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INTRODUCTION 1

UTILISATION D'ACIERS INOXYDABLES AUSTENITIOUES DANS LES MILIEUX

NITRIOUES - LE ROLE DU SILICIUM

Les aciers inoxydables austénitiques du type Fe-18Cr-lONi sont couramment utilisés dans

les installations de traitement chimique des combustibles nucléaires, où ils se trouvent en contact

avec des solutions d'acide nitrique dont le caractère oxydant favorise en général la passivité du

métal. Cependant, lorsque le milieu nitrique devient trop oxydant soit en raison d'une

augmentation de la concentration en HN03 et/ou de. la température, soit par l'addition de certains

ions, ces aciers peuvent poser de graves problèmes de corrosion. Les conditions électrochimiques

peuvent alors devenir transpassives et, en plus de vitesses de dissolution généralisée très élevées

par rappon au domaine de passivité, l'acier coun le risque de subir une violente attaque localisée

intra- ou intergranulaire. Bien que les aciers en question se caractérisentpar de très faibles teneurs

en impuretés, particulièrement en carbone, le danger d'une attaque intergranulaire est important,

selon un mécanisme différent de celui de la corrosion intergranulaire "classique" d'aciers

"sensibilisés". L'attaque intergranulaire des aciers inoxydables dans les conditions très oxydantes

peut avoir lieu même en l'absence totale de précipitations de carbures de chrome auxjoints. La

relation, connue depuis des années, entre l'intensité de cette corrosion et la présence de cenains

solutés tels que le silicium et le phosphore dans l'acier a orienté l'attention des chercheurs sur des

études systématiques de l'influence de P et Si aussi bien dans les milieux nitriques, proches de

ceux utilisés dans la pratique industrielle, que dans d'autres solutions où les conditions

électrochimiques de transpassivité sont imposés par un dispositifpotentiostatique.

Le silicium joue un rôle paniculièrement intéressant. Des additions de cet élément

provoquent une corrosion intergranulaire dont le maximum se situe vers une teneur de 1% Si en

masse. Pour des teneurs plus élevées, l'attaque diminue notablement pour disparaître

complètement vers 3-4% Si. Ce componement du silicium a permis, à l'échelle industrielle, de

résoudre le problème de la co"osion intergranulaire des aciers inoxydables dans les conditions très

oxydantes, en fixant la teneur en silicium autour de 4%. Or, dans les conditions transpassives, les

additions de silicium, particulièrement au-dessus de 2% en masse, provoquent une nette

augmentation des vitesses de dissolution générale des aciers. Pour cette raison, la mise en œuvre
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des aciers inoxydables à très faibles teneurs en siliciwn (50,1% en masse) a été envisagée. Les

aciers de ce type (par exemple URANUS 16 de la Société UN/REC) sont considérés comme

insensibles vis-à-vis de la corrosion intergranulaire transpassive, tout en se caractérisant par des

vitesses de dissolution générale très satisfaisantes. Cependant, d'autres problèmes de corrosion

localisée (en particulier intragranulaire) qui se sont manifestés dans ces aciers, montrent que la

nature des processus de corrosion liés à la présence du siliciwn est loin d'être connue.

SEGREGATIaN INTERGRANULAIRE DU SILICIUM

RELATIaN AVEC LES PROCESSUS DE CORROSION LOCALISEE

Le phénomène de corrosion intergranulaire que nous venons d'évoquer est généralement

expliqué par la présence de ségrégations intergranulaires. Plusieurs études, menées à l'aide de

techniques directes et indirectes ont confirmé cette idée non seulementpour les aciers inoxydables,

mais aussi pour de nombreux alliages à base nickel.

Ces résultats montrent l'intérêt d'utiliser les expériences de corrosion intergranulaire dans

les conditions très oxydantes pour étudier le phénomène de ségrégation. Cette technique

expérimentale, relativement facile à mettre en œuvre, permet de travailler sur des échantillons

massifs, avec un appareillage peu sophistiqué. De plus, elle rend possible l'étude des matériaux

dans lesquels l'absence defragilité intergranulaire exclut l'utilisation de la spectrométrie d'électrons

Auger.

Les méthodes d'étude de la corrosion integranulaire peuvent être divisées en deux groupes:

premièrement, les matériaux sont testés dans leur propre environnement pour mesurer leur

susceptibilité à la corrosion; deuxièmement, ils sont testés dans des milieux différents des

conditions naturelles afin d'obtenir des corrélations avec les paramètres caractérisant les joints de

grains. De nombreux tests existent, mais la plupart d'entre eux restent très spécifiques puisque

utilisés principalement pour contrôler les alliages pouvant présenter des précipitations

intergranulaires (test Huey, test Strauss). En règle générale, ces méthodes ne permettent pas

d'étudier les mécanismes de la corrosion intergranulaire.

Les études sur la corrosion intergranulaire ont largement bénéficié de progrès effectués

dans les techniques potentiostatiques et potentiocinétiques.ll en est résulté une définition des

conditions électrochimiques de l'attaque (contrôle et stabilité de la tension d'électrode, du courant,

de la quantité d'électricité traversant la cellule) meilleure que lors de la mise en œuvre de tests de

corrosion libre.
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La plupart des travaux ont été effectuées sur des matériaux polycristallins. La mise en

œuvre de bicristaux présentant des joints aux caractéristiques bien déterminées a conduit à une

meilleure connaissance du comportement des joints de grains vis-à-vis de la corrosion. Un autre

point à souligner concerne la mise en œuvre de matériaux très purs. Des travaux effectués ces

dernières années ont montré le rôle important joué par certaines impuretés dans la corrosion

intergranulaire.

Il est donc intéressant d'envisager l'application d'une technique d'étude de la corrosion

intergranulaire qui permettrait d'établir des co"élations entre les ségrégations et la structure des

joints. Les recherches systématiques de ce type sont très peu nombreuses en raison des difficultés

liées à la fois à la fabrication des échantillons bicristallins et à la technique de la spectrométrie

d'électrons Auger.

BUT POURSUIVI - PRESENTATION DES RESULTATS'

Notre travail a eu POÙT but d'analyser les deux aspects du phénomène de corrosion d'aciers

inoxydables austénitiques dans les conditions transpassives.

Premièrement, il s'agit de déterminer et de séparer les contributions dues au silicium et

celles liées à la présence d'autres impuretés et éléments d'addition, en comparant les

componements d'aciers de pureté industrielle et d'alliages de très haute pureté, dans des conditions

électrochimiques rigoureusement contrôlées.

Deuxièmement, nous nous sommes fixé pour objectifd'étudier l'influence de la structure

intergranulaire sur la ségrégation du siliciwn à l'aide d'une technique d'attaque dans les conditions

transpassives.

Notre exposé est donc composé des parties suivantes:

Dans le chapitre 1 nous présentons un résumé bibliographique concernant d'une part

le comportement vis-à-vis de la co"osion d'aciers inoxydables dans les conditions transpassives

et, d'autre part, les relations connues entre les phénomènes de corrosion et de ségrégation

intergranulaires.

Le chapitre II est consacré à la présentation des matériaux étudiés et des techniques

expérimentales mises en œuvre.
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Au chapitre III nous analysons le comportement des aciers vis-à-vis de la dissolution

généralisée dans les conditions transpassives, aussi bien dans le milieu nitrique, que dans une

solution d'acide sulfurique à potentiel imposé.

Dans le chapitre IV sont discutés les phénomènes de corrosion localisée

intragranulaire

Le chapitre V est consacré à la présentation de notre modèle de corrosion

intergranulaire transpassive, ainsi qu'à la discussion des possibilités de son utilisation dans

l'analyse de la ségrégation intergranulaire.

Le chapitre VI présente nos résultats expérimentaux de corrosion intergranulaire

transpassive des aciers inoxydables. Dans la première, partie nous discutons l'influence de la

composition des aciers et des conditions expérimentales sur l'intensité de la corrosion

intergranulaire. La seconde partie est consacrée à l'analyse du rôle de la structure des joints

de grains dans le phénomène de corrosion. Nous utilisons pour cela des bicristaux de flexion

autour de l'axe <001> de l'acier 17Cr-13Ni contenant entre 0 et 1% Si.

L'interprétation des résultats est fondée sur le modèle de dissolution présenté dans le chapitre V,

ainsi que sur des résultats récents de simulation de structure des joints de grains contenant des

atomes ségrégés.



CHAPITRE 1

RAPPEL BIBLIOGRAPHIQUE
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1. CORROSION TRANSPASSIVE DES ACIERS INOXYDABLES AUSTENITIQUES

1.1. Conditions transpassives des aciers inoxydables

La passivité est une propriété fondamentale pour la résistance à la corrosion d'un certain

nombre de métaux, par ailleurs actifs dans la classification des potentiels normaux. Le schéma

(Fig.LI) illustrant le comportement d'un acier inoxydable dans un milieu acide, montre que la

formation d'une couche protectrice n'est possible que dans les conditions électrochimique~ bien

définies.

Si le milieu est réducteur, l'acier se dissout à l'état dit "actif'. Lorsque le potentiel

augmente, le pic d'activité est suivi par un plateau à faible courant correspondant à la passivité,

qui se caractérise donc par une vitesse de dissolution très faible. C'est la zone d'utilisation

normale des aciers inoxydables. Dans le cas d'un milie~ très oxydant, le courant croît à nouveau 

ces conditions sont appelées "transpassives". Dans cette zone de potentiels, il est parfois possible

d'observer une variation de pente ou un palier, ou même un maximum suivi d'un minimum de

courant (courbes 2 et 3 - Fig.LI). Ce phénomène. est appelé "passivité secondaire" malgré de

nettes différences avec la passivité proprement dite, notammetit en ce qui concerne les vitesses

de dissolution.

densité de courant anodique

1zone active 1 .

Fe- Fe++
Ni -Ni++
Cr-Cr+++

1zone passive 1

Fe - Fe++/Fe+++
Ni -Ni++
Cr-Cr203

potentiel électrochimique

Fe - Fe+++
Ni - Ni++/Ni+++
Cr-Cr20t-

Fig. /.1. Schéma du comportement d'un acier inoxydable dans un milieu acide, en/onction

du potentiel électrochimique
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Désestret et Froment (1964, 1965) ont montré que les variations de courant de

polarisation dans le domaine transpassif correspondaient à des différences de vitesse d'attaque

des aciers et non à des réactions parasites (dégagement d'oxygène). De plus, l'importance du

phénomène de passivité secondaire est très étroitement liée à des modifications, même faibles de

la composition de l'acier (Désestret, 1964).

Dans les solutions d'acide nitrique, utilisées dans les usines de traitement de combustibles

nucléaires, la transition entre les domaines passif et transpassif se situe à des concentrations

voisines de 70 à 80%. TI est difficile de déterminer exactement la concentration limite car elle

dépend fortement de facteurs tels que la température ou la présence de certains ions oxydants

dans la solution (Désestret et coll., 1977). Même les solutions diluées d'acide nitrique peuvent

être rendues très oxydantes par des ions chrome ou vanadium, ce qui risque de situer l'acier dans

des conditions transpassives. Plusieurs problèmes' de corrosion peuvent alors se poser,

notamment celui d'une rapide attaque intergranulaire, même en l'absence de carbures de chrome

précipités. Dans la pratique industrielle, il est courant d'utiliser le test de corrosion dans l'acide

nitrique concentré à ébullition (test Huey - ASTM A262 - 55T)pour déterminer la susceptibilité

des aciers inoxydables à la corrosion intergranulaire dans les conditions limites entre la passivité

et la transpassivité (Champion, 1964). Cependant, comme il s'agit d'un test de corrosion à

potentiel libre, il est très difficile de l'appliquer pour des études approfondies du comportement

d'aciers dans le domaine transpassif. En effet, les conditions électrochimiques lors de cet essai

peuvent varier considérablement au cours du temps et avec la composition de l'acier, ce qui rend

quasi impossible l'interprétation des processus de corrosion survenant dans les matériaux divers.

103

...-.
C\l 10 2

E

~ 10 1

oS
......

100c:
~a

10- 1(,)

11)
"0
.11)

10-2
......
'00
c:
11)
"0

10-3

0

H2 SO 4 2N

Solution saturée d'air
et agitée

Vitesse 3V/h 20°C

(1) Fe-12Cr-14Ni
(2) Fe-15Cr-14Ni
(3) Fe-18Cr-14Ni
(4) Fe-22Cr-14Ni

250 500 750 1000 1250 1500
potentiel électrochimique [mV/Hg 2sa4]

Fig. 1.2. Influence de la teneur en chrome sur les courbes de polarisation des aciers inoxydables

dans le domaine transpassif (d'après Désestret,1964)
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Pour cette raison, on se sert souvent d'autres techniques expérimentales, permettant de

contrôler les conditions électrochimiques des essais de corrosion. Lors de tests effectués dans des

solutions d'acide sulfurique, les conditions transpassives sont obtenues en imposant le potentiel

désiré à l'échantillon dans un montage potentiostatique. En dehors de sa simplicité, cette

technique permet de de comparer la sensibilité de différents matériaux vis-à-vis de la corrosion

générale et localisée dans des conditions électrochimiques identiques.

1.2. Corrosion généralisée

Du fait des variations parallèles de la densité de courant et de la vitesse de dissolution

dans le domaine transpassif (Désestret et Froment, 1~64, 1965), les courbes de polarisation des

aciers inoxydables dans l'acide sulfurique peuvent être utilisées pour l'analyse de la corrosion

généralisée. TI est ainsi possible de déterminer le rôle de différents éléments dans les conditions

électrochimiques identiques (milieu - potentiel- température). Cette façon d'aborder le problème

présente certains avantages par rapport aux tests de corrosion' à potentiel libre, bien qu'elle ne

donne pas, en général, de renseignements exacts sur le comportement de différents alliages dans

les conditions réelles d'utilisation. En effet chaque élément d'alliage modifie le potentiel de

corrosion libre, ce facteur n'étant pas pris en compte par les tests utilisés dans la pratique

industrielle, par exemple le test Huey, qui ne prévoient pas la mesure du potentiel

électrochimique ni celle de son évolution au cours du temps.

Désestret (1964) a montré que le chrome et le nickel provoquent, chacun, une augmentation nette

de densité de courant dans le domaine transpassif, jusqu'à la fm de la passivité secondaire, c'est

à-dire pour les potentiels compris entre 500 et 1250 mV environ, par rapport à l'électrode de

référence au sulfate mercureux - Fig.I.2. et 1.3. Lorsque les teneurs en carbone et en silicium sont

suffisamment basses, il faut que la proportion de chrome atteigne 20% POlir que la passivité

secondaire puisse apparaître. La forme des courbes de polarisation, présentant un minimum de

passivité secondaire, est indépendante de la teneur en nickel. La différence entre les densités de

courant au maximum et au minimum de passivité secondaire est d'autant plus importante que la

teneur en nickel est plus élevée. TI semble néanmoins que le phénomène de passivité secondaire

dans ce groupe d'aciers soit plutôt dû à une teneur en silicium relativement importante.

En effet, Désestret et coll. (1968) et Perrin et Aust (1981) ont montré que le silicium. dans

le domaine des teneurs comprises entre 0 et 5% en masse, augmente la densité de courant

anodique, particulièrement à des potentiels voisins du domaine de la passivité secondaire. Les

résultats des études citées sont résumés dans la figure 1.4: le pic de passivité secondaire n'apparaît
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que pour les teneurs en silicium supérieures à 1% environ. Par ailleurs, lorsque la teneur en

silicium est inférieure à 1%, les courbes de polarisation au début de la zone transpassive sont

presque identiques.

103

.....
102C\I

E
(,)

101«
oS- 100c::
ctI.....a

10-1(,)

(1)
"'C
'(1)

10-2-"ü)
c::
(1)

"'C
10-3

0

H2 S04 2N

Solution saturée d'air
et agitée

Vitesse 3V/h 20°C

(1) Fe-18Cr-8Ni
(2) Fe-18Cr-11Ni

(3) Fe-18Cr-15Ni

250 500 750 1000 1250 1500
potentiel électrochimique [mV/Hg 2SO 4]

Fig. 1.3. Influence de la teneur en nickel sur les courbes de polarisation des aciers inoxydables

dans le domaine transpassif(d'après Désestret,1964)

! A
,.

(4) H2 S04 2N

! ~~?' Solution saturée d'air
>oc .JI' et agitée

)~ "(2)
Vitesse 3V/h 20°C

/ (1) Fe-16Cr-14Ni-OSi

~
7

~
(2) Fe-16Cr-14Ni-D,4Si

i~- (3) Fe-16Cr-14Ni-1Si
(4) Fe-16Cr-14Ni-4Si

250 500 750 1000 1250 1500
potentiel électrochimique [mV/Hg 2SO 4]

Fig. lA. Influence de la teneur en silicium sur les courbes de polarisation des aciers inoxydables

dans les conditions transpassives (d'après Désestret,1964)
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Enfm, l'influence exercée par le carbone mérite une attention particulière. De la même

façon que pour les trois éléments déjà discutés, le carbone augmente les densités de courant dans

la zone transpassive (Fig. 1.5.). La différence entre les densités de courant au maximum et au

minimum de passivité secondaire est d'autant plus grande que la teneur en carbone est plus

élevée. TI semble néanmoins que seul le carbone en solution solide exerce cette influence sur les

courbes de polarisation des aciers. Désestret (1964) a en effet montré que l'importance du

phénomène de passivité secondaire diminue en fonction du temps de traitement thermique à la

température de 700°C. De ce point de vue, la précipitation de carbures de chrome a une influence

à peu près équivalente à celle d'une baisse de la teneur globale en carbone.

(3) ~ H2 50 4 2N

~
~ Solution saturée d'air
7" et agitée

h~1)
Vitesse 3V/h 20°C

§
!

~
~ (1) Fe-18Cr-12Ni-o,OO3C.

(2) Fe-18Cr-12Ni-o,030C

l~ (3) Fe-18Cr-12Ni-o,100C

250 500 750 1000 1250 1500

potentiel électrochimique [mV/Hg 2sa4]

Fig. 15. Influence de la teneur en carbone sur les courbes de polarisation des aciers inoxydables

dans les conditions transpassives (d'après Désestret,1964)

1.3. Corrosion intragranulaire

Trois types principaux de corrosion intragranulaire ont été décrits dans les aciers

inoxydables lors de tests effectués dans les conditions transpassives : ondulations, piqûres

(Désestret, 1964) et attaque en nid d'abeilles (Hatwell, 1956).

Les ondulations de la surface sont produites par une attaque de type généralisée. Elles

traversent les joints de grains. Ce type de corrosion a été constaté aussi bien dans les milieux

nitriques (Briant, 1983 et 1987) que dans l'acide sulfurique à potentiel imposé (Désestret, 1964,

Stolarz, 1984). Désestret (1964) a observé les ondulations dans tous les aciers inoxydables aux

teneurs en chrome supérieures à 10%. Dans les aciers inoxydables au silicium, une relation existe

entre l'intensité de l'attaque intergranulaire et l'importance des ondulations (Stolarz et coll.,1987).



18

Fig. /.6. Corrosion de l'acier URANUS 16 dans l'acide nitrique concentré à ébullition - test

Ruey; 15 périodes de48 heures (Désestret, communication personnelle)

Fe
Ni I---t.~

l'i----iI
Cr CONDITIONS TRANSPASSIVES

Attaque; ntergranulai re transpassive
(ségrégations intergranulai res SIP ISO

+

si présence Cr23C 6 aux joi nb de grai ns:

CrZ3 C6 - CrZ 07--

Fig. /.7. Effet de crevasse en solution RN03 (d'après Désestret et coll.,1982)
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Briant (1987) explique ce phénomène par l'existence de gradients de composition crées à la

solidification qui, en raison des faibles coefficients de diffusion dans les alliages cubiques à faces

centrées, persistent même après de longs traitements thermiques d'homogénéisation à la

température de 1200oC.

Les piQJÎres sont observées lors de tests dans l'acide sulfurique à des potentiels proches de

la passivité secondaire (Désestret, 1964) et dans l'acide nitrique concentré et chaud (Briant,

1983). Une relation étroite entre la densité de piqûres et la teneur en soufre de l'acier a été établie

par Briant. Les piqûres dans l'acier inoxydable de type 304 correspondent en effet à

l'emplacement de précipités de sulfures qui se dissolvent rapidement dans l'acide nitrique. La

profondeur de piqûres est voisine de la taille des préci~ités.

La corrosion en nid d'abeilles est une dissolution rapide du coeur des grains. Ce

phénomène a été mis en évidence dans les aciers inoxydables par Hatwell (1956), qui l'explique

par l'existence des zones déchromées autour de joints de grains. Les régions ayant les plus fortes

teneurs en chrome se dissolvent le plus rapidement dans les conditions transpassives, créant

l'aspect caractéristique de corrosion en nid d'abeilles. Cette hypothèse a été renforcée par le fait

que seuls les aciers sensibilisés étaient atteint par ce type d'attaque.

Dans la pratique industrielle récente, une corrosion très sévère rappelant le faciès en nid

d'abeilles a été observée sur un acier inoxydable URANUS 16 laminé, ayant subi une trempe

incorrecte, que l'on peut décrire comme un refroidissement lent d'une centaine de degrés à partir

de 1150°C, suivi d'une trempe à l'eau (Désestret et coll., 1982). Après des tests Huey, une attaque

très profonde des coeurs de grains est apparue (Fig. I.6.). La dissolution des inclusions, qui

entraîne la formation des cavités, serait à l'origine de cette attaque. Lors de maintiens dans l'acide

nitrique concentré à ébullition, les conditions électrochimiques peuvent devenir nettement plus

agressives à l'intérieur des cavités par enrichissement local de la solution en chrome hexavalent,

provenant de la dissolution du métal (Fig. I.7.). Pourtant, ce mécanisme ne permet pas

d'expliquer la relation qui existe entre la possibilité d'apparition de ce type d'attaque et le

traitement thermique. En effet la corrosion en nid d'abeilles n'a jamais été observée dans les

aciers correctement hypertrempés ni après le traitement d'une heure à la température de 700°C

(Stolarz et coll., 1985).
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1.4. Corrosion intergranulaire

Les aciers inoxydables austénitiques et plusieurs alliages à base de nickel subissent une

corrosion intergranulaire lorsqu'ils sont maintenus à des potentiels correspondant au domaine de

transpassivité. Les premières études de ce phénomène datent du 1959 (Streicher) et concernent

l'attaque d'aciers inoxydables dans les milieux nitriques. Cette attaque peut avoir lieu même sur

les alliages correctement hypertrempés, libres de toute précipitation intergranulaire, c'est-à-dire

sans déchromisation locale (Coriou et coll., 1964).

Camus et coll. (1967) ont étudié le comportement des aciers inoxydables du type Fe

16Cr-14Ni au silicium dans une solution 2N d'acide sulfurique à un potentiel imposé dans le

domaine transpassif. La même technique a été appliquée à des alliages nickel-silicium (Beaunier

et Froment, 1974), à l'alliage 600 (Beaunier et coll., 1976) et nickel-soufre (Beaunier et coll.,

1982). A partir de ces études, les caractéristiques de l'attaque intergranulaire dans les conditions

transpassives peuvent être décrites de la manière suivante:

- la corrosion se traduit par la formation d'un sillon intergranulaire ;

- pour un potentiel donné, l'angle du sillon ne varie pas en fonction de la durée d'attaque;

- la largeur et la hauteur du sillon évoluent linéairement avec le temps à potentiel fixe;

- le plan du joint de grains est toujburs le plan bissecteur de l'angle dièdre formé par les parois

du sillon;

-l'angle du sillon varie avec le potentiel dans le domaine transpassif;

-l'intensité de l'attaque dépend fortement de la teneur en impuretés dans l'alliage.

