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Résumé: Cette these est subdivisée en deux grandes parties, on s’est intéressé en premier lieu
a I'influence de la microstructure de 1’alliage d’aluminium AA2214-T6 sur les morphologies
et les propriétés €lectrochimiques des films d'oxyde d'alumine anodique (AAO) formés et par
la suite voir si le traitement thermique T4 apporté a 1’alliage AA2214 a apporté des
améliorations en terme de morphologies du (AAO) et en terme de tenue a la corrosion de

celle-ci.

En second lieu, on s’est orienté a corréler 1'évolution du potentiel de piqiliration (Epit) avec la
cinétique de précipitation en phase ¢ dans 1'acier inoxydable duplex 2205 vieilli a 850°C apres
traitement en solution a 1150°C. Les courbes de polarisation potentiodynamique indiquent
une réduction de la résistance a la corrosion par piqiiration avec le temps de vieillissement,
qui se traduit par une diminution des valeurs Epit de 0,65 a 0,40 Vgcg. Ainsi, les valeurs Epit
sont utilisées pour déterminer les parametres cinétiques de la précipitation en phase c. La

fraction transformée expérimentale correspond bien a celle calculée en utilisant 1’équation

modifiée de Kolmogorov —Johnson—-Mehl-Avrami avec un parametre d’empiétement ¢ = 0.6.

Abstract: This thesis is subdivided into two main parts. First, the influence of the
microstructure of the AA2214-T6 aluminum alloy on the morphologies and electrochemical
properties of anodic alumina oxide films was investigated. (AAO) formed, and then to see if
the heat treatment T4 brought to the AA2214 alloy brought improvements in term of the
morphologies of (AAO) and in term of resistance to the corrosion of the anodic alumina oxide

films .
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Secondly, we orientate this work to correlate the pitting potential (Epit) evolution with the
kinetics of ¢ phase precipitation in the 2205 duplex stainless steel aged at 850°C after solution
treatment at 1150°C. The potentiodynamic polarization curves indicate a reduction of the
pitting corrosion resistance with the aging time, which is revealed by a decrease in the Epit
values from 0.65 to 0.40 Vscg. Thus, Epit values are used to determine the kinetics parameters
of the o phase precipitation. The experimental transformed fraction agrees well with the one
calculated by using the modified Kolmogorov—Johnson—-Mehl-Avrami equation with an

impingement parameter ¢ = 0.6.
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INTRODUCTION GENERALE



Introduction générale

INTRODUCTION GENERALE

L’objectif principal de la these est I’étude du phénomene de précipitation et son
influence sur le comportement a la corrosion de deux matériaux métalliques completement
différents, soumis a des traitements thermiques, a savoir un alliage d’aluminium et un acier
inoxydable duplex. Ceci, revient a étudier I’influence du processus du traitement sur les
réactions et les transformations métallurgiques induites lors du traitement, et leurs
conséquences sur les propriétés mécaniques et la résistance a la corrosion de chaque alliage.
En effet, en raison de sa masse volumique particulierement faible, I’aluminium et ses alliages
sont largement répandus dans I’industrie notamment dans les secteurs de 1’automobile et de
I’aéronautique. Dans 1’optique d’assurer une plus longue durée de vie des structures
d’aluminium et /ou pour augmenter les propriétés tribologiques de la surface, un traitement de
surface s’impose. En effet, de grands industriels optent pour une technique dite «d’oxydation
anodique» plus communément appelée «anodisation».

Les alliages d’aluminium de la famille 2XXX, largement utilisés dans de nombreux

domaines évoluant a la fois dans de séveres conditions de service et des sollicitations
thermiques, meénent a la formation d’un certain nombre d’intermétalliques. Si certains,
nanométriques (0-Al,Cu et Al;sMnySis, etc.), sont nécessaires pour améliorer les propriétés
mécaniques des pieces, d’autres de taille plus larges posent des problémes de corrosion
importants, qui apparaissent dans la couche anodique suite au procédé d’anodisation.
En effet, avec un tel traitement (anodisation), on obtient un revétement qui consiste en une
couche compacte de quelques dizaines de nanometres a l'interface substrat-couche d'oxyde
(appelée couche barriere) et d’une couche poreuse épaisse (plusieurs microns) au sommet du
revétement [Sul70]. Un certain nombre d'études ont été effectuées sur des films anodiques
poreux car l'oxydation anodique de l'aluminium pur permet la fabrication de films d'alumine
anodique nanoporeuse (NPAA) avec une structure nanométrique bien ordonnée [Mas95,
Tho81].

Récemment plusieurs articles [Wu07, Ske06, Zar10] ont mis en évidence l'effet des
phases intermétalliques larges (de plusieurs microns), formées lors de la coulée des alliages
d'aluminium 2XXX et 7XXX, sur leur morphologie AAQO. Ces phases ne s'oxydent pas au
méme rythme que la matrice d'aluminium environnante pendant l'anodisation [Mal,l1,
Ma2,11] de sorte que de gros trous sont présents dans la couche AAQO affectant drastiquement

l'efficacité du film qui devait protéger les alliages d'aluminium contre la corrosion.
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Le nombre de ces défauts doit étre réduit pour améliorer 1'efficacité de cette couche
d'AAO et I'idée serait de dissoudre ces phases intermétalliques avant le traitement
d'anodisation. Néanmoins, un traitement thermique en solution peut étre appliqué pour
dissoudre les plus petits précipités de durcissement en Al,Cu dans l'alliage AA2214 et un effet
sur la couche AAO et, en particulier, sur la microstructure de la couche barriere pourrait étre
attendu. Par conséquent, les objectifs assignés consistent a préciser la relation entre la
microstructure de 1’alliage AA2214-T6 et sa couche d'AAO a 1'échelle d'observation la plus
précise et a évaluer l'effet du traitement thermique sur la microstructure de la couche AAO et

sur le comportement électrochimique résultant.

D’autre part, les aciers inoxydables duplex riches en Chrome sont largement utilisés
dans les industries pétrochimique, chimique, nucléaire et marine grace a leur excellentes
propriétés mécaniques et a leur bonne résistance a la corrosion [Akil2, Jin16]. Ces propriétés
dépendent principalement du ratio austénite/ferrite [Ant0O8- BrelS]. Les travaux récents de
Guo et al. [Guol6] montrent que le taux d’austénite dépend de la vitesse de refroidissement
dans l’intervalle de température 1350-800°C. Cependant, lorsque les aciers inoxydables
duplex sont soumis a des traitements thermiques, des phases intermétalliques riches en
chrome (telles que la phase y, les carbures type Cr;;Cs, les nitrures type Cr;N, etc.) se
forment, particuliecrement la phase o qui précipite entre 600 et 900 °C. Cette phase dure et
fragilisante cause une chute considérable de la résistance a la corrosion et la ténacité de ces
aciers [Gre02- Kiml15]. Yang et al. [Yangl1] ont montré que la précipitation de la phase o
s’accompagne par la formation de 1’austénite secondaire 7y, suite a une décomposition
eutectoide de la ferrite . Pohl et al. [Poh07] ont rapporté que les cinétiques de précipitation

de la phase o les plus rapides sont obtenues dans I’intervalle de température 800-900 °C.

Cette précipitation s’accompagne par une perte de la résistance a la corrosion. Moura
et al. [Mou08] ont étudié la résistance a la corrosion par piqlres de I’acier inoxydable duplex
vieilli a 850°C dans une solution d’eau de mer artificielle contenant 3.5% NaCl et ont trouvé
que le potentiel de piqiiration Epit diminue lorsque la teneur de la phase ¢ induite par le
traitement de vieillissement augmente. Ainsi, E,;, peut €tre utilisé pour suivre la cinétique de
précipitation de la phase o qui est généralement déterminée par analyse quantitative

(traitement d’image) ou par DRX.



Cette these est subdivisée en deux grandes parties, on s’est intéressé en premier lieu a
I’influence de la microstructure de 1’alliage d’aluminium AA2214 sur les morphologies et les
propriétés électrochimiques des films d'oxyde d'alumine anodique (AAO)formés. La
deuxieme partie quant a elle, traite 1’évolution de la cinétique de précipitation de la phase
sigma ¢ dans la microstructure de 1’acier inoxydable duplex 2205 suite aux différents
traitements thermiques et la corrélation de cette cinétique avec 1’évolution du potentiel de

piquration E,;;.



CHAPITRE 1
LES ALLIAGES D’ ALUMINIUM



Chapitre I : Les Alliages d’Aluminium

CHAPITRE 1
LES ALLIAGES D’ ALUMINIUM

En raison de sa masse volumique de 2.7g/cm3, I’aluminium et ses alliages sont largement
répandus dans 1’industrie notamment dans les secteurs de 1’automobile et de
I’aéronautique. De plus, sa conductivité électrique, et thermique, tres intéressante

puisqu’elle est environ égale a 60% de celle du cuivre [Ber90, Var05].

Dans I'optique d’assurer une plus longue durée de vie, un traitement de surface
s’impose. En effet, les grands industriels optent pour une technique dite «d’oxydation
anodique» plus communément appelée «anodisation», cette technique assure la

formation et la croissance d’un film d’oxyde qui doit assurer la protection du matériau.

Si la résistance a la corrosion des alliages tres faiblement alli€és comme la nuance 1050
est satisfaisante a I’issue de ce type de procédé, il n’en va pas de méme pour les alliages
d’aluminium a hautes propriétés mécaniques des séries 2XXX. En effet, des travaux
antérieurs ont pu montrer que la présence de phases intermétalliques dans la
microstructure de ces alliages entraine une multitude de défauts dans les protections de
surface, ce qui rend tres complexe le rendement de la surface de cet alliage en termes de

protection.

Pour y remédier a ce type de défauts on s’intéressera dans ce chapitre a dresser un état
bibliographique qui comprendra quelques généralités sur I’aluminium et ses alliages mais
mettra également en évidence les connaissances actuelles sur la microstructure de ces
matériaux. Puis, apres avoir présenté les principaux modes de corrosion des alliages 2XXX
et précisé les informations liées aux comportements électrochimiques des différentes phases
intermétalliques présentes dans ce type d’alliages, nous ferons un état des lieux des

principaux traitements de décapage, et surtout des procédés d’anodisation.
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L.1. Alliages étudiés

Les alliages d’aluminium sont multiples et leurs applications diversifiées (aéronautique,
automobile, emballage, alimentaire, architecture, etc.) Nous nous attarderons sur les alliages

qui ont été utilisés lors de cette étude, a savoir les alliages 1050 et 2214.

I.1.a L’alliage 1050

L’alliage 1050 appartient a la série 1000, c’est-a-dire un alliage d’aluminium sans élément
d’addition et ne comportant que les impuretés fer et silicium. Il s’agit d’un alliage dont la
pureté est supérieure a 99,5%. 1l est donc relativement homogene. La combinaison avec les

impuretés peut, toutefois, conduire a la formation de différents types de phases

intermétalliques [Camb00] :

v une phase stable Al;Fe,
v’ des phases métastables AlgFe, Al Fey et enrichies en silicium a-Al-Fe-Si, B-Al- Fe-Si,
ALFeSi, Al FeSis.

Ces phases contenant des impuretés en fer et en silicium sont plus nobles que la matrice.
Elles ont donc un comportement cathodique par rapport a la matrice, cette derniere se dissout

préférentiellement autour de ces particules.

I.1.b Les alliages de la série 2000

Les alliages de la série 2000 sont des alliages dont le pourcentage massique en cuivre est
compris entre 3 et 5%. Ils contiennent également du magnésium, du manganese, du fer, du
zinc, du silicium, du chrome et du titane en faible quantité pour I’alliage 2214. Ils sont
généralement employés dans 1’industrie aéronautique car ils possedent de trés hautes
caractéristiques mécaniques (résistance a la fatigue élevée) dues a un durcissement structural.
Par contre, ces nuances sont sensibles a la corrosion du fait de leur forte teneur en cuivre.

Elles nécessitent donc une protection [Bla97].

I.2. Microstructure des alliages 2XXX

Au regard des différents traitements thermiques qu’ils subissent, la microstructure des
alliages 2XXX consiste en une solution solide a-Al et en plusieurs phases intermétalliques.
Bien que ces dernieres soient toutes des composés intermétalliques, dans I’industrie le
classement de ces derniers se fait selon leur moment d’apparition au cours de 1’élaboration

de I’alliage et surtout en fonction de leur taille [And04, Bir0O5].
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Par conséquent on peut les répertori€s comme suite :
» les particules intermétalliques,
» les dispersoides,

» les précipités durcissants.
I.2.a. Les particules intermétalliques dites « larges »

Ce type de particule apparait dans la microstructure des alliages suite aux interactions entre
les éléments d’alliages et les impuretés présentes (silicium et fer) au cours de la fusion, dans
I’état liquide ou lors de la solidification [Ham00, BelO2a]. Ces particules ne seront pas affectées
par les différents traitements thermiques car la solubilit¢ notamment du fer et du silicium
dans I'aluminium est faible [Ham0O, Aye85, Pui98]. Elles peuvent atteindre des tailles
importantes, comprises généralement entre 1 et 20 um et leur forme est souvent irréguliere

[Geh07].

La distribution de ces particules dans 1’alliage n’est pas homogene puisque dépendante de la
présence d’impuretés, elles-mémes réparties de facon hétérogene dans 1’alliage. Il est
possible aussi de rencontrer des agrégats de particules intermétalliques si la quantité
d’impuretés est grande [Ham00, Muk96]. 11 existe également, notamment pour la série
2XXX, des particules intermétalliques «larges» particllement solubles. Elles sont
généralement composées de magnésium, de cuivre, de zinc et d’aluminium [Idr0S5].
Le tableau I.1 regroupe les principales particules intermétalliques qui sont susceptibles
d’apparaitre dans les alliages série 2XXX et 1XXX [IdrOS, Min03, BucO1, Che96, Pao00,
LiO1, Nak0O1, CamOO].

Tableau I.1 : Principales particules des alliages 2000 et 1050.

Alliage 2000 Alliage 1050
Al,Cu (phase 0) AlsFe
Al,CuMg (Phase S) AlgFe
Mg,Si AlFeq
AlgMn AlgFe
AlsFe o-Al-Fe-Si
AlCuFeMnSi AlFeSi,.
Al;CuyFe AlsFeSi
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Il est important de noter que la composition chimique de ces particules est généralement
obtenue par analyse semi-quantitative (spectrométrie a dispersion d’énergie (EDS) et
qu’elle dévie souvent de la composition stecechiométrique présentée au tableau 1.1. Ceci est
dii également a la substitution partielle de I’aluminium par le cuivre, le zinc et le

magnésium.

De méme, le manganese et le chrome peuvent substituer le fer dans les particules
intermétalliques riches en fer [Aye85, Gao98]. Par ailleurs, il est également évident que le
volume irradié par le faisceau électronique lors de 1’analyse EDS est supérieur au volume
des particules intermétalliques, expliquant ainsi la surestimation de la quantité d’aluminium
présente dans ce type de particule (effet de la matrice environnante) [LiO1]. La figure 1.1
montre la microstructure des alliages 2214 et 7050, elle permet également d’observer la

taille, la morphologie ainsi que le type de particules [SnoO1].

-~

Al Mn Fe Cu Si

. -
- q
i )
e i

Figure 1.1 : Particules intermétalliques identifiées par Snogan [Sno01] pour I’alliage
7050 (a) et I’alliage 2214 (b).
L.2.b. Les dispersoides

Les dispersoides sont généralement formés lors des traitements d’homogénéisation des
alliages et résultent de 1’interaction entre les additifs tels que le chrome, le manganese et le
zirconium avec I’aluminium [Sta96]. Ces particules de taille variable comprise entre 20 nm
et 2 um permettent de contrdler la taille des grains et d’éviter la recristallisation des produits
travaillés a chaud [IdrOS]. Les dispersoides sont distribués de maniere hétérogéne dans
I’alliage en raison des faibles teneurs en additifs, répartis également de facon hétérogene
dans le matériau [Rob01]. Lorsque le chrome est présent dans 1’alliage, il est possible de

former le dispersoide de composition Al1sMg;Cr, [Aye85].
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Si le zirconium est présent, il est probable de stabiliser la composition Al;Zr [Sta96, Rob01].
Enfin, avec le manganese, le dispersoide formé sera du type Al,)Cu,Mn3 [Wan89, Zoe(04].
En raison de leurs températures de fusion élevées, ces particules sont généralement

insolubles et une fois formées ne peuvent plus étre dissoutes.

I.2.c. Les précipités durcissants

Les précipités durcissants des alliages 2XXX et 7XXX apparaissent généralement suite a
un traitement de vieillissement naturel (2 température ambiante) ou artificiel (2 température
controlée) aussi appelé revenu. Ces précipités sont principalement localisés a I’intérieur des
grains mais peuvent également se retrouver au niveau des joints de grains. Ils ont une taille
comprise entre 10 et 200 nm et assurent le durcissement structural des alliages [Par86,

Par84]. Le traitement thermique permettant le durcissement consiste en 3 étapes :

v" Premiére étape: mise en solution a environ 500°C.
v" Deuxiéme étape: trempe a 1’eau ou a I’huile jusqu’a température ambiante.
v' Troisiéme étape: revenu ou vieillissement a des températures comprises entre

100 et 200°C.

I.3. Transformations structurales des alliages 2XXX, suite aux traitements thermiques

Dans le cas des alliages 2XXX, dont le pourcentage massique en cuivre est compris entre 3
et 5%, la mise en solution aux alentours de 500°C permet de dissoudre le cuivre dans
I’aluminium, au regard du diagramme binaire Al-Cu (Figure 1.2), pour former une solution
solide désordonnée d’aluminium ou les atomes de cuivre viennent substituer localement
ceux de I’aluminium (phase o) [Mur85]. Néanmoins, il est possible que la présence d’autres
éléments tels que le magnésium, le manganese, le silicium et le fer modifie la solubilité du

cuivre dans I’aluminium [Dav93a].
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Figure 1.2 : Diagramme binaire Al-Cu [Mur85].

Le refroidissement rapide de 1’alliage jusqu’a température ambiante permet d’obtenir une
solution solide sursaturée. Le vieillissement a température modérée ou revenu assure la
décomposition de la solution solide sursaturée jusqu’a 1’apparition de la phase 0-Al,Cu

selon la séquence de précipitation suivante [Idr0S]:
Ass— + ay +zonesde GP > a, +0 = a3 +0 > a,; +6 —AL,Cu 1-1

Avec :

ass = Solution solide sursaturée d’aluminium, a., = Solution solide d’équilibre.
a, 02, oz = Solution solide dont la teneur en cuivre est comprise entre diss et 0.
Zones de GP = Zones de Guinier Preston.

0” et 0" = Précipités métastables de composition Al,Cu.

6 = Phase stable de composition Al,Cu.
Un durcissement maximal correspond a un maximum de précipités cohérents (zones de

GP et phases métastables) répartis de facon homogene et uniforme dans la matrice

d’aluminium [Par86, Reb0S, Par88].
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Quand le magnésium entre dans la composition de 1’alliage a des teneurs supérieures a 1%

en masse, le mécanisme de précipitation de 1’alliage devient alors [IdrO5]:
g5, = ay +zonesde GP > a, +5 — Qeq + S5 —AL,CuMg I-2
Avec : §’ = Précipités métastables de composition AL,CuMg.

Concernant les alliages Al-Cu-Mg des séries 2XXX, le rapport Cu/Mg influe d’une fagon

considérable sur la nature et la proportion des précipités formés [Ber02].

L.4. Corrosion des alliages d’aluminium 2XXX

Compte tenue de leur passivité et de leur affinité pour 1’oxygene, les alliages d’aluminium,
particulierement ceux des séries 2XXX et 7XXX sont sensibles a la corrosion. Celle-ci se
développe souvent aux niveaux des imperfections de la couche protectrice [Reb0S5].
Nous pouvons inventorier deux principaux types de corrosion localisée a savoir: la
corrosion par piqire et la corrosion intergranulaire. Néanmoins, il existe d’autres formes
de corrosion rencontrées pour ces alliages, telles que la corrosion sous contrainte mécanique,

la corrosion caverneuse dans les corps creux ou sous dépdts ou la corrosion filiforme sous un

film de peinture.

L.4.a. Corrosion par piqiire

Généralement dans des milieux contenant des chlorures, les alliages d’aluminium sont tres
susceptibles a la corrosion par piqlire. Le mécanisme global peut étre décrit comme sur la
figure 1.3. Les ions chlorures migrent vers la surface entrainant une rupture locale du film
passif protecteur. L’aluminium, «dévétu» se dissout pour former des ions AI’** qui
s’hydrolysent au contact de 1’électrolyte entrainant la production de protons. La chute du pH

de la solution a I’'intérieur du défaut accentue le phénomene de piqiiration.
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Hydrolyse des cations :
production de protons
acidification locale Dissolution anodique

Transport de masse par .
diffusion chimique —
et électrolytigue  ——

Courant de couplage
anode-cathode

Reaction cathodique de
réduclion de l'oxygéne .
augmentation locale du pH

Figure 1.3 : Mécanisme général de la corrosion par piqiire en milieu chloruré neutre aéré [Ber02].

Deux étapes fondamentales gouvernent le phénomene de corrosion par piqiire [Reb05]:
- L’amorcage des piqlires
- La propagation des piqtires

Etape d’amorcage des pigiires :

En milieu aéré, le phénomene de piqiiration est fortement activé. En effet, I’oxygene

présent se réduit aux sites cathodiques selon la réaction:
0,+2H,0 > 4e~ + 40H™ I-3

Les ions hydroxyle produits entrainent un accroissement local du pH entrainant ainsi la
dissolution de la couche superficielle protectrice. De plus, la présence des ions Cl accélere
la destruction locale de ce film d’oxyde ou d’hydroxyde d’aluminium jusqu’a sa rupture

totale. [Ber02, McC95, Lan97].
Plusieurs mécanismes d’actions des chlorures sont a Enumérés :

v" phénomeénes d’adsorption des ions CI a la surface du film passif,
v pénétration des ions CI au niveau des défauts du film passif tels que la porosité,

les inclusions en modifiant ainsi les propriétés du film.

L’infiltration des ions chlorures au niveau des imperfections du film est un phénomene tres
important dans le cas des éléments nobles tels que le cuivre dans les séries 2XXX et 7XXX,

car ceci modifie les étapes d’amorcage et de propagation des piqtires.
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Ainsi, plusieurs auteurs ont noté que les phases intermétalliques de taille importante (1-20
um) perturbent la croissance de la couche d’oxyde et constituent des points faibles
facilitant ’amorcage de la corrosion par piqiire [Pao00, Sha0O3, Boall, SieOl, Dun87,
New92, Wei98, Woo74, Tho96].

Par conséquent, le mécanisme d’amorcage généralement admis fait intervenir la formation
d’une micropile galvanique locale, qui résulte de la différence de potentiel entre ces phases
intermétalliques et la matrice. Le Tableau 1.2 regroupe les potentiels de corrosion en milieu
NaCl 0,1 M des composés intermétalliques majeurs et des solutions solides d’aluminium

[Birl1].
Tableau L.2 : Potentiels de corrosion des phases intermétalliques
communes aux alliages d’aluminium.

Phases intermétalliques [Potentiel de corrosion (mV/SCE)

AlsFe -539
Al,Cu -665
AlgMn =779
Al3Ti -603

Al327ny9 -1004

Mg,Alj3 -1013

MgZn; -1029

Mg, Si -1538
Al;Cu,Fe -551
Al,CuMg -883
AloCuMn; -565
Al,Mn3Si -810
Al (99,999) -750
Al-2%Cu (solution solide) -672
Al-4%Cu (solution solide) -602
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Deux cas de couplage galvanique peuvent étre distingués (Figure 1.4) :

Inclusion non Inclusion  Mileu contenant
corrodable partiellement des produits de corrosion
dissoute de l'inclusion
Micro-caverne ’\ %
* * K
| * # *
*
%
*
Matrice Matrice
Ematrice < Epa.rtiﬂllea- intermétalliques Eumatrice > Eparlicules intermétalliques

Figure 1.4 : Corrosion par piqire lié aux particules intermétalliques dans

les alliages d’aluminium.

v Dans le cas ou le potentiel des particules intermétalliques est supérieur a celui de la
matrice, ces particules se comportent alors comme une cathode favorisant ainsi la
réduction de I’oxygene dissous. La matrice voisine quant a elle se comporte comme
une anode conduisant a la dissolution périphérique de 1’aluminium. La corrosion se
localise autour des particules intermétalliques (corrosion circonférentielle), plus on
s’éloigne de l’interface particules intermétalliques/matrice d’aluminium ce type de
corrosion s’attenu. Le trou ainsi formé a I’interface matrice/particule intermétallique

favorise ensuite la propagation de la piqlre.

v Dans le cas ou le potentiel de la matrice est supérieur a celui des particules
intermétalliques, alors ces dernies sont considérées comme une anode. Le couplage
galvanique entraine alors la dissolution sélective des composés intermétalliques. Les
piglres formées dans cette configuration, sont souvent plus profondes et plus

dangereuses [Birl1].

Plusieurs auteurs ont montré que les traitements thermiques appliqués aux alliages
d’aluminium permettent de diminuer leur sensibilité a la corrosion [Pui98]. Néanmoins
cet effet est souvent assez faible du fait qu’il est basé, particulierement, sur la diminution
de la différence de potentiels dans 1’alliage par un meilleur contrdle de la précipitation

des phases intermétalliques.
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Etape de propagation des pigiires

La densité surfacique du substrat influe considérablement sur la vitesse de piqliration. En
effet, plus la densité est grande plus les piqures sont nombreuses et plus leur croissance
sera faible, du fait que les piqlires présentes se partagent la totalité du courant cathodique
généré par la réduction de I'oxygene [Phi02]. Les ions d’aluminium Al** formés par

dissolution au fond de la piqiire sont hydrolysés selon la réaction suivante :

A3t + 2H,0 — Al(OH)?** + H* Avec:pKa=497a 25°C. I-4

Les protons H" produits provoquent en premier lieu la chute du pH (1 a 3) au fond de la
piqure puis la formation d’acide chlorhydrique en second lieu, favorisant ainsi la propagation
du phénomene de piquration suite a la dissolution de I’aluminium [Ber02]. On est donc en
présence d’un phénomene auto-catalytique. L’espece hydrolysée Al(OH)* peut ensuite
précipiter a I’extérieur de la piqlre dans le milieu neutre pour former des amas
d’hydroxydes d’aluminium a la surface (choux-fleurs blancs), caractéristiques de la

présence d’une piqtire [Reb05].

Une étude sur les alliages d’aluminium a montré que plus le taux du cuivre et important
dans I’alliage plus la résistance de polarisation de ce dernier est faible et donc vulnérable a
la corrosion, ceci est probablement due a I’enrichissement de la surface de 1’alliage en
cuivre, accélérant par conséquent la vitesse de réduction de 1’oxygene, qui controle la

propagation des piqtires [Men04].

L.4.b. Corrosion intergranulaire

La corrosion est une forme de corrosion, localisée aux joints de grains d’un matériau en
raison de la précipitation préférentielle de phases intermétalliques entre les grains de
solidification. Au intergranulaire voisinage du joint de grains, I’alliage présente trois zones

différentes, comme le montre la Figure 1.5 [Reb05]:

v' la matrice, avec la précipitation fine et cohérente, responsable des propriétés
mécaniques des alliages,

v’ le joint de grain, avec la présence de précipités stables de type 0-Al,Cu et 1-MgZn,,

v' une zone intermédiaire entre la matrice et le joint de grain, appauvrie en éléments

d’alliage, appelée PFZ pour « Particles Free Zones ».
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Les trois zones formées possedent des potentiels électrochimiques différents.
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Figure 1.5 : Microstructure des alliages a durcissement structural
apres traitement de vieillissement.
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Dans le cas des alliages des séries 2XXX, la précipitation de la phase Al,Cu aux joints de
grains entraine la formation d’une zone adjacente PFZ « Particles Free Zones » appauvrie en
cuivre, moins noble, celle-ci se comporte alors comme une anode locale. La zone appauvrie en
cuivre est alors dissoute progressivement favorisant la propagation de la corrosion

intergranulaire.

Dans le cas des alliages des séries 7XXX, la précipitation de la phase MgZn, entraine la
formation d’une zone adjacente appauvrie en magnésium et en zinc, plus noble que la phase
MgZn,. Dans ce cas, la dissolution de la phase durcissante entraine la propagation de la
corrosion intergranulaire [Li07]. La longueur de la zone appauvrie est comprise entre quelques

nanometres et 50 nm [Pui98, Par84, Ram02].

Il est possible de réduire les hétérogénéités de composition entre le cceur des grains et les
joints de grain en contrdlant les phénomenes de précipitation des phases durcissantes par

divers traitements thermiques [Reb05, Tan02, RamO01].

L.5. Traitements de surface appliqués aux alliages d’aluminium

Dans la majorité des cas, I’aluminium et ses alliages ne peuvent pas étre employés sans
protection contre la corrosion. Généralement, la gamme de traitement de surface comprend

les 4 étapes successives suivantes :

v' Dégraissage/décapage des pieces,
v" Anodisation ou traitement de conversion,
v Colmatage,

v" Mise en peinture.
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Dans la suite de cette partie, nous dresserons une synthese des différents traitements de
dégraissage/décapage, d’anodisation. Les traitements de colmatage, de conversion autre

que I’anodisation ainsi que la mise en peinture ne seront pas abordés.

L.5.a. Dégraissage/décapage de I’aluminium et de ses alliages

L’étape de dégraissage/décapage a pour but principal d’éliminer toutes contaminations en
surface (graisses et autres dépots) et les oxydes résiduels et par conséquent obtenir une
surface la plus proche du cceur de I’alliage. Ces traitements, de nature chimique ou

électrochimique, peuvent étre répertoriés en plusieurs classes différentes [Kap73]:

v’ les traitements a base de solvants organiques,
v’ les traitements alcalins,
v’ les traitements acides a chaud,

v le polissage chimique ou électrochimique.

Parmi les solvants organiques les plus utilisés, nous pouvons citer I’orthodichlorobenzene
et le trichloroéthyléne. Cependant, en raison de leur toxicité et des contraintes liées au
traitement des effluents, ces solutions de dégraissage sont aujourd’hui peu utilisées, excepté dans

des cas particuliers comme 1’élimination des peintures lors de 1’entretien des avions.

Les dégraissage/décapage alcalins (entre pH 9 et 11): sont aujourd’hui largement
répandus dans I’industrie de 1’aluminium en raison du faible cofit de mise en ceuvre. Dans la

pratique, on distingue deux classes de traitements alcalins:

v’ traitement a action décapante pour des pH supérieurs a 11 (a base de NaOH,
Na3PO4, N212CO3).

v/ traitement 2 action non décapante a base de silicates [Saf08, Dav93b].

Les traitements alcalins non décapants contiennent des silicates en faibles quantités ou
certains tensioactifs ou surfactants afin d’inhiber la dissolution de 1’aluminium métal ; par
contre les traitements alcalins avec action décapante contiennent généralement de la soude
caustique afin d’enlever une quantité significative de métal suivant la réaction suivante

[Kap70] :

2H,0 + 20H~ + 24l - 2Al05 + 3 H, L5
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Le dégagement d’hydrogene peut d’une certaine maniere contribuer par effet mécanique au
décrochage des souillures superficielles [Mon0O7]. En général, le rincage des solutions
alcalines sur le substrat s’avere souvent difficile a la surface des pieces métalliques, et il est
souvent nécessaire de coupler les décapages alcalins avec un ringage acide, encore appelé
étape de blanchiment, réalisé a I’aide d’une solution d’acide nitrique dilué ou une solution

d’acide sulfochromique.

L’effet des décapages alcalins sur les particules intermétalliques n’est pas bien connu mais

plusieurs auteurs ont mis en évidence :

v" Soit un enrichissement en cuivre a [Dinterface alliage/oxyde directement
attribuable a la dissolution sélective de la phase Al,CuMg [Dav01, Ran08].
v Soit la formation de cavités plus ou moins profondes suite a la dissolution des phases

intermétalliques au contact de la solution de décapage [Pir0O0].

Dans le but de développer des surfaces adaptées pour le collage et I’anodisation notamment,
I’étude des décapants acides s’est particulierement développée. Le tableau 1.3 répertorie

quelques solutions de décapage et leurs conditions générales d’utilisation [Bro74].

Tableau 1.3 : Principales solutions de décapage acide utilisées dans I’industrie de

I’aluminium et ses alliages.

Solutions de décapage Concentration Température[Temps d’immersion
HNO3, Eau 2 parts, 1 part Ambiante -
HNOs3, HF 3 parts, 1 part Ambiante 3-6 secondes

HNO3;, H,SO4, HF 2 parts, 1 part, 1 part | Ambiante 3-6 secondes

H,SO,4, Acide chromique] 150 ml/1, 50 g/1 50-70°C 30 minutes
H,SO4, HF 100 ml/1, 15 ml/l Ambiante 5-30 secondes
H,SO4 15% v/v 75-80°C 2-5 minutes
H;PO4 variable Ambiante 5-120 secondes

Le décapage sulfochromique est probablement le plus connu et le plus ancien procédé de
décapage de I’aluminium. Il combine le pouvoir dissolvant lié a la présence de 1’acide

sulfurique et I’action oxydante du chrome hexavalent.
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Ce type de solution est principalement utilisé pour préparer la surface avant collage entre
deux alliages ou encore avant anodisation dans le domaine de 1’aéronautique pour favoriser

la croissance de couches homogenes ordonnées [Cun86].

D’apres certaines études, 1’oxyde est constitué d’une fine couche barriere d’environ 5 nm a
I’interface métal/oxyde recouverte par un réseau de pores peu profond [Dav93c]. Cette

morphologie semble favoriser la réalisation de collage structurelle entre deux alliages.

Néanmoins, en raison de la toxicité et des effets carcinogeénes du chrome hexavalent, plusieurs
solutions ont été envisagées et notamment le remplacement du chrome (VI) par I’ion fer (I).
Dans ce cas, la réaction d’oxydoréduction de I’aluminium avec le nitrate de fer (I) peut étre

décrite selon [Dav93]:
Al3+ + 3F€(N03 )3 d Al(NOg) 3 + 3F8(N03 )2 1‘6

Il semble possible d’obtenir des vitesses de décapage similaires a celles obtenues avec le
chrome (VI) (environ 7 pum/h) avec ce type de solutions [Cha00]. Par ailleurs, la morphologie
de I'oxyde formé est similaire a celle obtenue avec un décapage sulfochromique qui

correspond a un état de surface favorable a la réalisation de collage [Cun86].

Williamson et al [Wil02] ont d’ailleurs montré que la force d’arrachement nécessaire pour
rompre une liaison suite a un décapage sulfochromique est relativement proche de celle
engendrée suite a un décapage en milieu fer (I) [Bij71]. Ces solutions de décapage a base de
mélanges sulfo-nitriques avec des sels de fer (I) sont trés proches des solutions de
révélations métallographiques utilisées classiquement sur les alliages d’aluminium au
méme titre que des solutions a base d’acide nitrique, chlorhydrique et fluorhydrique
(réactif de Keller) ou d’acide nitrique, chromique et fluorhydrique (réactif de Graff et
Sargent) [WilO2]. 11 est a noter que I’ajout de fluorures permet d’augmenter le pouvoir

dissolvant des bains en complexant I’aluminium.

Les procédés électrochimiques de décapage sont principalement utilis€és pour des
applications de polissage ou brillantage. Ils permettent d’obtenir des surfaces lisses et
brillantes a I'aide d’électrolytes concentrés et visqueux [Gra81, Cha03]. La vitesse de
dissolution est alors plus élevée pour les aspérités du métal que pour les creux et par

conséquent provoque un effet de nivellement [Kho64].
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Une étude récente en 2001 déterminait I’impact de 1’acide phosphorique sur les phases
intermétalliques constitutives de I’alliage 6XXX [Min03]. D’apres ces résultats, la phase
Mg,Si semble se dissoudre sélectivement au cours du temps d’immersion dans H3POq
(dissolution du magnésium). Par contre, les particules de type AlFeSi se recouvrent d’une
couche de phosphate d’aluminium li€¢ a I’augmentation locale du pH, suite a la réduction des

ions H" sur ces particules cathodiques par rapport a la matrice environnante.

L.5.b. Anodisation

L’anodisation est I’une des techniques les plus couramment employées pour améliorer la
résistance a la corrosion de I’aluminium et de ses alliages. Cette méthode est un procédé
électrolytique visant a substituer 1’oxyde naturel de quelques nanometres qui recouvre
I’aluminium par une épaisse couche d’oxyde allant jusqu’a plusieurs micrometres. Les
couches d’oxydes produites par anodisation, en vue d’apporter une protection contre la
corrosion a long terme, ont une épaisseur voisine de 10 um. Les couches anodisées sont
réalis€ées par oxydation des pieces en aluminium placées en anode dans une cellule

d’électrolyse au contact d’un acide plus ou moins dissolvant pour I’aluminium.

Couche d'alumine anodique :
+ . - Dégagememnt de bulles
\ 1 d'hydrogéne

Anode | Cathode

Figure 1.6 : Cellule électrochimique utilisée lors de
I’anodisation de I’aluminium et ses alliages.

Le bilan chimique global de 1’anodisation encore appelé oxydation anodique peut étre résumé
selon la réaction :

2AL + 3H2 0 - AL203 + 3H2 1_7
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Néanmoins, ce schéma réactionnel n’explique pas les différences majeures observées en
modifiant les conditions opératoires et notamment 1’électrolyte, qui en fonction de son action
dissolvante ou non conduira a la formation d’une couche anodique compacte, encore appelée
«barriere», ou d’une couche présentant des pores plus ou moins ordonnés, encore appelée
«poreuse». De plus I’oxyde formé est partiellement hydraté. Il peut également contenir les ions

du bain et a un caractere fortement amorphe [Miz01].

L.5.b.1. Anodisation type barriere

Ce type d’anodisation est obtenu dans des électrolytes n’ayant aucune action dissolvante sur
I’oxyde formé tels que les solutions a base d’acide borique, d’acide tartrique, d’acide citrique, de
tartrate d’ammonium, de carbonate de sodium, de phosphate de sodium [Saf08, Roc11, Mou03,
Mar92]. L’anodisation barriere est généralement réalisée sous une densité de courant ou une

tension constante. »
Intensité

(mA/Acm2)

— T Tt . T »Temps (min)

Figure 1.7 : Evolution du courant au cours de 1’anodisation sous tension constante [Saf08].