Plusieurs hypothèses ont été proposées pour expliquer ce phénomène, complètement

différent de la corrosion intergranulaire "classique" des aciers inoxydables sensibilisés. Sans

s'attacher à la structure atomique fine des joints de grains, on peut admettre que l'existence de

zones à énergie élevée modifie localement les conditions thermodynamiques de stabilité du

matériau.

Flis (1968) a estimé la différence de potentiel ~V due à la différence d'énergie ~G

d'atomes situés dans les joints et dans la matrice :

(LI)

si Z est la valence de dissolution et F le Faraday.

Dans le cas du fer y, cette différence de potentiel est de l'ordre de 40 mV.
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Un autre point de vue est de considérer la cinétique de dissolution anodique des zones

intergranulaires (Flis, 1968). Le potentiel électrochimique étant supposé constant sur toute la

surface du métal, il est admis que les énergies d'activation de dissolution varient entre la matrice

et le joint, ce qui entraîne une différence de densité de courant anodique. La densité de courant

anodique peut être exprimée par la relation suivante (Froment, 1975) :

i = io exp bV

avec io= K exp(-EafRT)

K étant proportionnel à la densité superficielle de sites actifs.

(I.2)

Un autre facteur important à considérer est l'existence d'une couche protectrice recouvrant

la surface du métal. Deux cas sont à discuter:

- la couche n'a qu'un effet limitatif sur la cinétique de dissolution et le concept de sites actifs

reste valable;

- la couche est perturbée au niveau des joints, ce qui facilite la dissolution des zones concernées

(Désestret et coll., 1968) - cette hypothèse expliquerait que l'attaque intergranulaire est

généralement la plus forte au potentiel inférieur du domaine de transpassivité où la couche

protectrice n'est pas complètement détruite.

Toutes les hypothèses présentées évoquent la possibilité d'apparition d'une corrosion

intergranulaire dans les matériaux parfaitement homogènes où la composition chimique des

zones intergranulaires est strictement identique à celle de la matrice. Cependant, dans la plupart

des cas étudiés l'intensité de cette attaque dépend très fortement de la présence de certaines

impuretés susceptibles de ségreger aux joints de grains. Il s'agit par exemple du silicium et du

phosphore dans les aciers inoxydables (Armijo, 1968), du silicium et du soufre dans le nickel

(Beaunier et coll., 1976, 1982), du phosphore et du carbone dans les alliages à base de nickel

contenant du fer et du chrome (Beaunier et coll., 1976). Il apparaît que les modifications de la

composition chimique provoquées par les ségrégations intergranulaires jouent un rôle très

-important sinon décisif dans le processus de formation de sillons d'attaque.

Beaunier (1979) a développé le modèle de dissolution intergranulaire fondé sur des

considérations cinétiques. La formation d'un sillon d'attaque intergranulaire y est expliquée

comme résultant de la compétition entre deux vitesses de dissolution: l'une caractérisant le

matériau massif, l'autre - la zone intergranulaire (Fig. 1.8.).
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Ainsi, l'angle du sillon peut être exprimé par la relation suivante:

avec:

et

Vsj - vitesses de dissolution (cm/s) ;

isj - densités de courant (mAI cm2) ;

Msj- masse atomique moyenne (g) ;

Psj - densité moyenne (g/cm3).

sina/2 =~v·J

. ..ML
Vs = ls

ZsFps
M·

v·-i·~
J - J Z.Fp.

1 J

(1.3)

NIVEAU 1NITIAL

JOINT DE GRAINS

Fig. /.8. Mécanisme de dissolution des joints de grains (d'après Beaunier, 1979)

En s'appuyant sur les résultats expérimentaux relatifs aux alliages nickel-silicium, Beaunier

(1979) a postulé l'existence d'une relation entre les densités des courants is et ij sous la forme

d'une équation linéaire :

(l.4)

La constante B est égale à un courant fictif de dissolution des joints de grains lorsque is

est nul. La valeur de ce courant serait en relation avec l'excès de sites actifs au joint par rapport à

la matrice. Là. constante C serait liée à la différence des énergies libres des atomes situés dans la

matrice et au joint. Les densités de courants étant fonctions du potentiel électrochimique, la

relation (lA) permet d'expliquer la variation de l'intensité de l'attaque intergranulaire avec le

potentiel dans le domaine transpassif. Signalons néanmoins qu'en raison de plusieurs hypothèses

simplificatrices, l'équation 1.4 n'est valable que dans le cas des matériaux parfaitement

homogènes, où l'on peut admettre que:
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~=Mj

ZsPs ZjPj

L'application du modèle proposé par Beaunier au cas des alliages avec ségrégations sera

discutée dans le paragraphe suivant consacré aux relations entre les phénomènes de ségrégation

et de corrosion intergranulaires.

2. RELATION ENTRE SEGREGATION ET CORROSION INTERGRANULAIRES

DANS LES METAUX

Le terme de ségrégation est généralement utilIsé pour désigner toutes les hétérogénéités

de composition chimique ou écarts locaux à la composition moyenne (Cabané, 1984). De façon

plus précise, on distingue habituellement les ségrégations d'équilibre concernant les variations de

comportement très localisées qui subsistent après de clongs traitements thermiques

d'homogénéisation et les ségrégations hors d'équilibre qui dépendent de la cinétique de transport

des solutés vers les interfaces (Hondros, 1975).

2.1. Ségrégation d'équilibre. Approche théorique.

La ségrégation d'équilibre est celle qui subsiste dans un matériau après un long maintien

en température. Ce phénomène se caractérise par le fait qu'il se produit sur une distance de l'ordre

de quelques nanomètres à partir de l'interface concernée. Le nom de "ségrégation de Gibbs" est

souvent employé pour la ségrégation d'équilibre, les théories de la ségrégation étant basées

essentiellement sur les travaux de Gibbs concernant la chimie des surfaces.

Le modèle de Gibbs, initialement proposé pour décrire l'interface entre un liquide et un

gaz (1928), ensuite généralisé à tous les types d'interfaces, présente très peu d'intérêt pour l'étude

de la ségrégation intergranulaire. La variation de la tension superficielle y est considérée comme

la seule force motrice de la ségrégation, bien qu'il semble (Murr, 1975) que ce soit plutôt la

diminution de l'énergie libre par unité de surface qui contrôle ce processus. De plus, l'interface

elle-même est décrite dans ce modèle de façon peu réaliste. Elle a une épaisseur nulle dans le

modèle original de Gibbs (1928) ou bien est assimilée à une couche monomoléculaire de

structure identique à celle de la phase volumique.
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Dans le modèle de McLean (1957) l'abaissement tlli de l'énergie élastique de déformation

lorsque l'atome de soluté est placé dans un joint est considéré comme produisant la force motrice

du processus de ségrégation intergranulaire.

Ce modèle a été récemment reformulé par Nowicki et Biscondi (1987) pour un système

binaire X-y (X - soluté), dans lequel la ségrégation peut se produire sur M types de sites

intergranulaires K. L'enthalpie de formation du bicristal dans un tel système s'écrit de façon

suivante:

avec: HJY

N

NK

hK

ho

- enthalpie de formation du bicristal du métal Y pur ;

- nombre total d'atomes X ;

- nombre (par unité de surface) d'atomes X sur les sites du type K;

- enthalpie de mélange du soluté X sur les sites K ;

- enthalpie de mélange du soluté dans la volume (par atome).

(1.5)

L'énergie libre de formation du bicristal: G = H - TS, a un minimum si aG/aNK = 0, donc:

(1.6)

Si l'on ne considère que le terme d'entropie de configuration, la solution de l'équation (1.6) est la

suivante (Nowicki et Biscondi,1988) :

tK ta (HsK)1-tK = 1-ta exp - kT

avec: tK=~ - taux d'occupation de X sur des sites du type K ;

QI( - nombre de sites du type K ;

ta - taux d'occupation de X sur les sites en volume;

HSK =hK - ho·

(I.6a)

L'équation (1.6) se réduit a celle proposée par McLean (1957) a condition que:

- il n'existe qu'un type des sites intergranulaires et l'enthalpie de ségrégation sur ces sites

est égale à l'énergie de ségrégation ES ;

- le nombre des sites intergranulaires Q est égal au nombre des atomes Y dans le joint;

- la concentration intergranulaire Cj est égale à tK et la concentration volumique Cv à ta .
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..EL=~ex (_ ES)
1-cj 1-cv P kT (1.7)

Les conclusions du modèle de Mc Lean sont les suivantes :

- pour Cv constante, la ségrégation diminue quand la température augmente ;

- pour une température donnée, la ségrégation augmente quand la teneur volumique en

soluté augmente ;

- il existe une valeur de saturation du joint en soluté. ....,

Le modèle de McLean néglige les interactions entre atomes de l'espèce ségrégeante. La

prise en compte de ces interactions se traduit par l'introduction d'un terme supplémentaire

mW~o· proposé par Hondros et Seah (1977), où m est le nombre de coordination d'un atome
c·1

dans l'interface et W - le paramètre énergétique caractérisant les interactions entre atomes du

soluté.

Hondros (1975) a montré qu'il existe pour"la plupart des systèmes binaires une relation

(Fig.19) entre le facteur d'enrichissement du joint défini par:

et la solubilité volumique de l'élément ségrégeant cvo:

avec {entre 1 et 10.

L'analyse de McLean (1957) de la cinétique de ségrégation intergranulaire, basée sur la

diffusion d'atomes vers les joints de grains (lois de Fick), permet d'estimer le temps nécessaire

pour qu'un niveau donné de ségrégation soit établi. L'équation correspondante est généralement

utilisée sous la forme simplifiée suivante (Guttmann et coll., 1981) :

Cj(t) - Cj(t = 0) = 4 Cv (Dt/1ta2)l/2 (18)

Ainsi le temps dans lequel la ségrégation atteint 50% de son niveau à l'équilibre est égal à :

(19)

avec: d - épaisseur du joint;

Dy- coefficient de diffusion en volume de l'éspèce ségrégeante dans la matrice.
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Fig. /.9. Relation entre lefacteur d'enrichissement du joint f3 et la solubilité volumique de

l'élément ségrégeant cvo (d'après Hondros, 1,975)

2.2. Ségrégation hors d'équilibre

Les phénomènes de ségrégation dans certains alliages produisent des variations de

microdureté autour des Joints de grains. Cette ségrégation peut s'étendre sur une distance de

quelques dizaines de microns de part et d'autre du joint. Cette largeur est beaucoup plus grande

que celle qui caractérise la ségrégation d'équilibre. De plus, elle dépend fortement de la vitesse de

refroidissement dans un traitement thennique effectué à partir d'une température élevée. Aust et

coll.(1968) ont proposé un modèle de ségrégation dû à l'élimination des lacunes en sursaturation.

Les lacunes s'éliminent de préférence sur les surfaces, joints de grains et dislocations. Ces défauts

étendus constituent des puits dont l'efficacité dépend de leur structure et de leur énergie (Baluffi,

1976). Dans le modèle en question, on suppose que le flux de lacunes vers les puits, qui a lieu

lorsque la température varie, est accompagné d'un flux d'atomes de soluté. Dans une solution

solide de substitution A-B (B - soluté), un flux de diffusion de lacunes vers les joints

s'accompagne d'un déplacement dans le sens opposé de l'ensemble des atomes situés sur le même

réseau que les lacunes mobiles. Selon Anthony (1969) le gradient de concentration en lacunes

doit s'accompagner d'un gradient de concentration en soluté B. Ce gradient peut résulter soit

d'une mobilité différente des atomes A et B, soit du degré d'association soluté-lacune.

L'application de ce modèle aux systèmes réels se heurt à plusieurs difficultés, liées au

nombre de facteurs à considérer tels que : vitesse de trempe, nature de l'interaction soluté 

lacune, variation des propriétés du système avec la température (Cabané, 1984).
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Récemment, Karlsson et coll., (1988), en étudiant la ségrégation intergranulaire du bore

dans l'acier inoxydable 316L, ont démontré la possibilité d'apparition de deux phénomènes,

d'équilibre et hors d'équilibre, dans le même alliage selon le traitement thermique utilisé. La

ségrégation hors d'équilibre est favorisée lorsque l'alliage subit un refroidissement à vitesse

moyenne (variable selon le type d'alliage) à partir d'une température élevée (supérieure à 800°C

pour l'acier 316L). La ségrégation augmente lorsque croît la température initiale. Par contre,

après des traitements isothermes à basse température (inférieure à 800°C) suivis d'une trempe

rapide, seule l'existence d'une ségrégation d'équilibre a pu être constatée (Karlsson et Norden,

1988). La largeur de la zone intergranulaire présentant un gradient de concentration lors d'une

ségrégation d'équilibre est de l'ordre de 20 nm, donc nettement supérieure à celle qui caractérise

le processus d'équilibre.

Notons également que l'apparition d'un pic de rnicrodureté à proximité du joint ne peut

pas être considérée, à elle seule, comme preuve d'une ségrégation hors d'équilibre, aucune

corrélation entre ces deux phénomènes n'ayant été établie. Cabané (1984) suggère deux

interprétations possibles. Selon le modèle classique, le pic serait dû directement au gradient de

concentration qui s'étend sur quelques dizaines de microns, mais'il peut aussi être l'effet du joint,

différent selon l'énergie et la composition de celui-ci. TI est vrai, en effet, que les largeurs

affectées par la ségrégation hors d'équilibre, mesurées directement par les techniques d'analyse

ultra-fine (Karlsson et coll., 1988), ne sont en aucun rapport raisonnable avec celle que l'on

constate lors de mesures de microdureté.

2.3. Techniques expérimentales d'étude des ségrégations

Une technique idéale permettant d'étudier au sein d'un matériau massif la composition et

la structure du joint et de son voisinage devrait en effet satisfaire simultanément à plusieures

exigeances (Hondros, 1975) :

- avoir une résolution spatiale et en profondeur de l'ordre de quelques angstroms ;

- être capable de détecter tous les éléments chimiques et de mesurer les quantités présentes

aux joints de grains ;

- donner une information sur les liaisons chimiques de l'élément détecté;

- pouvoir opérer sur un joint non exposé, pour éviter les perturbations mécaniques et la

pollution dues à la rupture.
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Plusieures techniques indirectes d'étude de la ségrégation intergranulaire, relativement

simples à mettre en œuvre, ont été développeés. Elles sont fondées sur des relations entre la

ségrégation et certaines propriétés des joints de grains. Leur avantage majeur est la possibilité

d'étudier la ségrégation sur des échantillons massifs, sans détruire le matériau. Pour cette raison,

ces méthodes conservent leur importance, malgré une corrélation souvent incertaine entre la

propriété étudiée et la ségrégation. Les techniques indirectes le plus utilisées sont les suivantes

(Cabané,1984):

- tension superficielle ;

- propriétés mécaniques;

- diffusion intergranulaire ;

- corrosion intergranulaire.

La méthode de corrosion intergranulaire qui fait l'objet essentiel de notre travail sera discutée en

détail au chapitre suivant.

Les techniques directes actuellement utilisées sont les suivantes :

- spectroscopie d'électrons Auger (AES) ;

- autoradiographie ;

- spectroscopie de masse des ions secondaires (SIMS) ;

- microscopie ionique;

- microscopie électronique à haute résolution (BREM) ;

- microscopie électronique en transmission avec balayage (SlEM) ;

- retrodiffusion élastique d'ions accélérés.

Les difficultés liées à l'interprétation des résultats expérimentaux augmentent

considérablement avec la complexité du système étudié (nombre de constituants, interactions

entre constituants, nature des joints de grains). De ce fait, il est utile de travailler sur des

matériaux très purs sous la forme la plus simple possible, c'est-à-dire de bicristaux présentant des

joints aux caractéristiques bien défmies.
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2.4. Application des tests de corrosion à l'étude des ségrégations

2.4.1. Test de corrosion libre dans l'acide picrique

Cette technique a été proposée par Ogura et coll., (1981) pour l'étude de la ségrégation

intergranulaire du phosphore dans les aciers ferritiques au Ni-Cr faiblement alliés. La méthode

est fondée sur le principe de formation de cellules électrochimiques entre les grains et les zones

intergranulaires, dont les compositions sont modifiées par les ségrégations. La vitesse de

dissolution des joints est proportionnelle à la différence des potentiels d'équilibre entre les

régions en question. En admettant que le potentiel augmente proportionnellement avec la teneur

en espèce ségrégeante, les auteurs ont proposé l'expression suivante pour l'évolution de la

profondeur de l'attaque intergranulaire en fonction du temps:

t

ak ci f dt
H(t) = (he+ha+R) L(t)

o

H - hauteur du sillon d'attaque;

L - largeur du sillon d'attaque;

t - temps;

ha, he - polarisations : anodique et cathodique;

R - résistance totale du système ;

Cj - concentration de l'espèce ségrégeante au joint de grains;

a, k - constantes liées aux conditions expérimentales et au matériau.

(1.10)

TI en résulte que la hauteur du sillon est une fonction linéaire de la teneur en espèce ségrégeante

au joint. Lorsque la ségrégation étudiée est une ségrégation d'équilibre, on peut appliquer la

relation de McLean pour calculer l'énergie de ségrégation (Ogura et coll., 1980):

H (t) = C exp (EsfRT)

Dans le cas des aciers au Ni-Cr contenant 0,3% Cet 0,06% P, Ogura et coll. (1981) ont trouvé

une bonne corrélation entre la profondeur des sillons d'attaque intergranulaire et la concentration

en phosphore aux joints, mesurée par spectrométrie Auger (Fig. 1.10). TI faut insister cependant

sur le caractère séléctif de cette méthode. En effet, dans les aciers du même type, le carbone

ségrégeant aux joints ne provoque aucune attaque intergranulaire dans l'acide picrique (Ogura et

coll., 1981). De plus, les conditions électrochimiques d'attaque peuvent varier avec le temps,

comme cela a été démontré par Désestret et coll., (1982) lors de tests de corrosion libre d'aciers

inoxydables dans l'acide nitrique.
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Fig. 1.10. Relation entre la hauteur du pic Auger du phOsphore et la profondeur moyenne

des sillons d'attaque (d'après Ogura et coll.,1981)

2.4.2. Test à potentiel contrôlé dans l'acide sulfurique

La méthode dont nous présentons ici le principe a été proposée par Beaunier (1979). Elle

est fondée sur le modèle de dissolution intergranulaire dans les conditions transpassives que nous

avons discuté au paragraphe 1.1.4. Pour un métal sans ségrégations intergranulaires, la formule

(1.3) se réduit à :

sin (al2) = ~~
J

(1.3a)

Les épaisseurs de métal dissoutes sont alors égales à (Fig.1.8) :

d = -!::!L. is t
ZgFps

et h= ~s i·t,
ZsFps J

si le métal ne présente pas de ségrégaâons intergranulaires.

La profondeur du sillon observée après le passage d'une quantité d'électricité Qg = is t s'exprime

par:

H =h - d =(. 1 - l)d
'.sin al2

(1.11)
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Beaunier et coll. (1982, 1984) suggèrent que si la hauteur du sillon observé est égale à

celle prévue par la formule (I.11), le métal ne présente pas de ségrégations intergranulaires. Dans

le cas contraire, le terme lié à la composition chimique dans l'expression de "h" doit être

remplacé par le terme correspondant à la composition réelle de la zone intergranulaire. Il serait

donc possible de calculer ce terme selon la formule suivante :

M- (H M)~= o:-+~ sina/2
ZjFpj Ist ZgFPs

(I.12)

Si l'espèce ségrégeante aux joints est connue, la composition de la zone intergranulaire peut être

calculée (Beaunier et coll.,1982).

Cette technique a été appliquée pour une étude quantitative des ségrégations

intergranulaires du soufre et du silicium dans le niclèel (Beaunier et coll.,1982,1984). Pour le

soufre, Beaunier a trouvé un excellent accord entre les concentrations calculées à l'aide de

l'équation (l.12) et celles mesurées directement par spectrometrie Auger (Fig.!.II). Dans le cas

du silicium, les résultats ont été interprétés en termes de coségrégation de cet élement avec le

soufre. Signalons néanmoins que l'équation (1.12) a été dérivée par Beaunier en utilisant la

formule (1.3a). Or, cette dernière formule n'est valable que si la composition du joint est identique

à celle de la matrice. Pour cette raison, l'utilisation du modèle pour une analyse quantitative de la

ségrégation ne semble pas justifiée.

Ni -5ppm 8
Traitement 625°C

%8
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~ 40.2"
E
:E
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0
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spectrométrie Auger
50 %8

Fig. 1.11. Comparaison de la concentration intergranulaire du soufre dans le nickel, évaluée

par le modèle électrochimique et par spectrométrie Auger (d'après Beaunier et

coll.,1984)
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2.5. Influence de la structure des joints de grains sur la ségrégation et la corrosion

intergranulaires

2.5.1. Variation des propriétés physiques des métaux en fonction de la structure des joints

L'existence des relations entre les propriétés des joints de grains (diffusion, corrosion,

propriétés mécaniques) et l'énergie de ceux-ci a été signalée depuis longtemps (Legett et Paxton,

1962), en particulier pour les joints de faible désorientation. L'utilisation de bicristaux orientés et

la simulation des structures intergranulaires par le calcul, ont permis d'aborder ce problème de

façon systématique.

Ainsi Hasson et Goux (1971) ont calculé et mesuré les énergies de joints de grains dans

des bicristaux d'aluminium en fonction de l'angle de désorientation autour des axes <100> et

<110> (Fig.1.12). Le calcul de l'énergie des joints.de grains dans l'aluminium avait été

également effectué par Baroux et Biscondi (1970) avec un autre type de potentiel interatomique

(Fig.L13), donnant un résultat sensiblement différent de celui du travail de Hasson. L'énergie

intergranulaire dans les bicristaux de flexion et de torsion autour de l'axe <100> dans le cuivre a

été calculé par Sutton et Vitek (1983). Le résultat, présenté dans la figure 1.14 est proche, en ce

qui concerne la variation de l'énergie avec l'angle de désorientation, de celui de Hasson et Goux

(1971) pour l'aluminium. La conclusion essentielle des recherches citées ci-dessus est la

variation non-monotone de l'énergie des joints en fonction de l'angle de désorientation, en

particulier pour les jointsde grains de flexion autour de l'axe <110>.
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N
Gr 1

.~ 0,5
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"; l..
l.. ..!.
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30 60 90IV

.:! -:::J
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IV..... l..
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l.. 2,0 :; 600Grc:
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Fig. /.12. Variation de l'énergie des joints de grains de flexion dans l'aluminium, en/onction

de l'angle de désorientation (d'après Hasson et Goux,197l)
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Fig. 1.13. Energie de joints de grains deflexion sym~triquesd'axe <100> dans l'aluminium,

calculée en tenant compte de la nature discontinue des,aeux cristaux (Baroux et

Biscondi,1970)
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Fig. 1.14. Energie calculée de joints de grains deflexion et de torsion symétriques d'axe

<100> dans le cuivre (d'après Sutton et Vitek,1983)
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Fig.l.15. Variation du coefficient de la diffusion intergranulaire du zinc dans les joints

symétriques deflexion autour de <100> et <110> de l'aluminium à 250°C - influence

de l'angle de désorientation et de la direction de la diffusion (d'après Biscondi,1984)
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Fig. 1.16. Autodiffusion intergranulaire dufer dans les bicristaux de flexion autour de

<100> de l'acier inoxydable Fe-16Cr-14Ni - influence de la désorientation et de la

température (d'après Assasa et coll.,1975)
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Plusieurs études des différentes propriétés physiques des joints de grains ont cependant

montré l'insuffisance du critère énergétique. Ce résultat est très net dans le cas de la diffusion

dans les joints de flexion. Les coefficients de diffusion dépendent non seulement de l'angle de

désorientation, mais aussi de la direction suivant laquelle le phénomène est étudié. Cette

anisotropie est particulièrement évidente, dans le cas de la diffusion intergranulaire du zinc dans

l'aluminium étudiée par Herbeuval et coll. (1973) et Biscondi (1984). La figure 1.15 montre les

résultats obtenus pour les bicristaux de flexion <100> et <110>. li est évident que la notion

d'énergie globale du joint ne permet pas de rendre compte du comportement expérimental, par

contre (Biscondi, 1984) le concept de localisation de l'énergie a permis d'interpréter les résultats

de façon qualitative.

Assasa et coll. (1975) ont étudié l'autodiffusion intergranulaire du fer dans des bicristaux

de flexion autour de l'axe <100> de l'acier inoxydable Fe-16Cr-14Ni. Les résultats, résumés dans

la figure 1.16, montrent que le désaccord avec les mesqres d'énergie intergranulaire (Fig.LI2) est

moins prononcé que dans le cas discuté précédemment. L'anisotropie de la diffusion

intergranulaire est néanmoins évidente.

Le concept d'énergie du joint est également insuffisant pour expliquer la variation de

certaines propriétés mécaniques en fonction de l'angle de désorientation. Biscondi (1982) a

montré que les joints de grains de faible désorientation autour de l'axe <100> et certains joints de

haute coïncidence résistaient plus que les autres au glissement intergranulaire.

Signalons, pour terminer, que la précipitation intergranulaire de la phase A12CU dans les

bicristaux de flexion autour des axes <100> et <110> d'un alliage aluminium-cuivre a été étudiée

par Le Coze et coll. (1973). La densité de précipités aux joints varie fortement en fonction de

l'angle de désorientation (Fig.!.17). Le nombre de précipités par unité de longueur du joint croît

lorsque etend vers 0° ou 90°. Le joint de macle <100>53° présente également un comportement

particulier : la densité des précipités y est nettement plus forte que dans les joints de

désorientation voisine. L'interprétation des résultats est effectuée en termes de nombre de sites

atomiques d'énergie maximale, donc de sites actifs (Le Coze et coll.,1973).

nombre par mm
800

600

400

200

o 20 40 60 80 [0]

Fig. /.17. Densité linéaire de précipités, enfonction de l'angle de désorientation de bicristaux

AI-4Cu de flexion symétriques d'axe <100> (Le Cine et coll.,1973)
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Fig. 1.18. Variation du pic Auger du silicium en/onction de l'angle de désorientation dans

un alliage Fe-Si (d'après Watanabe et coll.,1978)
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Fig. 1.19. Concentration intergranulaire du bismuth en/onction de l'angle de désorientation

des joints de flexion symétriques autour de <100> dans le cuivre, après un

traitement de 24h à 500°C (Fraczldewicz et Biscondi,1985)

Dans les paragraphes suivants nous présenterons de façon plus détaillée, les données

bibliographiques concernant la relation entre la ségrégation, la corrosion intergranulaires et la

structure des joints.
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2.5.2. Relation entre la ségrégation intergranulaire et la structure du joint

La variation du niveau de la ségrégation d'un joint à l'autre dans le même matériau est

appelé par certains auteurs (RoncIros, 1975; Fraczkiewicz, 1986) "anisotropie de la ségrégation

intergranulaire". Dans la suite de notre exposé nous éviterons ce terme ambigü en le réservant

exclusivement aux cas d'une anisotropie proprement dite, comme celle de la diffusion

intergranulaire, discutée au paragraphe précédent.

La plupart des travaux concernant ce problème ont été effectués sur des matériaux

polycristallins avec comme objectif, d'étudier la relation éventuelle entre le niveau de

ségrégation et l'énergie des joints. Ainsi Bolling et Winegard (1957), Gleiter (1970) et Grovenor

et coll. (1984) ont constaté, dans plusieurs systèmes binaires, une plus forte ségrégation aux

joints quelconques qu'aux joints de macles.

Watanabe et coll. (1978) ont étudié la ségrégation intergranulaire du silicium dans un

alliage Fe-Si. La figure 1.18 montre une faible corrélation entre le niveau de ségrégation

intergranulaire et l'angle de désorientation des joints de flexion, quel que soit l'axe de flexion. De

plus, aucune corrélation n'a été trouvée pour les joints de torsion.

Briant (1983) a constaté que la ségrégation du phosphore et de l'antimoine aux joints de

grains de l'acier Fe-3,5Ni-2Cr varie de 30% environ d'un joint à l'autre. Ogura et coll. (1978) ont

étudié la ségrégation du phosphore dans l'acier Fe-3,5Ni-l,7Cr : une relation entre l'énergie des

joints et le niveau de la ségrégation a pu être établie, les joints de forte énergie adsorbant en

général plus de phosphore que ceux de faible énergie.

Les résultats présentés ici ne peuvent pas être généralisés, de fortes différences entre les

comportements de différents espèces ségrégeantes dans un même alliage ayant été mises en

évidence. Ainsi, dans un acier faiblement allié, l'antimoine et le nickel sont trouvés dans certains

joints seulement. Par contre, la ségrégation du phosphore dans le même acier est sensiblement

identique sur tous les joints (Joshi, 1975).

La ségrégation d'équilibre du bismuth dans les bicristaux de flexion de cuivre en fonction

de l'angle de désorientation autour des axes <100> et <110> a été étudiée par Fraczkiewicz et

Biscondi (1985) par spectrométrie Auger. La ségrégation est très faible (non-mesurable) dans le

joint de macle <110>70°30', conformément aux résultats des mesures de l'énergie intergranulaire.

Les données plus complètes relatives aux joints de flexion d'axe <100> (Fig.LI9.) ne permettent

cependant pas de tirer des conclusions définitives sur la relation entre la ségrégation et l'énergie

intergranulaires, en raison d'une très forte dispersion des résultats.
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Très récemment, Bouchet et Priester (1986, 1987), en étudiant la ségrégation d'équilibre

du soufre dans le nickel, ont proposé une interprétation selon laquelle le plan du joint de grains,

caractérisé par sa distance interplanaire dia, est le paramètre fondamental déterminant le niveau

de ségrégation. La ségrégation est la plus forte dans les joints au paramètre dia le plus petit, donc

sur les joints "généraux". Le paramètre de coïncidence 1: est généralement insuffisant pour

décrire le comportement des joints vis-à-vis de la ségrégation. Le type de corrélation cité ci

dessus a été confirmé par Ogura et coll. (1987), pour la ségrégation du phosphore dans l'acier Fe

3,5Ni-1,7Cr. Dans les joints "généraux" (paramètre de coïncidence 1: supérieur à 19), le niveau

de ségrégation du phosphore est d'autant plus faible que le plan de joint est plus dense.

d
r-----------~---.----..,1,5

5 10 15 20 25 30

Fig. 120. Variation de la profondeur de l'attaque intergranulaire dans des bicristaux de

flexion autour de <100> dans le niobium (d'après Qian et Chou,1984)

profondtur du smon
inttrgranulaire d'aluminium [""ml

150

100

50

o 30 60 90 120 150 180 [0]

Fig. 1.21. Variation de la profondeur du sillon intergranulaire avec l'angle de désorientation

des deux grains autour de <110> dans l'aluminium (Boos et Goux,1970)
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2.5.3. Relation entre la corrosion intergranulaire et la structure du joint

L'effet de la structure du joint sur l'importance de la corrosion intergmnulaire a été étudié

dans plusieurs alliages. Dans la plupart des cas, les auteurs ont tenté d'interpréter leurs résultats

en faisant appel aux calculs et mesures d'énergie des joints de grains. Dans d'autres cas, les

modèles géométriques de la structure intergranulaire sont utilisés afm d'expliquer la variation de

l'importance de la corrosion avec l'angle de désorientation.

La relation entre l'attaque intergranulaire et l'énergie du joint est particulièrement nette
aux faibles valeurs de la désorientation (8 < 20°). Dans ce domaine, l'attaque augmente quand la

désorientation augmente, parallèlement à la croissance de l'énergie du joint. Cette régularité a été

observée dans des bicristaux d'aciers inoxydables austénitiques (Legett et Paxton,1962;

Beaunier,1979), d'aluminium (Boos et Goux,1970; Froment et Vignaud,1971,1972) et de

niobium (Qian et Chou,1984). Certains auteurs postulent l'existence d'une étroite relation entre

l'énergie et l'attaque intergranulaires, aussi pour les joints fortement désorientés (Qian et

Chou,1984).

Erb et coll.(1982) ont utilisé une technique de décollement de sphères frittées sur une

plaque de cuivre lors d'un essai de corrosion libre dans un milieu acide. lis constatent que les

joints de faible énergie ne sont pas attaqués. Une faible déviation, de l'ordre de 1°, d'une position

de haute coïncidence provoque, selon les auteurs, une forte augmentation de la corrosion.

Qian et Chou (1984) ont tiré une conclusion équivalante de leur étude sur la corrosion

intergranulaire de bicristaux de flexion d'axe <100> du niobium. L'importance de la corrosion

augmente avec l'angle de désorientation jusqu'à 20° environ; des minima très nets sont observés

pour les joints de haute coïncidence ~13 et ~17 (Fig.I.20).

Une relation entre l'intensité de l'attaque intergranulaire et l'angle de désorientation,

identique à celle de l'énergie intergranulaire a été également constatée par Boos et Goux (1970)

dans les bicristaux de flexion d'axe <110> d'aluminium attaqués perpendiculairement à l'axe de

flexion dans l'eau pressurisée (FigJ.21). Dans les polycristaux d'acier inoxydable contenant

jusqu'à 5% Si, Désestret et coll.(1969) ont trouvé que la corrosion intergranulaire, dans le

domaine des potentiels transpassifs, était d'autant plus importante que l'énergie des joints était

plus élevée. Ce résultat a été confmné par Beaunier et Froment (1974) sur les alliages nickel

silicium. Cependant, il est très difficile, pour ces matériaux, de séparer les facteurs liés

directement à l'énergie intergranulaire de ceux liés aux modifications de composition des joints

de grains par les ségrégations (Froment,1975).

Dans la plupart des cas, il n'est pas possible de relier étroitement corrosion et énergie

intergranulaires. En particulier, le concept d'énergie ne suffit pas à expliquer une forte

anisotropie de la corrosion intergmnulaire.
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Fig. 1.22. Variation de la profondeur du sillon intergranulaire avec l'angle de désorientation

des deux grains autour de <100> dans l'aluminium (Boos et Goux,1970)

La figure 1.22 présente les résultats de Boos et Goux (1970) sur la corrosion de bicristaux de

flexion d'axe <100> d'aluminium dans l'eau chaude sous pression. Aucune des courbes ne se

comporte de façon comparable à celle de l'énergie intergranulaire. Les joints de macles (012) et

(013) ne s'attaquent pas de façon différente des autres joints. L'anisotropie de corrosion est très

nette dans le domaine des angles de désorientation compris entre 0 et 450
• Le comportement des

bicristaux d'aluminium dans l'eau chaude a été expliqué par Boos (1971) par une modification du

"défaut de densité" de structure intergranulaire en fonction de l'orientation du joint. Le défaut de

densité, défini comme le nombre d'atomes par unité de longueur du joint, qu'il faut supprimer

pour introduire le joint dans un échantillon monocristallin, serait à l'origine de l'accumulation de

l'hydrogène dans le joint et du dommage qui en résulte.

Des bicristaux de flexion d'aluminium ont été également testés en la corrosion libre dans

l'acide chlorhydrique par Froment et Vignaud (1971,1972). Les courbes de l'intensité d'attaque

en fonction de la désorientation ne présentent aucun parallélisme avec celles de l'énergie

intergre...~ulaire(Fig.1.23 et 1.24). Notons également une très forte anisotropie de la corrosion.

Beaunier et Froment (1974) ont étudié le comportement de bicristaux de flexion autour de

<100> et <110> de l'acier inoxydable Fe-17Cr-13Ni dans l'acide sulfurique, à un potentiel fixe

dans le domaine transpassif. Les résultats sont résumés dans les figures 1.25 et 1.26. Comme dans

le cas de l'aluminium, la corrosion est fortement anisotrope. Le désaccord avec la courbe

calculée ou mesurée de l'énergie intergranulaire est particulièrement net dans les bicristaux d'axe
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de flexion <100>. La macle <100>53° se caractérise par une attaque très faible, alors que la

macle <100>37°30' présente un maximum de corrosion. TI n'est possible d'expliquer ce

comportement ni par la variation de l'énergie intergranulaire, ni par celle du défaut de densité de

la structure du joint.

Beaunier (1979) a proposé un modèle géométrique permettant d'interpréter les résultats

d'attaques effectuées dans la direction de l'axe de flexion <100>. Ces joints étant composés

d'unités structurales <120>, <100> et <110>, la perturbation créée par le raccordement des unités

différentes est considérée comme le facteur majeur de la susceptibilité d'un joint à la corrosion.

Cependant, l'utilité de ce modèle reste très limitée, car il ne permet pas d'interpréter le

comportement des bicristaux d'axe <110>, ni même celui de bicristaux d'axe <100>, attaqués

selon la direction perpendiculaire à l'axe de flexion.

150

120 ......--..---.--..,.-__---.--_-.__-....-__-..
10 20 30 40 50 60 70 80 90 [0]

Fig. 1.23. Influence de la désorientation sur l'angle d'ouverture et la profondeur des sillons

apparus après attaque des joints de flexion symétriques autour de <100> de

l'aluminium dans zïacide chlorhydrique (d'après Froment et Vignaud,1971)
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Fig. 1.24. Influence de la désorientation sur la hauteur et la largeur des sillons après attaque

des joints de flexion symétriques autour de <;.110> de l'aluminium dans l'acide

chlorhydrique (d'après Froment et Vignaud,197l)
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a) Attaque parallèle à <100> b) Attaque perpendiculaire à <100>

Fig. 1.25. Influence de la désorientation sur la hauteur et la largeur des sillons après attaque

potentiostatique des joints de flexion symétriques autour de <100> de l'acier

inoxydable dans l'acide sulfurique (Beaunier et Froment,1974)
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Fig. 126. Influence de la désorientation sur les paramètres des sillons après attaque des joints de

flexion symétriques autour de <110> de l'acier inoxydable Fe-17Cr-13Ni dans l'acide

sulfurique - attaque parallèle à <110> (Beaunier et Froment,1974)
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Fig. 127. Relation entre l'asymétrie des joints et la largeur des sillons dans les bicristaux de

flexion autour de <100> de l'acier inoxydable Fe-17Cr-13Ni (Beaunier,1979)

Une forte influence de la structure du joint sur l'importance de la corrosion intergranulaire

a été également mise en évidence dans le cas des joints asymétriques de flexion. La figure 1.27

montre les résultats obtenus par Beaunier (1979) pour les bicristaux de flexion autour de <100>

d'acier Fe-17Cr-14Ni, dans lesquels le paramètre d'asymétrie <1> varie de 0 à 45°. Pour un angle de
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désorientation S donné, la corrosion varie quasi linéairement entre 0 et 45° d'asymétrie. La pente

de ces droites dépend de la désorientation. Assasa"et coll.(1975) ont expliqué ce comportement

des joints asymétriques en les considérant comme composés de marches parallèles soit au joint

symétrique S, soit au joint complémentaire S' = rc/2 - S.

Les résultats présentés dans ce chapitre montrent que la relation entre la corrosion

intergranulaire et la structure du joint dépend de la composition d'alliage, de la structure

cristallographique et qu'elle peut varier en fonction des conditions expérimentales, comme dans

l'aluminium. De plus, seule l'étude de Beaunier (1979) sur les bicristaux d'acier inoxydable Fe

17Cr-13Ni, concerne le phénomène de la corrosion intergranulaire dans des conditions

transpassives.

Dans le paragraphe suivant, nous discuterons l'influence de la composition et de la teneur

en impuretés de plusieurs alliages Fe-Cr-Ni de structure cubique à faces centrées sur l'importance

des phénomènes de ségrégation et de corrosion intergranulaires.
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Fig. 1.28. Evolution de l'angle d'ouverture du sillon d'attaque intergranulaire (d'après Beaunier,

1976 et 1979)



45

3. INFLUENCE DE LA COMPOSITION CHIMIQUE SUR LA SEGREGATION ET LA

CORROSION INTERGRANULAIRES: ALLIAGES Fe-Cr-Ni DE STRUCTURE CFC

3.1. Alliages de très haute pureté

Les aciers inoxydables austénitiques très purs sont généralement considérés comme

insensibles vis-à-vis de l'attaque intergranulaire dans les conditions transpassives. Armijo (1968)

n'a constaté aucune dissolution préférentielle des joints de grains de l'acier ultra-pur Fe-14Cr

14Ni lors du maintien dans une solution d'acide nitrique contenant des ions du chrome

hexavalent. Ce résultat a été confrrmé par Perrin et Aust (1981) pour un acier de composition

presque identique (Tableau 1.1) attaqué dans la solution IN d'acide sulfurique à un potentiel

imposé dans le domaine transpassif. Au contraire, Beaunier (1979) a observé une légère

corrosion intergranulaire, caractérisée par un angle moyen du sillon d'attaque de l'ordre de 160°,

dans l'acier Fe-18Cr-12Ni contenant 0,1% Si, après un maintien dans l'acide sulfurique dans des

conditions transpassives

La corrosion intergranulaire de plusieurs àlliages Fe-Çr-Ni a été étudiée par Beaunier

(1979). Mm de comparer les différents alliages, l'auteur choisit dans chacun des cas un potentiel

dans le domaine transpassif, auquel correspond une densité de courant de dissolution générale

égale à 10 mA/cm2, à température ambiante. Dans ces conditions, l'angle moyen du sillon

d'attaque diminue fortement quand les teneurs en chrome et en nickel augmentent (Fig.I.28 et

Tableau 1.1). Ainsi, l'attaque intergranulaire d'un alliage Ni-18Cr-8Fe est nettement plus forte

que celle d'aciers inoxydables de même dégré de pureté (Beaunier et coll.,1976). La figure 1.28

montre également le rôle essentiel de la pureté sur la corrosion intergranulaire dans les

conditions transpassives.

Beaunier et coll. (1984) signalent la formation d'un sillon d'attaque intergranulaire dans le

nickel ultra-pur contenant 2 ~g/g de soufre environ. L'angle du sillon est très ouvert (165°), mais

sa légère évolution en fonction du temps de maintien à 625°C, suggère que même dans ce cas

une ségrégation intergranulaire ne peut pas être exclue.

3.2. Le carbone

La précipitation intergranulaire des carbures de chrome modifie considérablement le

comportement des aciers inoxydables dans le domaine transpassif. Dans ces conditions, les

phases riches en chrome subissent une dissolution préférentielle (Désestret et coll.,1977),

conformément aux données présentées au paragraphe 1.1.2.



Tableau 1.1.

Alliage* Teneurs en impuretés [Jlg/g] Conditions d'attaque transpassive Corrosion intergranulaire Référence

Si C S P N2

Fe-14Cr-14Ni 10 20 30 10 10 HN03 SN + Cr VI pas d'attaque intergranulaire Armijo (1968)

Fe-lSCr-13Ni 10 40 80 lS 10 H2S04 IN à E = 137S mV/ECS pas d'attaque intergranulaire Perrin,Aust (1981)

Fe-18Cr-llNi 103 SO Su 60 N.D. H2S04 2N à is = 10 mA/cm2 (2S0C) (1= 160° Beaunier (1974)

Fe-18Cr-(11-7S)Ni 103 SO SO 60 N.D. H2S04 2N à is = 10 mA/cm2"(2S0C) (1.= (160° - SSO) Beaunier (1974)

Fe-7SNi-(7-18)Cr 103 SO SO 60 N.D. H2S04 2N à is = 10 mA/cm2 (2S0C) (1 = (120° - 70°) Beaunier (1974)

Ni-18Cr-8Fe 3 30 1 1 N.D. H2S04 2N à is = 10 mA/cm2 (2S0C) (1= 110° Beaunier (1976)

Ni 160 10 <2 <2 N.D. H2S04 2N à is = 10 mA/cm2 (2S0C) (1= 16So Beaunier (1984)

* tous les alliages sont étudiés à l'état hypertrempé
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L'analyse des relations entre les processus de ségrégation et de corrosion intergranulaires,

montre la nécessité de travailler sur des joints de grains homogènes. li est donc important de

déterminer la teneur limite en carbone pour la précipitation intergranulaire des carbures.

Désestret et coll.(1977) considèrent que cette teneur limite dans les aciers inoxydables

austénitiques hypertrempés se situe aux environs de 200 Ilg/g. Horn et Kügler (1977) constatent

une précipitation de M23C6 dans les aciers Fe-18Cr-15Ni au silicium contenant 200llg/g de

carbone lors de maintiens isothermes entre 600 et 800°C (Fig.I.29), ce qui conduit à une rapide

croissance de la vitesse de dissolution dans l'acide nitrique concentré à ébullition, illustrée par la

courbe 1 de la figure 1.30 (Hochôrtler et Horn, 1984). La vitesse de dissolution, dans les

conditions du test Huey, ne devient pratiquement indépendante du temps de maintien à 650°C

que lorsque la teneur en carbone est inférieure à 80 Ilg/g.
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Fig. 1.29. Précipitation des carbures dans les aciers du type Fe-18Cr-15Ni au silicium (Horn

et Kügler,1977)
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Fig. 1.30. Influence de la teneur en carbone sur la résistance à la corrosion de l'acier

Fe-18Cr-15Ni, lors du test Huey (Hochortler et Horn,1984)
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Fig. 1.31. Influence de la teneur en carbone sur la résistance à la corrosion dans une solution

HN03/C,o+ d'aciers Fe-14Cr-14Ni de très haute pureté, hypertrempés ou sensibilisés

d'après Armijo,1968)
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Fig. 1.32. Evolution de l'angle d'ouverture du sillon d'attaque intergranulaire enfonction de

la teneur en carbone des alliages à 75% Ni et 16% Cr (d'après Beaunier et coII.,1976)
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Annijo (1968) constate également une forte augmentation de la vitesse de dissolution,

accompagnée d'une attaque illtergranulaire, des aciers Fe-14Cr-14Ni de très haute pureté à teneur

en carbone contrôlée (Fig.I.31). Dans les aciers sensibilisés, l'influence du carbone se manifeste

déjà pour une teneur de l'ordre de 30 ~g/g. Cependant, l'auteur ne précise pas si le carbone est

présent aux joints de grains sous la forme de précipités ou d'atomes ségregés. La ségrégation

intergranulaire du carbone dans les aciers inoxydables n'a jamais été étudiée bien qu'il semble

évident qu'elle doive précéder la précipitation. Ce phénomène a été constaté par Suzuki et

coll.(1983), dans un alliage Fe-P. Le carbone, ségregeant aux joints de grains, abaisse le niveau

de ségrégation du phosphore (chapitre 1.3.4).