Dans le cas d’une tension constante, le courant ou la densité de courant circulant dans
I’échantillon augmente dans un premier temps, suite a 1’oxydation de I’aluminium puis chute
rapidement vers une valeur quasi nulle induite par la croissance compacte de la couche
barriere d’alumine (Figure 1.8). L’anodisation est qualifiée de type barriere car I’oxyde formé
s’oppose rapidement au passage des électrons. Elle conduit a la formation de couche
compacte assez fine, exempte de porosité dont I’épaisseur finale e (en nm), relativement
mince, dépend de la tension appliquée U (en V) :

e=(125a14)xU I-8

La croissance d’oxyde compact de type barriere se déroule sous 1’action du champ électrique
créé lors de la polarisation de la piece, le film anodique se forme a la fois par migration des
ions AI’* de I'interface métal/oxyde vers I'interface oxyde/€lectrolyte et par migration en sens

opposé des ions O*/OH™ [Mar92].
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Electrolyte
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Lieu de formation du film Al,O3

O*JOH"

Figure 1.8 : Représentation schématique de la croissance d’une couche anodique

de type barriere.

Certains auteurs supposent que la croissance de 1’oxyde se déroule a mi-chemin des interfaces
selon le flux des ions AI’* et O*. De nombreuses études ont montré que les anions issus de
I’électrolyte, tels que les sulfates et les phosphates pouvaient étre incorporés dans la couche
d’oxyde [Saf08]. Il est néanmoins important de remarquer que ce type d’anodisation est
possible uniquement pour des alliages d’aluminium de haute pureté. En effet, si le matériau

contient des impuretés, le film d’oxyde formé sera parsemé de défauts [Tan02].

L.5.b.2.Anodisation de type poreux

Ce type d’anodisation est réalisé avec un électrolyte possédant une action dissolvante sur
I’oxyde (acides chromique, sulfurique, phosphorique, oxalique, etc.). L’obtention d’une

structure poreuse résulte de la compétition entre :

v La formation de I’oxyde sous I’action de la densité de courant électrique,

v" La dissolution chimique de I’oxyde sous 1’action de 1’électrolyte.

De nombreuses études ont permis d’identifier les mécanismes de formation de cette structure
duplex et il existe plusieurs théories et modeles relatifs a I’initiation, a la croissance et a la
morphologie des couches poreuses [Mar92, Tho97, Xu85, Kel53]. En intégrant les modeles
publiés de Keller, Murphy et Thompson notamment, il est possible de schématiser le processus

en quatre étapes principales tel que rapporté sur la figure 1.9.
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Intensité
(mA/cm?)

1 II | III 10

» Temps d’anodisation (min)

Figure 1.9 : Réponse en densité de courant lors d’une anodisation de type poreux [Saf08].

v" Etape 1: Dés la mise sous tension, le pic en densité de courant correspond a la
dissolution de 1’aluminium conduisant a la formation d’une couche barriere a la
surface du matériau dont les propriétés sont similaires a celles décrites pour
I’anodisation de type barriere.

v" Etape 2: Au moment ou la densité de courant décroit, la dissolution chimique de
I’oxyde commence en de nombreux points de la couche barricre.

v' Etape 3: Simultanément, la croissance de 1’oxyde sous I’action du courant
électrique se poursuit. De nombreuses microporosités apparaissent et certaines
conduiront a la formation de la structure poreuse finale en formant des pores dont
I’extrémité s’élargit en raison de la densification de 1’action dissolvante a I’interface
oxyde/électrolyte.

v" Etape 4: La densité de courant se stabilise permettant la croissance de la structure
poreuse finale. Cette densité de courant d’équilibre correspond a I’équilibre entre la
croissance de la couche en fond de pores et sa dissolution. Le processus de formation

de cette structure poreuse peut étre résumé a travers la (Figure 1.10).

ALO, o 10770H m
S m il

Aluminium

I I I
O  Lieu de formation du film de ALO,

Figure 1.10: Représentation schématique de la croissance d’une couche anodique

de type poreux [Saf08, Mar92, Mur61].
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La couche d’oxyde obtenue posseéde donc une structure duplex constituée par une barriere
mince et isolante, au contact du métal et par une partie externe poreuse dont 1’épaisseur est
largement supérieure a celle de la couche barriere. L’épaisseur de la couche barriere dépend

principalement de la composition de I’électrolyte et de la tension appliquée avec un maximum

de 14 A/V. La structure finale est hexagonale et dite en nids d’abeille (Figure 1.11).

Alurminiumm

Cellule

paissour de

! e
\\H—fﬁ*[ﬂ couche ba

Paroi de -l

la cellule e

Figure I.11 : Schéma de la structure d’une couche d’oxyde d’anodisation sulfurique [Saf08].

La dimension des pores formés est fonction des conditions de formation de la couche poreuse

(température, tension ou courant d’anodisation, électrolyte,...) comme le montre le tableau

1.4 [Saf08, CamO0].

X

- e Rayon
- | du pore

Tableau 1.4 : Densité surfacique des pores de diverses couches
d’oxydes obtenues par anodisation de 1’aluminium

Conditions d’anodisation

Nombre de pores

Electrolyte Tension (V) (10%cm?)
H,SO,4 15% a 10°C 20 52
Acide oxalique 2% a 25°C 20 35
Acide chromique 3% a 50°C 20 22
H3PO4 4% a 25°C 20 19

Au cours de ce projet, nous nous sommes focalisés sur I’anodisation en milieu acide

sulfurique, encore appelée oxydation anodique sulfurique (OAS), brevetée en 1927. Plusieurs

parametres influencent la qualité des couches anodiques obtenues [Saf08]:

v" La concentration de 1’acide sulfurique doit étre comprise entre 180 et 200 g/l ce

qui semble étre le meilleur compromis entre la conductivité de 1’électrolyte

et la dissolution chimique de I’oxyde.
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v' La température joue également un role fondamental sur 1’action dissolvante du
bain sur I’oxyde. Une augmentation de celle-ci conduit a une attaque importante de
I’extréme surface (Figure 1.12). Généralement, il est commun de travailler a une

température inférieure a 21 °C.

Cauche normala Couche pulvérulents

=

| i
|

|

|

Figure 1.12 : Dissolution de la couche anodique suite a une augmentation de température.

La gamme de densité de courant ou de tension d’anodisation est également restreinte. A
forte tension ou densité de courant, I’effet Joule en fond de pores résultant du passage du
courant a travers un matériau résistif, conduit a une élévation locale de la température qui
accélere la dissolution de I’oxyde. Ce phénomene de « brulures » peut aboutir a la destruction

de la couche formée et par conséquent a la mise a nu du métal.

v/ L’agitation du bain est aussi nécessaire pour permettre d’homogénéiser la concentration

en acide et la température de la cuve.

Par ailleurs, outre ces parametres expérimentaux, quelques études ont montré que la
microstructure de 1’alliage affecte la qualité des couches formées. Dans ce cas, la nature et la
taille des particules intermétalliques influenceront les propriétés des couches. De maniere
générale, le comportement des particules intermétalliques dans 1’alliage est décrit par deux cas

de figure dans la littérature [Saf08, Osu70] :

v" Soit le précipité intermétallique est oxydé ou dissous plus rapidement que la matrice.
Les couches formées présentent une macroporosité importante qui détériore la
résistance a la corrosion des pieces.

v' Soit le précipité est moins réactif que la matrice. Il est alors possible de retrouver le
précipité intermétallique incorporé dans la couche d’anodisation sous forme métallique

ou bien sous forme oxydé.
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Récemment, dans le but de remplacer 1’anodisation sulfochromique, des électrolytes plus
complexes correspondant souvent a des combinaisons d’acide ont été développés. Ainsi, au
début des années 90, la société « ALENIA » a mis en place, au niveau européen, un procédé
qui consiste a ajouter de I’acide tartrique (C4H¢Og) a 40 g/l a une solution d’acide sulfurique
dilué a 80 g/l. L’anodisation est réalisée a des températures comprises entre 30 et 40°C pour
des tensions comprises entre 14 et 18V [Saf08, Sael0]. L’épaisseur des couches obtenues
est inférieure a celle obtenue en milieu H,SO4 concentré et comprise entre 2 et 5 um en

fonction des conditions opératoires.

Des auteurs ont montré dans une étude récente que 1’ajout d’acide tartrique permet d’obtenir
un réseau poreux de volume inférieur qui impacte directement 1’étape suivante de
colmatage. D’apres ces résultats, I’acide tartrique réduit la dissolution chimique de I’oxyde et
limite 1’éjection d’ions AT au niveau des sites précurseurs des pores par adsorption et/ou
complexation de I’oxyde. La résistance a la corrosion serait améliorée par rapport a une

anodisation sulfurique diluée sans ajout d’acide tartrique [Sael0].

Parallelement, la société américaine Boeing a breveté le procédé d’anodisation sulfoborique
(OASB) dont les concentrations sont comprises entre 3 a 5% en masse pour l’acide
sulfurique et 0,5 a 1% en masse pour 1’acide borique (H3BO;3). Pour des températures
comprises entre 20 et 25 °C et une tension d’anodisation de 15 V, I’épaisseur de la couche
anodique est comprise entre 1 et 3 um [Saf08]. Dans le cas d’un alliage 2024, le réseau
poreux est tortueux et la taille des pores d’environ 10 nm est semblable a celle obtenue par
anodisation sulfurique. Néanmoins, la résistance a la corrosion de telles couches est
inférieure a celle obtenue lors d’une anodisation sulfochromique mais est similaire a celle
obtenue lors d’une anodisation sulfurique. L’action de 1’acide borique semble négligeable

[Boi08].

Cependant, la modification de I’OASB standard par Critchlow et ses collaborateurs et
notamment de la température du bain a 35°C permettrait d’obtenir des performances
supérieures a I’anodisation sulfochromique en termes d’adhésion de film de peinture et de
tenue en fatigue. Ce procédé semble prometteur d’autant que les résultats obtenus en
enceinte climatique montrent que la résistance a la corrosion de telles couches apres

colmatage est proche de celle obtenue avec I’anodisation sulfochromique [CriO6].
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CHAPITRE 11
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Les aciers austéno-ferritiques sont caractérisés par la coexistence de deux structures :
ferritique et austénitique. Généralement, on cherche a obtenir une structure formée de 50%
d’austénite et de 50% de ferrite, d’ou le nom de la structure duplex. Ils ont une composition en
chrome, nickel, molybdéne et silicium équilibrée afin de conserver une structure mixte
constituée d’austénite (cubique 2 faces centrées ‘cfc’, paramétre de maille de 3.58 2 3.62A) et
de ferrite (cubique centrée ‘cc’, parametre de maille de 2.86 a 2.88A). La présence de la ferrite
permet d’augmenter la résistance a la traction, la soudabilité et la résistance a la corrosion

sous contrainte du matériau [Vit03].

D’autre part, les aciers inoxydables duplex riches en chrome sont largement utilisés dans les
industries pétrochimique, chimique, nucléaire et marine grace a leur excellentes propriétés
mécaniques et a leur bonne résistance a la corrosion [Akil2, Jin16]. Ces propriétés dépendent

principalement du ratio austénite/ferrite [AntO8, BrelS5].

Ce chapitre vise a étudier I’influence des traitements thermiques prolongés des aciers duplexes
a la fois sur la microstructure, phénomene de précipitation, ainsi que 1’effet de ces derniers sur

la tenue a la corrosion.
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II.1. Microstructure des aciers duplex

Les aciers inoxydables austéno-ferritiques sont constitués d’agrégats de grains austénitiques et
de grains ferritiques. Pour les aciers laminés les deux phases se présentent sous forme de
lattes allongées dans la direction du laminage. La figure II.1 montre une structure typique,

caractérisant les états de moulage et de laminage d’un acier inoxydable duplex.

(a) acier laminé, (b) acier moulé [GunOO].

Lors de la solidification, il semble que la phase ferritique apparait d’abord et que la phase
austénitique germe ensuite dans la phase &. La structure finale se compose donc d’ilots
d’austénite dans une matrice ferritique. Chacune des phases est polycristalline. Les fractions
volumiques de ces deux phases dépendent non seulement de la composition chimique de
I’acier considéré, mais aussi de ses conditions d’hypertrempe. Les aciers inoxydables duplex
subissent habituellement un traitement d’hypertrempe consistant en un maintien d'environ une
heure a une température comprise entre 1000 et 1150°C suivi d’un refroidissement a I’eau.
Plus la température du traitement thermique est élevée, plus la teneur en ferrite est importante.
Pour la résistance a la corrosion comme pour les propriétés mécaniques et la forgeabilité, la

proportion optimale de ferrite se situe autour de 50% [Des90].

Lorsque les aciers inoxydables duplex sont soumis a des traitements thermiques, des phases
intermétalliques riches en chrome (telles que la phase y, les carbures type Cr;;Cg, les nitrures
type Cr,N, etc.) se forment, particuliecrement la phase ¢ qui précipite entre 600 et 900 °C.
Cette phase dure et fragilisante cause une chute considérable de la résistance a la corrosion et

la ténacité de ces aciers [Gre02- Kim15].
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I1.1.a. Partage des éléments d’alliage

Le partage d’éléments d’alliages entre 1’austénite et la ferrite dans un acier inoxydable duplex

est souvent défini par un coefficient appelé coefficient de partage K, tel que :
K= XX IL 1

Ou : Xi8 et X/ correspondent aux teneurs de 1’élément i, respectivement, dans la ferrite et
1’austénite.

Les différents travaux de recherche, réalisés pour étudier la composition des phases et les
coefficients de partage des éléments constituant ’acier aprés mise en solution [Atam91]
[Lo07], ont montré qu’a I’exception de 1’ Azote le coefficient de partage d’un élément donné
ne varie pas de maniere significative avec la composition de I’acier. Ceci est dii au fait que les
teneurs de ces éléments n’excedent pas leur limite de solubilité prévue par les diagrammes
d’équilibre aux températures et concentrations utilisées. 1l a été démontré aussi que la ferrite

est riche en P, W, Mo, Si et Cr et I’austénite est riche en N, Ni, Cu et Mn (Figure 11.2).
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Figure I1.2 : Influence de la température de traitement sur le coefficient de répartition des

éléments : K= (ferrite/austénite).

I1.2. Transformations structurales suite a un traitement thermique

Divers changements structuraux peuvent se produire dans les aciers inoxydables duplex
durant les traitements thermiques isothermes ou anisothermes. La plupart de ces

transformations concernent la phase ferritique, pour deux raisons principales :

v' D’une part, celle-ci présente des vitesses de diffusion plus élevées. Les éléments
d’alliage diffusent dans la ferrite cent fois plus rapidement que dans 1’austénite, cela est
principalement la conséquence de la faible compacité de la ferrite (réseau cc) par rapport a

I’austénite (réseau cfc).
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v/ D’autre part, la ferrite est riche en Cr et Mo, ces deux éléments représentent les
constituants privilégiés des phases intermétalliques. En outre, la solubilité des éléments dans
la ferrite diminue avec la chute de température, ce qui favorise la précipitation lors des

traitements a haute température.

En pratique, la température de traitement thermique doit €tre choisie aussi basse que possible
mais suffisante pour remettre en solution toutes les précipitations. Les proportions relatives de
ferrite et d'austénite sont alors essentiellement déterminées par la composition chimique de la
nuance, particulierement par 1'équilibrage entre éléments stabilisateurs de la ferrite (Cr, Mo,
Si) et éléments stabilisateurs de l'austénite (Ni, N, C). La qualité et la précision de
I'élaboration sont les seules garanties d'un controle de la microstructure. Pour mieux
comprendre I’effet d’un traitement thermique sur la microstructure, et en particulier la
formation des phases secondaires, il est important de rappeler la répartition ou le partage des

éléments qui constituent 1’acier inoxydable duplex entre 1’austénite et la ferrite.

I1.2.a. Transformations a température supérieures a 1050°C

Lors d’un refroidissement lent a partir des températures supérieures a 1050°C, les aciers
inoxydables duplex se solidifient completement en mode ferritique (ferrite delta), Cette
solidification est suivie par une transformation a 1’état solide en austénite. Les travaux récents
de Guo et al. [Guol6] montrent que le taux d’austénite dépend de la vitesse de
refroidissement dans 1’intervalle de température 1350-800 °C. Cette transformation est
réversible, tout réchauffage au-dessus de 1050 °C jusqu’a 1300°C entraine une augmentation

de la quantité de ferrite tel que montré sur la figure 11.3.
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Figure I1.3 : Evolution de la teneur en ferrite en fonction de la composition de 1’alliage et des

températures d’hypertrempe de 1050°C et 1150°C [Gun00, Lac90a].
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L’influence et I’'importance combinée des concentrations en chrome et nickel est aussi mise
en évidence sur une section isotherme du diagramme d’équilibre ternaire Fe-Cr-Ni (Figure

I1.4), section a 1000°C.

20 40 3
Fe b u:;bﬂ =0 Mi

Figure I1.4 : Section isotherme a 1000°C du diagramme ternaire Fe-Cr-Ni) [AubO1].

A : point représentatif d’un alliage 18-10.

B : point représentatif d’un alliage austéno-ferritique 2205.

a : augmentation de la teneur en Chrome qui fait apparaitre une certaine proportion de ferrite.
b : Augmentation de la teneur en Nickel qui restitue la structure austénitique.

L’augmentation de la teneur en chrome a partir d’un point A de structure purement
austénitique fait apparaitre une structure biphasée austéno-ferritique au point a. Une nouvelle

augmentation de la teneur en nickel permet de retrouver la structure austénitique au point b.

I1.2.b. Transformations a température entre 600°C et 1050°C

Cet intervalle de température est le siege de précipitation de la plupart des phases secondaires,
tels que les carbures, les nitrures et les phases intermétalliques. Ces précipités ont, en général,
une structure cristalline différente de celle du soluté ou du solvant. Entre 700°C et 950°C
environ, une transformation structurale peut surgir donnant comme résultat (carbures + phase
o + austénite secondaire y;), avec une migration des interfaces ferrite/austénite vers 1’intérieur
des grains ferritiques.

L’origine de cette transformation structurale est la décomposition eutectoide de la ferrite, au
cours de laquelle résulte un gradient de concentration des éléments d’addition entre précipité
et matrice. La phase y2 s’enrichit en Ni et rejette le Cr et le Mo, encourageant ainsi la
précipitation des phases riches en ces deux éléments, tels que les carbures de Chrome et la

phase sigma.
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La figure IL.5 présente la cinétique de précipitation des phases secondaires dans les aciers

inoxydables duplex 2205 et 2507 [Lac90a].
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Figure IL.5 : Cinétiques de précipitation des phases secondaires dans les aciers
inoxydables duplex 2205 et 2507 [Lac90a].