Signalons aussi que le silicium, présent dans l'acier, augmente considérablement l'activité

du carbone, donc la tendance à la précipitation de carbures (Désestret et coll.,1977, Horn et

Kügler,1977). La figure 1.29 illustre cette influence du silicium dans l'acier inoxydable Fe-18Cr

15Ni.

Beaunier et coll.(1976) ont étudié l'influence du carbone sur la corrosion intergranulaire

d'alliages 600 hypertrempés. Le carbone, dans le' domaine dç concentrations entre 30 et 500

~g/g, augmente considérablement la susceptibilité de l'alliage hypertrempé vis-à-vis de la

corrosion intergranulaire transpassive pour une solution 2N d'acide sulfurique (Fig.1.32). Ce

résultat, interprété par une ségrégation intergranulaire du carbone, montre que le rôle de cet

élément est beaucoup plus importante que dans les aciers inoxydables.

3.3. Le silicium

La corrosion intergranulaire transpassive d'aciers inoxydables austénitiques dans les

solutions d'acide nitrique, a été, pour la première fois mise en évidence par Streicher (1959). Le

comportement de l'acier est fortement influencé par sa teneur en silicium. Sur les aciers

hypertrempés, à faibles teneurs en silicium « 1,5%), apparaît une forte attaque intergranulaire,

malgré l'absence de phases précipitées aux joints de grains. Si la proportion du silicium dépasse

2%, l'attaque intergranulaire disparaît et la dissolution devient générale.

La corrosion intergranulaire des aciers au silicium n'a lieu que lorsque le potentiel

électrochimique se situe dans le domaine transpassif. Coriou et coll.(1964) ont comparé les

aciers Fe-16Cr-14Ni-(Oà4)Si, dans les solutions d'acide nitrique contenant des ions de chrome

tri- ou hexavalent. Dans le premier cas (Cr3+), le potentiel de corrosion libre se situe à la fin du

domaine passif et la vitesse de dissolution croît légèrement avec la teneur en silicium, sans

apparition d'une attaque préférentielle aux joints de grains. Dans la solution HN03 5N/Cr6+, une
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forte corrosion intergranulaire est observée, particulièrement dans l'acier contenant 1% de

silicium. Un maximum très net de la vitesse de dissolution est observé lorsque la teneur en

silicium est proche de 1%. La même relation, entre la vitesse d'attaque et la teneur en silicium a

été constatée par Désestret et Froment (1965) dans une solution d'acide nitrique concentrée à

ébullition. Ces résultats sont parfaitement cohérents avec ceux obtenus par Armijo (1968) sur les

aciers du type Fe-14Cr-14Ni ultra-purs, à teneurs en silicium contrôlées (Fig.1.33).

Bien que les essais de corrosion, dans les solutions nitriques, décrivent de façon

satisfaisante le comportement des aciers dans les conditions réelles d'utilisation, ils ne sont pas

très utiles pour l'étude des mécanismes du processus de corrosion intergranulaire, les paramètres

électrochimiques de dissolution n'étant généralement pas connus. Désestret (communication

personnelle) a en effet démontré que le silicium, lorsque sa teneur augmente de 1 à 4% en masse,

abaisse de 100 mV environ le potentiel de corrosion libre de l'acier inoxydable dans l'acide

nitrique concentré à ébullition (conditions du test Huey). En même temps, la vitesse de

dissolution générale augmente. Cette influence du silicium n'a toujours pas été expliquée.

Pour cette raison, il est intéressant d'étudier le comportement des aciers contenant du

silicium, dans des conditions de potentiel précisément défmies. Dans le paragraphe 1.1.2, nous

avons cité les résultats de Déséstret et coll. (1968) mettant en évidence l'augmentation de la vitesse

de dissolution en fonction de la teneur en silicium. Des essais potentiostatiques de corrosion

d'aciers Fe-14Cr-14Ni-(Oà4Si) dans H2S04 2N, au potentiel de 700 mV/Hg2S04 ont conduit au

même type de relation entre l'intensité d'attaque intergranulaire et la teneur en silicium, que dans

les milieux nitriques (Désestret et Froment,1965).
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Fig. 1.33. Influence de la teneur en silicium sur la résistance à la corrosion dans une solution

HN03/Cr6+ des aciers Fe-14Cr-14Ni de très haute pureté (d'après Armijo, 1968)
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La figure I.34a montre que l'angle d'ouverture du sillon d'attaque intergranulaire est le

plus aigu pour la. teneur en silicium égale à 1% en masse environ. En même temps, le silicium

modifie considérablement l'angle du sillon d'attaque thermique (Fig.I.34b). Camus et coll. (1967)

ont mis en évidence que cette courbe présente un maximum pour une teneur en silicium proche

de 1,5%. Ces résultats sont généralement expliqués par des modifications de la structure

intergranulaire provoquée par le silicium ségregé aux joints. Cependant, comme le processus de

ségrégation d'équilibre conduit à la baisse de l'énergie des joints, il est difficile d'interpréter

l'augmentation de l'énergie lorsque la ségrégation augmente. Désestret et coll.(1969 a et b) ont

utilisé les radiotraceurs pour étudier l'influence du silicium sur la diffusion intergranulaire dans

les aciers inoxydables du type Fe-16Cr-14Ni. Le coefficient d'autodiffusion intergranulaire du

59Fe est le plus élevé lorsque la teneur en silicium se situe vers 1,5-2%, par contre, le coefficient

d'autodiffusion en volume augmente avec la teneur en silicium Gusqu'à 4%).
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Fig. 1.34. a) Attaque électrolytique de l'acier Fe-14Cr-14Ni dans l'acide sulfurique 2N

à 1,1 V/ECS - évolution de l'angle du sillon intergranulaire enfonction de la teneur

en silicium

b) Attaque thermique: variation du rappon de l'énergie des joints à l'énergie

superficielle enfonction de la teneur en silicium (d'après Camus et coll.,1967)
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Fig. 1.35. Influence de la teneur en silicium dans l'acier Fe-20Cr-20Ni contenant 0,002 et

0,1%P sur la vitesse de corrosion dans la solution 5N RN03 + 40gll CrVI à ébullition

(d'après Kolotyrkin et coll.,1984)
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Fig. 1.36. Influence de la teneur en silicium sur l'angle d'ouverture des sillons intergranulaires

dans les conditions potentiostatiques, Q =20 Clcm2 (Beaunier et Froment, 1974)
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La ségrégation du silicium est habituellement mise en cause pour interpréter le

comportement des aciers inoxydables vis-à-vis de la corrosion intergranulaire, dans les milieux

très oxydants. Plusieurs auteurs ont tenté d'expliquer l'apparition d'un maximum de l'intensité de

corrosion lorsque la teneur en silicium est proche de 1%. Désestret et coll.(1977) pensent que si

l'on augmente la teneur en silicium jusqu'à 4% en masse, le gradient de concentration de cet

élément entre la matrice et le joint devient négligeable. La dissolution est alors générale et

accélérée par la forte teneur en silicium. Losovatskaya (1983) propose un modèle de ségrégation

hors d'équilibre quand la teneur en silicium est inférieure à 1%, ce qui conduirait à une

augmentation de la densité de défauts de structure au voisinage des joints de grains et, en

conséquence, à une dissolution plus facile. L'auteur suggère aussi que la contribution de la

ségrégation d'équilibre augmente avec la teneur en silicium au-dessus de 1%. La concentration

du silicium aux joints de grains des aciers Fe-18Cr-15Ni, Fe-17Cr-lONi et Fe-26Cr-21Ni,

contenant entre 0,5 et 1% Si, non-sensibilisés, a été mesurée par spectrométrie d'électrons Auger

(Fuzhou et coll.,1984). Les auteurs constatent que la tèneur en silicium aux joints est deux à trois

fois supérieure à celle de la matrice, ce qui correspond à un facteur d'enrichissement des joints

très faible.

Il n'existe que très peu d'études sur l'influence mutuelle du silicium et d'autres éléments

sur la corrosion intergranulaire transpassive d'aciers inoxydables. Nous citons ici le travail de

Kolotyrkin et coll.(1984) consacré au rôle du silicium dans les aciers à teneur en phosphore

variable. La figure 1.35 montre que les vitesses de dissolution dans une solution HN03/Cr6+ des

aciers contenant 20 et 1000 Jlg/g P sont quasi identiques pour les teneurs en silicium supérieures

à 1%. Lorsque la concentration en silicium est inférieure à 1%, la vitesse de dissolution dépend

fortement de la teneur en phosphore. Le silicium joue un rôle favorable dans les aciers contenant

un phosphore élevé (0,1 %), en diminuant la vitesse de dissolution, même dans le domaine des

teneurs inférieures à 1% Si.

Le silicium joue un rôle comparable dans la corrosion transpassive des aciers inoxydables

et des alliages nickel-silicium. Beaunier et Froment (1974) ont montré que le maximum de

l'attaque intergranulaire dans ces alliages se situe à une teneur en silicium proche de 1% en

masse. Les angles des sillons d'attaque sont néanmoins nettement plus aigus que dans les aciers

inoxydables. D'autres impuretés, en particulier le soufre, peuvent contribuer à la corrosion

integranulaire: la figure 1.36 montre que la corrosion d'un nickel ultra-pur (S<2 Jlg/g) est plus

faible que èelle d'un alliage à 10 Jlg/g S. Le silicium modifie l'énergie des joints de grains comme

dans les aciers inoxydables. Assasa et Guiraldenq (1974) ont montré que le maximum de

l'énergie coïncide approximativement avec celui de la corrosion intergranulaire, c'est-à-dire pour

une teneur en silicium égale à 1% environ. L'énergie d'activation de l'autodiffusion

intergranulaire présente un minimum pour 1% Si. Beaunier et coll.(1984) ont étudié la
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ségrégation intergranulaire du silicium dans les alliages Ni-Si par spectrométrie Auger. La

concentration maximale en silicium aux joints de grains ne dépasse pas 5% pour une teneur

globale de 0,64% Si. L'enrichissement des joints est donc du même ordre de grandeur que dans

les aciers inoxydables. D'après cette étude, le processus de ségrégation du silicium serait

irréversible: la ségrégation établie lors du traitement à la température de 550°C ne disparaît pas

lorsque l'alliage est soumis ultérieurement à un recuit de 30 jours à 1200°C. Ce résultat est très

surprenant.

Contrairement aux cas décrits ci-dessus, le silicium n'influence pas le comportement des

alliages Ni-Fe-Cr à base de nickel (75%) vis-à-vis de la corrosion intergranulaire dans les

conditions transpassives (Vermilyea et coll.,1975, Beaunier et coll.,1976). Or, Guttmann et

coll.(1981) ont constaté que les concentrations intergranulaires du silicium dans l'alliage 600 sont

comprises entre 1 et 4% atomiques, en fonction de la température et de la durée du traitement

thermique. L'absence d'attaque intergranulaire, malgl-é une ségrégation dont le niveau est

comparable à celui des aciers inoxydables et du nickel, a été expliqée par Beaunier et coll.(1976).

L'augmentation de la teneur en silicium dans ces a!-liages ne modifie pas la courbe intensité

potentiel. Selon le modèle de corrosion intergranulaire proposé par Beaunier (1979), un

enrichissement éventuel des joints de grains en silicium ne se traduit donc pas par une

augmentation de la vitesse de dissolution des joints par rapport à la matrice.

3.4. Le phosphore

L'effet néfaste du phosphore sur la corrosion intergranulaire des aciers inoxydables

austénitiques dans les conditions très oxydantes est connu depuis longtemps. Néanmoins, il

existe relativement peu d'études concernant la ségrégation intergranulaire de cet élément,

considérée généralement comme responsable de l'altération de la tenue du métal vis-à-vis de la

corrosion.

Armijo (1968) a étudié l'influence du phosphore sur la corrosion intergranulaire des

aciers du type Fe-14Cr-14Ni de très haute puretédans l'acide nitrique (HN03/Cr6+). La vitesse

de dissolution, après le traitement thermique d'hypertrempe, augmente nettement lorsque la

teneur en phosphore dépasse 100 Jlg/g. Un comportement quasi identique a été constaté par

Kolotyrkin et coll.(1984) avec un acier très pur Fe-20Cr-20Ni hypertrempé. L'accélération de la

corrosion est observée 'à partir de 20 Jlg/g P, avec une montée particulièrement rapide entre 300

et 1000 Jlg/g P.
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pur Fe-14Cr-14Ni par Aust et coll.(l968) et dans l'acier Fe-20Cr-20Ni par~~kin et
coll.(1984), pour les teneurs en phosphore supérieures à 100 Ilg/g Ce phénomène a été expliqué

par la présence d'une ségrégation hors d'équilibre du phosphore. Cependant, il est utile de

signaler que la différence de microduretés entre les zones intergranulaires et la matrice, égale à

15% environ, n'est influencée ni par la durée de maintien à haute température, ni par la teneur

globale en phosphore, lorsque celle-ci dépasse 100 Ilg/g.

Briant (1987) a utilisé la spectroscopie Auger pour étudier la ségrégation du phosphore

dans les aciers inoxydables austénitiques du type 304L et 316L. La figure 1.37 présente les

résultats obtenus après un traitement de 100 heures à des températures comprises entre 550 et

700°C. Les résultats relatifs à l'acier 304L indiquent l'existence de ségrégations d'équilibre du

phosphore. L'étude de la cinétique de ce processus à 650°C a permis de constater que l'état

d'équilibre était atteint après 5 heures environ. Dans l~acier 316L, contenant 1,5% Mo et 0,14%

N, la ségrégation intergranulaire du phosphore est nettement plus faible que dans le cas

précédent (Fig.I.37). Une compétition entre les ségrégations du phosphore et de l'azote peut

expliquer cette différence. Mulford et coll.(1983) ont en effet démontré que la ségrégation du

phosphore dépend de celle de l'azote (Fig.I.38). L'influence mutuelle du phosphore et de l'azote a

été étudiée de façon systématique par Erhart et Grabke (1981) dans les alliages Fe-P-N de

structure cubique centrée. La figure 139 montre qu'au fur et à mesure que la teneur en azote

augmente, la concentration en phosphore aux joints de grains diminue. L'azote semble donc

avoir tendence à repousser le phosphore des joints de grains, ce qui expliquerait la différence de

comportement des aciers 304L et 316L vis-à-vis de la ségrégation intergranulaire du phosphore.

o 304L1
• 316!:f 600 fo\og/g P

550 600 650 700 Oc

Fig. 1.37. Ségrégation intergranulaire du phosphore dans les aciers 304L et 316L après des

traitements de 100h à des températures entre 550 et 700°C (d'après Briant, 1987)
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Fig. 1.38. Ségrégation intergranulaire du phosphore te de l'azote à 700°C dans l'acier 316L

(d'après Mulford et coll., 1983)
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Fig. 1.39. Variation de 'l'enrichissement des joints de grains en phosphore et en azote en fonction

de la teneur en N2~ dans les alliages Fe-P-N2 à 600°C (d'après Erhart et Grabke,

1981)

AP
o 304L
• 316L

550 600 650 700 Oc

Fig. 1.40. Perte de poids après le test Huey pour les aciers 304L et 316L traités pendant 100

heures à des températures comprises entre 550 et 700°C (schéma d'après Briant, 1983)
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Fe-0,52P
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• 80 IAg/g C
[J 120 I-'-g/g C

Fig. 1.41. Ségrégation mutuelle du phosphore et du carbone dans un alliage Fe-P (schéma

d'après Suzu/d et coll.,1975)

Briant et coll.(1980,1982,1983) ont étudié l'influence du phosphore, du carbone et du

soufre sur la corrosion intergranulaire des aciers du type 304L et 316L de pureté contrôlée, dans

l'acide nitrique concentré à ébullition. Seules les nuances contenant du phosphore (600 Ilg/g)

présentent une forte attaque intergranulaire après des maintiens à des températures comprise

entre 600 et 700°C. Nous signalons ici que la perte de poids après le test Huey ne permet pas,

dans le cas général, d'interpréter exactement les résultats du point de vue de la corrosion (et de la

ségrégation) intergranulaire. La figure 1.40 montre les résultats des mesures de pertes de poids

après le test Huey, auquel étaient soumis des échantillons d'aciers 304L et 316L, maintenus

pendant 100 heures à des températures comprises entre 550 et 700°C (Briant,1983). La

comparaison des figures 1.37 et 1.40 montre que le test Huey ne permet même pas d'estimer

l'importance de la ségrégation intergranulaire du phosphore dans ces aciers.

L'influence mutuelle du phosphore et du carbone lors de la corrosion intergranulaire des

.aciers inoxydables dans des conditions transpassives a été signalée par Briant (1983). Ce

phénomène a été étudié de manière systématique par Suzuki et coll.(l975) sur un alliage Fe

0,52P de structure cubique centrée pour les teneurs en carbone comprises entre 20 et 120 Ilg/g.

La figure 1.41 montre la relation entre les hauteurs des pics Auger du phosphore et du carbone en

fonction de la concentration en carbone. Les auteurs constatent que la fraction de sites

intergranulaires occupés par le phosphore varie de 0,6 à 0,3 lorsque la teneur en carbone

augmente de 20 à 120 Ilg/g à une température de recuit de 800°C
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Le rôle du phosphore lors de la dissolution intergranulaire transpassive est également très

important dans les alliages Ni-Fe-Cr à base de nickel. Ainsi, Vermilyea et coll.(1975) constatent

que la susceptibilité à la corrosion intergranulaire dans une solution HNÛ3/Cr6+ de l'alliage Ni

15Cr-10Fe hypertrempé augmente sensiblement lorsque la teneur en phosphore passe de 100 à

400 ~g/g environ. Guttmann et coll.(1981) ont étudié la ségrégation intergranulaire du phosphore

dans l'alliage 600 par spectrométrie Auger. Le processus de ségrégation peut être décrit par le

modèle de McLean de ségrégation d'équilibre.

3.S. Le soufre

L'influence des additions de soufre sur la corrosion intergranulaire des aciers 304L et
,

316L de pureté contrôlée, contenant 300 ~g/g S, dans les conditions transpassives a été étudiée

par Briant (1980,1987). La perte de poids lors de tests de corrosion dans l'acide nitrique à

ébullition des nuances dopées en soufre est identiqu~ à celle d'aciers de haute pureté. Dans ces

conditions expérimentales aucune attaque intergranulaire n'a été observée.

La spectrométrie d'électrons Auger a montré que le soufre est présent aux joints de grains surtout

sous la forme de fins précipités quels que soient la température (entre 550 et 700°CO) et le temps

(jusqu'à 100 h) du traitement thermique (Briant,1986).

La présence du soufre dans l'acier provoque l'apparition d'une attaque intragranulaire sous forme

de cavités uniformément réparties à la surface des grains. Leur formation est dûe à la dissolution

préférentielle de sulfures dans l'acide nitrique (Briant,1980).

Armijo (1968) a observé une forte augmentation de la vitesse de corrosion des aciers de

très haute pureté du type Fe-14Cr-14Ni dopés en soufre, dans une solution HN03/Cr6+. Cette

accélération de l'attaque, particulièrement nette lorsque la teneur en soufre dépasse 0,1% en

masse, est dûe uniquement à la dissolution des sulfures de fer et n'est accompagnée d'aucune

attaque intergranulaire.

Une augmentation de la vitesse de corrosion lors du test Huey a été constatée par Joshi et

Stein (1972) dans l'acier commercial 304. Les pertes de poids le plus élevées correspondent aux

échantillons à forte concentration en soufre aux joints de grains, mesurée par spectroscopie

Auger. Cependant, en raison d'une teneur en soufre relativement élevée, il est probable que

l'accélération de l'attaque est due à la dissolution de précipités plutôt qu'à une modification de la

corrosion intergranulaire par le soufre ségrégé. Les teneurs en silicium et en phosphore de cet

acier sont d'ailleurs suffisantes pour conduire elles-mêmes à une attaque préférentielle des joints

de grains.
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Contrairement au cas des aciers inoxydables, le soufre ségrégeant aux joints de grains du

nickel provoque une très fone attaque intergranulaire dans les conditions transpassives (Beaunier

et coll.,1982,1984). Le déplacement des atomes de soufre vers les joints a lieu selon le

mécanisme de ségrégation d'équilibre et peut être modélisé par l'équation de McLean. Pour une

teneur en soufre égale à 5 ~g/g, la concentration intergranulaire peut atteindre 50% atomiques

après un maintien de 130 heures à la température de 625°C (Beaunier et coll.,1984). L'intensité

de la corrosion intergranulaire, dans une solution 2N d'acide sulfurique à un potentiel situé dans

la zone transpassive, semble directement correlée au degré de la ségrégation mesuré par

spectrométrie Auger (Beaunier et coll.,1982). Les modifications de l'intensité de l'attaque

intergranulaire en fonction du traitement thermique ont même été observées dans le nickel ultra

pur dont la teneur en soufre est inférieure à 2 ~g/g, ce qui indique la possibilité d'existence d'une

ségrégation intergranulaire (Beaunier et coll.,1984).

3.6. L'azote

La ségrégation intergranulaire de l'azote a été mise en évidence par spectrométrie Auger

dans l'acier inoxydable 316L (Mulford et coll.,1983) et dans les alliages Fe-P-N sensibilisés

(Erhart et Grabke,1981). Or, Armijo (1968) a montré que la modification de la composition des

zones intergranulaires due à l'azote ségrégé n'avait pratiquement aucune influence sur la

corrosion dans les conditions transpassives. TI semble que le rôle essentiel de cet élément consiste

à modifier les comportements des autres additions susceptibles de ségréger aux joints de grains.

L'exemple d'une telle interaction a été donné dans le paragraphe consacré au phosphore (1.3.4).

De point de vue global, l'azote, en empêchant la ségrégation intergranulaire du phosphore,

améliore la résistance à la corrosion localisée de l'acier 316L (Mulford et coll.,1983).
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1. CHOIX DES ALLIAGES

Les résultats bibliographiques résumés dans le chapitre l montrent le rôle particulier du

silicium dans les processus de la corrosion d'aciers inoxydables austénitiques dans le domaine de

potentiels transpassifs.

Malgré les progrès accomplis dans les dernières années, l'utilisation des aciers

inoxydables dans les milieux nitriques pose toujours des problèmes du point de vue de leur

comportement vis-à-vis de la corrosion localisée. Bien que le problème de corrosion

intergranulaire transpassive ait pu être résolu à l'échelle industrielle, la nature des phénomènes

liés à la présence du silicium dans l'acier est loin d'être connue. Notamment, le silicium semble

influencer d'autres types d'attaque localisée, par exemple intragranulaire. TI est généralement

admis que le phénomène de corrosion intergranulaire transpassive est lié à la présence des

ségrégations aux joints de grains. Or, l'importance de rattaque intergranulaire dans les conditions

transpassives dépend non seulement de la nature de l'espèce ségrégeante et du type d'alliage,

mais aussi du milieu corrosif et des conditions électrochimiques du processus.

Le silicium est considéré comme le principal responsable de la corrosion intergranulaire

transpassive dans les aciers à basses teneurs en impuretés (carbone, phosphore, soufre) et la

ségrégation de cet élément aux joints de grains est généralement mise en cause pour expliquer la

formation des sillons d'attaque. Dans ces conditions, il paraît intéressant.d'envisager une étude du

phénomène de ségrégation en analysant le comportement des joints lors des tests de corrosion

transpassive. D'autre part, contrairement au cas de nickel discuté précédemment, la présence des

faibles teneurs en soufre dans les aciers inoxydables austénitiques n'influence pratiquement pas le

phénomène de corrosion intergranulaire transpassive (Beaunier et coll., 1984).

Le tableau TI.1 montre les compositions chimiques des quatre groupes d'alliages choisis

pour notre étude. Afin de mieux comprendre la nature des processus qui font l'objet de ce travail,

il est indispensable d'utiliser des alliages très purs, à teneurs en impuretés rigoureusement

contrôlées. D'autre part, l'étude du comportement de bicristaux orientés dont les caractéristiques

des joints de grains sont connus avec précision est nécessaire pour discuter la relation entre la

corrosion intergranulaire et la structure des joints.

2. ELABORATION DES ALLIAGES

A l'exception de l'acier inoxydable URANUS 16 de la Société UNIREC, tous les alliages

étudiés dans notre travail ont été élaborés au Laboratoire de l'Ecole des Mines de Saint-Etienne.
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Tableau II.t. Compositions chimiques des alliages

Cr(%) Ni (%) Si (%) C (Jlglg) S (Jlglg) P (Jlglg)

I. Aciers d'origine industrielle au silicium

U16 18,5 12,1 0,095 160 20 150

U16-02Si 18,1 12,0 0,15 120 10 130

U16-06Si 18,0 12,3 0,65 150 13 150

U16-1Si 18,4 12,7 1,06 130 13 150

U16-2Si 18,4 12,1 2,12 160 16 180

U16-4Si 17,6 12,8 4,12 150 16 140

II. Aciers élaborés en vue de fabrication de bicristaux

17-13-0Si 17,7 14,8 ~,05 85 ~1O ~5

17-13-03Si 19,1 15,0 0,39 94 ~10 ~5

17-13-1Si 17,3 13,7 1,00 78 ~10 ~5

m. Alliages ultra-purs à teneurs en silicium et phosphore contrôlées

50P-OSi 18,6 14,0 ~,05 8 ~1O 65

1ooP-OSi 18,8 14..2 ~,05 10 ~10 110

OP-1Si 18,9 13,9 0,98 5 ~1O ~5

100P-1Si 18,6 13,9 1,05 7 ~10 115

IV. Bicristaux de flexion, d'axe <100>, d'acier inoxydable 17Cr-13Ni au silicium*

BiOSi 16,9 13,8 ~,05 20 ~1O ~5

Bi 03Si 17,1 13,5 0,29 44 ~1O ~5

Bi 08Si 16,4 12,7 0,78 22 ~10 ~5

* L'analyse chimique ayant été effectuée sur tous les échantillons bicristallins étudiés, nous

n'indiquons ici que les valeurs moyennes constatées. Les compositions de la totalité des

échantillons se trouvent dans l'annexe

2.1. Alliages sous forme polycristalline

Les aciers U16-02Si à U16-4Si et 17-13-0Si à 17-13-1Si sont élaborés au creuset dans un

four à induction sous une atmosphère protectrice. Le métal est ensuite coulé dans une lingotière

en fonte et solidifié à l'air. La capacité du four permet d'obtenir des lingots d'environ 2,5 kg.

Les nuances U16-02Si à U16-4Si sont fabriquées en refondant l'acier URANUS 16 en

ajoutant entre 0,1 et 4% en masse de silicium.
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Les nuances 17-l3-0Si à 17-13-1Si sont élaborées en vue de la fabrication des

échantillons bicristallins. Fer, chrome et nickel purs sont utilisés comme matériaux de départ.

Les données résumés dans le Tableau II.1 montrent que les différences essentielles entre

ces deux groupes d'aciers concernent les teneurs en phosphore et en carbone.

Après la solidification, les lingots sont forgés en barreaux ronds de 20 mm de diamètre.

Les barreaux sont coupés en segments de 130 mm de longueur, puis la couche superficielle est

enlevée autour jusqu'au diamètre final de 15 mm.

Les nuances du groupe li (50P-OSi à 100P-lSi) sont des alliages ultra-purs, élaborés à

partir de fer, chrome et nickel de très haute pureté, fabriqués, eux aussi, au Laboratoire de l'Ecole

des Mines (Duranseaud et coll.,1969). Ces alliages sont élaborés à partir d'aciers Fe-18Cr-14Ni et

Fe-18Cr-14Ni-1Si, fabriqués dans une nacelle hOrlzontale en argent refroidie à l'eau, sous

atmosphère neutre. Le chauffage est assuré par haute fréquence. Les lingots de masse d'environ

500 g ainsi obtenus, sont ensuite découpés en deux et préparés pour l'introduction du phosphore.

Pour cela, de trous cylindriques sont percés dans le lingot, puis après nettoyage et séchage, la

quantité désirée de phosphore y est introduite. Le trou est ensuite refermé par un bouchon

conique usiné dans le même alliage. Le lingot est alors refondu en nacelle d'argent.

Les échantillons pour les tests de corrosion sont découpés à l'aide d'une tronçonneuse

pour les groupes l et II , puis polis mécaniquement afin d'enlever la couche d'oxyde. Dans le cas

des alliages ultra-purs (groupe li), le découpage à lieu à la scie électrolytique pour minimiser

tout risque de pollution du métal.

2.2. Fabrication des bicristaux orientés d'acier inoxydable

Nous avons élaboré les bicristaux orientés d'acier inoxydable Fe-18Cr-l3Ni au silicium

au Laboratoire de l'Ecole des Mines par la méthode déjà classique de fusion et solidification

contrôlées (Boos et coll.,1971). Cette technique consiste à solidifier, dans une direction et à une

vitesse déterminées un échantillon métallique placé dans une nacelle horizontale en contact avec

un germe, permettant d'imposer l'orientation cristallographique désirée. Comme les appareillages

utilisés et les techniques mises en œuvre ont été décrits de façon très détaillée par plusieurs

auteurs (Boos et coll.,1971), nous nous limitons à la présentation de différentes phases de la

fabrication, en insistant sur les problèmes liés aux matériaux étudiés.
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Fig. 11.1. Préparation, à partir d'un monocristal, de germes bicristallins de flexion autour de

l'axe <001>

tube chauffant anneau mobile nacelle
1~1iIII "", ,,__~

1

1

1......

T

profil thermique
tube + élément chauffant

profil thermique
du tube

'front de solidificationl.II-..,

Fig.II.2. Profil thermique de l'ensemble tube - élément chauffant mobile dans lefour à

cristaux (d'après Boos et coll.,1971)
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2.2.1. Préparation de germes bicristallins

Pour préparer un germe bicristallin de désorientation désirée, on découpe à la scie

électrolytique un mono- ou un bicristal de façon à disposer de deux branches monocristallines

(Fig.II. 1). Les deux branches sont tordues à l'aide d'une pince, le plus loin possible de la zone qui

sera soudée. Cette opération est contrôlée optiquement et la désorientation est vérifiée aux rayons

X. Dans notre cas, nous avons utilisé en partie des germes disponibles sans silicium.

2.2.2. Elaboration en nacelle

Pour la préparation des bicristaux d'acier inoxydable Fe-18Cr-13Ni sans silicium, nous

avons utilisé de nacelles à sillon en alumine de haute pureté. L'utilisation de nacelles à sillon est

imposée par l'absence d'une couche d'oxyde qui ancr~rait le joint en surface, celui-ci pourrait

alors migrer pour disparaître dans le cas extrême, en laissant un échantillon monocristal1in. Cette

contrainte ne se présente pas lorsque l'acier contient du silicium. Les bicristaux peuvent alors être

obtenus dans des nacelles à fond plat. La couche superficielle d'oxyde permet ici, comme dans le

cas d'aluminium, d'ancrer le joint en surface et d'imposer sa direétion tout au long du bicristal.

2.2.3. Technique de solidification contrôlée

Pour contrôler la direction et la vitesse de la solidification, il est nécessaire de créer dans

l'échantillon un graCÙent thermique dont le réglage puisse varier au cours du temps. Le four

utilisé pour la fabrication des bicristaux se compose d'un enroulement horizontal et d'un anneau

chauffant, mobile le long de l'axe (Fig.II.2). L'enroulement porte l'échantillon à une température

légèrement inférieure au point de fusion, avec un profIl thermique tel que la température décroît

lorsque l'on s'approche du germe. L'anneau fournit le complement de puissance nécessaire à la

fusion de l'échantillon. En déplaçant l'anneau, on produit une solidification directionnelle à partir

du germe jusqu'à l'autre extrémité de l'échantillon. La vitesse de croissance est de 2,5 mm par

heure en atmosphère de 150 Torr d'argon à 10% hydrogène. Le cristal est ensuite refroidi

lentement dans le four, puis soumis à une attaque macrographique dans un mélange d'acides

chlorhydrique et fluorhydrique concentrés, pour réperer la position du joint de grains.

2.2.4. Préparation des échantillons

Afm de préparer les échantillons bicristallins pour les essais de corrosion, des tranches

d'environ 5 mm d'épaisseur sont découpées à la scie électrolytique dans chaque bicristal. La

surface supérieure bombée est ensuite usinée pour obtenir une surface plane. Pour chaque

échantillon, l'orientation est alors vérifiée soit aux rayons X, soit en utilisant les relations
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géométriques entre les figures de corrosion et l'orientation cristallographique (voir chapitre VI,

consacré à la corrosion intragranulaire).

Réseau A

o
•

8

Réseau B

ato mes de cote n

atomes de cote n + 1/2

plan de joi nt
plan de symétrie entre les réseaux Aet B

angle de désorientation
angle d'asymétrie
paramètre du réseau

Fig. II.3. Structure d'un bicristal de flexion autour de <001>, d'un métal cubique à/aces

centrées. Coupe perpendiculaire à l'axe de flexion

3. DESCRIPTION STRUCTURALE DES BICRISTAUX

Notre étude a porté sur des joints de flexion pure autour de l'axe <001>. La figure ll.3

présente une coupe d'un bicristal perpendiculaire à l'axe <001> commun aux deux réseaux, le

plan du dessin étant un plan (100).
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L'angle de désorientation e est défini comme le plus petit angle dièdre entre les plans

(100) de chacun des deux cristaux adjacents.

Pour certaines valeurs de e, les réseaux adjacents forment des ré&eaux de haute

coïncidence, le critère étant selon Bouchet et Priester (1986): ~ < 19. Pour les joints de flexion

autour de l'axe <001>, nous avons donc 6 positions particulières résumés dans le tableau II.2.

Selon la position du plan du joint par rapport au plan de symétrie des deux réseaux et à

l'axe de flexion, nous proposons de classer les joints de flexion étudiés suivant le schéma

suivant:

Joints de grains définis par l'axe de flexion <001> et l'angle de désorientation e

Le plan du joint est un plan Le plan du joint n'est pas un plan

de s étrie entre les réseaux de s métrie entre les réseaux

JOINTS SYMETRIQUES

DE FLEXION (A)

JOINTS ASYMETRIQUES

DE FLEXION (B)

JOINTS GENERAUX

(C)

L'angle de désorientation esuffit pour définir les joints du groupe A. Dans le groupe B, il

est nécessaire d'introduire le paramètre d'asymétrie <1>, défmi comme l'angle dièdre entre le plan

du joint et le plan de symétrie entre les deux réseaux. Nous prendrons également en compte la

valeur du paramètre d, défmi de la manière suivante (Bouchet et Priester, 1986):
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avec

hi, ki,li étant les indices du plan du joint par rapport aux deux réseaux et a - le paramètre du

réseau.

Tableau D.2.

Angle de désorientation a Paramètre de coïncidence L Plan du joint (h k 1)

22,620 13 015

28,070 17 014,

36,870 5 013

53,110 5 012

61,930
.

03517

67,380 13 023

Le paramètre d'asymétrie cl> peut prendre des valeurs entre 0 et 450
• En effet, le joint

caractérisé par l'angle de désorientation aet l'angle d'asymétrie cl> = 450 est équivalent à un joint

symétrique défmi par l'angle de désorientation a' =rc/2 - a. li en résulte qu'il peut exister, dans le

même bicristal des parties de joints correspondant aux angles de désorientation aet a' = rc/2 - a

4 ANALYSE CHIMIQUE DES BICRISTAUX.

Les analyses ont été effectuées sur les tranches découpées de deux côtés de chaque

bicristal. L'ensemble des résultats est présenté dans l'annexe. Du fait du principe même de la

solidification directionnelle, la partie de tête d'un bicristal est globalement plus pure et moins

riche en défauts de solidification que la partie solidifiée la dernière (Boos et coll.,1971). Pour

cette raison, les derniers 6-7 cm des bicristaux ne sont jamais utilisés. En régIe générale, lorsque

la géométrie du joint le permettait, les échantillons étaient découpés à des distances de 10-20 mm

et 80-90 mm du germe.

La figure lIA présente l'ensemble des résultats des analyses de chrome et de nickel dans

les échantillons bicristallins en fonction de la distance par rapport au germe. La partie du bicristal

qui est solidifiée la première est toujours appauvrie en ces éléments par rapport à la queue. Nous

pouvons admettre que les teneurs en chrome et en nickel augmentent en moyenne de 2 et de 1%

en masse respectivement sur une distance de 100 mm. Du fait que ces deux éléments augmentent
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considérablement les densités de courant transpassif des aciers inoxydables (chapitre 1.1.2), ces

modifications de la composition peuvent influencer le comportement des échantillons lors des

tests de corrosion à potentiel contrôlé. Nous discuterons ce problème en détail dans les chapitres

suivants. La dispersion relativement importante des résultats présentés dans la figure IIA est sans

doute liée à des différences des compositions du matériau de départ (Tableau II. 1 - groupe II).

Néanmoins, nous avons constaté une augmentation des teneurs en chrome et en nickel en

fonction de la distance à partir du germe dans tous les bicristaux étudiés.

%Cr (0) / % Ni (0)

00 0
o

10020 40 60 80 distance 8 parti r
du germe [mm]

Fig. IIA. Variation des teneurs en chrome et en nickel en fonction de la position des

échantillons dans les bicristaux

Les teneurs en silicium dans les barreaux destinés à la fabrication des bicristaux sont

égales à 0,05 ou 0,39 ou 1% en masse pour les trois nuances étudiées. Lors du processus de

fabrication, la teneur globale en silicium diminue, en particulier pour les bicristaux élaborés à

partir de la nuance d'acier contenant 1% de silicium. Ainsi les teneurs moyennes en silicium dans

les bicristaux se situent aux alentours de 0,05, 0,25 et 0,80% en masse. Contrairement au cas des

bicristaux de nickel (Beaunier et coll.,1982), où la teneur en silicium varie très nettement entre la

tête et la queue, les différences de teneur en silicium en fonction de l'emplacement des

échantillons sont très faibles et peuvent être négligées pour les nuances des bicristaux d'acier

inoxydable contenant en moyenne 0,05 et 0,25% Si. Par contre, dans les bicristaux dont la teneur

moyenne en silicium est de 0,8%, nous avons observé des variations comprises entre 0,8 ± 0,15%

en fonction de l'emplacement de l'échantillon.

Les teneurs moyennes en phosphore dans les échantillons bicristallins se situent toujours

en-dessous du seuil de détection de l'analyse; elles sont donc inférieures à 25 J..Lg/g. Cependant,

les analyses effectuées sur des morceaux découpés dans la queue des bicristaux, indiquent des

teneurs en phosphore de l'ordre de 60 à 80 J..Lglg. Cela suggère un gradient de concentration en
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phosphore suivant la longueur des bicristaux. Dans les chapitres suivants nous discuterons la

possibilité d'une influence du phosphore dans le domaine des concentrations entre 0 et 25 Jlg/g,

sur la corrosion transpassive des bicristaux.

La teneur en carbone dans les aciers polycristallins utilisés pour la fabrication des
bicristaux est de l'ordre de 100 Jlg/g (Tableau 11.1). Pendant l'élaboration des bicristaux, nous

avons toujours observé une baisse du carbone. En général, la teneur en cet élément dans les

échantillons bicristallins ne dépasse pas 30 Jlg/g. Cependant, dans quelques échantillons nous

avons trouvé 75 Jlg/g C. La teneur en carbone est pratiquement identique sur toute la longueur

des bicristaux.

5. TRAITEMENTS THERMIQUES

Dans notre étude, trois types de traitements thermiques ont été appliqués:

Hypertrempe à l'eau, à partir de la température de 1150 ou 1200°C, après des maintiens compris

entre 0,5 et 48 heures, sous atmosphère neutre.

"Trempe lente" - simulant les conditions de trempe de tôles épaisses dans la pratique industrielle.

Après le recuit pendant 0,5 h à la température de 1150°C, les échantillons sont refroidis à une vitesse

d'environ 100o/min, jusqu'à 1050°C, puis trempés à l'eau. L'évolution de la température du métal est

suivie par un thermocouple placé dans un trou percé dans l'échantillon

Recuits à des températures entre 600 et 900°C durant entre 1 et 48 heures sous atmosphère

protectrice d'argon, suivis d'une trempe à l'eau (traitement appliqué aux échantillons ayant subi

l'hypertrempe et la "trempe lente").

6. METHODES EXPERIMENTALES

6.1. Test de corrosion libre dans l'acide nitrique (test Huey)

Le test de corrosion dans l'acide nitrique concentré (65%) à ébullition (ASTM A262) est

couramment utilisé dans la pratique industrielle pour déterminer la susceptibilité des aciers

inoxydables austénitiques vis-à-vis de la corrosion intergranulaire, dans les conditions

électrochimiques correspondant au début de la zone transpassive. L'échantillon est plongé dans

l'acide pendant 5 périodes de 48 heures chacune. La perte de poids de l'échantillon (contrôlée

après chaque période de 48 heures) est utilisée comme critère d'évaluation de l'attaque

intergranulaire.
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Malgré l'utilité de ce test pour la détermination du comportement du matériaux dans les

conditions réelles d'application, il ne permet pas de connaître les mécanismes de corrosion

localisée, en particulier à cause du fait que ni le potentiel électrochimique de l'échantillon dans la

solution, ni son évolution éventuelle en fonction du temps ne sont connus. De plus, s'agissant

d'un test à potentiel libre, le potentiel peut varier sensiblement d'un échantillon à l'autre, à cause

des variations, même très faibles de la composition chimique (Désestret et coll.,1982). Par

ailleurs, nous avons cité au chapitre 1 les études de Briant et coll. (1980, 1982) qui ont montré

l'insuffisance du test Huey pour la détermination du niveau de ségrégation, cause principale,

selon plusieurs auteurs, de la corrosion intergranulaire dans les conditions transpassives.

Nous avons donc envisagé, afm de mieux connaître les paramètres électrochimiques du

processus de corrosion dans l'acide nitrique, de nous servir de la version modifiée du test Huey,

permettant de suivre la variation du potentiel de l'é~hantillon par rapport à une électrode de

référence tout au long de l'essai de corrosion. Cette variante du test Huey est utilisée dans la

pratique industrielle par la Société UNIREC (Désestret, communication personnelle).

La figure II.5 montre le schéma du dispositif expérimefital. Les dimensions de la cellule

ainsi que le système de condensation des vapeurs correspondent exactement aux exigences de la

norme. La sortie dans la partie basse de la cellule permet le branchement d'un compartiment

supplémentaire pour l'électrode de référence, refroidi par l'eau. Le potentiel électrochimique est

mesuré entre l'échantillon et l'électrode de référence au calomel (électrode au calomel avec le

pont de nitrate de potassium - TACUSSEL RDJ/C8). Nous avons également suivi l'évolution du

potentiel redox de la solution. Les potentiels sont enregistrés de façon continue.

dispositif
de chauffage voltmètre

1 - Echantillon
2 - Electrode de référence

ampèremètre
enregistreur

Fig. //.5. Schéma du dispositif expérimental pour le test de corrosion libre dans l'acide

nitrique à ébuIIition (test Huey)
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6.2. Test potentiostatique de corrosion

6.2.1 . Description du montage potentiostatique

Le schéma du montage potentiostatique utilisé dans notre travail est présenté dans la

figure II.6. Le dispositif expérimental peut être divisé en trois parties: cellule électrochimique (1),

potentiostat avec système d'enregistrement (2) et système de contrôle de température (3).

2-

relais
électronique -1....._......- ....

3r--

. :

--
. ampèremètre

potent10stat -1 voltmètre1 enregistreur

1 - Electrode de travail
2 - Electrode auxiliaire
3 - Electrode de référence

4 - Thermomètre
5 - Dispositif de chauffage

Fig.1I.6. Schéma du dispositif expérimental pour les tests de corrosion à potentiel contrôlé

La cellule électrochimique, en verre, comporte trois électrodes: l'électrode de référence

(au sulfate mercureux pour le test dans H2S04/2N ou au calomel avec pont de nitrate de

potassium pour le test dans HN03/14,4N), l'électrode auxiliaire en platine et l'échantillon étudié.

Les électrodes sont plongées dans le milieu corrosif dont l'agitation permanente est assurée

pendant toute la durée de l'essai.

Le potentiostat TACUSSEL (PRT 10 - 0,5) permet d'imposer à l'échantillon étudié soit un

potentiel constant par rapport à l'électrode de référence, soit une vitesse constante de variation du

potentiel, à l'aide d'une source extérieure. Les valeurs du courant de dissolution générale sont

mesurées et enregistrées à l'aide d'un ampèremètre-enregistreur TIPROLOG EPL 3.

Le maintien de la température de la solution est assuré par un système composé d'un

cordon chauffant qui entoure la cellule et d'un relais électronique couplé à un thermomètre

plongé dans l'acide.
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6.2.2. Critères de choix des conditions expérimentales

La question essentielle pour toute étude systématique de corrosion est liée au choix des

conditions expérimentales permettant une comparaison aisée des résultats obtenus. sur différents

échantillons. Dans notre cas, il s'agit de déterminer d'une part la température d'essai et d'autre part

de choisir le critère "électrochimique" permettant de comparer les résultats; on peut choisir de

travailler à un potentiel électrochimique identique pour tous les échantillons ou d'imposer une

densité de courant de dissolution générale fixée. Les deux critères ont été appliqués dans les

études que nous avons citées dans le chapitre 1.

Afm de choisir le critère le mieux adapté au problèmes étudiés, nous avons effectué une

expérience préliminaire sur deux échantillons provenant du même bicristal d'acier inoxydable

17Cr-13Ni-0,3Si, 45°30'<001> (N°31 et 32 - Tableau A.1). Ces échantillons ont été soumis à

des tests de corrosion intergranulaire dans une solution 2N d'acide sulfurique à des potentiels

différents et à des températures de 20 et 50°C. Dans la figure 11.7, nous avons présenté les

courbes potentiostatiques de polarisation dans le domaine transpassif des échantillons étudiés.

Les potentiels pour les essais de corrosion ont été choisis d~ns la partie initiale de la zone

transpassive: entre 600 et 750 mV/Hg2S04.

1$ [mA/cm2]

50

40

30

20

10

600 700 800 900 1000 1100 E [mVIHg2S04]

Fig. /1.7. Etude préliminaire - courbes intensité-potentiel dans l'acide sulfurique 2N, T = SO°C,

vitesse de balayage en potentiel- 4 Vlh (l - N°3], 2 - N°32)
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Fig. /l.S. Evolution des paramètres géométriques des sillons de corrosion intergranulaire en

fonction du temps d'attaque à potentiel fixe

T=20 et 50°
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Fig. /l.9. Influence du potentiel électrochimique sur l'angle d'ouverture des sillons d'attaque

intergranulaire

La figure 11.8. montre l'évolution des paramètres géométriques des sillons d'attaque

intergranulaire en fonction du temps à un potentiel égal à 650 mV!Hg2S04, identique pour les

deux échantillons. La température d'essai était fIxée à 50°C. La hauteur des sillons augmente de

façon linéaire avec le temps, donc avec la quantité d'électricité passant par la surface unitaire de
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l'échantillon: Qs=ist (is - constante). Au contraire, les angles des sillons restent, à l'erreur de

mesure près, constants. Le contrôle strict de la quantité d'électricité passant par l'échantillon au

cours de l'essai n'est donc pas une condition nécessaire lorsqu'il s'agit de mesurer les angles des

sillons d'attaque.