Austénite secondaire (y>)

La formation de vy, est fonction de la température, elle est relativement rapide et se produit par
différents mécanismes tel que décrit dans la littérature [Van94, Ram03], de plus Yang et al.
[Yangl1] ont montré que la précipitation de la phase ¢ s’accompagne par la formation de

I’austénite secondaire vy, suite a une décomposition eutectoide de la ferrite 0.

v" Au-dessous de 650 °C, la composition de vy, est semblable a celle de la ferrite qui I’entoure,
ce qui implique une transformation sans diffusion dont les caractéristiques sont similaires a

celles de la transformation martensitique.

v" Dans lintervalle de température entre 650 et 800 °C, la vitesse de diffusion est plus
importante, 1’austénite de type Widmanstitten précipite. Notons toutefois, que les teneurs
en Chrome et en Azote dans v, sont inférieures a celles dans 1’austénite primaire.

v" Entre 700 et 900 °C, une transformation semblable 2 la transformation eutectoide donne
naissance a un mélange y, + o. La phase y, s’enrichit en Ni et rejette le Cr et le Mo,
encourageant ainsi la précipitation des phases riches en ces deux éléments, tels que les

carbures de Chrome et la phase sigma, comme le montre la figure 11.6.
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T

Figure I1.6 : Formation de 1’austénite secondaire et de la phase ¢ [Zuc02].

La phase sigma (o)

La précipitation de la phase sigma a été rapportée par plusieurs auteurs [Lai95, Che02]. Cette
phase est non magnétique, dure et fragilisante avec une structure tétragonale de 30 atomes par
maille (Figure I1.7a). Avec le fer, la phase sigma contient du Chrome et du Molybdéne (Fe -
30%Cr- 4%Ni- 4a7% Mo) qu’elle puise dans la matrice, provoquant ainsi une baisse de la

résistance a la corrosion des systemes Fe-Cr-Ni.

Pohl et al. [PohO7] ont rapporté que les cinétiques de précipitation de la phase o les plus
rapides sont obtenues dans I’intervalle de température 800-900 °C, engendrant ainsi une perte
dramatique de la ténacité des aciers inoxydables, de plus cette phase dure et fragilisante cause

une chute considérable de la résistance a la corrosion de ces aciers [Gre02,Kim15].

La précipitation de la phase sigma ne dépend pas seulement de la composition chimique de
I’acier. En effet, d’autres facteurs influencent sa formation telle que la taille des grains car
plus petite est la taille des grains, plus grande sera la probabilité de formation de la phase
sigma. Aussi, la phase sigma se forme plus facilement dans les régions de grande énergie

telles que les joints de grains et les interfaces.

La température de mise en solution influe aussi sur la précipitation, a savoir :
v' Les températures €levées induisent le grossissement des grains, ce qui réduit le taux de
la phase sigma formée.
v' D’un autre coté, aux hautes températures et sous I’effet du facteur de partage K, on
assiste a une croissance de la teneur en ferrite, ce qui encourage la précipitation de la

phase sigma durant les traitements de vieillissement.
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A 850 °C, la formation de la phase sigma débute aprés seulement deux minutes, une
précipitation lente comparée a celle des carbures et des nitrures qui eux précipitent apres

quelques secondes (Figure IL.5).

A la température de vieillissement, la phase sigma apparait préférentiellement dans les joints
de phases y/0, mais elle peut aussi apparaitre dans les joints de grains 6/0 et y/y. Apres
germination, cette phase croit sous différentes formes : plaquettes, forme eutectoide lamellaire

o + 72 ou agrégat lamellaire ¢ + 0.

La formation de la phase sigma dans les aciers inoxydables austéno-ferritiques peut Etre
décrite par la transformation eutectoide de la ferrite en ¢ + v,. Elle germe dans les interfaces
d/y, puis croit a 'intérieur des grains ferritiques. Un schéma illustratif de la précipitation de

cette phase est représenté par la Figure 11.7b.

. a
f A
@ g . (e)
l NS Cr Mo
< ) . . o-phase
g | ] ! femteP :
T - - o ] \
. V.
L (P ' Mo / N\
TR O {0 ( austenite
| i | [ :Hu___": Cr. Mo L

Figure I1.7 : (a) Structure quadratique de la phase sigma avec a = 8.970 Aetc=4558A.
(b) Description de la germination de la phase sigma au niveau de 1'interface y/a et sa
croissance a l'intérieur de la ferrite [Khe06]

La formation de la phase o, qui est riche en éléments a-génes cause un appauvrissement des
régions ferritiques adjacentes en ces €léments conduisant ainsi a la transformation de cette

ferrite en austénite secondaire.

Carbures et Nitrures de Chromes

Les carbures de Chrome précipitent entre 650 et 950 °C principalement dans les joints de
grains y/0 ou la ferrite (phase tres riche en Chrome) est en contact direct avec 1’austénite
(Phase tres riche en Carbone). Ils peuvent aussi précipiter dans les joints de grains y/y, /0 et a
des degrés moindre a I'intérieur des grains austénitiques et ferritiques. Leur formation peut
étre évitée par une simple trempe. De plus, dans les nouvelles nuances austéno-ferritiques

contenant moins de 0.02% de Carbone, la formation des carbures est devenue presque rare.
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L’une des caractéristiques des aciers inoxydables austéno-ferritiques est que la précipitation
des carbures de chrome observée dans les joints de grains est discontinue et est accompagnée
de la formation de la phase y dans les zones déchromées, ce qui génere le déplacement des
joints de grains [Lac90b]. La précipitation des carbures et des nitrures est favorisée par la
diminution de la solubilité des éléments C et N dans I’austénite a des températures inférieures
a celles de mise en solution. 1l a été rapporté dans la littérature [Bad08, Che02, Khe06] que
les carbures qui précipitent fréquemment dans I’acier inoxydable duplex 2205 sont du type
M;3Cs. Pour les nuances austéno-ferritiques contenant des additions en Azote maitrisées, la
précipitation des nitrures de Chrome type Cr,N peut avoir lieu. Ces précipités ont une
structure hexagonale et une enthalpie de formation vers 900°C voisine de celle des carbures
Cr,3C ce qui rend possible la simultanéité de leur formation. Les nitrures Cr,N apparaissent

sur les joints d/y et 8/0.

La phase chi (y) :

Comme la phase sigma, la phase chi précipite dans I’intervalle de température entre 700 et
900°C, mais a des taux plus faibles [CalO1]. Cette phase de structure cubique centrée avec
un parametre a = 0.892 nm avec 58 atomes. L’enrichissement de la ferrite en éléments
favorisant la formation des phases intermétalliques lors d’une exposition a des températures
relativement basses (700°C) favorise la formation de la phase y, les sites de nucléation sont
principalement les interfaces ferrite / ferrite et ferrite / austénite avec une croissance vers
I'intérieur du grain ferritique. Cette phase influe sur la résistance a la corrosion par piqlres et
la ténacité des aciers inoxydables duplex de maniere semblable a celle de la phase sigma, et
comme ces deux phases précipitent souvent simultanément (en fait, la phase chi précipite
relativement en retard par rapport a la phase sigma et est plus stable aux basses températures),

il est donc difficile d’étudier leurs effets séparément [Che02].

Dans le cas des matériaux moulés (figure II.1a) ou laminés a haute température tel que
montré sur la (figure II.1), on voit bien que les grains sont orientés dans la direction du
laminage. Les aciers laminés ont, en général, des teneurs en ferrite et en austénite
équivalentes, ces dernieres se présentent sous forme de lattes allongées dans la direction du
laminage. I1 est noté que la ferrite réduit les risques de fissuration a chaud. En raison de
cette structure, le matériau possede une forte anisotropie qui se répercute sur les propriétés
mécaniques. Il faut en effet souligner que les propriétés intrinseques des nuances austéno-

ferritiques sont dues en partie a leur structure biphasée 50a/50y [Won08, Lef96].
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I1 .3. Résistance a la corrosion des aciers inoxydables austéno-ferritiques

Bien que les aciers inoxydables austéno-ferritiques aient des propriétés mécaniques
appréciables, c'est la résistance a la corrosion qui est la principale raison de 1’utilisation de ces
Aciers. Le comportement a la corrosion de ces aciers est comparable ou supérieur a celui des
aciers inoxydables austénitiques ayant les mémes teneurs en chrome et molybdene.

La capacité de résistance a la corrosion est fonction de la composition chimique, du traitement
thermique, des phases présentes, de la distribution des éléments chimiques dans chaque phase,
de la possibilité de précipitation de carbures, du milieu agressif (températures, composition

chimique).
I1.3.a. Résistance a la corrosion intergranulaire

Les aciers inoxydables, soit ferritiques soit austénitiques, peuvent tre sensibles a la corrosion
intergranulaire apres revenu entre 500°C et 800°C pour les aciers inoxydables austénitiques, et
au dela de 900°C pour les ferritiques. Ceci est dii a la précipitation de carbures de chrome aux
joints de grains, appauvrissant ainsi la teneur en chrome en deca de 12% dans les régions
situées autours des joints, et alors la fonction protectrice de I’oxyde de chrome est neutralisée

[Doh91, Nil92] dans ces régions.

Lorsque les aciers inoxydables austéno-ferritiques (teneur en ferrite entre 30 et 60%) possedent
des teneurs en molybdéne entre 2 et 3%, ils ne sont pratiquement pas sensibles a la corrosion
intergranulaire dans des solutions d'acide sulfurique additionnées de sulfate de cuivre. Cette
influence favorable du molybdéne est probablement due a son action sur les phénomenes de
diffusion et de précipitation, ou a I'amélioration de la passivité et a la diminution de la vitesse

de dissolution.

I1.3.b. Résistance a la corrosion par piqure

Les aciers inoxydables austéno-ferritiques ont habituellement une trés bonne résistance a la
corrosion par piqlration et par crevasse, cette bonne résistance dépend de leur état
métallurgique. Les variations de la composition chimique, a 1'échelle microscopique, peuvent
étre a I’origine de la corrosion par piqure : les différentes phases qui peuvent précipiter dans
la ferrite (y, o, @, carbures M»3Cq et nitrures de chrome Cr,N) sont toutes riches en chrome et
en molybdeéne et elles sont entourées de régions appauvries en ces €éléments. Ces régions

peuvent étre des sites d’amorcages de corrosion par piqiration.
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De plus, le milieu agressif (teneur en chlorures, température, pH, potentiel d'oxydoréduction)
influent sur l'attaque intergranulaire, soit pendant I'amorcage, soit pendant la propagation des
piqiires.

La résistance a la corrosion par piqlires peut étre exprimée par l’indice PRE (Pitting
Resistance Equivalent) :

PRE = %Cr + 3,3 %Mo + k %. II-2

Ou k : est un nombre compris entre 10 et 30, généralement on utilise k = 16.

Cet indice de résistance a la piqliration ne tient pas compte de 1'effet du nickel et du cuivre,

qui ont une grande influence sur la propagation de fissures.

L'expérience montre qu'une bonne résistance a la piqliration en eau de mer nécessite une
valeur de PRE égale ou supérieure a 30 [lac97]. Le tableau II.1 donne la répartition des

différents éléments dans la ferrite et I’austénite et leur indice PRE.

Tableau II.1 : Indice PRE dans I’austénite et la ferrite pour un acier Z2 CNDU25-7

%Cr | %N | %Mo | %Cu | %N | IRP
Z2CNDUDST| 25 6 3 15 | 018 | 316
Perte | 2716 | 48 | 35 | 0% | 006 | 397
Awgnte | 239 | 73 | 22 | 15 | o144 | 33

Cet indice est surtout utile pour déterminer la température critique de piqtration (TCP)

suivant la composition chimique de chaque acier, tel que montré sur la figure I1.8.

R0 SAF 2507
TCP i] %
[OC] 254SMO

60k

25CrDSS % % Sanicro 28
40}
L 904L #. SAF 2205
20 ¥ T g § ¥ § L
32 36 40 44

PRE = %Cr + 3,3 %Mo + 16 %N
Figure I1.8 : Température critique de piqliration et indice de résistance a la

pigliration pour les aciers inoxydables austéno-ferritiques, [Aud86].
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11 faut par ailleurs, tenir compte d’éléments mineurs dont I’'influence peut étre trés importante
tels que le soufre, ou le titane, et des inclusions non métalliques dont I’effet est déterminant au

stade de I’amorcage de la piqiire [Gag94].

I1.3.c. Mécanisme de corrosion par piqiire du DSS induit par la précipitation sigma

Le phénomene de la corrosion par piqiire peut se produire en trois étapes : la rupture du film
passif, la piqlire métastable et la croissance des piqures. La figure I1.9 montre l'illustration
schématique comparant le processus de corrosion par piqiire induit par la précipitation de la

phase sigma dans 1’acier DSS présentant des variations en teneur de Cr de plus en plus petites.

(a-1) Electrolyte (b-1) Electrolyte
CR I cr- Passive film CF\' c- < Passive film

(a-2) Electrolyte " — (b-2) Electrolyte
ess weakene
cr® /N e assive film cr3t /NiZY/ Weakened
passive film

(a-3) Electrolyte (b-3) Electrolyte
cr3t NiZ*/ Fe??

Weakened
assive film

Figure I1.9 : Comparaison du processus de corrosion par piqlire du DSS lors de la
polarisation potentiodynamique: (a) variations plus faibles en teneur de Cr; (b) variations
plus importantes en teneur de Cr.

(a-1) et (b-1) montre une attaque préférentielles des ions Cl” aux voisinage des défauts du
film passif; (a-2) et (b-2) la protection du film passif s’attenue jusqu’a rupture, les piqlires
s’initient, et la dissolution a I'intérieur des piqlires entraine la formation d'ion Fe* /Fe’ *,

Cr’*, Ni** et CI” par électro-migration, ce qui affaiblit le film passif environnant ;

(a-3) une repassivation a eu lieu aux niveaux des échantillons présentant des variations de
concentration en Cr plus faibles en raison d'une micro-ségrégation de cet élément, ce qui
induit un certain degré de protection du film passif; (b-3) une variation de concentration
importante en Cr affaiblit le film passif et, par conséquent, entraine la stabilisation des
piqdres.
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La cinétique de précipitation de la phase sigma o est, généralement déterminée par diffraction
des rayons X ou par analyse quantitative a l'aide du traitement d’image [Bad08], [Joh39].
Moura et al. [MouO8] ont étudié la résistance a la corrosion par piqlres de I’acier inoxydable
duplex vieilli a 850°C, donc il est possible d’utilisé le potentiel de piquration Epit pour suivre

la cinétique de précipitation de la phase o.

Dans ce contexte, ce travail vise a combiner analyse électrochimique et microstructurale afin
d'étudier la cinétique de précipitation en phase ¢ en considérant 1'évolution d’Epit, par la suite
I'équation Modifiée de Kolmogorov-Johnson-Mehl-Avrami KJMA a été utilisée pour

déterminer les parametres cinétiques de la précipitation en phase sigma.

I1.4. Rappels sur la germination hétérogene dans les solides

I1.4.a. Introduction

Il est, généralement, noté que la germination homogene nécessite de tres grands degrés de
surfusion. Cependant, il est observé que certaines transformations de phase dans des
échantillons massifs de matériaux présentent une surfusion inférieure a 5°C. Ceci met en
évidence I’efficacité des particules étrangeres comme catalyseurs de germination pendant la
solidification. La théorie de la germination hétérogene est une extension directe de la théorie

classique de la germination homogene.

I1.4.b. Germination hétérogéne

Rappelons d’abord que la différence entre la germination hétérogeéne et la germination
homogene est que dans le premier cas la germination a lieu préférentiellement dans les
défauts structuraux tels que les joints de grains et les dislocations, tandis que dans la
germination homogene elle apparait complétement au hasard a travers le systeme. Cette
différence est mise en évidence dans I’expression donnant la variation d’énergie libre de
formation d’un germe hétérogene (Equation II.1) puisque il y a apparition d’un terme

supplémentaire relatif a I’effet moteur de I’existence du défaut.

AGpe = —V(AG, — AGy) + At — AGy I.1
AGyg: variation de 1’énergie libre de formation d’un germe,
4G, : variation de I’énergie libre de formation de la nouvelle phase par unité de volume,
AG; : variation de 1’énergie de contraintes d’accommodation par unité de volume,

At : énergie interfaciale,

AG, : variation de 1’énergie libre du défaut.
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Dans le cas d’un joint de grain et en se basant sur la configuration donnée dans la Figure

I1.10, on peut déduire une relation entre les tensions superficielles telle que :
27,5 cosO = 1, 1.2

Ainsi, apres développement, la variation d’énergie libre de formation d’un germe stable de

volume V peut s’écrire :

e
8 lof
AGpg = — P 5 (2 +cos B)(1—cos ) 2 1.3
3 (G, -AGy)

Cette expression est la méme que celle obtenue dans le cas de la germination homogene a la

fonction K(6) pres, qui dépend de la forme du germe, avec :

K(0) = é(Z + cos 0)(1 — cos0)? 1.4

Tap

L g,

Figure I1.10: Formation d'un germe d'une phase solide  sur la phase a [Khe06].

I1.4.c. Equations d’évolution des réactions hétérogenes

Les systemes hétérogenes sont constitués d’un mélange de phases et une réaction dans un tel
systtme se produit par la croissance d’une ou plusieurs phases au dépend des autres. En
général, chaque phase ne se présente pas comme une entité unique mais comme un ensemble
de petits domaines dispersés. Une transformation implique la formation de nouveaux
domaines par germination, la progression des frontieres d’une phase étant la croissance. La
vitesse d’une telle transformation dépend a la fois de la vitesse de germination, de la vitesse
de croissance des domaines isolés et des effets de I'influence mutuelle entre des domaines
voisins, soit par interpénétration directe, soit par une compétition prolongée pour les atomes du

soluté.
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Les cinétiques de la plupart des réactions hétérogenes sont trop complexes pour étre traitées
analytiquement, il est donc nécessaire de recourir a des solutions empiriques [Bur68]. Une
relation dont la forme générale est donnée dans 1’Equation IL.5 a été proposée pour décrire les

cinétiques isothermes d’une grande variété de réactions dans les métaux.
dy/dt =k"t"'(1 - y) IL5

De plus, un grand nombre des équations cinétiques calculées pour des processus simples peut
étre réduit, soit exactement, soit approximativement, a cette méme forme avec des valeurs
appropriées des facteurs k et n. La vitesse de réaction commence par étre petite, puis croit
jusqu’a un maximum et décroit ensuite vers zéro en raison des effets de I’interpénétration. Le

facteur (/—y) peut étre considéré comme étant le frein de la réaction dii a I’interpénétration.

En supposant que k et n sont des constantes indépendantes de y (et donc de 7) pour une

température constante, on peut intégrer I’Equation I1.5, on obtient alors :

1
In = (kn) 1 1.6
I -y

L’équation I1.6 donne une courbe d’évolution sigmoidale. Une forme équivalente en est :

— (k) L7

L’équation II.7 est connue sous le nom d’équation de Kolmogorov-Johnson-Mehl-Avrami
(KIMA). Cette équation décrit les cinétiques de transformation isotherme d’une phase mere
qui en se décomposant donne naissance a une autre phase qui apparait par germination et
croissance.

Le modele théorique de KIMA est basé sur trois hypotheéses importantes [Sum04]:

1. le volume dans lequel a lieu la transformation est infini.

2. la germination a lieu aléatoirement.

3. la croissance des zones transformées est la méme dans toutes les directions.

L’exposant n et la constante k£ sont en général des parametres empiriques qui assurent une
description précise de la cinétique de la réaction isotherme quand cette derniere obéit a
I’équation I1.7, k peut prendre n’importe quelle valeur positive. En pratique, si k >Isec™, la

réaction est trop rapide pour étre suivie expérimentalement.
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Ainsi donc, la cinétique de transformation décroit lorsque k diminue (Figure I1.9). A cet effet,
k est appelée constante de vitesse de la réaction, n modifie 1’allure de la courbe (Figure 11.10),
il traduit donc le mécanisme de transformation et peut aussi prendre n’importe quelle valeur
positive ; il est appelé index d’Avrami est souvent compris entre 0.5 a 2.5, et il peut aller
jusqu’a 4 [Chri02].

1
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Figure I1.11: Effet de la constante k sur la courbe de KIMA [Khe06K].
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Figure I1.12: Effet de I’exposant n sur 1’allure de la courbe de KIMA [Khe06].

De nombreuses transformations dans les métaux ont une période d’incubation durant laquelle
aucune modification détectable n’a lieu. Si tel est le cas, #, dans 1’équation II.7 devrait, en
principe étre mesuré a partir de la fin de la période d’incubation. Cependant, il est tres
difficile dans la pratique de définir I’instant exact du départ de la réaction et il est alors plus
commode de mesurer t a partir d’'une origine commune qui est, en général, I’instant auquel

I’échantillon atteint la température de la réaction.
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En prenant le logarithme dans 1’équation (II.6), on obtient :

| lnL =nlnt+nlnk IL.8
1-y

En conséquence, si une réaction est conforme a 1’équation de Kolmogorov-Johnson-Mehl-
Avrami, la courbe représentative de In(ln (1/(1 — y))) en fonction de [n (t) est une droite. La
valeur de n est calculée a partir de la pente et celle de k a I’aide du point d’intersection avec

I'axe de In (1).

I1.4.d. Modification des équations de Kolmogorov Johnson-Mehl-Avrami

Il a été constaté expérimentalement que les équations de Johnson-Mehl-Avrami étaient en bon
accord avec I’expérience au début de la réaction. Cependant, vers la fin de la transformation,
en raison de la compétition entre les grains en croissance, on assiste souvent a une dérive des

courbes de Kolmogorov Johnsson-Mehl-Avrami.

Les corrections apportées aux équations de Kolmogorov Johnson-Mehl-Avrami portent sur le

facteur d’empiétement (/ — y) en introduisant un exposant supplémentaire [Khe06].
Apres correction, I’équation (IL5) s’écrit :  dy/dt = k" (1 - y ) IL.9
Ou plus généralement : dy/dt = K" t"']( 1 - y)c” I1.10

c : tient compte de I’empiétement entre les différents cristaux en croissance.

1
Nous obtenons donc, apres intégration : . 1 c IL11
y=1l-|—
1+ c(kt)"

I1.4.e. Détermination des parametres de la transformation

L’Equation II.11 pourra s’écrire comme suit :

(kt)" =

l{%—l}cm .12
cl(d-y)
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Si on introduit le logarithme népérien, on obtient :

In In ! ,c=0
-y
= nlnk+nlnt= 11.13

ln{w}c £ 0

C

En choisissant une durée 7y tel que: kty=1, le taux d’évolution de la transformation peut

s’écrire sous la forme :

1—l=0.3621,c=0
e

Yo = e
1_[_} c£0 .14
C

En choisissant judicieusement le taux d’évolution, on peut déduire le parametre de constante
de vitesse k indépendamment de 1’exposant n. On remarque, en effet, que yp ne dépend pas de
I’exposant n et est constante quand C=0. Par contre, lorsque C # 0, Yy diminue lorsque C
diminue. Dans ce cas, il faut d’abord ajuster le parametre C avant de déterminer la constante
de vitesse. On peut aussi déterminer le temps et la fraction correspondant a la cinétique
maximale de précipitation que nous reprendrons avec plus de détails dans le chapitre résultats

et interprétations.
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CHAPITRE III

MATERIAUX ET TECHNIQUES
EXPERIMENTALES

Ce chapitre a pour objectif a la fois de présenter les différents alliages et aciers étudiés, de
décrire les différents traitements de surface et traitement thermique effectués sur ces alliages ;
et enfin d’exposer les méthodes et techniques de caractérisation mises en ouvre avec les

conditions opératoires associées.

II1-1 Matériaux utilisés

III-1-a Alliages d’aluminium

Les deux alliages d’aluminium étudiés sont AA2214 T6 et AA1050 A, celles-ci livrées sous

forme de plaques rectangulaires, découpées avec comme dimensions 30 x 30 x 5(mm?>).

Alliage 2214 T6 : Le traitement thermique T6, tel que reporté sur la figure III. 1 consiste en
une mise en solution + une trempe + un revenu ; cet état permet également d’obtenir une
bonne résistance mécanique ; le traitement de revenu s’effectue a une température égale a

150°C.

»

A

Mise en solution

amjerodwa,

adwaJ]

Revenue

Figure II1.1 : Etat de traitement thermique T6.

» Temps

Alliage 1050 A : pour mettre en évidence [I’influence des éléments d’addition de 1’alliage
2214-T6, celui-ci a été comparé a ’alliage pur d’aluminium de type AA1050 ne comportant
que des impuretés de fer et de silicium et n’ayant pas subi de traitement thermique. La lettre A

indique que I’alliage présente une légere modification par rapport a la nuance normalisée.
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La composition chimique des deux alliages a été déterminée en utilisant le spectrometre

d'émission optique « Foundry-Master Pro », tel que regroupé dans le tableau III.1.

Tableau III.1 : Composition chimique (Wt.%) des alliages AA1050 et AA2214.

Nuance | Al [Cu| Zn | Si | Mg | Cr | Mn | Ti

Fe

AA-1050 | bal | - - 1025 - - - -

0.4

AA-2214 | bal | 4.5|0.03 ] 0.72 | 0.54 | 0.02 | 0.89 | 0.03

0.17

III-1-b Acier inoxydable duplex 2205
L’acier duplex utilisé dans cette étude est de type DSS 2205, recu sous

forme de barreau

laminé a chaud de dimensions: 200 x 25 x 10 (mm?). La composition chimique du matériau a

été déterminée en utilisant le spectrometre d'émission optique Foundry-

donnée dans le tableau II1.2.

Master Pro et est

Tableau IIL.2 : Composition Chimique (Wt.%) du DSS 2205.

Nuance | Fe Cr Ni | Mo | Mn Si N Cu C

P S

DSS 2205 | Bal | 22.05 | 5.7 | 2.3 | 1.77 | 0.36 | 0.14 | 0.12 | 0.03 | 0.018 | 0.015

IT1I-2 Traitements thermiques effectués

III-2-a Traitement de I’alliage d’aluminium AA2214-T4

v" Traitement thermique T4 : le traitement thermique T4 tel que représenté sur la figure

II1.2 consiste en une mise en solution + une trempe + une maturation, 1’alliage 2214-T6 a

subit une mise en solution a 500°C pendant 2 heures, suivi d'une trempe a l'eau et enfin

une maturation a ’ambiante, on obtient alors 1’alliage AA2214-

T4 (un traitement

thermique de 48 heures a 500 ° C n'avait pas d'effet supplémentaire sur la microstructure).

L’étape de maturation permet une évolution de la structure métallurgique a température

relativement basse (souvent température ambiante).

r Mise en solution

armerpdwa],
odwary,

Maturation

Figure I1L.2 : Etat de traitement thermique T4.
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III-2-b Traitement thermique pour ’acier duplex 2205

v Traitements thermiques de mise en solution a 1150°C
Ce traitement consiste a porter les échantillons a tres haute température, de les maintenir a
cette température au four pendant une heure. Ensuite, ils sont refroidis rapidement a I’eau
(hypertrempe). Grace au dispositif montré sur la (figure II1.3) de I’Institut Jean Lamour -
Laboratoire de Recherche en Science des Matériaux de Nancy, Le DSS 2205 sous forme de
barreau a subit une mise encapsulage afin d’atteindre un vide secondaire de (2 x 10°
mbar); celui-ci a fait ’objet en premier lieu d’une mise en solution a 1150°C, maintenu

pendant 1 heure suivi d’'une trempé a 1'eau.

Figure IIL.3 : Dispositif du vide secondaire.

v Traitements thermiques de vieillissement (revenu) a 850°C

Consécutif au traitement d’hypertrempe, le revenu consiste a chauffer les échantillons jusqu’a
une température donnée et de les maintenir a cette température pendant un temps donné. Les
traitements thermiques effectués ont étés réalisé dans un four a résistance électrique au
niveau de I'Institut Jean Lamour-Laboratoire de Recherche en Science des Matériaux de
Nancy. Le choix de la température de maintien s’est porté sur la température de 850°C car
elle correspond au nez de la décomposition sur le diagramme TTT de I’acier 2205 (figure

ILS).

Des éprouvettes de dimensions: 10x10x10 (mm3 ) ont été découpées et un traitement de
vieillissement (de revenu) a 850°C pendant: 15, 60, 180, 420 et 1800 min, leurs a été
appliqué. Ces temps de maintien, ajoutés au taux de ferrite et a la taille des grains

conditionnent la précipitation de la phase sigma.
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I11-3 Mode de préparation des surfaces des échantillons

Une parfaite préparation de surface des échantillons est plus que nécessaire afin de mettre en
évidence les différentes phases qui apparaissent, ainsi que leurs taux dans la structure. C’est

donc, a la fois une approche qualitative et quantitative.

I11-3-a Polissage et préparation de surface pour les alliages d’aluminium

Les alliages sous forme de plaques rectangulaires ont été découpées avec comme dimensions
30 x 30 x 5 (mm”).

N

v Polissage mécanique: un polissage grossier de la surface a 1’aide de papiers
recouverts de poudre abrasive de granulométrie décroissante (80, 240, 400, 800, 1000
et 1200), puis décapés chimiquement afin d'éliminer l'entartrage d'alumine(Al,O3)
naturellement formé dans I'air.

v Polissage ionique : Pour éviter toute modification de la couche d’oxyde AAO et de
I’interface substrat-couche d’oxyde anodique, les sections transversales des
échantillons ont été polies en utilisant du papier de SiC humide de grade 1200 et 4000,
par la suite cet étape est suivie par un polissage ionique en utilisant une polisseuse a
section transversale de faisceau d'ions (Cross Section Polisher JEOL IB-09010CP) qui

se trouve a I’'lJL. de Nancy, tel que reporté sur la figure I11.4.

Figure II1.4 : Polisseuse ionique (Cross Section Polisher JEOL IB-09010CP).

I11-3-b Polissage et préparation de surface pour DSS 2205

Les éprouvettes sont enrobées a chaud a une température de180 °C, puis celles- ci ont fait
I’objet premierement d’un polissage grossier de la surface a 1’aide de papiers recouverts de
poudre abrasive de granulométrie décroissante (80, 240, 400, 800, 1000 et 1200), la seconde
(Polissage fin) est effectuée sur papier feutre en utilisant de la poudre d’alumine de

granulométrie de 0.3 et 0.05 um.
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IT1-3-c Techniques et mode d’attaques utilisés

Pour la mise en évidence de la morphologie des grains ainsi que les différents précipités qui

peuvent exister, nous avons réalisé deux attaques, I’une chimique et 1’autre électrolytique.

v’ Attaque chimique

- Les alliages d’aluminium précédemment polis, sont attaqués chimiquement. On

utilise a cet effet, le réactif Keller, 1’attaque prend 10s a température ordinaire, elle est

immédiatement suivie d'un ringage a I'eau puis d'un séchage.

- Le réactif utilis€ dans I’identification des aciers inoxydables duplex 2205 est le
glycerigia, celle-ci permet la révélation des joints de grains ferritiques et austénitiques,
les interfaces, les joints de macles, la précipitation des phases intermétalliques et la

morphologie de la structure [Red91]. L’attaque chimique provoque une dissolution

différentielle des phases suivant leur nature et leur composition.

v' Attaque électrolytique

Une source extérieure de courant est utilisée. L’échantillon (qui doit étre conducteur) est placé
a I’anode du circuit électrique provoquant ainsi une oxydation des éléments de certaines zones
de la surface. L’électrolyte utilisé dans notre étude est la solution de potasse caustique KOH

(10N), cette attaque colore la ferrite en jaune, la phase sigma en noir et I’austénite en blanc.

La composition chimique des différentes solutions d’attaques sont regroupées dans le tableau

II1.3.

Tableau I11.3 : Description des solutions d’attaques utilisées.

Type de solution

Composition et parametres

Chimique Keller

2.5 ml de HNO;
1.5 ml de HCI
1 ml HF
95 ml H,O
10 secondes

Chimique Glycerigia

10 ml HNO3
20-50 ml HCL
30 ml Glycerol

Electrochimique | KOH (10N)

56 g KOH
100 ml H,O
Tension :1 a 3V
t: 3 secondes
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II1-4 Caractérisation microstructurale

III-4-a Observation par microscopie optique

Le but principal de 1’observation microscopique est la mise en évidence de la structure des
différents échantillons traités. Les examens métallographiques sont réalisés sous le
microscope optique Olympus Vanox AHMT (figure IIL.5), celui-ci  permet des
agrandissements relativement importants jusqu’a mille fois. Il est équipé d’un polariseur
permettant d’obtenir des contrastes de phases dans I’échantillon. Les échantillons sont,

généralement, précédés par une attaque métallographique et chimique.

Figure IIL5 : Microscope optique OLYMPUS.

I11-4-b Observation par microscopie électronique a balayage MEB

Les observations métallographiques ont été effectuées a 1'aide d'un microscope électronique a
balayage doté d’un canon a émission de champ (FEG-SEM JEOL J7600F) qui se trouve au
service Commun de Microscopies Electroniques et Microanalyses X de Nancy, celui-ci est
équipé d'un systeme de spectroscopie de rayons X a dispersion d'énergie (EDS-Oxford).
Avant de faire des observations et afin d'éviter toute modification de la couche (AAO) et de
l'interface (substrat-AAQ), les coupes transversales ont été polis sur du papier SiC humide de
1200 jusqu’a 4000. Ensuite, ces derniers ont fait I’objet d’'un polissage ionique a 1’aide du

plisseur (Cross Section Polisher JEOL 1B-09010CP) tel que reporté sur la figure I11.4

63



Chapitre I1I : Matériaux et techniques expérimentales

Figure IIL.6 : Microscopie électronique a balayage (MEB) a émission de
champ (FEG-SEM JEOL J7600F).

I11-4-¢c Analyse de composition par Microsonde de Castaing

Les analyses quantitatives ont également été effectuées au service commun de microanalyses
de D'université de Nancy sur la microsonde de Castaing. C’est une méthode d'analyse
élémentaire inventée par Raimond Castaing, elle consiste a bombarder un échantillon avec des
électrons et a analyser le spectre des rayons X émis par I'échantillon sous cette sollicitation.
Les microanalyses ont été effectuées sur les microsondes ou microanalyseur a sonde
électronique (Electron Probe Microanalyser, EPMA) de type CAMECA SX50 et SX100,
équipées respectivement de 4 et 5 spectrometres a sélection de longueurs d’ondes (WDS). Les
concentrations de premiere approximation obtenues par cette technique sont corrigées a 1’aide

d’un programme X-PHI [Mer94].

Les caractéristiques du faisceau sont les suivantes : tension d’accélération de 10 a 15 kV et un
courant de 10 nA, ces caractéristiques permettent en fonction des éléments a doser (Al, Cu,
Fe, Mn, Si, Zn, Mg) d’analyser une profondeur dans le matériau plus ou moins importante.
Plus généralement, celle-ci dépend de I’énergie du faisceau incident Ey en kV, du numéro
atomique moyen Z, du nombre de masse moyen A et enfin de la densité du matériau p. Elle

peut étre estimée a 1’aide de la relation de Kanaya-Okayama (RKO) [Kan72].

R — 0.0276XAXE} 7
KO — 7089xp

1.1
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I11-4-d Analyse par diffraction des rayons X

v Alliage d’aluminium

Les analyses des échantillons ont été réalisées pendant 03 heures avec un diffractometre de
type (Philips X’pert Pro Panalytical) de géométrie Brag-Brentano 0-20, puis sont ensuite
traités a I’aide d’un programme d’analyse de diffractogrammes de rayon X. Le diffractometre
est équipé d’une anticathode en cuivre, permet d’obtenir une radiation filtrée (AKal,2 =
1,5418 A) ou monochromatisée par un miroir hybride (AKal = 1,54056 A). Le diffractometre
est piloté par le logiciel X Pert Data Collector. L’indexation des diffractogrammes obtenus
est réalisée a laide du module EVA du logiciel Diffracat plus et de la compilation Pearson’s
[Cau88, Vil07]. Le diffractometre de type PHILIPS X’PERT PRO avec un montage en
réflexion est présenté a la figure II1.7.

Cette analyse a permis de suivre 1’évolution de la fraction des différentes phases dans les
alliages, ainsi que de leurs parametres de maille, en fonction de la profondeur de 1’échantillon

par rapport a la surface originelle.

Figure II1.7 : Diffractometre de type PHILIPS X’PERT PRO.
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Dans certains cas la taille des cristallites a ét€ détermin€é avec la formule de Scherrer, selon :

KA

b= B.cos@

1.2

Avec :

D, la taille des cristallites en A,

A, la longueur d’onde du rayonnement X incident en A,

0, I’angle de diffraction,

B, la largeur intrinseque a mi-hauteur en radians,

K, égale a 0,9 avec I'utilisation de la largeur a mi-hauteur.

Pour déterminer la largeur intrinséque, nous avons utilisé la relation, liée a la forme des pics

de diffraction :
2 _ p2 _ p2
ﬁ - '8 exp ﬁ inst I3

Ou:

Bexp Représente la largeur a mi-hauteur du pic de diffraction expérimental.

Binst Correspond a la largeur instrumentale du diffractometre.
Binst Déterminée sur une poudre de silicium pur et est égale a 0,08°.

v Acier inoxydable duplex 2205

Les diagrammes XRD de diffraction des rayons X ont été enregistrés au sein du Centre de
Recherche en Technologies Industrielles (CRTI) de Chéraga tel que montré sur la figure II1.8.
Le diffractometre a rayons utilisé est de type « X Phaser Brukers D2 » fonctionnant a 30 kV,
30 mA Le diffractometre est équipé d’une anticathode en cobalt, avec une radiation filtrée Co
Ka (A =1,7889 A). Tous les diagrammes de diffraction ont été obtenus en faisant varier 20 de

20° a 120° avec un pas de balayage égal a 0,02°.

Les datas sont collectés pour un pas de 0,004°/s avec un temps d’acquisition de 07 heures,
l'indexation du pic a été réalisée, en utilisant la base de données cristallographiques (pdf 4)™

implémentée dans le logiciel EVA.
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Figure IIL.8 : Diffractometre a rayons X Phaser BRUKERS D2.

I11-4-e Analyse par traitement d’images

La technique de traitement d’image a pour but de quantifier la phase sigma qui précipite. Pour
cela nous avons prélevé aléatoirement cinq micrographies de chaque zone comme illustré sur
la Figure IV.5. Pour quantifier la phase sigma, nous avons utilisé les micrographies obtenues
suite a I’attaque électrolytique tel que citée au (Tableau III.3), cette attaque permet de colorer
différemment les phases existantes. Initialement, les trois phases (J, y et o) apparaissent en
couleurs différentes, ensuite, apres transformations, elles apparaissent en nuances de gris,
enfin, et en ajustant la luminosité et le contraste de ’image transformée, on obtient une image
finale binaire ou apparait la phase sigma en une couleur choisit préalablement et le reste en
blanc. Pour ce faire, nous avons utilisé le logiciel ATLAS. Toutes ces étapes sont illustrées

dans la Figure IIL.9.