Ensuite nous avons soumis les échantillons à des tests potentiostatiques de corrosion pour

déterminer les influences du potentiel et de la température, sur l'intensité d'attaque

intergranulaire. Les résultats sont résumés dans la figure ll.9. La modification de la température

d'essai provoque une très forte variation de la densité de courant de dissolution générale. Or, dans

le domaine des températures comprises entre 20 et 50°C, ce changement a un effet négligeable

sur l'intensité d'attaque intergranulaire, si l'on considère l'angle d'ouverture du sillon comme

critère, à condition que le potentiel électrochimique soit le même dans les deux cas (Chapitre V).

D'autre part, une variation, même faible du potentiel électrochimique provoque,

particulièrement dans le domaine des potentiels inférieurs du domaine transpassif, une forte

modification de l'intensité de l'attaque intergranulaire. Dans les échantillons testés, l'angle du

sillon d'attaque devient de plus en plus aigu lorsque le potentiel diminue dans le domaine

transpassif. De plus, les deux échantillons provenant du même bicristal d'acier inoxydable,

présentent à potentiel constant des densités de courants de dissolution sensiblement différentes,

sans doute à cause de légères variations de composition chimique. L'application du critère

d'égalité des densités de courant pour ces deux échantillons conduirait à utiliser des potentiels

différents, ce qui rendrait la comparaison des résultats très difficile, vu l'influence du potentiel sur

l'intensité de l'attaque intergranulaire. Dans la suite de notre travail, nous allons donc effectuer

les tests de corrosion à potentiel constant. Quant à la température, elle sera fixé dans la plupart

des cas à 50°C, pour réduire le temps des essais, sans modifier notablement les angles d'ouverture

des sillons d'attaque intergranulaire.

Certains échantillons testés dans la solution 14,4N d'acide nitrique présentent (Chapitre

VI) un comportement très différent vis-à-vis de la corrosion intergranulaire par rapport au test

dans l'acide sulfurique à potentiel contrôlé. Dans de tels cas nous avons décidé d'effectuer des

essais de corrosion dans HN03 14,4N à ébullition à potentiel fixe. La valeur choisie correspond

approximativement à sa valeur maximale prise lors des tests de corrosion libre dans ce milieu,

c'est-à-dire 1100 mV!Hg2S04. Le but de cette étude est de vérifier si les différences êonstatées

sont liées aux variations de potentiel dans le test Huey ou bien s'il s'agit d'une influence de la

composition des zones intergranulaires, elle même fonction du milieu corrosif. En raison d'une

vitesse de dissolution générale relativement élevée à la température d'ébullition de l'acide nitrique

65% (120°C), la durée des tests est fixée à 3 heures.
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6.3. Microscopie électronique à balayage et microanalyse X à sélection d'énergie

Dans notre étude, la microscopie électronique à balayage (MEB) est un outil fondamental

pour l'analyse qualitative et quantitative (mesure de l'intensité de la corrosion intergranulaire à

partir des angles des sillons) de la corrosion localisée des aciers soumis à des tests de corrosion

dans des conditions transpassives. L'utilisation de cette technique s'impose avant tout par une

grande profondeur de champ qui permet d'observer aisément les perturbations de surface causées

par la corrosion. Cette technique expérimentale rend possible les mesures des angles des sillons

d'attaque intergranulaire, en utilisant la méthode qui sera discutée dans le paragraphe suivant.

Dans le présent travail nous nous sommes servi du microscope électronique à balayage

JEOL JSM-840, équipé d'un système de rotation de l'échantillon dans son plan et de mouvement

d'inclinaison d'un angle pouvant atteindre 50°. Le micr?scope du Laboratoire est complété par un

microanalyseur de rayons X à sélection d'énergie TRACOR, qui permet d'effectuer la

microanalyse des parties choisies de l'échantillon.

Les essais effectués sur des aciers à des teneurs en silicium différentes ont permis de fixer

le seuil de détection de Si vers 0,15 % en masse (0,3 % atomiques). Le volume minimal pouvant

être analysé avec cette technique est de l'ordre de 1 Ilm3 (la profondeur de la pénétration des

électrons étant estimée à 1 Ilm), ce qui suggère la possibilité d'analyse des modifications locales

de la composition donnant lieu aux ondulations de surface observées après les tests de corrosion

transpassive.

6.4. Mesure des angles des sillons d'attaque intergranulaire au MEB

D'après le modèle de dissolution des joints de grains dans les conditions transpassives,

l'angle dièdre du sillon d'attaque est considéré comme le paramètre essentiel caractérisant la

susceptibilité du joint à la corrosion (Froment,1975; Beaunier,1979).

Beaunier (1979) a mesuré les angles des sillons en amenant leurs axes dans l'axe

d'observation du microscope électronique à balayage et en inclinant l'échantillon d'un angle

compris entre 80 et 85°, par rapport à l'axe du faisceau d'électrons. Dans les conditions décrites,

on observe le sillon presque en profil grâce à une grande profondeur de champs de MEB. Il

semble que les résultats obtenus ainsi puissent être perturbés de façon relativement importante,

notamment dans le cas des échantillons polycristallins.
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La méthode que nous proposons permet d'éviter ces erreurs et possède l'avantage d'être

plus facile à mettre en œuvre. Considérons d'abord un cas général, où le joint n'est pas

perpendiculaire à la surface attaquée et où les surfaces des deux grains concernés se dissolvent à

des vitesses différentes (Fig.Il.lOa).

L'échantillon est d'abord placé au MEB de manière que sa surface corrodée soit

perpendiculaire à l'axe du faisceau d'électrons (Fig.Il.I0a). TI est ainsi possible de mesurer les

largeurs Il et 12. Ensuite nous inclinons l'échantillon suivant la direction des aiguilles d'une

montre, d'un angle 131, de façon que l'axe du sillon reste toujours perpendiculaire au faisceau

d'électrons, et nous mesurons les largeurs ml et m2 (Fig.Il.IOb). Enfin, en inclinant l'échantillon

dans le sens opposé d'un angle 132, nous mesurons les largeurs nI et n2 (Fig.TI.IOc). TI est alors

possible de calculer la valeur de l'angle a. suivant les relations:

l '
tg 0.112 = ~1/n2 tg 13112

l1/2--~-'-

cos 13112

(II.1)

Dans le cas des échantillons bicristallins, il est possible de simplifier la procédure. En

effet, lorsque les échantillons sont découpés perpendiculairement à l'axe de flexion, les indices

des faces cristallographiques des deux parties monocristallines sont identiques. Les vitesses de

dissolution générale de deux côtés du joint sont alors identiques, ce qui permet de connaître la

valeur de l'angle a. en effectuant une seule inclinaison de l'échantillon (Fig.Il.lOb). L'angle a. est

alors égal à:

tg 0.112 = 11/2 tg 131
Il - ..!!!.la.

cos 13

(II.2)

Notons également qu'il est possible, dans ce cas, de calculer précisément la valeur de l'angle
d'inclinaison 13:

ml+m2cos 131 =~~~
ll+lz

(TI.3)

L'erreur de notre méthode provient donc exclusivement de la mesure des largeurs des

sillons et peut être négligée, notamment si les dimensions des sillons sont importantes.
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Fig. /l.lO, Principe de mesure de l'angle du sillon d'attaque intergranulaire au MEB
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6.5. Spectrométrie d'électrons Auger

Cette technique expérimentale est utilisée dans notre travail comme moyen de

vérification. Nous cherchons à voir dans quelle mesure les variations de l'intensité de la corrosion

intergranulaire transpassive sont dues à la présence des atomes ségrégés aux joints de grains.

6.5.1. Fragilisation des échantillons par chargement en hydrogène

Les aciers inoxydables austénitiques présentent une rupture du type ductile, à la

température ambiante. Le chargement du métal en hydrogène, qui a tendance à se piéger

préférentiellement aux joints de grains, les rendant plus fragiles, est utilisé fréquemment dans le

but d'obtenir des ruptures intergranulaires.

Le chargement est effectué par électrolyse dans un mélange de sels fondus selon la

procédure proposée par Elkholy et coll. (1977). ~a composition (en pourcentage pondéral) de

l'électrolyte est la suivante:

KHS04 - 40%; K2S04 - 13%; NaHS04 - 40%; Na2S04 -7%.

Au cours de l'électrolyse, oh effectue la dissociation de l'eau résiduelle. La présence de sulfates

neutres de sodium et potassium a pour but de diminuer l'agressivité du bain et d'éviter le risque

de corrosion du métal. La température de l'électrolyte est fixée à 150°C et la durée de chargement

égale à 3 heures.

Nous avons effectué le chargement au Laboratoire de l'Ecole des Mines de Saint-Etienne

en utilisant un montage potentiostatique classique dont le schéma est identique à celui présenté

dans la figure ll.6. Le potentiel entre l'échantillon (cathode) et l'électrode de référence en argent

est égal à 1500 mV. L'électrode auxiliaire est constituée par un fil de platine. Les quantités

d'hydrogène introduites dans le métal, en utilisant cette technique (30 cm3/1oog) sont environ dix

fois plus grandes que celles pouvant être obtenues par les méthodes classiques de chargement et

ceci pour les durées d'électrolyse 20 fois plus courtes (Elkholy et coll.,1977).

6.5.2. Conditions d'analyse au spectromètre d'électrons Auger

Le Laboratoire dispose d'un spectromètre de fabrication Riber. Le détecteur d'électrons

secondaires rend possible l'observation de la surface de rupture analysée. Néanmoins, du fait

d'une qualité d'image relativement médiocre, toutes les surfaces de rupture ont été ultérieurement

observées au microscope électronique à balayage, afm de s'assurer du caractère de la rupture.
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La fracture des échantillons a lieu à la température ambiante, dans la colonne du

spectromètre, sous ultravide «5.10-7 Pa). Le spectromètre est équipé d'un fractureur qui permet

d'effectuer la rupture des échantillons par un mouvement de flexion de 45° dans chaque sens. Les

échantillons, prélevés dans les éprouvettes de corrosion, ont la forme de plaquettes d'environ 1,5

mm d'épaisseur, 2 à 4 mm de hauteur et 20 à 25 mm de longueur. Le porte-échantillon utilisé

contient six échantillons.

Les échantillons fracturés sont analysés en bombardant la surface de rupture par un

faisceau d'électrons primaires d'énergie 3 kV. Le diamètre du faisceau est de l'ordre de 1 ~.

Pour chaque échantillon, environ dix plages intergranulaires ont été analysées.

L'analyse est faite en mode dérivé. Les spectres représentent donc, en fonction de l'énergie

E des électrons Auger, la dérivée par rapport à E du n?mbre d'électrons Auger. La figure n.lI
présente un exemple du spectre réalisé sur une surface de rupture dans le domaine d'énergies

entre 0 et 850 eV. Pour l'analyse des spectres, nous avons choisi, selon Davis et coll. (1976), les

pics indiqués sur la figure n.ll et résumés dans le tableau n.3.

1703 Fel

[[I[Ql

1529 cri
1848 Nil

L-..l.....0-0-------i.·\~-r------.-----r-----.-~>~ E (eV)
200 500 600 700 800

Fig. /l.ll. Exemple du spectre Auger enregistré sur la face de rupture intergranulaire de l'acier

l7-l3-03Si hypertrempé
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Tableau n.3. Spectrométrie Auger

Energies des pics et coefficients de sensibilité

Fe Cr Ni Si C S P

E (eV) 703 529 848 91 272 152 120

Si 0,20 0,35 0,27 0,35 0,20 0,85 0,55

6.5.3. Analyse des spectres Auger

L'épaisseur de couche analysée par la spectrométrie Auger varie entre 0,5 et 2 nm. TI en

résulte que l'analyse concerne plusieurs couches atomiques, ce qui est à l'origine de difficultés

considérables dans la quantiijcation des résultats, en particulier lorsque la composition de la

surface de rupture est modifiée par la présence d'atomes ségrégés.

L'utilisation des méthodes de quantification simples, comme celle de Palmberg (Davis et

coll.,1976), se limite à des systèmes, où toutes les couches atomiques analysées ont les mêmes

compositions chimiques. Rappelons que, dans la méthode de Palmberg, la concentration en

élément A dans un système A,B,...,N s'exprime par la formule suivante:

&
CA=~Hi

L..J Si
1

(lIA)

avec: Hi = les hauteurs des pics Auger des éléments analysés;

et Si = coefficients de sensibilité, d'origine expérimentale, qui traduisent, pour une énergie

d'électrons primaires donnée, le rendement en électrons Auger d'une transition

donnée.

Les valeurs des coefficients de sensibilité pour les éléments analysés sont résumées dans le

tableau II.3 (d'après Davis et coll.(1976)).

Les coefficients Si sont liés aux coefficients de rendement ai et d'atténuation ki par la relation

suivante:

(II.5)
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Le rapport des signaux Auger d'énergies choisies peut être calculé en fonction du nombre n

d'atomes dans chaque couche atomique q à partir de la surface analysée. Ainsi, pour un système

binaire A-B nous avons:

(II.?)

L'utilisation de cette équation pour l'analyse de la ségrégation du silicium dans les aciers

inoxydables est difficlie en raison de la complexité du système. En particulier, les spectres Auger

(Fig. TI.ll) présentent, à côté des pics Fe, Cr, Ni et Si, les pics C, S et 02.

L'analyse de l'évolution du pic 02 avec le temps de maintien des échantillons dans la colonne du

spectromètre a permis d'attribuer la présence d'oxygène à la contamination de la surface

fracturée. Par conséquent, ce pic n'est pas pris en compte dans les calculs.

La forme des pics C suggère la présence du carbone sous la forme des précipités (carbures). Les

hauteurs relatives de ces pics sont approximativement les mêmes dans tous les échantillons

analysées, quel que soit le traitement thermique appliqué. Nous avons constaté, en utilisant la

microanalyse à séléction d'énergie, que les précipités en question se caractérisaient par une très

forte teneur en chrome, tandis que la teneur en silicum était au-dessous du seuil de détection.

Pour cette raison, nous pensons que le fait de négliger les pics C dans notre analyse n'entraîne

qu'une faible erreur systématique, insignificative du point de vue de notre objectif principal qui

est la comparaison des niveaux de ségrégation du silicium dans les différents échantillons.

Quant au pic S, sa hauteur relative est très faible et correspond, d'après la méthode de Palmberg,

à une concentration qui n'excède pas 1% atomique.

L'analyse, selon la méthode de Palmberg, des pics relatifs au fer, chrome et nickel a

montré que dans tous les cas étudiés la proportion de ces trois éléments était approximativement

identique à celle observée dans le volume. La présence de la ségrégation intergranulaire de l'un

des éléments majeurs pouvant ainsi être écartée, nous avons procédé à l'analyse de la ségrégation

du silicium en comparant les hauteurs des pics relatifs au silicium et au fer en utilisant l'équation

(TI.?).

Nous avons donc adopté l'hypothèse que le silicium soit le seul élément ségrégeant dans le

système Fe-Cr-Ni-Si et que la ségrégation de cet élément modifie la composition chimique d'une

couche atomique seulement.
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Ainsi:

00

kSi
CISi + cvSi . -

<XSi 1 - kSi

<XPe ClPe + cvPe . kpe
1- kpe

(II.8)

avec:

et: (11.9)

Dans les équations (II.8) et (11.9), les Ci sont les fractions atomiques du silicium et des éléments

de la matrice dans les couches succéssives. Le facteur 2 dans résulte de l'hypothèse que le

nombre des atomes de l'espèce ségrégeante présents sur chaque face de rupture soit égal à la

moitié des atomes dans le joint.

Nous insistons sur le caractère approximatif de notre démarche. Il nous semble néanmoins que,

malgré les nombreuses hypothèses simplificatrices, les résultats obtenus peuvent indiquer l'ordre

de grandeur de la concentration intergranulaire du silicium. En plus, nous pensons que la

méthode proposée soit suffisante pour une comparaison des niveaux de ségrégation dans les

échantillons présentant la même proportion des concentrations en fer, chrome et nickel, mais des

teneurs en silicium pouvant varier entre 0 et 2% atomiques.





CHAPITRE III

CORROSION GENERALISEE
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1. TEST HUEY DANS L'ACIDE NITRIQUE 14,4 N (65%) A EBULLITION

Dans les usines de traitement chimique des combustibles nucléaires, les aciers

inoxydables peuvent se trouver en contact avec des solutions concentrées d'acide nitrique (60 

70%), à des températures élevées. Il semble donc que le test Huey, effectué dans une solution

14,4 N (65%) d'acide nitrique à ébullition (120°C), permette de simuler defaçon satisfaisante les

conditions réelles d'utilisation des aciers. Cependant, dans la plupart des études portant sur le

comportement d'aciers inoxydables dans les conditions transpassives, la solution utilisée est celle

à 28% HN03 (SN) avec des additions de chrome hexavalent, qui augment l'agressivité du milieu

(p.ex.: Armijo,1968; Désestret et coll.,1982). Dans ces conditions, les aciers contenant entre 0 et

1% Si subissent une forte corrosion intergranulaire qui se traduit par des pertes de poids très

élevées par rapport aux nuances qui ne présentent aucune dissolution localisée. Dans les milieux

moins agressifs, dans lesquels aucune corrosion loçalisée n'est observée, par exemple 28%

HN03 à ébullition, le silicium augmente la vitesse de la dissolution générale (Désestret et

coll.,1982).

L'interprétation des résultats des tests de corrosion dans les solutions d'acide nitrique est

difficile parce que ni le potentiel électrochimique des aciers ni son évolution en fonction du

temps ne sont habituellement mesurés. Il semble donc nécessaire, pour déterminer le rôle du

silicium sur le processus de dissolution générale, d'effectuer des mesures systématiques de

potentiel pendant les tests de corrosion dans HN03, afin de trouver des relations entre la vitesse

de corrosion et les pàramètres électrochimiques qui caractérisent se processus.

Cette démarche est d'autant plus justifiée qu'il n'existe aucune étude systématique sur le

rôle du silicium dans la corrosion d'aciers inoxydables austénitiques dans les conditions prévues

par la norme ASTM A262, c'est-à-dire dans une solution de 65% (14,4 N) d'acide nitrique à

ébullition.

1.1. Courbes potentiostatiques de polarisation

Le dispositif expérimental utilisé pour l'enregistrement des courbes de polarisation dans

l'acide nitrique a été décrit dans le chapitre II. Dans cette étude nous nous sommes limités à une

analyse des courbes dans le domaine des potentiels compris entre 400 et 1200 mV/ECS (0 - 800

mVJHg2S04), qui couvre une partie du domaine passif et le début de transpassivité. La technique

potentiostatique d'enregistrement a été choisie afin d'éviter des perturbations pouvant apparaître

lors de l'enregistrement potentiodynamique, même à des vitesses de balayage en potentiel faibles

(Désestret, communication personnelle). Les échantillons sont portés à l'aide du potentiostat à
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400 mV/ECS et maintenus pendant environ 30 minutes afm de stabiliser le courant. L'opération

est répétée tous les 50 mV. L'enregistrement des courbes est effectué à la température d'ébullition

(120°C).

Dans la figure m.l nous présentons les résultats obtenus sur les nuances hypertrempées à

l'eau après un maintien de 24 heures à la température de 1200°C. Nous avons retrouvé le résultat

classique selon lequel les branches anodiques des courbes intensité-potentiel sont déplacées vers

les potentiels plus faibles, au fur et à mesure que la teneur en silicium augmente. Ce résultat est

particulièrement net pour l'acier contenant 4% Si, tandis que les courbes qui caractérisent les

aciers à 0 et l % Si sont presque identiques.
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Fig. III.J. Courbes potentiostatiques de polarisation des aciers UJ6-(02 à 4)Si dans l'acide

nitrique J4,4N à ébullition
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Dans le domaine de potentiels compris entre 950 et 1100 mV environ, la relation ln is = f(V) est

approximativement linéaire. Les pentes des droites sont, à l'erreur de mesure près, identiques

pour les nuances contenant entre 0 et 2% Si, tandis que la droite relative à l'acier U16-4Si a une

pente moins élevée que les précédentes.

1.2. Evolution du potentiel de corrosion libre en fonction du temps

La figure Ill.2 montre les variations du potentiel électrochimique en fonction du temps,

relatives aux nuances hypertrempées (1200°C / eau). Toutes les courbes présentent une branche

ascendante correspondant à la période de chauffage de la solution à partir de la température

ambiante jusqu'à ébullition (une heure environ) et, liée à la modification des conditions

électrochimiques provoquée par le dégazage de l'acide.

Le potentiel atteint sa valeur maximale soit immédiatement après ébullition soit dans les

premières heures qui la suivent. Dans tous les cas étudiés, nous avons observé une diminution du

potentiel au cours de l'essai. Cette évolution du potentiel se prolonge lorsque l'essai suivant de

corrosion est effectué sans renouvellement de la solution, ce qui prouve que la modification des

paramètres du milieu en est essentiellement responsable.
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Fig. III.2. Evolution du potentiel électrochimique des échantillons d'aciers inoxydables

hypertrempés en/onction de la durée de maintien dans HNOJ/14,4N à ébullition
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La dispersion des résultats relatifs aux nuances différentes est relativement importante

(Fig.m.3). li est néanmoins possible de constater que l'acier U16-4Si se caractérise par un

potentiel de corrosion libre nettement inférieur à ceux relatifs aux aciers dont la teneur en

silicium ne dépasse pas 2%.

Les essais successifs effectués sur les mêmes échantillons dans des conditions identiques

montrent que les résultats obtenus sont très peu reproductibles. Par ailleurs, le potentiel

d'oxydoréduction de la solution, approximativement constant en fonction du temps (1160 ± 40

mV/ECS) est identique lors de tous les essais.
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Fig. III.3. Variation de la valeur maximale du potentiel électrochimique lors du test Huey en

fonction de la teneur en silicium de l'acier dans l'état hypertrempé

Le potentiel de l'échantillon augmente toujours au cours du refroidissement de la solution

à la fm de la période de 48 heures, même si l'agitation du milieu est assurée. Cette augmentation

du potentiel (entre 50 et 150 mV), est d'autant plus forte que sa diminution pendant l'essai était

plus importante. Si la solution d'acide nitrique n'est pas renouvelée après une période de 48

heures, le chauffage pendant la période suivante donne lieu à une diminution du potentiel jusqu'à

la valeur enregistrée à la fin de la première période.

En raison d'une forte dispersion des résultats, il est très difficile d'estimer l'influence de

traitement thermique sur l'évolution du potentiel lors du test Huey. li semble néanmoins que les

aciers qui ont subi le traitement thermique de "trempe lente" présentent des valeurs de potentiel

légèrement supérieures à celles qui caractérisent les mêmes nuances hypertrempées (Fig. mA).

Cette modification du potentiel est accompagnée d'une augmentation de la vitesse de dissolution
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générale. Au contraire, nous n'avons obtenu aucun résultat significatif permettant de constater

une différence entre les nuances hypertrempées et sensibilisées pendant une heure à la

température de 750°C.
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Fig. III.4. Influence du traitement thermique de "trempe lente" sur le potentiel électrochimique

des aciers lors dutest Huey

1.3. Dissolution générale en fonction de la composition des aciers et du

potentiel de corrosion

Dans le test Huey, la perte de poids des échantillons mesurée après 5 essais de 48 heures

dans la solution d'acide nitrique à ébullition, est utilisée comme critère unique de l'estimation de la

vitesse de corrosion. L'utilité de ce critère dépend largement de la nature de l'attaque ayant lieu sur

le matériau testé. Lorsque le métal subit une forte corrosion intergranulaire (par exemple les aciers

austénitiques à 1%' Si dans HN03 5N + Cr VI), la diminution de poids qui en résulte peut être

nettement plus importante que celle provoquée par la dissolution généralisée. Dans un tel cas

(Chapitre 1), la perte de poids dans le test Huey est même utilisée comme critère de l'intensité de

l'attaque inter~ulaire.

Comme plusieurs des aciers étudiés subissent une attaque intergranulaire, il est donc

nécessaire de déterminer si la perte de poids correspondante peut perturber de façon importante les

résultats des mesures de vitesse de dissolution générale. Le calcul effectué pour l'acier U16-1Si a

montré que dans le milieu utilisé la contribution "intergranulaire" dans la perte de poids totale ne

dépasse pas 1%, elle peut donc être négligé.
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Fig. III5. Relation entre la vitesse de dissolution générale lors du test Huey et la teneur en Si

de l'acier dans l'état hypertrempé

La figure III.5 montre les résultats des mesures de pertes de poids effectuées après une

période de 48 heures, en fonction de la teneur en silicium des aciers. Malgré une forte dispersion

des résultats, nous pouvons constater une nette augmentation de la vitesse de dissolution générale

pour les nuances dont la teneur en silicium dépasse 1%. Au contraire, les valeurs moyennes de

pertes de poids sont approximativement identiques pour les aciers contenant entre 0 et 1% Si.

Notons également que la présence du carbone Qusqu'à 200 J,lg/g) et du phosphore Gusqu'à 150

J,lg/g) n'a pratiquement aucune influence sur la vitesse de corrosion, ni à l'état hypertrempé

(Fig.III.5), ni après le traitement à basse température.

En raison d'une très rapide variation de la densité de courant anodique en fonction du

potentiel électrochimique dans le domaine transpassif (Fig.lll.l) et de la décroissance du

potent1 p'l au cours du temps, nous suggérons que la vitesse de dissolution générale peut être

caractérisée approximativement par la valeur maximale du potentiel au cours du test Huey. En

effet, à ce potentiel la vitesse de corrosion est maximale et l'essentiel de la perte de masse se situe

à ce potentiel. Cette corrélation n'a de sens que pour les alliages dont les courbes intensité

potentiel sont quasi identiques dans le domaine des potentiels concerné. C'est le cas des aciers

étudiés, entre 0 et 1% Si.

Les résultats résumés dans la figure Ill.6 montrent que l'accord entre ces deux grandeurs

est très satisfaisant pour toutes les nuances contenant entre 0 et 1% Si, ayant subi le traitement

thermique d'hypertrempe à l'eau à partir de la température de 1200°C.
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L'utilité du paramètre Emax est également prouvée par les résultats des tests de corrosion

dans HN03 14,4N a un potentiel fixé à 1100 mV/ECS pendant 2 heures (Fig.Ill.6). En effet les

vitesses de dissolution générale des échantillons soumis à ces tests, correspondent à peu près à

celles que l'on pourrait observer lors d'une test de corrosion libre dans le même milieu, avec un

maximum de potentiel de 1100 mV.

Nous pouvons donc constater que les différences entre les vitesses de corrosion générale

sont bien dues aux variations de potentiel électrochimique d'un échantillon à l'autre, du moins

pour les alliages dont les courbes intensité - potentiel dans le domaine transpassif sont

approximativement identiques.
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fixe: l,IVt2h
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Fig. III.6. Relation entre le potentiel maximal enregistré lors de tests dans l'acide nitrique 14,4N

et la vitesse de dissolution générale des aciers hypertrempés contenant entre 0 et 1% Si

2. DISSOLUTION GENERALE DANS LA SOLUTION H2S04 2N -A POTENTIEL

CONTROLE • ANALYSE A L'AIDE DES COURBES DE POLARISATION

2.1. Relation entre le courant anodique et la vitesse de dissolution dans
le domaine transpassif

Toutes les courbes de polarisation présentées dans ce paragraphe ont été enregistrées à

l'aide du dispositif expérimental décrit au chapitre II. L'enregistrement commence au potentiel

égal à 0 mV/Hg2S04 (400 mV/ECS). Les éprouvettes sont maintenus à ce potentiel pendant un

quart d'heure afm de stabiliser la valeur de courant. La température des essais, identique pour

tous les échantillons, est égale à 25°C. Sa stabilité est assurée à l'aide du dispositif décrit au
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chapitre II. Nous avons appliqué la technique d'enregistrement à variation constante en potentiel,

beaucoup plus rapide que la méthode potentiostatique proprement dite. Il a par ailleurs été

démontré (Désestret,1964), que les deux méthodes donnent des résultats comparables, à

condition que la vitesse de balayage en potentiel ne soit pas trop élevée.
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FigJ//.7. Densité de courant anodique et perte de poids au cours de tests potentiostatiques

de corrosion dans H2S04/2N - acier U16-1Si hypertrempé

Dans notre étude, nous avons appliqué la vitesse de 4V!h. En effet, une expérience

préliminaire a montré que les résultats obtenus dans ces conditions sont pratiquement identiques

à ceux obtenus avec la technique potentiostatique. En particulier, les pentes des droites sont

identiques pour les enregistrements potentiostatique et potentiocinétique à 4V!h. Le domaine des

potentiels où la relation linéaire entre ln is et V est satisfaite, devient de plus en plus étroit

lorsque la vitesse de balayage en potentiel augmente. Or, pour la vitesse de 4V!h, la limite

supérieure de ce domaine, égale approximativement à 650 mV, est identique à celle obtenue avec

la technique potentiostatique d'enregistrement.

Le domaine inférieur des potentiels transpassifs est particulièrement intéressant du point

de vue de la pratique industrielle. Les aciers utilisés dans les installations de traitement chimique

des combustibles nucléaires risquent de se situer à des potentiels électrochimiques dépassant très

légèrement ceux qui caractérisent le domaine passif. Pour cette raison nous allons prêter une

attention particulière aux phénomènes ayant lieu dans cette zone de potentiels.

Au contraire, les phénomènes observés aux potentiels élevés, correspondant au domaine

de passivité secondaire, ne présentent pas d'intérêt particulier pour notre étude. Pour cette raison



101

nous nous limiterons par la suite à signaler l'influence des différents paramètres caractérisant les

alliages étudiés sur les courbes de polarisation dans ce domaine.

Les résultats des essais potentiostatiques de corrosion effectués sur les aciers U16-1Si et

17-13-0Si, résumés sur la figure III.7, montrent que les variations des densités de courant dans le

domaine transpassif sont parallèles aux variations des vitesses de dissolution. li est donc justifié,

dans le cas des alliages étudiés, de considérer le courant anodique dans le domaine transpassif

comme étant le courant de dissolution.

2.2. Courbes de polarisation· influence de la composition chimique

2.2.1. Alliages polycristallins

Les figures rn.8 à 10 montrent les courbes de polarisation des trois groupes d'alliages

polycristallins (Tableau 11.1). Tous les échantillons ont subi un traitement thermique

d'hypertrempe après un maintien de 24 heures à 1200°C, sous afrnosphère protectrice d'argon.
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Fig. IIl.8. Courbes potentiostatiques de polarisation des aciers du groupe 1 (Tableau II.1)

dans H2804 /2N

La zone de variation linéaire du logarithme de la densité de courant en fonction du

potentiel est relativement étroite dans tous les alliages étudiés: elle s'étend de 500-550 à 650-700

mVIHg2S04. Dans chaque groupe d'aciers, les pentes des droites sont identiques, quelle que soit
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la teneur en silicium. Toutefois, les droites sont décalées vers les potentiels plus faibles au fur et

à mesure que la teneur en silicium augmente, particulièrement pour la nuance contenant 4% Si.

En conséquence, à potentiel fixe, les densités de courants sont d'autant plus fortes que les teneurs

en silicium sont plus élevées. Si l'équation des droites est la suivante (Chapitre 1) :

l'influence du silicium se traduit par la modification du terme préexponentiel et/ou de la

surtension V-Vo. Par contre, la constante de Tafel 1/13 est, à l'erreur de mesure près, indépendante

de la teneur en silicium. L'égalité des pentes entre les aciers de pureté industrielle (Fig.III.8) et

les alliages ultra-purs (Fig.III.lO) montre également que le carbone (jusqu'à 200 Ilg/g) et le

phosphore (jusqu'à 150 Ilg/g) ne modifient pas les courbes de polarisation dans le domaine

inférieur des potentiels transpassifs.
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Fig. III.9. Courbes potentiostatiques de polarisation des aciers du groupe II (TableauII.l)

dans H2S04 /2N

Les courbes de polarisation des aciers contenant 0,65%Si et plus présentent un minimum

net de passivité secondaire. L'importance du phénomène de passivité secondaire, mesurée soit

comme différence (Désestret,1964), soit comme rapport des densités de courant au maximum et

au minimum de passivité secondaire augmente avec la teneur en silicium. L'analyse des figures

III.8 à 10 montre cependant que la hauteur du pic de la passivité secondaire n'est pas identique

dans les aciers U 16 1Si, 17-13-1Si et OP 1Si, tous contenant 1% Si en masse environ. Or,



103

l'intensité de la passivité secondaire est influencée par la présence de plusieurs éléments

d'alliage, tels que le chrome, le nickel et le carbone. Tous ces éléments provoquent en même

temps une augmentation des densités des courants transpassifs et de l'importance de la passivité

secondaire (Chapitre 1). La courbe correspondant à l'acier 17-13-1Si présente un pic de passivité

secondaire nettement moins important que les deux autres (Fig.m.9). Les différences de teneurs

en chrome entre les aciers étudiés semblent être à l'origine des variations observées, d'autant plus

que le chrome, dans le domaine des concentrations entre 15 et 18 % en masse, provoque une

amplification nette du phénomène de la passivité secondaire (Désestret, 1964).
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Fig. III.lO. Courbes potentiostatiques de polarisation des aciers du groupe III (Tableau II.l)

dans H2S0412N

2.2.2. Echantillons bicristallins

La figure m.11 présente les courbes de polarisation enregistrées sur quelques échantillons

bicristallins, ayant subi le traitement thermique d'hyperttempe à l'eau après un maintien de 24

heures à 1200°C. Les différences de compositions entre les échantillons bicristallins étant

relativement importantes (Tableau A.1 dans l'annexe), nous avons choisi pour cette

démonstration les échantillons présentant des teneurs en chrome, nickel, silicium et carbone les

plus variées possibles, afin de mieux visualiser leurs influences sur les courbes intensité-potentiel

dans le domaine transpassif. Dans les échantillons choisis, les teneurs en chrome varient entre 14

et 19% et les teneurs en nickel- entre 12,5 et 15,5 %.
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Nous avons observé des différences très importantes dans les courbes de polarisation en

fonction de la composition. Ces différences concernent non seulement les différents bicristaux,

mais aussi les échantillons provenant d'un même bicristal en fonction de leur emplacement

(distance à partir du germe). Les courbes de polarisation relatives aux échantillons prélevés près

du germe se situent toujours au-dessous de celles concernant les parties des bicristaux proche de

la queue. Comme les teneurs en chrome et en nickel augmentent en fonction de la distance du

germe (Chapitre II et Tableau A.1), il apparaît, conformément aux données bibliographiques

présentées au chapitre l, que les modifications des concentrations en ces éléments sont

effectivement à l'origine des différences entre les courbes de polarisation.

Dans chaque bicristal, la pente des droites ln is = f(V) diminue au fur et à mesure que la

distance à partir du germe augmente, c'est-à-dire lorsque la teneur en chrome augmente. Ce

résultat est conforme aux données bibliographiques prés~ntées dans le chapitre 1.

La passivité secondaire n'apparaît que pour certains échantillons, sans qu'il soit possible

de dégager une régIe simple. Même pour les bicristaux dont les teneurs en silicium sont proches

de 1%, nous avons observé les courbes ne présentant aucun mfnimum de passivité secondaire

(Fig.III.11).

[mA/cm2 ]

O+----+-..,..-+...,.--+......~..........+-_r__i____I_...

600 700 800 900 1000 1100 1200 1300
potentiel électrochimique [mYIH92 S04]

Echantillons bicristamns:
N° ~Cr ~Ni ~Si 1Dente *
8 18,2114,8 0,28 2,05

15 18,7 14,6 0,26 1,90
20 16,0 12,4 0,63 1,60
27 15,6 12,6 0,81 1,62
28 16,7 13,5 0,94 1,80
31 17,4 14,2 0,30 1,85
32 18,7 14,7 0,36 2,11

*pentes des droites dans le domaine
linéaire de la fonction ln Is =f(E)

Fig. II!.11. Courbes potentiostatiques de polarisation des échantillons bicristallins dans

H2S04/2N
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2.3. Influence de la température et du temps de traitement thermique sur les courbes

de polarisation

Nous n'avons constaté aucune modification des courbes intensité-potentiel dans la partie

inférieure des potentiels transpassifs, en fonction de la durée de maintien à la température de

1200°C précédant l'hypertrempe, quel que soit la composition chimique des alliages étudiés. Au

contraire, tous les aciers modifient leurs comportements dans la zone des potentiels proches de la

passivité secondaire. Le pic de passivité secondaire diminue nettement entre 1/2 et 24 heures de

maintien à 1200°C. Lorsque l'on prolonge le maintien à cette température jusqu'à 48 heures, le

pic devient de nouveau plus important. Ce phénomène est illustré sur la figure Ill.12 pour l'acier

17Cr-13Ni-1Si. Dans le cas des courbes de polarisation sans pic de passivité secondaire,

l'influence du traitement thermique se traduit par une augmentation ou une diminution des

densités de courants anodiques dans le même domai~e de potentiels, mais les différences entre

les courbes sont très faibles.

Le traitement thermique à des températures comprises entre 650 et 850°C, consécutif à

l'hypertrempe (24h/1200°C), conduit, dans tous les cas étudiés soit à une augmentation des

densités-de courant dans le domaine transpassif, soit à l'amplification du phénomène de passivité

secondaire. Le même phénomène a été observé sur les échantillons bicristallins. De même que

pour le traitement à la température de 1200°C, les densités de courant (ou les pentes des droites

ln is = f(V) ) dans la zone inférieure des potentiels transpassifs, ne sont pas modifiées par ce type

de traitement thermique, à la sensibilité de mesure près.

[mA/cm2 ]

50 -t---.,--..,...--r----,..--~-....,

Acier U16-] Si

(1) 1hl1 200·C
(2) 12h/1200·C

(3) 24h/1200·C

(4) 48h/1200·C

700 800 900 1000 1100 1200
potentiel électrochimique [mY IH9,2 $04]

O-F---r---ir---r--t----,r---t---r---ii---.---+----,r--+--'
600

FigJI.12. Influence de la durée du traitement thermique à 1200 oC sur l'intensité de passivité

secondaire dans l'acier U16-1Si
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3. DISCUSSION

En ce qui concerne les vitesse de l'attaque généralisée, les essais de corrosion libre dans

l'acide nitrique 14,4N à ébullition (test Huey) ont abouti à des résultats de même ordre de

grandeur que ceux constatés dans la pratique industrielle sur l'acier inoxydable URANUS 16

(Désestret et coll.,1982).

La vitesse de dissolution est égale, en moyenne, à 50 mg/dm2/jour, pour les aciers

contenant entre 0 et 1% Si. Conformément aux données bibliographiques, les nuances dont les

teneurs en silicium dépassent 2% en masse subissent une dissolution plus rapide, bien que le

potentiel électrochimique qui caractérise le processus soit nettement plus faible. Ce phénomène

peut être expliqué par les modifications que subissent les courbes intensité-potentiel de ces aciers

en fonction de la teneur en silicium (Fig.ID.1). Les branches anodiques des courbes sont décalées

vers les potentiels plus faibles. A potentiel identique, les densités des courants de dissolution des

aciers contenant 2 et 4% Si sont donc plus élevées que celles des alliages contenant entre 0 et 1%

Si en masse.

Notre étude n'a pas pe:pnis de constater des différences substantielles entre les vitesses de

dissolution des aciers de pureté industrielle et les alliages ultra-purs à des teneurs en chrome et en

nickel identiques.

La dispersion des mesures de potentiel lors du test Huey est assez importante (±30% par

rapport à la valeur moyenne). Cette dispersion est pratiquement identique pour les différentes

nuances contenant entre 0 et 1% Si. Les tests effectués dans la pratique industrielle (Désestret et

coll.,1982) sur l'acier URANUS 16, donnent des résultats dont la dispersion est du même ordre

de grandeur.

Les résultats obtenus (Fig.ID.6) montrent une relation très étroite entre la valeur maximale

du potentiel au cours du test de corrosion et la vitesse de dissolution générale. Ce résultat n'est

pas surprenant si l'on prend en compte la forme des courbes intensité-potentiel dans la zone

transpassive et le caractère généralement décroissant des courbes potentiel-temps. Les différences

de vitesses de dissolution sont donc dues à des variations du potentiel électrochimique du métal

dans la solution. Ce résultat n'est valable que pour les nuances contenant entre 0 et 1% Si dont les

courbes de polarisation sont quasi identiques.

L'évolution du potentiel observée en fonction du temps de maintien dans la solution

nitrique, est sensiblement différente de celle enregistrée dans le laboratoire de la Société

UNIREC sur les aciers du même type. La figure ID.13 met en évidence le désaccord entre les
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deux résultats. Désestret et coll. (1982) ont en effet observé systématiquement une forte chute du

potentiel survenant dans la partie initiale du test, suivie d'une augmentation très lente, mais ayant

lieu plutôt dans la zone des potentiels passifs. Une telle évolution du potentiel a été expliquée

comme résultant d'un enrichissement de la solution en ions Cr VI, provenant de la, dissolution du

métal. Or, dans ce domaine de potentiels (Fig.ill.1), les vitesses de dissolution sont tellement

faibles, que l'enrichissement de la solution en Cr VI qui pourrait en résulter, semble négligeable.

En outre, dans le cas d'échantillons qui ne présentent pas une telle chute de potentiel, les densités

de courant de dissolution sont nettement plus importantes. L'enrichissement de la solution en

CrVI serait donc beaucoup plus rapide.
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(1) 65% U16
(2) 65% Fe-18Cr-10Ni (Désestret et coll.,1982)
(3) 98%
(4) 28% } Fe-16Cr-14Ni (Désestret et coll., 1977)
(5) 28% + CrYI

FigJ/l.13. Evolution du potentiel lors de tests de corrosion libre dans les solutions d'acide nitrique

On peut constater que la forme des courbes V=f(t) de notre étude, est pratiquement

identique à celle trouvée par Désestret et coll.(1982) sur des aciers inoxydables du type 16Cr

14Ni testés dans des solutions 98% et 28% d'acide nitrique contenant du Cr VI (Fig.ill.l3).

Selon toute vraisemblance, la comparaison des valeurs du potentiel de corrosion mesurées

dans les solutions nitriques de concentrations différentes, n'est pas suffisante pour tirer des

conclusions sur les vitesses de dissolution générale. L'acier 16Cr-14Ni testé dans la solution

HN03 28% + CrVI se caractérise par un potentiel électrochimique quasi identique (Désestret et

coll.,1982) à l'acier U16-02Si dans l'acide nitrique concentré (65%) - (Fig.ill.13). De même, le
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potentiel du platine dans les deux solutions, égal à 1160 mV/ECS, est identique dans les deux

cas. Or, la vitesse de dissolution du premier acier est approximativement trois à quatre fois

supérieure à celle du second. Nous avons également observé de fortes différences au niveau du

comportement des aciers testés dans ces deux solutions vis-à-vis de la corrosion intergranulaire

(Chapitre VI).

L'analyse des courbes intensité-potentiel dans la solution H2S04/2N a permis de

retrouver le résultat classique qui concerne le rôle des additions de silicium. Le silicium

provoque, comme dans le cas des solutions nitriques, un déplacement des branches anodiques des

courbes de polarisation vers les potentiels plus bas. En même temps, les additions de cet élément

amplifient le phénomène de passivité secondaire qui apparaît, dans les aciers étudiés, à partir de

0,6% en masse de silicium environ.

Cependant, notre étude a montré qu'afm de dégager le rôle du silicium il est indispensable

de disposer d'échantillons dont les teneurs en chrome sont identiques. Même de très faibles

déviations de la concentration en chrome provoquent des changements importants des courbes

intensité-potentiel. D'après les données bibliographiques (Fig.I.2), cette influence du chrome est

particulièrement forte dans le domaine des teneurs entre 15 et 19%. Le fait d'avoir disposé d'une

quantité relativement importante d'échantillons bicristallins, dont les teneurs en chrome variaient

dans le domaine intéressant, nous a permis (Fig.Ill.11) de mieux décrire l'influence du chrome

sur les courbes de polàrisation des aciers dans le domaine transpassif. Le chrome provoque donc

à la fois une augmentation des densités des courants anodiques et une diminution des pentes des

droites ln is = f(V), dans la zone inférieure des potentiels transpassifs.

Bien que nous ayons utilisé des échantillons bicristallins à teneurs en silicium variant

entre 0 et 1% en masse, il n'a pas été possible de dégager le rôle de cet élément comme dans les

matériaux polycristallins. Dans le cas présent, le silicium et, dans une moindre mesure le nickel,

contribuent sans doute à la forte dispersion des résultats expérimentaux (Fig.Ill.11).

L'évolution des courbes de polarisation en fonction de la température et du temps de

traitement thermique mérite une attention particulière. Par rapport à l'état brut de fabrication,

co::respondant à un refroidissement lent à partir de la température de solidification et à l'existence

d'hétérogénéités de composition du métal, les maintiens à 1200°C conduisent à un déplacement

des courbes intensité-potentiel dans le domaine transpassif vers les densités de courants plus

basses. Ce phénomène est d'autant plus marqué que le pic de passivité secondaire à l'état initial

est plus important. Nous avons constaté que le minimum de densité de courant anodique (et celui

du pic de passivité secondaire) est atteint après un maintien de 24 heures à 1200°C. Le
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prolongement du traitement à 1200° ou l'application d'un traitement ultérieur à basse température

(600-800°) conduisent à une nouvelle augmentation des densités de courant

L'influence du traitement thermique à basse température sur les courbes intensité

potentiel est généralement expliquée comme résultant du passage du carbone de l'état dissout à

celui de carbures. Selon Désestret (1964), le carbone en solution solide contribue à une

augmentation des densités des courants transpassifs. Or, nous constatons que les densités des

courants transpassifs augmentent en fonction de la durée de traitement à 700°C, malgré la

diminution du pic de passivité secondaire.

Il semble donc que les modifications observées sur les courbes de polarisation (et, par

conséquent celles des vitesses de dissolution générale à potentiel fIxe), sont liées au processus

d'homogénéisation du métal. Les résultats présentés daps le chapitre IV, montrent en effet que les

ondulations de la surface attaquée, dues à des variations locales de composition, disparaissent

complètement après le maintien de 24 heures à la température de 1200°C. Le phénomène de

précipitation des carbures et de diminution de la .teneur en carbone en solution solide qui en

résulte, est sans doute insuffIsant pour expliquer les modifIcations des courbes de polarisation.