Le taux de la phase sigma ainsi que de la ferrite et I’austénite a été calculé en fonction du

temps de maintien et de la température d’hypertrempe.
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Figure IIL.9 : Interface du logiciel de traitement d’images ATLAS.

III-5. Traitement d’anodisation des alliages d’aluminium

Avant l'anodisation, les échantillons ont été polis avec du papier SiC jusqu'a 1200, suivis d’un
décapage chimique afin d'éliminer les dépots d'alumine naturellement formés dans l'air. La
préparation a été effectuée selon la procédure suivante: i) nettoyage a l'acétone, rincage a
l'eau, ii) les échantillons ont été plongés dans une solution de NaOH (1M) pendant 1 minute,
iii) rincés a nouveau dans de I'eau désionisée, pesé plongés dans du H,SO4 (0,1 M), séché et
pesé. Apres cette préparation, I'anodisation a été immédiatement effectuée dans une cellule a
deux électrodes avec comme cathode une feuille de titane, la densité de courant utilisée est de
16 mA.cm™ pendant 20 minutes dans une solution d’acide sulfurique H,SO4 (2M) a 21 °C.

Une fois le temps écoulé, les éprouvettes sont rincées, séchées et pesées.

I11-6. Caractérisation électrochimique
Plusieurs techniques électrochimiques sont utilisées lors de cette these afin de caractériser le
comportement électrochimique des éprouvettes d’aluminium anodisées ainsi que les

éprouvettes en aciers duplex DSS 2205 :

v' Le suivi de potentiel de corrosion (Ecq; ou Eocp)s
v" Les courbes de polarisation potentiodynamique ou intensité/potentiel (voltamétrie),

v' La spectrométrie d’impédance électrochimique.
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I11-6.a Description de la cellule électrochimique

Avant de décrire ces différentes techniques, nous présenterons la cellule électrochimique que
nous avons utilisée (Fig. II1.10) ainsi que les conditions opératoires pour les deux types de

matériaux.

v Pour les alliages d’aluminium

La caractérisation €lectrochimique des alliages d’aluminium a été effectuée dans une cellule
électrochimique contenant 50 mL d’une solution de K,SO4 0,5M a pH= 7 qui correspond a
des conditions non corrodantes (ou tres peu corrodantes) de 1’aluminium, afin de mesurer les
caractéristiques initiales des couches, a température ambiante et sans agitation, ou plongent
trois électrodes : une électrode de référence au sulfate mercureux saturé au K,SO4 (ESS), dont
le potentiel est de 650 mV par rapport a 1’électrode normale a hydrogene (ENH), une contre-
électrode constituée d’une grille plane de platine (CE), une électrode de travail qui est
I’échantillon a analyser, disposé horizontalement au fond de la cellule (ET). L’aire de
I’électrode de travail en contact avec la surface 14,5 cm? (éprouvettes anodisées). Les
électrodes sont reliées a un potentiostat de type « Princeton Applied Research 283 » connecté
a un analyseur de fréquence Solartron 1250. La mesure par spectroscopie dimpédance a été
effectuée apres une heure d'immersion avec une amplitude de 20 mV dans la gamme de

fréquences [Smhz; 100kHz].
v" Pour les aciers DSS 2205

Les tests de polarisation potentiodynamique ont été réalisés a l'aide du méme appareil, la
cellule utilisée est constituée d’une électrode de travail en acier DSS 2205 avec une zone
exposée de 0,5 cm?, la contre-électrode constituée d'une grille plane en platine et une
électrode au calomel saturé (SCE) utilisée comme é€électrode de référence. La résistance a la
corrosion par piqlires a ét€ évaluée a température ambiante dans une solution a 3,5% de NaCl
(eau de mer artificielle) et sans agitation. En comparaison a I’étude de la corrosion par piqre,
I’étude de la corrosion généralisée du DSS 2205 a été réalisée dans une solution d’acide
sulfurique H,SO4 0,5M a température ambiante et sans agitation. Les tests de polarisation
potentiodynamique ont été effectués a une vitesse de balayage €gale a 1 mV/s, ces tests ont
été précédés par une immersion des échantillons dans 1I’€lectrolyte pendant 4 h jusqu'a
obtention d’un état d’équilibre correspondant au potentiel de circuit ouvert. Cette étude

électrochimique est doublée pour chaque éprouvette étudiée.
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Ref

( CE POTENTIOSTAT

&chantillon

Fig. I11.10 : Cellule utilisée pour les mesures en électrochimie.

I11-6.b Techniques quasi-stationnaires

v’ Suivi de potentiel
Cette technique permet de suivre 1I’évolution du potentiel libre de 1’électrode en fonction du
temps. L’échantillon immergé dans 1’électrolyte va atteindre un état stationnaire plus ou

moins rapidement selon les réactions qui s’effectueront a 1’électrode.

v Voltamétrie
La voltamétrie est une méthode potentiodynamique. La technique consiste a appliquer a

I’électrode un potentiel (E) variant linéairement avec le temps définissant la vitesse de
balayage. La réponse en densité de courant (i) nous permettra de tracer les courbes i=f(E),
caractéristiques des phénomenes électrochimiques qui se sont déroulées a 1’électrode.

v Chronoampéromeétrie
La Chronoampérométrie est une méthode électrochimique d’étude des réactions aux
électrodes. Elle consiste a appliquer une tension et suivre la réponse en densité de courant en

fonction du temps, nous obtiendrons les courbes i=f(t).

I11-6.d Technique non stationnaire

v Spectroscopie d’impédance électrochimique (SIE)
Le principe de la spectroscopie d’impédance complexe consiste a mesurer la réponse en
courant d’une électrode suite a une modulation sinusoidale |AE| sin (wt), variable en
fréquence, du potentiel de polarisation Es. Il est également possible de moduler un courant de

polarisation Is et de mesurer la réponse en potentiel.
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Le choix du mode de mesure (potentiostatique ou galvanostatique) dépend du systeme
électrochimique, en particulier, de la forme de la courbe courant-tension au voisinage du point

de polarisation. Dans ce qui suit, nous utiliserons le cas d’une régulation potentiostatique.

Le signal perturbateur est de la forme : AE = |AE |exp(jwt).

L’amplitude du signal doit étre faible afin de conserver la linéarité du systeéme

électrochimique, le courant induit sera ainsi une sinusoide déphasée d’un angle ¢ par rapport

au potentiel : Al = |All exp(jwt + @),
Dot Pimpédance : Z(®) = %exp(j(b) = |Z| exp(j®),

|Z| Etant le module de I'impédance et ® I’angle de déphasage

L’impédance peut étre définie comme un nombre complexe :
Z(w) = |Z|{cos(®) — jsin(d)} = Re — jIm.

Plusieurs types de diagrammes peuvent Etre tracés pour représenter les variations de
I’timpédance électrochimique Z. Nous utiliserons essentiellement deux représentations: la
premiere est la représentation de Bode qui consiste a tracer le logarithme du module de Z ou
de la phase de Z en fonction du logarithme de la fréquence ; la seconde est la représentation
de Nyquist qui consiste a porter dans le plan complexe la partie imaginaire de I’impédance en
fonction de la partie réelle pour différentes fréquences, la figure III-11, illustre un exemple de
représentation des diagrammes d’impédances. L’utilisation du diagramme de Bode est mieux
adaptée dans notre cas pour représenter I'impédance de I’interface électrochimique, car les

valeurs de Z s’étendent sur plusieurs décades dans la gamme de fréquence considérée.

III-6.e. Exploitation des diagrammes dans le cas d’une couche anodique

Des circuits électriques équivalents ont ét€¢ développés pour simuler le comportement des
couches d’oxyde AOO formées. De nombreux modeles [Hoa62, Wanl4] ont été proposés
pour caractériser le film d’oxyde selon son état dans le systeme. Dans le cas de cette étude,
notre systeme est composé d’un substrat en aluminium, une couche poreuse qui repose sur

une couche barriere et un électrolyte non corrodant en K,SOj.
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La limite a haute fréquence (HF) correspond au théme Rs, la limite a basse fréquence (BF)

correspond a la somme de toutes les résistances (Rs+ Rp). La résistance Rp englobe la
résistance de la couche barriere Ry, et la résistance des pores Ry, et la résistance du soluté Ry

ceci donc revient a écrire Rp = Rbar +Rs+ Rpor. [Jor07].
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Fig. II1.11 : Exemple de représentation de I’impédance :

a) Représentation de Bode, b) Représentation de Nyquist
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CHAPITRE IV
RESULTATS ET INTERPRETATIONS

Ce chapitre est subdivisé en deux grandes parties :

On s’intéressera en premier lieu a I’influence de la microstructure de 1’alliage d’aluminium
AA2214-T6 sur les morphologies et les propriétés électrochimiques des films d'oxyde
d'alumine anodique (AAO) formés, celle-ci sera comparée a 1’alliage pur d’aluminium
AA1050 ; suite aux résultats obtenus on essaiera, du moins pour ce travail, d’entreprendre
une voie parmi plusieurs voies qu’est la modification de I’alliage par traitement thermique et

voire par la suite son effet sur la microstructure AAO.

La deuxieme partie, quant a elle, traitera 1’évolution de la cinétique de précipitation de la
phase ¢ dans la microstructure du DSS2205 suite aux différents traitements thermiques et la

corrélation de cette cinétique de précipitation a 1’évolution du potentiel de piqlration.
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Partie A

Influence de la microstructure de ’alliage d’aluminium AA2214 sur
les morphologies et les propriétés électrochimiques des films d'oxyde

d'alumine anodique (AAO)

La premicre étape est consacrée a la caractérisation microstructurale et électrochimique des
alliages d’aluminium 1050 et 2214-T6 ainsi qu’a I'influence de la microstructure de ces deux

alliages sur les couches d’oxydes formées suite au procédé d’anodisation.

La seconde étape quant a elle traite ’effet du traitement thermique T4 appliqué a 1’alliage

AA2214 sur la microstructure et par conséquent sur la couche d’oxyde formée AAO.

IV.A.1. Caractérisation microstructurale des alliages AA2214 -T6 et AA1050

Le diagramme de diffraction des rayons X de l'alliage AA2214-T6 est représenté par la figure
IV.1. Les pics obtenus sont indexés a 1’aide du logiciel EVA qui permet d’identifier les phases par
comparaison a des fichiers de la base de données JCPDS (Joint Committee on Powder

Diffraction Standards).
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Figure IV. 1: Spectre DRX de I’alliage AA2214-T6.

=

Les structures cristallographiques des phases d’Al, 8-Al,Cu et Al;sMn,Si; ont été identifiées,
celles-ci sont en accord avec celles rapportées dans la littérature [Sug98]. Les parametres de
réseau de la phase 0-Al,Cu sont identiques a ceux définis par Meetsma et al [Mee89]. Concernant
le composé Al;sMn,Sis (cubique, groupe spatial Pm3), le paramétre de maille est a =1.2596A.

Celui-ci est 1égerement modifié par rapport a celui proposé par Sugiyama (a=1.2643A) [Sug9s].
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Le diagramme de diffraction des rayons X de l'alliage AA2214-T4 n'était pas différent de

celui de ’AA2214-T6, c’est la raison pour laquelle il n'est pas rapporté dans cette étude.

Le tableau IV.1 présente la composition moyenne, en % atomique des éléments de ces
phases, déterminée en utilisant la microsonde de Castaing (Eelectron Probe Microanalyser,
EPMA). Un soin a également été apporté a la sélection de I'analyse des points afin d'éviter la
contribution de la matrice d'alliage adjacente. Les compositions données correspondent a la

moyenne de 15 points d'analyses.

Tableau IV. 1: Composition chimique moyenne (% atomique) des phases

intermétalliques larges 0-Al,Cu et Al;sMn4Si; déterminée par EPMA.

Phases Al Cu Fe Mn Si Mg
0-Al,Cu 68.2+0.8 | 30.9+0.9 - 0.1+£0.1]05+0.1 | 0.25+0.05
AlicMnsSiz | 69.7+0.2 |34+03 | 69+0.26|9.6+0.3| 104+0.12 | 0.1 £0.05

La composition de 0-Al,Cu correspond a celle prédite dans le diagramme de phase binaire Al-Cu
[Ans98, Ponll]. Le composé Al;¢Mn,Si; contient également du Cu et du Fe, Ces métaux se
substituent principalement au Mn dans la structure cubique. Dans ce qui suit, ce composé est

nommé AlCuFeMnSi.

La figure IV.2 présente la microstructure d’A2214-T6 a plusieurs agrandissements. La taille
moyenne des grains est de 16.49 +2.31 um. Trois populations de phases intermétalliques peuvent
étre identifiées selon le contraste (régions brillantes): i) les plus larges sont 0-Al,Cu et
AlCuFeMnSi (figure IV.2a) ; ii) des phases avec une taille intermédiaire de 231+ 38 nm sont les
0-Al,Cu (figure IV.2b), iii) une population de taille nanométrique avec une taille de 77.25£9.01
nm qui correspondent aux précipités durcissants d’6-Al,Cu (figure IV.2.c).

Les limites des joints de grain apparaissent plus sombres qu’a l'intérieur du grain, ceci est

surement dii a I’appauvrissement en Cu au niveau des joints de grains.
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Figure IV. 2 : Observation SEM en surface de la microstructure de l'alliage AA2214-T6 a
différents agrandissements.
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La figure IV.3 montre la microstructure d’AA2214-T4 obtenue apres un traitement
thermique a 500 °C pendant 2 heures du AA2214-T6. En comparant cette microstructure a
celle du AA2214-T6 (figure IV.2c), seuls les précipités de taille nanométrique d’Al,Cu
semblent avoir disparus. A cette température, et pour une matrice d’aluminium 2 plus de 4
% at en Cu, les précipités d’Al,Cu devraient se dissoudre selon [Ponl1], mais au vue de la
figure IV.3, les phases intermétalliques fines d'Al,Cu sont toujours présentes. Une étude plus
approfondie de cet effet nécessite une investigation par microscopie électronique a

transmission MET qui, faute de moyens, sort du cadre de la présente étude.

Figure IV. 3 : Observations SEM en surface de la microstructure d’AA2214-T4.

La figure IV.4 montre la microstructure de 1'alliage d'aluminium AA1050, celui-ci correspond
a un lot industriel d'aluminium pur ou le Fe et le Si sont présents avec une composition de 0,4
et 0,25% en poids, respectivement. Le contraste des grains obtenu grace a la méthode de
polissage par faisceau d'électrons déja décrite au chapitre III , a permis d'évaluer la taille des
grains a (3.44 £0.7) um. La microstructure est composée principalement d'aluminium pur
avec quelques intermétalliques riches en Fe de (1.46+0.1) um de taille, tres probablement les

précipités d’AljsFe,.
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Figure IV. 4 : Observations SEM de surface de la microstructure d’AA1050.

IV.A .2 . Anodisation d’AA1050 et AA2214-T6 et d’AA2214-T4

L'anodisation a été réalisée en imposant une densité de courant constante de 16 mA.cm™ dans
un milieu d'acide sulfurique H,SO4 (2M). Pour I’AA1050, une augmentation rapide de la
tension jusqu'a 14.8 V a été enregistrée, elle diminue par la suite, puis se stabilise a la valeur
de 14.1 V apres quelques secondes décrivant ainsi un état d’équilibre a la fin de I’anodisation.
Contrairement a L’AA1050, la tension enregistrée pour I’AA2214-T6 augmente jusqu'a 16,5
V dans la premiere seconde et reste pratiquement constante le long du processus d’anodisation
(20 minutes). Les échantillons sont rapidement retirés de l'acide sulfurique, rincés a 1'eau,
séchés et pesés.

La variation de la masse (pour une surface proche de 24 sz) est égale, respectivement, a -6,7
et +15,5 mg pour 2214-T6 et 1050 ; afin de s’assurer de la reproductibilité des valeurs,
plusieurs prélevements de masse ont étés effectués. Cette différence de masse, doit €tre
principalement attribuée a la dissolution complete des éléments d'addition (Cu, Mn, Mg) dans
H,S0O4 lors de I'oxydation anodique de I'alliage AA2214-T6.

De plus, une quantité significative de bulles d'oxygene a été observée lors de 1'anodisation
dans le cas du 2214-T6 alors que seulement quelques bulles sont apparues pour l'alliage
AA1050. Ceci est aussi dii a la présence du cuivre connu pour catalyser 1'oxydation de 1’eau

H,O et par conséquent réduire le rendement de 1'anodisation [Zho99].
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IV.A .2.a. Caractérisation de I' AAO apres anodisation du AA1050 et du AA2214-T6

La figure IV.5 présente les sections transversales obtenues apres une préparation
métallographique fine (polissage par faisceau d'ions), 1'épaisseur de la couche du AAO pour
AA1050 est de 26,08 £ 0,2 um alors qu'elle atteint 13,91 + 0,2 um dans le cas du AA2214-
T6.

Figure IV. 5 : Observations SEM en section de I'AAO formé sur : a) AA2214-T6, b) AA1050.
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On peut observer une parfaite continuité entre la couche d'oxyde et le substrat pour les deux
alliages. Pour 2214-T6, la microstructure initiale de l'alliage apparait clairement dans la
couche d'oxyde. Les joints de grains sont plus brillants que le centre du grain (figure IV.5a).
Ces domaines limités par les joints et qui apparaissent plus claires sont allongés dans la
direction perpendiculaire au substrat par rapport aux grains d'alliage initiaux.

La figure IV.6 montre l'effet que peuvent avoir les précipités les plus larges. Ceux-ci ont une
taille du méme ordre de grandeur que celles des défauts trouvés dans la couche d'oxyde
qu’on peut qualifier de défauts tres importants dans 'AAQO. Ces observations ont déja été
faites par d’autres auteurs pour d'autres alliages d'aluminium (2099-T8 [Mal1], 7050 [Liu09]
7075 [Sae08]).

Figure IV. 6 : Observations SEM en section de 'AAO formé sur AA2214-T6.

L'effet des particules fines et nanométriques dans I’AA2214-T6 est mis en évidence sur la

figure IV.7, ou l'interface de la couche oxyde/substrat le montre clairement.
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Figure IV. 7 : Observations SEM en section de l'interface substrat-

AAOQO pour AA2214-T6.
Cette image montre clairement une continuité structurale entre le substrat et la couche

d’oxyde formée. En effet, les joints de grain de la matrice progressent continuellement dans
la couche AAOQ, et ils demeurent visibles. Ces derniers conduisent lors de I'anodisation a la
formation d'un oxyde moins poreux contrairement au centre des grains ol se trouvent les
particules nanométriques d’ Al,Cu. Par conséquent, ces régions apparaissent plus claires que la

région formée au-dessus du centre des grains.

Les fines particules ont conduit a la formation de trous de méme ordre de grandeur que celles
observées dans la matrice. La présence des particules nanométriques au centre des grains de la
matrice ont conséquemment induit une grande porosité dans 'AAO. Les auteurs Dasquet et al

[Das00] ont indiqué que I'AAO ressemble a une structure d’éponge bien étalée sur le substrat.

La structure d’AAO dans I’alliage AA2214T-6 a été comparée a celle obtenue par le méme
procédé sur I’alliage AA1050 ; les figures IV.8a.b mettent en évidence l'interface substrat-

AAO a fort agrandissement pour les deux alliages.
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Figure IV. 8 : Observations SEM en section des coupes transversales d'alliages
anodisés a) 2214-T6 et b) 1050.

Un arrangement tres régulier a été clairement observé dans L”AAO pour I’AA1050. En effet,
on voit bien que des pores longitudinaux orientés perpendiculairement au substrat se sont

formés (mise en évidence par les fleches sur la figure IV.8b).
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Dans le cas de I’AA214-T6, la structure poreuse longitudinale est présente (mise en évidence
par les fleches sur la figure IV.8a), sauf que dans ce cas, un second réseau de porosité

apparait causant ainsi une irrégularité dans I’AAO.

Cette porosité doit principalement €tre associée a la dissolution du Cu contenu dans les
précipités nanométriques durcissants. Les fleches de la figure IV.8a indiquent la position des
pores longitudinaux, la direction de la croissance de I'AAO ainsi que l'emplacement de la

croissance de 1'oxyde (zone de conversion).
IV.A .2.b . Caractérisation de ' AAO apres anodisation d’AA2214-T6 et d’AA2214-T4

Afin de diminuer la quantité de nano-porosité dans I’AAO formé sur AA2214-T6, ce dernier a
été recuit a 500 ° C avant l'anodisation. Ce traitement thermique correspond a celui qui est
généralement utilisé pour les alliages d'aluminium 2XXX. La figure IV.9 met en évidence la
comparaison de la microstructure de I'AAO a l'interface oxyde-alliage pour les traitements

thermiques T4 et T6 des deux alliages.
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Figure IV. 9 : Observations SEM en section des alliages anodisés
a) 2214-T6 etb) 2214-T4.

On peut remarquer que les deux couches d'AAO sont clairement similaires bien que la
solution solide d'Al pour T4 (figure IV.9b) ne contienne aucun précipité nanométrique

d'ALCu.
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De plus, une quantité significative de bulles d'oxygene a été observée lors de 1'anodisation
dans le cas du 2214-T4 alors que seulement quelques bulles sont apparues pour l'alliage
AAT050.

Nous devons donc admettre qu’il n’ya aucun effet du traitement thermique T4 sur le
processus d'anodisation. Cette observation a déja été faite par Zhou et al [Zhoull] qui ont
observé un enrichissement en Cu a l'interface substrat-AAQO apres anodisation de l'alliage Al-
2at.% Cu monophasé. Ainsi, ils supposent que la chaleur dégagée lors de l'anodisation a
l'interface substrat-AAO est suffisante pour que la diffusion se fasse et que les particules

nanométriques d'Al,Cu se constituent de nouveau.

IV.A.2.c. Etude et caractérisation électrochimique des alliages AA2214-T6, AA2214-T4
et 1050 anodisés

Les expériences EIS ont été réalisées a la fois avant et apres 1’anodisation des alliages
AA2214-T6, AA2244-T4 et AA1050. Le potentiel de circuit ouvert de ces alliages était
respectivement, de -0,6 et -0,9 V / SSE apres 1 heure d'immersion. Les résultats dimpédance
tel que montré dans la figure IV.10 et figure IV.11, sont représentés par le digramme de Bode

et de Nyquist (log|Z|=f (logV)avec:V la fréquence.

Pour les AAO, la résistance de la couche poreuse (Rpor) et la capacité (Cpor) sont
négligeables car le transport des especes ioniques n'est pas limité par les pores colonnaires. En
conséquence, les résultats de I'EIS refleétent principalement la résistance du soluté (Rs) et les
caractéristiques de la couche barricre (résistance et capacité, respectivement, Rb, Cb), on a
donc la résistance de polarisation englobe la somme de R,= Rpa+RportRs.

L'objectif de la méthodologie suivie était donc d'évaluer l'effet de la microstructure de I'alliage
sur les propriétés électrochimiques de la couche barriere. Enfin, il faut noter que les
expériences ont été reproduites 3 a 4 fois pour assurer la reproductibilité.

L'impédance a basse fréquence correspond a la somme de la résistance de 1'électrolyte et de la
résistance de la couche barriere tandis que la valeur a haute fréquence correspond a la

résistance de I'électrolyte [Hit84, Hit86].
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Figure IV. 10 : Diagramme de Bode des éprouvettes AA1050, AA2214-T6
et AA2214-T4 dans K,SO4 avant et apres anodisation
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Figure IV. 11 : Diagramme de Nyquist des éprouvettes AA1050, AA2214-T6
et AA2214- T4 dans K,SO,4 avant et apres anodisation.
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Apres 1 h dimmersion des alliages AA1050, AA2214-T6 et AA2214-T4 dans une solution
non agressive de K,SOy, I'impédance a basse fréquence atteint 50kQ2 (ou 15,9 kQ crn'z).
Apres le procédé d’anodisation 1’évolution devient significative, particulierement concernant
I’alliage AA1050 qui enregistre une valeur de résistance 3 fois plus grande que celle
enregistrée pour 1’alliage AA1050 non anodisé. Ceci démontre la grande efficacité de la

couche barriere formée qui limite conséquemment le flux de courant.

Contrairement a nos attentes, 1'impédance a basse fréquence pour les échantillons anodisés
n'était pas si différente de celle mesurée sur les alliages non anodisés; elle était légerement
plus élevée dans le cas de I’AA2214-T6 anodis€é. Par conséquent, les résultats
électrochimiques viennent confirmer la similitude dans la microstructure de la couche AAO

pour les alliages AA2214-T6 et AA2214-T4 tel que montré sur la figure IV.9.
IV.A .2.d . Exploitation et modélisation des diagrammes d’impédance

Le circuit électrique équivalent qui modélise les digrammes d’impédance tel que proposé la

figure IV.12, parait le mieux adapté a notre systeme étudié.

300

o T ||
1 / .4— 1050
250 - = —f¢—2214T6
: / ——2214 T4
& ). o —B— 1050 anodisé
£ u ./ —E— 2214 T6 anodisé
c ] I 7 —8— 2214 T4 anodisé
2 150 T - ]
S | /./ CPE
11 . —
o Rs
Rp
T I T | T I T I T | T

100 126 140 160 180 200
Zr (x) -cm2)

Figure IV. 12 : Diagramme de Nyquist et circuit équivalent des éprouvettes
AA1050, AA2214-T6 et AA2214-T4 dans K,SO, avant et apres anodisation.
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Le circuit proposé reflete un systeéme d’alliage d’aluminium anodisé immergé dans un milieu
non corrodant de K,SOy, ce dernier n’altere guere la surface exposé. Ceci est en bon accord
avec le travail de Wang et al [Wanl4] , ils rapporterent que dans le cas ol on est en présence
d’une solution corrosive tel que NaCl, la surface exposée devient trés rugueuse, engendrant
par conséquent une deuxieme constante de temps.

Le choix de ce milieu était dans le but d’éviter la dissolution continuelle de 1’alliage ; c’est
pour cette raison qu’un simple circuit équivalent nous a suffit a appréhender le systeme en
question, et donc en est en présence d’une résistance du soluté en série avec une impédance de
la couche anodique, ce résultat est en concordance avec les travaux de Han et al [Han00]. Le

tableau IV 2 regroupe les différents parametres de modalisation.

Tableau IV 2: Parametres modélisés a partir du circuit électrique équivalent considéré

Alliages Ry(©Qem?) | CPE (WQ'S"em?™) | n | Ry (kQcm')
ALI050 (NA) | 641 6.8310°  [0.86| 51
Al 1050 (A) 7.01 3.1410°° 0.96 | 61400
AI2214T4 (NA) | 4.01 212107 089 | 42,6
AI2214T4(A) | 528 1.96 10 0.84| 76.6
Al2214T6 (NA) | 6.62 435107 084 741
AI2214T6 (A) | 7.21 9.6110° 0.89| 5345

Nous rappelons que la résistance de polarisation Ry= Rpa+Rpor+Rs. En tenant compte de la
morphologie des pores, nous considérons que la résistance (Rpor) est trés négligeables devant

les autres, de plus et comme indiqué sur le tableau IV 2, la résistance du soluté (Rg) est trés

faible, il est donc judicieux de considérer que la valeur de la résistance de polarisation (R;) est

représentative de la résistance de la couche barriere (Rpqr).

Au vu de la figure IV.12 et du tableau IV 2, les alliages d’aluminium AA1050, AA2214-T6 et
AA2214-T4 non anodisés présentent une Résistance R, du méme ordre de grandeur qui est
d’environ 60kQ.cm?, la différence apparait apres anodisation. En raison de 1’absence des
précipités, 1’aluminium pur forme une couche anodique proche de la perfection, la résistance

N

Rp augmente exponentiellement, de 51 a 61400 kQ.cm?, par contre, celle de I’alliage

AA2214-T6 augmente de 74 a 534 kQ.cm®.
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Contrairement a nos attentes, pour l’alliage AA2214-T4 la résistance n’a pas augmenté
suffisamment (42 a 76 kQ.cm?). Le traitement T4 semble dissoudre les précipités
nanométriques d’(Al,Cu) mais apparemment la matrice d’aluminium demeure sursaturée en
cuivre. En effet, aprés la mise en solution a 500°C, I'alliage Al-Cu avec (4% Cu) est trempé
puis subit une maturation a la température ambiante. La solution Al +4%Cu est en équilibre.
Par contre, en effectuant le revenu a des températures plus basses (150 a 200°C), d'autres
formes de précipités apparaissent, de plus a ces températures les précipités deviennent plus
grands, [Hat84].

Pour le T4 qui consiste en une maturation contrairement au traitement de revenu pour T6, a
température ambiante et étant donné que les phénomenes de précipitation particuliecrement la
croissance des précipités sont thermiquement activés, le taux de précipités Al,Cu dans le cas
du T4 devrait étre inférieur a celui du T6 et par conséquent a son taux a 1’équilibre. Ainsi, la
matrice (qui consiste en Al riche en Cu) demeure sursaturée. Cet enrichissement en cuivre

favorise la dissolution de la matrice et la formation de défauts au sein de I’alliage, ce

phénomene est appelé processus de « de-alloying ».

Lors du processus d’anodisation et avec la dissolution sélective de la matrice une couche de
cuivre pur se forme [Zho99], celle-ci peut catalyser la réaction d’oxydation de 1’eau
engendrant par conséquent un dégagement de bulles d’oxygene, ces dernieres sont

probablement responsable de la multitude de défauts dans la couche.

Ces bulles d’oxygene sont beaucoup plus importantes dans 1’alliage AA2214-T4 que dans
celui de I’alliage AA2214-T6, ce qui explique encore la baisse de la valeur de la résistance

dans ’AA214-T4.

IV.A .3. Conclusions

v" L'oxyde d'alumine anodique formé sur AA2214-T6 dans H,SO, (2M) dans des

conditions galvaniques présente de fortes relations structurelles avec le substrat.
v Les joints de grains ainsi que l'emplacement des précipités nanométriques de plus

petite taille demeurent clairement visibles dans la couche d'AAO. En conséquence, la

couche AAO formée sur AA2214 est fortement poreuse.
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v’ Les défauts observés ne peuvent étre réduits suite au traitement thermique de 1'alliage,
en raison de I’enrichissement de la matrice en Cu, qui sert a catalyser la réaction

d’oxydation de I’eau.

v' L’oxydation de I’eau résulte en un dégagement de bulles d’oxygene responsables

probablement de la multitude de défauts dans la couche.

v’ Les propriétés électrochimiques du 2214-T6 et T4 anodisées déterminées par EIS ont
indiqué que ces traitements thermiques sensés améliorer la résistance de la couche
barriere pour atteindre des valeurs de résistance proches de celle enregistrée pour
I’alliage AA1050 ont en fait diminué cette résistance; cela nécessitera donc un
traitement de colmatage afin de protéger les alliages d’aluminium 2214 contre la

corrosion.
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Partie B
Etude de corrélation entre 1'évolution du potentiel de piquration et

La cinétique de précipitation la phase ¢ dans l'acier inoxydable duplex 2205

Dans ce contexte, cette partie vise en premier lieu a combiner l'analyse électrochimique et
microstructurale afin d'étudier la cinétique de précipitation de la phase o, pour ce faire, on
suivra I’évolution du potentiel de piqliration « Epj » du DSS 2205 ayant subi un traitement de
mise en solution a 1150 °C pendant une heure, suivi d’une trempe a 1’eau et enfin un revenu a

850 °C a différents temps de maintien.

En second lieu, I’utilisation de 1’équation de Kolmogorov-Johnson-Mehl-Avrami (KJIMA)
permettra de vérifier que la fraction transformée expérimentale de ¢ s'accorde bien avec celle

calculée.

IV.B.1. Caractérisation microstructurale du DSS 2205

L'effet du traitement de mise en solution a 1150°C est illustré sur la Figure IV. 13. Ce
traitement permet d’obtenir des phases o et y a des taux presque identiques et de dissoudre
toutes les phases secondaires. En effet, aucune phase intermétallique n'est observée. On
remarque également que la morphologie de la texture causée par le processus de laminage

subsiste.

Figure IV.13 : Effet du traitement de mise en solution a 1150 °C sur le DSS 2205.

93



Chapitre 1V : Résultats et interprétations

Les microstructures (électrons rétrodiffusés) obtenues apres vieillissement a 850°C  pendant
(180, 240 et 1800) min sont données a la figure IV.14. Comme on peut le voir sur la figure
IV.14a, la région grise foncée représente la phase ferritique d, la région grise claire est la
phase vy et la plus claire est la phase . De plus, certains précipités ont été observés a la fois

aux niveaux des joints de grains & / y et a I’intérieur de la phase ferritique o (Figure IV.14a).

Figure IV. 14: Microstructures BSE (images électroniques rétrodiffusées) obtenues
apres vieillissement a 850 ° C pendant ((a)180, (b) 420 et (c)1800) min.

On remarque clairement que lorsque le temps de vieillissement augmente, la quantité de la
phase ¢ augmente, la morphologie de la texture laminée a chaud se casse et les grains de la
phase austénitique y deviennent légerement équiaxes en particulier pour un temps de

vieillissement long (Figure IV.14c). La rupture de la microstructure lamellaire a déja été

observée par Zaid et Bhattacharjee [Zail4].
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La figure IV.15 présente la microstructure de 1'échantillon vieilli a 850 °C pendant 420
minutes apres attaque électrolytique. On voit bien que de petits batonnets foncés se forment
aux niveaux des joints de grains o / y et dans la phase 6.

Ces précipités ont été identifiés par Morais et al - , Liang et al - comme étant
les nitrures de chrome Cr,N. II est également noté que ces précipités ont la forme de batonnets

paralleles entre eux.

Figure IV.15: Image BSE de I'échantillon traité a 1150° C suivie d’un vieillissement

a 850 ° C pendant 420 min apres attaque électrolytique (KOH 10N).

Une fois germée, la phase ¢ se développe a l'intérieur des grains o, ce qui donne une
microstructure de type corail, comme le montre la figure IV.16. De plus, la précipitation des
nitrures de chrome Cr,N et de la phase ¢ s'accompagne du déplacement de 1'interface o / y

vers la phase d provoquant son rétrécissement -
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Figure IV.16: Image BSE de I'échantillon traité a 1150 ° C suivi d’un vieillissement

a 850°C pendant 420 min.

Les différentes phases observées, ont été identifiées par analyse EDS comme indiqué dans le

tableau IV. 3.

Table IV. 3: Composition chimique (Wt%) de la ferrite (9), de 1’austénite (y) et de sigma (o).

Fe Cr Ni Mn Mo

Ferrite (6) 69.13 24.58 2.72 1.21 2.36
Austenite(y) 66.93 21.52 6.85 1.52 3.16
phase (o) 57.97 30.97 2.84 1.42 7.70

Les compositions chimiques montrent que la phase o présente les plus fortes teneurs en Cr et
en Mo, par contre, une teneur en Ni la plus faible. En effet, lors de sa formation, la phase ¢
est riche en Cr et Mo ce qui entraine I’appauvrissement de ces éléments dans les phases

voisines.

Lors de sa croissance, la phase o rejette le nickel Ni (élément y-gene) dans les régions
adjacentes (phase ), provoquant son instabilité. La phase & retrouve sa stabilité en rejetant
I'exces de Ni et par conséquent, en formant la phase austénitique secondaire y,. Des résultats

similaires ont été obtenus et entierement détaillés par Deng et al. [Den09].
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La figure IV.17 montre 1'évolution des fractions volumiques 9, y et ¢ en fonction du temps de
vieillissement, en utilisant 'analyse quantitative par analyse d’images. La fraction volumique
de la phase o passe de 0% pour 1'échantillon ayant subi un traitement de mise en solution a
29,34 + 1,52% apres vieillissement a 850°C pendant 1800 min, tandis que la teneur en phase
O passe de 51% a 10,02 £ 1,29%. Une légere augmentation de la quantité de phase y est
observée. En effet, la formation de la phase vy, fait passer la teneur en y de 49% a 60,64 +

1,40%.

fractions volumlgues (%)

0 . ] . 1 . 1 . ] L
0 400 800 1200 1600 2000
Temps (s)

Figure IV.17: Evolution de la fraction volumique par analyse quantitative des phases

d, v et ¢ en fonction du temps de vieillissement.

V.B.2. Analyse et caractérisation par diffraction des Rayons X

Les spectres DRX des éprouvettes DSS 2205, a I’état recu et traitées a 1150 °C, sont
représentés sur la figure IV.18. On remarque que l'intensité des deux pics (110)s et (200)s
augmente apres la mise en solution. Il est clairement noté sur la figure IV.18 que les
intensités des pics (110); et (200), diminuent significativement avec le temps de

vieillissement.

De plus, trois pics ((112) o, (411) o et (331) o) associés a la phase 6 sont apparus apres
vieillissement pendant 180 min. Les intensités de ces pics augmentent apres vieillissement

pendant 1800 min tel que reporté sur la figure IV.19.

Deux pics (111) et (002) identifiés comme étant associés aux nitrures de chrome (Cr,N) ont

été détectés apres vieillissement pendant 180 et 1800 min.
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Figure IV.18: Spectres DRX des éprouvettes DSS 2205 a) a ’état recu, b) traitée a 1150 °C.
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Figure IV.19: Spectres DRX des éprouvettes DSS2205 vieillis a 850 °C pendant :
a) 180 min, b) 1800 min.

Ces résultats sont en bon accord avec ceux obtenus par l'analyse métallographique et la
littérature [Dos13]. Certains paramétres cristallographiques des phases observées sont donnés

dans le tableau IV 4.
Table IV. 4: Parametres cristallographiques des phases :
ferrite (9), austénite (y), sigma (o) et CrpN.

Parametres de maille(A) Groupe spatial
Ferrite 2.866 Im-3m
Austenite 3.591 Fm-3m
Phase o a < P42/mnm
8.839 4.597
Cr:N 0.481 0.447 P-31m
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Ces résultats combinés a ceux obtenus précédemment de I'analyse métallographique
confirment que la décomposition 6 apres mise en solution a 1150 °C suivi d'un vieillissement

a 850 ° C obéit a la séquence ci-dessous:

0 — CryN+ vy,
0—> 0+,

IV.B.3. Effet du traitement thermique de vieillissement sur la résistance a la corrosion

IV.B.3.a Corrosion généralisée

La figure IV.20 montre les courbes de polarisation cathodique et anodique des échantillons
DSS 2205 traités thermiquement a différents temps de maintien dans une solution de H,SO4
0,5 M/L. Tous les échantillons testés présentent la méme densité de courant de corrosion Igoy

égale a 10 uA.cm'2 ainsi qu’un potentiel de corrosion E.de -360 mV/ECS.

Cela signifie que pour une méme température de vieillissement et pour des temps de maintien
différents les échantillons du DSS2205 présentent une méme résistance a la corrosion
généralisée. De plus, les valeurs obtenues de I.q et Ecorr sont du méme ordre de grandeur que

celles rapportées par Wang et al. [Wan12].
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Figure IV.20 : Courbes de polarisation potentiodynamique des électrodes DSS 2205,
vieillies a 850 °C apres traitement en solution a 1150 °C, dans H,S040, 5 M/1.
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Les résultats des courbes potentiométrique montrent que le traitement de vieillissement a
différents temps n’a aucun effet sur la résistance a la corrosion généralisée du DSS 2205 dans
la solution H,SO4 0,5M/L, malgré I’évolution de la microstructure des échantillons a
différents temps de vieillissement de (15 min a 1800 min). Cela a également été relaté par
Wang et al [Wanl2]. Autrement dit, la résistance a la corrosion généralisée du DSS 2205 ne

dépend pas de la microstructure mais plutot des éléments d'addition de 1'alliage.

IV.B.3.b Corrosion localisée
1. Mesure de potentiel de circuit ouvert

La réactivité inhérente du DSS 2205 dans un environnement de chlorure est déterminée a
partir de son potentiel de circuit ouvert (OCP). L'influence des ions chlorure CI présents dans
la solution peut étre prédite en analysant les courbes OCP en fonction du temps d'immersion.
En effet, la figure IV.21 illustre une augmentation de 1'OCP pour tous les échantillons, la
valeur du potentiel d'équilibre est atteinte apres 2 heures de temps d’immersion. De plus, de
petites fluctuations, caractéristiques du phénomene de piqiration, ont été observées pour tous
les échantillons a I'exception de celui qui a subi seulement le traitement de mise en solution a

1150°C.
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Figure IV.21: Suivi du potentiel OCP en fonction du temps d'immersion dans NaCl
a 3,5% pour DSS 2205 vieillies a 850 ° C a différents temps.
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De telles fluctuations ont également été observées par Ebrahimi et al pour un DSS 2205 dans
NaCl 0,1 M a différentes températures [Ebrl1]. De plus, on observe un décalage cathodique
montrant 1'effet du temps de vieillissement sur le comportement de 'OCP. C'est-a-dire qu'un

temps de vieillissement élevé ne semble pas améliorer la résistance a la corrosion du matériau.

2. Polarisation potentiodynamique
L'influence des différents temps de vieillissement sur la résistance a la corrosion du DSS 2205
a été évaluée a l'aide des mesures de polarisation potentiodynamique illustrées a la figure
IV.22. Cette figure montre des courbes de polarisation typiques d’un DSS riche en Cr. Un
état pseudo passif est observé avec une augmentation rapide des densités de courant dans le
voisinage de E... Ce dernier se situe entre -0,35 et -0.20 Vgcg. De grandes oscillations de
courant entre le potentiel de corrosion E.. et 0,20 V sont également observées indiquant
l'initiation de piqlires métastables. Ces fluctuations cessent au dela de 0,20 V permettant la

dissolution active, ce qui indique une propagation stable des piqlres.
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Figure IV.22 : Courbes de polarisation potentiodynamique dans NaCl 3,5% des

électrodes DSS 2205, vieillies a 850 °C apres une mise en solution a 1150 ° C.
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Les parties cathodiques des courbes (Figure IV.22) présentent un comportement presque
identique et peuvent étre superposées quel que soit le traitement thermique, alors que les
parties anodiques montrent un comportement variable des électrodes DSS 2205 avec le temps
de vieillissement: la vitesse de corrosion augmente lorsque le temps de vieillissement

augmente, confirmant le comportement observé par 1’évolution de I’OCP (figure IV.21).

Par conséquent et contrairement a la corrosion généralisée dans la solution H,SO4 2 0,5 M/ L,
la corrosion par piqilires dans NaCl a 3,5% est fortement affectée par le traitement thermique
de vieillissement. De plus, des valeurs tres faibles de L. sont enregistrées dans une solution
de NaCl (I.or = 0,1 £ 0,01 uAcm'z). Ainsi, comme prévu, I, dans la solution de NaCl est

inférieure a celle enregistrée dans H,SO,.

A cet effet, la polarisation anodique du DSS 2205 dans NaCl a 3,5% pourrait étre exploitée
dans 1’étude de la cinétique de précipitation de la phase o, cela a été réalisé en suivant
I’évolution du potentiel de piquration Ep; en fonction du temps de vieillissement. Ep; a été
calculé a partir de la figure IV.23 selon la méthode proposée par Do Nascimento [Nas08] ;
Cette méthode consiste a tracer les lignes tangentes des courbes intensité—potentiel,

l'intersection de ces tangentes avec 1’axe des abscisses correspond a la valeur de E;.

0,03 - T - T T ¥
. Mise en soulution a1150 °C
— Mise en soulution a 1150 °C, vieillie 2 850 °C 15 min
Mise en soulution 41150 °C, vieillie a 850 °C 60 min
" - Mise en soulution a 1150 °C, vieillie a2 850 "C 180 min
Mise en soulution 21150 °C, vieillie a 850 "C 420 min
— Mise en soulution 21150 °C, vieillie a 850 °C 1800 min /
0,02 | p .
‘rn
£
q L 0,00004
=,
0 01 = 0,00002 .
0,00000
i 0,5 00 0.5
0,00 N 1 L
0.5 0,0 1,0
Potentiel (V vs SCE)

Figure IV.23: Courbes de polarisation anodiques des électrodes DSS 2205,
vieillies a 850 °C aores traitement a 1150 © C dans NaCl 3.5%.
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Les différentes valeurs de E,; sont représentées dans le tableau IV.5. II est clair que la valeur
de E,; diminue de 0,65 Vscg a de 0,40 Vgcg pour 1'échantillon traité a 1150 © C et celui suivi
d’un vieillissement a 850 ° C pendant 420 min, respectivement, elle se stabilise enfin autour

de cette valeur pour le reste des temps de vieillissement.

IV.B.4. Analyse de la cinétique de précipitation de la phase ¢ a 1'aide de 1'équation
KJMA

L'équation KIMA a été utilisée pour déterminer les parametres cinétiques de la précipitation

en phase o. Pour ce faire, la fraction transformée f a été calculée a I'aide de 1'équation

suivante:

_ E, (H)-E,(t)
E, (t;)-E,(t)

f V. 1

Ou:
Epit (1) est le potentiel de piqiiration a différents temps de vieillissement t,

Epit (1,) est le potentiel de piqliration a la température de mise en solution,

Epit (t;) est le potentiel de piqlration a la fin de la transformation.

Les valeurs expérimentales de la fraction transformée de la phase ¢ pour chaque temps de
vieillissement, calculées a la fois par le biais de IV. 1 et par analyse quantitative, sont données

dans le tableau IV.5.

Tableau IV.5 : Evolution d’E,; et de la fraction transformée

fexp de la phase o avec le temps de vieillissement.

Temps de (
vieillissement | Epit (Vsce) fexp calculée par Epit fexp calculeg par
. analyse quantitative
(min)
0 0.65 0 0
15 0.63 0.08 0.07
60 0.58 0.28 0.32
180 0.48 0.68 0.78
420 0.43 0.88 0.89
1800 0.4 1 1
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Un bon accord est obtenu entre les fractions de la phase ¢ obtenues a partir des méthodes
mentionnées ci-dessus. Cela démontre 'efficacité de la méthode proposée dans le présent
travail. Par conséquent, a partir de 1'analyse microstructurale (Figure IV. 14) et du Tableau
IV.5, il est évident de remarquer que plus le temps de vieillissement est élevé, plus la valeur

de E,;; est faible et plus la fraction calculée de la phase ¢ est grande.

A partir de I'équation KJMA, la fraction transformée peut étre écrite comme suit [StaOl,
Elm04]:

f =1-exp(—kt)" V.2
Ouk (s']) est la constante de vitesse et n est 1'indice d” Avrami.

— ) o 1
L'équation 2 peut étre modifiée en: Inlnf —— |=nlnt+nlnk Iv.3

Donc, 1'évolution de In ln( J en fonction de (Int) est une droite, dont la pente et

I’intersection avec 1’axe des ordonnées permettent de calculer n et k, respectivement.

La dérivation de 1'équation IV. 2 permet de déterminer la vitesse de transformation :

% =nk"t" ™" exp [(— kt)”] V.4

La figure IV.24 montre la courbe : |p |n [ ) =f(nt)

= KIMA Cliilue d ' ' ' d
® KIMA Modifiée
2 E Ajustement linéaire de KIMA Mdifiée .
Equation y=a+b*
Adj. R-Squa| 0,99731
1 Value Standard Err 1
~ In(In(1/(1-f)) Intercept -12,5162 0,36025
‘.:0 | In(In(1/(1-f)) ' Slope 1,3839 0,04144 |
o
~
i
L
= - p
=
£
s 1] LN .
4 ] ; ] A ] A ]
7 10
Ln(t)

Figure IV.24: Détermination des parametres n et k pour I’équation de KIMA classique et modifiée.

104
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On voit bien que pour une fraction transformée supérieure a 87%, les données expérimentales
s'écartent de la droite ; telle que trouvé par Badji et al.[Bad14], 1'équation classique de KIMA
ne permet donc pas une détermination correcte de la cinétique de la phase c.

Des modifications de cette équation ont été proposées dans la littérature [Aus39]. Lee et al
[Lee90a, Lee90b] ont proposé une modification de cette équation, en introduisant un
parametre d'empiétement prenant en compte les effets de compétition entre les grains
(empiétement physique) lors de la derniere étape de la précipitation.

L'équation modifiée de la cinétique de transformation KJMA serait donnée par:
d -
j]; :nknt(n 1) (1_f)(1+c) IV 5

Ou c : représente le parametre d'empiétement.
L'intégration de 1'équation IV.5 permet d'écrire la fraction transformée comme suit :

LT
=1-|— IV.6
f [1+c(kl)"}

L'équation IV.6 peut étre transformée comme suit :

nin(k) +nln(t) = h{w} V.7
C

Il est noté a partir de la représentation graphique des équations IV. 3 et IV. 7 dans la figure
IV.24 (I'équation IV. 7 est tracée en ajustant la valeur de c) que la déviation mentionnée ci-
dessus a été corrigée; cela nous a permis d'obtenir une ligne droite. Ainsi, de nouvelles
valeurs de n et k sont calculées. Leurs valeurs pour les équations classique et modifiée sont

données dans le tableau. IV.6.

Tableau IV.6 : Parametres cinétiques obtenus a partir des équations KIMA

classiaues et modifiées.

KIJMA Classique | KIMA Modifiée
c — 0.6
n 1.17 1.38
k(sHx107 8.63 11.80
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Chapitre IV : Résultats et interprétations

La valeur du coefficient d’empiétement « ¢ » qui donne le meilleur fit entre la fraction
transformée expérimentale et celle calculée correspond a ¢ = 0,6 (Figure IV.25). Cette valeur
est le double de celle obtenue par Badji et al.[Badl4]. La valeur de n peut donner des
indications sur le mécanisme de la transformation de phase telle que rapportée dans la
littérature [Chr02, Liu07]. Selon Christian [Chr02], une valeur de n = 3/2 peut correspondre a

la croissance de germes sphériques pour les transformations de phase contrélées par diffusion.
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Figure IV.25: Evolution de la fraction transformée expérimentale et calculée
de la phase ¢ avec le temps de vieillissement.
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La figure IV.26 illustre 1'évolution de la vitesse de transformation en fonction du temps telle

que calculée par 1'équation IV.5. Cette figure peut étre divisée en trois zones distinctes :

L] L] IIIlIll L] L] lllllll L] L] lllllll

0,00010 |- 4
—
‘o
e
=
o
© -
o
£
()
®
5
/=0,00005 4
@
e
o
o
"]
2 E
S i

zone 3
0,00000 l M P L /
1000 10000 100000

Temps (S)

Figure IV.26: Evolution de la vitesse de transformation avec le temps
de vieillissement.

v Zone 1: 0 < t < 48 min. dans cette zone df/dt augmente avec le temps de

vieillissement. A ce stade, la vitesse de germination augmente.

v Zone 2: 48 min < t < 13 h. dans cette zone df/dt diminue avec le temps de

vieillissement. Ceci correspond a une diminution de la vitesse de croissance.

v Zone 3: t > 13 h. a ce stade df/dt est nul. Cette zone peut étre attribuée a la

coalescence des précipités déja formés.
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IV.B.5. Conclusions

Une corrélation entre 1'évolution de E,; et la cinétique de précipitation de la phase ¢ du
DSS2205 apres un traitement de mise en solution a 1150 ° C, pendant 1 h, suivie d’une
trempe a I’eau et d’un vieillissement a 850 ° C a été étudiée. Les principales conclusions

sont les suivantes:

v La cinétique de précipitation de la phase o pourrait étre étudiée en utilisant un
parametre électrochimique, tel que le potentiel de piqlration« Ey » puisque ce
parametre décroit au fur et a mesure que le temps de vieillissement augmente. Les
fractions transformées expérimentales obtenues en utilisant Epit ont été validées par

celles estimées, en utilisant 1’analyse quantitative.

v' La cinétique de la précipitation en phase o telle que déterminée dans ce travail obéit a
I'équation KIMA modifiée avec un parametre d’empiétement ¢ = 0,6. L'indice
d’Avrami obtenu n et la constante de vitesse k sont respectivement 1,38 et 0,00012.
Ces valeurs sont en accord avec celles obtenues par Badji et al. [Bad08], en utilisant
des données provenant d'analyses d'images, ce qui démontre 1'efficacité de la méthode

utilisée.
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CONCLUSIONS GENERALES

L’exploitation des résultats et les différentes interprétations pertinentes ont permis d’aboutir

aux principales conclusions suivantes :

» L'oxyde d'alumine anodique formé sur 1’alliage AA2214-T6 dans la solution H,SO,
2M dans des conditions galvaniques présente de fortes relations structurelles avec le
substrat.

» Les joints de grains ainsi que l'emplacement des précipités nanométriques de plus
petite taille demeurent clairement visibles dans la couche AAO. En conséquence, la

couche AAO formée sur I’alliage AA2214 est fortement poreuse.

» Les défauts dans les pores ne peuvent étre réduits suite au traitement thermique T4, en

raison de la reformation des précipités au cours du traitement anodisation.

» Les propriétés éElectrochimiques de 1’alliage 2214 (T6, T4) anodisé telles que
déterminées par EIS ont indiqué que la résistance de la couche barriere était tres faible
et similaire dans le cas des deux traitements thermiques; cela nécessitera donc un
traitement de colmatage afin de protéger les alliages d’aluminium 2214 contre la

Corrosion.

Les principales conclusions relatives aux différents résultats de caractérisations
microstructurale et électrochimique de 1’acier inoxydable duplex 2205 mis en solution a

1150 °C puis vieilli a 850 °C peuvent €tre résumées comme suit :

» Le traitement de vieillissement a 850 °C provoque la précipitation de la phase c et des
nitrures Cr,N au niveau des joints de grains d/y. Les précipités o croient ensuite a

I’intérieur de la phase 0.
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» Le taux de la phase 6 augmente considérablement avec le temps de vieillissement.

» La précipitation de la phase ¢ s’accompagne par un déplacement du joint de grain 8/y
engendrant par conséquent le rétrécissement des grains 0 et la formation de I’ austénite

secondaire 5.

» La cinétique de précipitation de la phase o peut étre étudiée en utilisant un parameétre
électrochimique tel que le potentiel de piqlration « Ep » puisque ce dernier décroit au
fur et 2 mesure que le temps de vieillissement augmente. Les fractions transformées
expérimentales obtenues en utilisant E,; ont été validées par celles estimées en

utilisant I’analyse quantitative.

» La cinétique de la précipitation de la phase ¢ telle que déterminée dans ce travail obéit
a I'équation de KIMA modifiée avec un parametre d’empiétement ¢ = 0,6. L'indice

d’Avrami obtenu n et la constante de vitesse k sont respectivement 1,38 et 0,00012.

Perspectives

» Une investigation plus approfondie par Microscopie électronique a transmission MET
a la fois pour I’alliage d’aluminium et I’acier inoxydable duplex 2205 nous permettra

sans doute de mieux caractériser les précipités nanométriques et les nitrures.
» Le traitement thermique T4 n’ayant pas donné satisfaction en termes de

perfectionnement de la couche anodique AQOQ, il serait intéressant de prévoir d’autres

traitements tels que les traitements mécaniques.
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Annexel

Diagramme de Pourbaix de I’aluminium dans I’eau -

E(V)

1.2
08

04

0
-0.4
-0.8

-1.2
-1.6
-2.0

-24

pH
0 12345678191011121314

39 8,6

116



Annexes

Annexe 2

Classement des alliages d’aluminium en fonction de leur résistance a
la corrosion. Formes de corrosion généralement observées [PayO1].

A Série | Eléments Particules Formes de corrosion
d'alliage Intermétalliques généralement observées
ou secondes phases
5000 |Mg Al:Mg,, AlgMg; Pigiires, généralisée, sous contrainte
; (pour les forts taux en magnésium)
2] 1000 |Aucun AlsFe, AlgFe Pigtires, généralisée
*:E Al2FeiSis dépend de la quantité de secondes phases
5[ 6000 |Si.Mg FeSiAls, FeaSi1Alg Pigiires, généralisée
- AlgSiMg;Fe, Mg,Si
21 3000 [Mn AlgMn, AlMnFe  |Pigres, généralisée
Z| 4000 [si Si
é 7000 |[Zn, Mg MgZn; Piguires, généralisée, sous contrainte,
Ajout de Cu feuilletante, intergranulaire (avec Cu)
2000 |Cu CuFeMnAls, Al;Cu  |Piglires, généralisée, sous contrainte
AlCuMg (sans traitement thermique).
intergranulaire, feuilletante
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Annexe 3

Différents type de précipités dans les aciers inoxydables duplex [May04].

Phases  Formule chimique Strocture Température de Groupe Parambtre de
nominale cristallographique  formation ("C) 'espace maille (nm)
7 Fe-Cr-Mo quadratique centré 600-1000 P45 /mnm a = 0,879-0,883
¢ = 0.454-0,458
X Feus CriaMoyg cubigque centré TO0-900 [43m {1,802
MinCy MaaCe cubique faces 500-050 Fm3m 1.056-1,065
centrées
CrN CraN trigonale G00- 1050 Pilm a = 0.47R-0,450
& = 0,440,447
CrN CrN cubique faces Fm3m 0,4007-0 4577
contries
G NiyeSizTig cubiqua facos 300-500 Fm3m 1.14
contries
T FerMogsNg cubique 550-600 P4;32 0,647
T orthorhombique R50-650 Fnmm a = 0.405
b= 0484
¢ = 0286
R Fe-Cr-Mo trigonale B50-650 R3 a=1000c=1934
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