En effet, le traitement à 700°C appliqué à l'alliage ayant subi précédemment un maintien de 24

heures à 1200° provoque une augmentation des densités des courants et du pic de passivité

secondaire. Or, notre hypothèse liée à lIa homogénéisation de l'alliage ne permet pas d'expliquer

la réaugmentation du pic de passivité secondaire lorsque le métal hypertrempé (après un maintien

de 24 heures à 1200°C) est soumis à un recuit ultérieur soit à haute (1200°C), soit à basse

(7SO°CO) température.

La variation des pentes des droites ln is = f(V), dans le domaine inférieur des potentiels

transpassifs, en fonction de la composition de l'alliage, est essentielle pour l'explication de

l'évolution des sillons d'attaque intergranulaire (Chapitre V). Dans le domaine des concentrations

entre 0 et 4% en masse, le silicium semble n'avoir aucune influence sur ce paramètre, bien que le

déplacement des droites vers les potentiels plus bas soit évident. De même, à condition que les

teneurs en chrome soient identiques, les pentes ne varient pas entre les alliages ultra-purs et ceux

de pureté industrielle. Au contraire, nous avons pu constater une influence du chrome sur

l'inclinaison des droites, ce qui peut perturber fortement la comparaison des résultats de corrosion

intergranulaire sur les échantillons bicristallins (Chapitre VI).





CHAPITRE IV

CORROSION INTRAGRANULAIRE
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2.1. Relation avec la composition de l'acier· état hypertrempé (lh 1200°C/eau)

2.2. Influence du temps et de la température du traitement thermique

2.3. Relation avec l'orientation cristallographique· analyse à l'aide de bicristaux
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Fig. W.l. Ondulations dans l'acier l7-l3-lSi hypertrempé (lh 1200oC/eau) après passage de

20 C/cm2, dans H2S04/2N (V =600 mV/Hg2S04, T =SO°C)

Fig. W.2. Surface de l'acier l7-l3-lSi attaqué dans H2S04/2N après un maintien de 24 heures

à 1200 oC (Qs =40 C/cm2, V =600 mV, T =SO°C)
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Au cours de notre étude, nous avons observé trois types de corrosion intragranulaire :

- ondulations ;

- piqûres / figures de corrosion;

- cavités intragranulaires.

1. ONDULATIONS

Nous avons observé les ondulations provoquées par une attaque du type généralisée sur

toutes les nuances d'aciers polycristallins étudiées à l'état hypertrempé (lh 1200°C/eau), soumis à

des maintiens potentiostatiques dans l'acide sulfurique et à des tests Huey. L'intensité de cette

attaque ne semble pas varier en fonction de la teneur en silicium de l'acier. Au contraire, les

ondulations n'apparaissent pas dans les les échantillons bicristallins.

La figure N.1 montre l'exemple des ondulations dans l'acier 17-13-1Si hypertrempé (1

h/1200°C/eau), après le passage de 35 C/cm2 .<V = 650 mV, T = 50°C). La période des

ondulations est de l'ordre de 10 JlII1, ce qui permet l'utilisation de la microanalyse pour l'étude des

variations de composition chimique pouvant être à l'origine de ce phénomène.

1.1. Influence de la durée de recuit à 1200°C

Les essais de corrosion, effectués après des maintiens de 1 à 48 heures à la température de

1200°C, ont montré une diminution progressive de l'amplitude des ondulations en fonction du

temps. Dans toutes les nuances, les ondulations disparaissent après le traitement de 24 heures à

1200°C et la surface n'évolue plus lorsque le maintien est prolongé jusqu'à 48 heures (Fig.IV.2).

1.2. Analyse des variations locales de la compûsition chimique

La figure IV.3 présente le mode opératoire et un exemple des résultats des mesures des

modifications locales de la compositions chimique entre les sommets et les fonds des "ondes",

sur un échantillon de l'acier 17Cr-13Ni-1Si hypertrempé (lh 1200°C/eau). Les résultats,

comparables avec ceux obtenus sur d'autres échantillons, indiquent, dans le fond d"'ondes", un

enrichissement en chrome (+1 à +1,5% env.) et un appauvrissement en silicium (-0,2 à -0,3%

env.). Les variations de la teneur en nickel ont un caractère aléatoire par rapport aux ondulations.

Ce résultat semble incohérent avec les données concernant l'influence du chrome et du silicium

sur la vitesse de dissolution générale, ces deux éléments accélérant la dissolution, dans des

conditions électrochimiques identiques (Désestret, 1964). Comme l'état de surface peut jouer un
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rôle non-négligeable sur les résultats de microanalyse, nous avons étudié l'influence de

l'inclinaison de la surface analysée par rapport au faisceau d'électrons, sur les résultats de

l'analyse du chrome et du silicium. L'essai, effectué sur un échantillon poli de l'acier 17Cr-13Ni

1Si, placé perpendiculairement par rapport au faisceau, puis incliné jusqu'à 45°, a montré une

forte relation entre l'angle d'inclinaison et la concentration mesurée en silicium. La teneur en

silicium mesurée par microanalyse à la surface inclinée de 45° est de 50% supérieure à celle

mesurée à la même surface, mais perpendiculaire par rapport au faisceau.

D-plage analysée

coupe A-A

18,8

18,6

18,4

18,2

18,0

17,8

17,6

%S1 (0)

1,4

1,3

1,2

1, 1

1,0

Fig. W.3. Mode opératoire et exemple d'analyse de la composition chimique dans les ondulations.

Acier 17-13-1Si hypertrempé après un maintien de une heure à 1200 oC
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Il semble donc que les différences locales des teneurs en silicium mesurées par

microanalyse sur les surfaces attaqués soient plutôt une conséquence de la présence des

ondulations que la cause de leur formation. Par ailleurs, les analyses effectuées sur les

échantillons polis indiquent les teneurs en silicium presque identiques sur toute la. surface (±5%

par rapport à la moyenne). En ce qui concerne les teneurs locales en chrome, nous n'avons

constaté aucune modification en fonction de l'inclinaison de surface.

Par la suite, nous avons analysé les variations locales de composition chimique des

échantillons ayant subi le recuit de 24 heures à 1200°C qui conduit à la disparition des

ondulations. Des très faibles variations des teneurs en chrome sont observées (±O,3%). Elles sont

nettement plus faibles que celles mesurées sur les échantillons traités pendant 1 heure à 1200°C

et ne s'accompagnent d'aucune variation locale de vitesse de dissolution générale.

Si l'on admet que le coefficient de diffusion volumique du chrome dans l'acier est de

l'ordre de 10-10 cm2/s, à 1200°C, le temps nécessaire pour qu'un atome de chrome effectue un

parcours égal approximativement à une période de.s ondulations est de l'ordre de 10 heures. Ce

résultat explique la disparition totale des ondulations après le traitement de 24 heures à 1200°C.

Les différences 10câIes de la teneur en chrome sont probablement créées lors de la

solidification du métal. Ensuite les zones ségrégées sont déformées au cours de la mise en forme

des aciers, ce qui explique un caractère allongé des ondulations dans les aciers laminés (U16).

2. CORROSION EN NID DIABEILLE ET PIQURES

L'attaque en nid d'abeille est une corrosion profonde de la partie centrale des grains par

rapport à des zones proches des joints de grains (Fig.IV.4). Les essais de corrosion transpassive,

effectués sur les aciers présentés dans le tableau II.1, n'ont pas révélé ce phénomène.

A

FiglV.4. Schéma d'attaque "en nid d'abeille"

A

Coupe A-A
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En revanche, dans plusieurs cas, nous avons constaté une forme intermédiaire d'attaque

par piqûres ressemblant à celle en nid d'abeille. Cette attaque a tendance à se localiser, dans les

stades initiaux du processus, dans la zone centrale de grains en laissant des zones non attaquées

plus ou moins larges le long des joints (Fig.IV.5). Pour cette raison, nous proposons de discuter

ces deux types de corrosions localisées, apparemment très différents, dans le même paragraphe.

Un autre type d'attaque localisée des aciers inoxydables austénitiques dans les conditions

transpassives ressemble à la "corrosion en nid d'abeille" (Désestret, communication personnelle).

Il s'agit de la formation de trous profonds à l'intérieur des grains lorsque l'acier est utilisé dans les

conditions du test Huey. Il nous semble que cette forme particulière d'attaque n'entre pas tout à

fait dans le cadre de la corrosion dite en nid d'abeille. Pour la décrire, nous proposons la

dénomination de "cavités intragranulaires" (paragraphe suivant).

Fig. N.5. Piqûres dans l'acier U16-06Si hypertrempé (lh 1200°Cleau) attaqué dans H2S0412N,

après passage de 10 Clcm2 (V = 600 mV, T = SO°C)



119

2.1. Relation avec la composition de l'acier· état hypertrempé (1 h 1200°C/eau)

Contrairement au cas des ondulations, il existe une relation entre la pureté de l'acier, sa

teneur en silicium, et l'intensité d'attaque par piqûres. Ce type d'attaque se limite e$sentiellement

aux aciers des groupes l et TI (Tableau TI.l). Comme le montrent les exemples réunis dans la

figure IV.6, son intensité augmente en fonction de la teneur en silicium (jusqu'à 1% en masse

environ). A teneurs en silicium identiques, l'attaque par piqûres est plus forte dans les aciers de

pureté industrielle. Les nuances contenant 2 et 4% Si ne présentent aucune attaque

intragranulaire, de même que les alliages ultra-purs (groupe TIl). Ce résultat indique le rôle

d'autres éléments dans la formation de piqûres.

La microanalyse chimique a permis de constater un léger appauvrissement en chrome des

zones centrales de grains. Les différences de teneurs e~ chrome sont du même ordre de grandeur

que celles que nous avons mesurées sur les ondulations (±l,5% par rapport à la concentration

moyenne).

Lorsque les maintiens potentiostatiques sont prolongés, le faciès d'attaque ne ressemble

plus à celui de piqûres. On observe plutôt des "cellules" qui résultent de la superposition des

piqûres (Fig.IV.7). L'intensité de cette attaque est d'autant plus forte que la densité des piqûres

dans la phase initiale du processu~ était importante. La corrosion intergranulaire est très forte et

on voit sur la figure IV.7les grains qui sont pratiquement déchaussés.

Le faciès d'attaque par piqûres dans les échantillons soumis au test Ruey (Fig.IV.8) est

semblable à celui du test potentiostatique dans l'acide sulfurique. L'analyse de l'acier Ul6laminé,

qui, après les maintiens suffisamment longs, présente des ondulations de forme allongée permet

de constater une relation entre les positions des maxima et des minima des ondulations et la

fréquence des piqûres (Fig.IV.8). Les piqûres sont nettement plus nombreuses dans les maxima

des ondulations, donc dans les régions appauvries en chrome. Ce résultat est probablement à

l'origine de l'apparition préférentielle des piqûres dans les zones centrales des grains, celles-ci

ayant une teneur en chrome légèrement inférieure par rapport aux régions proches des joints de

grains.

De plus, contrairement au test dans R2S04, nous avons observé, après le test Ruey, la

présence des très nombreuses piqûres dans l'acier Ul6-2Si (Fig.IV.9).

Le traitement thermique de "trempe lente" ne provoque, en ce qui concerne l'attaque par

piqûres, aucune modification par rapport à l'état hypertrempé.
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a) Acier U16-01Si

b) Acier U16-1Si
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'.
c) Acier 17-13-03Si c

d) Acier 17-13-1Si

Fig. /V.6. Attaque par piqûres dans les aciers des groupes 1 et II hypertrempés (1h 1200°Cleau)

- test potentiostatique dans H2S0412N (V =600 mV, T =SO°C, t =3h)
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a) Acier 17-13-03Si

b) Acier 17-13-1Si

Fig. IVol. Corrosion intragranulaire des aciers du groupe 1/ hypertrempés (lh 1200°Cleau) après

un test potentiostatique de 30 heures dans H2S0412N (V = 600 mV, T = SO°C)
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Fig. N.8. Attaque par piqûres dansl'acier U16 hypertrempé (lh 1200 De/eau) testé dansHN03

14,4N à ébullition (2 périodes de 48 heures)

Fig. N.9. Attaque par piqûres de l'acier U16-2Si après le test Huey (1 période de 48 heures)



124

2.2. Influence du temps et de la température du traitement thermique

La prolongation des maintiens à 1200°C conduit à la disparition des zones préférentielles

de piqûre. L'intensité de cette attaque étant approximativement identique en tous les points, les

piqûres recouvrent toute la surface des grains dès le stade initial du processus.

Le traitement de une heure à 700°C, appliqué aux échantillons ayant subi préalablement

une hypertrempe (lh 1200°C/eau) ou une "trempe lente", conduit dans certains cas à une

inversion de l'attaque. Les piqûres apparaissent ainsi d'abord dans la zone proche des joints de

grains (Fig.IV.I0). Nous n'avons pu trouver aucune corrélation entre ce phénomène et la

composition de l'acier ni avec des modifications locales de la composition.

2.3. Relation avec l'orientation cristallographique· analyse à l'aide de

bicristaux

Les alliages ultra-purs se caractérisent par une très faible"'densité de piqûres dont la forme

géométrique est variable selon le grain (Fig.IV.l1). Dans cette attaque, il s'agit de figures de

corrosion, formées selon des relations cristallographiques précises. Cette observation est

confirmée dans le cas de bicristaux de flexion autour de <100> d'acier inoxydable Fe-17Cr-l3Ni

au silicium (groupe IV).

Fig. W.I0.1nversion de l'attaque par piqûres dans l'acïerU16-06Si soumis à un maintien de une

heure à 700°C après l'hypertrempe - test potentiostatique dans H2S04/2N
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,
Fig. IV.II. Variation de lalorme géométrique des piqûres enfonction de l'orientation

cristallographique - alliage 100P-OSi, te~t dans H2S04/2N à 650 mV/Hg2S04

La géométrie des échantillons découpés perpendiculairement à l'axe de flexion (Fig.II.3) est telle

que les deux parties monoéristallines sur la face transversale ont les indices cristallographiques

identiques (100). La figure IV.12 montre un exemple de figures d'attaque formées à la surface

d'un échantillon bicristallin. Les figures d'attaque reproduisent fidèlement le schéma de la figure

II.3. La section sur le plan (l00) est un carré dont la diagonale est parallèle à l'axe

cristallographique <100>. Nous avons constaté un excellent accord entre la valeur de l'angle de

désorientation mesuré aux rayons X et celui établi en mesurant l'angle entre les diagonales des

figures d'attaque dans les deux parties monocristallins du bicristal. En même temps, comme la

position du joint de grains est révélée par la corrosion, il est possible de mesurer directement

l'angle d'asymétrie </>, selon le schéma de la figure II.3.

L'analyse de figures d'attaque qui apparaissent sur la surface parallèle à l'axe de flexion

(et perpendiculaire au plan du joint) des échantillons permet également de constater que leur

forme volumique est une pyramide dont les arrêtes sont parallèles aux axes cristallographiques

<110>. Selon l'orientation cristallographique des surfaces, les sections de cette figure peuvent

donner l'impression d'une attaque plus ou moins forte, notamment dans le cas des échantillons

polycristallins de pureté industrielle, où les figures d'attaque sont très nombreuses et irrégulières.

La densité des figures d'attaque varie très fortement d'un bicristal à l'autre. Nous n'avons

pu établir aucune relation entre ce paramètre et les teneurs en silicium ou en carbone dans les

bicristaux ni avec le type du traitement thermique. La répartition des figures est uniforme dans

les deux parties monocristallines - nous n'avons jamais observé des zones libre de ce type

d'attaque au voisinage des joints de grains, comme dans les échantillons polycristallins.
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--- joint de grains

<100>8

Fig. IV.12. Figures de corrosion dans le bicristaI17-13-03Si <100>37°30' (N°31) - attaque dans

H2S04/2N à 650 mV/Hg2S04

Fig. IV.13. Cavité intragranulaire dans l'acier U16 après le test Huey (1 période de 48 heures)
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3. CAVITÉS INTRAGRANULAIRES

La corrosion localisée par formation de cavités à la surface des acie(s inoxydables

austénitiques à basse teneur en carbone dans les milieux nitriques concentrés et chauds, est un

des principaux problèmes pour utilisation de ces aciers. En particulier, ce phénomène a été

observé sur les tôles épaisses de l'acier inoxydable URANUS 16 soumis a une trempe

industrielle. L'objectif du traitement de "trempe lente" décrit au chapitre II était donc de simuler

dans les conditions du laboratoire l'évolution de température du métal lors d'un tel traitement.

Nous avons appliqué ce traitement de trempe lente à toutes les nuances du groupe l,

issues de l'acier URANUS 16, ainsi qu'aux aciers 17Cr-13Ni-OSi et l00P-OSi. Les échantillons

ont ensuite été soumis au test Huey et au test potentiostatique dans l'acide sulfurique 2N à SO°C

pendant 12 heures, afm d'obtenir la quantité d'électricité totale comparable avec celle mesurée

lors d'une période du test Huey.

.Les nuances étudiées ne subissent aucune attaque intragranulaire profonde après les

maintiens potentiostatiques dans l'acide sulfurique quel que soit le traitement thermique. Au

contraire, nous avons observé la formation de quelques cavités dans les nuances de pureté

industrielle (groupe I) et dans l'acier 17Cr-13Ni-OSi (Fig.IV.13) après une période de 48 heures

du test Huey. TI ne paraît pas que le traitement thermique de "trempe lente" favorise la fonnation

des cavités qui sont' présentes également dans les échantillons hypertrempés et sensibilisés à

700°C. En outre, ce phénomène ne peut pas être considéré comme général : très peu de grains

sont affectés ; une analyse quantitative ne paraît donc possible. TI semble que dans les nuances

ayant subi une "trempe lente", les cavités ont des dimensions légèrement supérieures à celles

présentes dans les échantillons hypertrempés. Or, nous avons en même temps constaté (Chapitre

nI) que le potentiel des échantillons hypertrempés est inférieur de 10 à 40 mV à celui des

nuances ayant subi une "trempe lente". La diminution de la densité du courant de dissolution

générale qui en résulte suffit à à expliquer la différence de l'intensité de l'attaque.

En résumé :

- la formation des cavités intragranulaires est limitée aux aciers testés dans les conditions de

corrosion libre dans l'acide nitrique (test Huey) ;

- contrairement à la pratique industrielle, le phénomène concerne de façon approximativement

identique toutes les nuances de pureté "industrielle" sans relation nette avec le type de

traitement thermique.
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En plus des cavités intragranulaires, nous avons observé un autre type d'attaque se

développant à partir des cavités suivant les joints de macles dans les aciers de pureté industrielle

testés dans l'acide nitrique. Cette corrosion, dont la fréquence est d'ailleurs nettement plus forte

que celle des cavités strictement intragranulaires, conduit à une formation rapide de trous de

profondeur importante. Comme l'origine de cette attaque se situe aux joints de grains, nous

proposons d'en donner la discussion dans le chapitre VI consacré à la corrosion intergranulaire.

4. DISCUSSION

L'étude de la corrosion intragranulaire d'aciers inoxydables dans les conditions

transpassives est motivée par l'existence des problèmes rencontrés lors du traitement industriel

des aciers du type URANUS 16. La formation des cavités à l'intérieur des grains, supposée liée à

la vitesse de refroidissement à partir de la température de 1200°C, est considérée comme une des

difficultés essentielles pour l'utilisation de ces aciers dans les conditions proches de la

transpassivité.

Au cours de cette étude, trois types d'attaque intragranulaire ont été observés:

- cavités;

- ondulations ;

- piqûres.

li existe une différence fondamentale entre les faciès d'attaque intragranulaire apparus après des

maintiens dans les solutions d'acide sulfurique à potentiel fixe et dans les conditions du test

Huey.

La formation des cavités intragranulaires se limite aux aciers testés dans l'acide nitrique

(test de corrosion libre), même si les conditions électrochimiques imposées lors de tests dans

l'acide sulfurique (potentiel, quantité de courant) sont comparables à celles du test Huey.

Comme les cavités n'ont été observées que dans les alliages de pureté industrielle, il

semble que la présence d'impuretés joue un rôle décisif dans ce type de corrosion. Une

interprétation du phénomène, basée sur la dissolution rapide des inclusions non-métalliques

(sulfures ?) et le changement local des conditions électrochimiques, a été proposée par Désestret

et coll. (1982). La dissolution des précipités conduit à la formation de cavités (probablement peu

profondes) à la surface du métal. L'enrichissement des cavités en produits de dissolution

(notamment CrVI qui augmente considérablement l'agressivité du milieu) conduirait alors à une

accélération locale de la corrosion, de plus en plus marquée lorsque la profondeur des' cavités
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augmente. Cette interprétation expliquerait également nos résultats selon lesquels la fréquence

d'apparition des cavités est pratiquement la même dans les échantillons ayant subi une

hypertrempe et une "trempe lente". Une plus petite taille des cavités dans les nuances

hypertrempés résulte probablement d'une vitesse de dissolution générale moins élevée par rapport

aux échantillons trempés plus lentement. Ce résultat a été discuté dans le chapitre Ill.

Pour interpréter les différences de comportement des aciers dans le test potentiostatique

(H2S04) et le test Huey, nous proposons une explication fondée sur l'existence de différences

locales de potentiel.

Dans un test de corrosion libre, l'enrichissement des endroits difficilement accessibles

pour la solution (sillons intergranulaires, cavités) en produits de corrosion (Cr VI), peut conduire

à des variations locales du potentiel électrochimique. Les conséquences des variations locales

d'agressivité du milieu ont été observées dans la pra~que industrielle sur les crevasses dans les

tôles d'acier URANUS 16 utilisées dans les conditions correspondant au début de la zone

transpassive.

Les densités des courants de dissolution augmentent très rapidement lorsque le potentiel

augmente dans le domaine transpassif. Dans les aciers inoxydâbles, le produit de dissolution le

plus dangereux est le chrome hexavalent. Les résultats bibliographiques présentés dans le

chapitre III montrent dans quelle mesure les additions du Cr VI provoquent des augmentations

du potentiel et des vitesses de dissolution.

Au contraire, nous admettons que lors des tests potentiostatiques, le potentiel est le même

sur toute la surface du métal, même s'il existe des variations locales de composition chimique de

l'alliage ou du milieu corrosif. Ainsi, la dissolution plus rapide d'une inclusion ne conduit pas à

une accélération locale de la dissolution. Ceci expliquerait l'absence des cavités après un test

potentiostatique dans l'acide nitrique 14,4N à ébullition dans le domaine transpassif malgré le

passage d'une quantité de courant presque identique que lors du test Huey effectué sur le même

échantillon.

Les autres types de corrosion intragranulaire : ondulations et figures d'attaque sont, en

raison d'une faible profondeur de pénétration, nettement moins dangereux que les cavités.

Nous avons constaté une relation précise entre les variations locales de teneur en chrome

et les positions des maxima et des minima des ondulations. Les minima (attaque plus profonde)

correspondent aux endroits à teneur en chrome supérieure à la moyenne de l'alliage. Ce résultat

est conforme aux données présentées dans le chapitre Ill, concernant l'influence du chrome sur la

vitesse de dissolution générale à potentiel fixe. La disparition des ondulations en fonction de la

durée du traitement thermique à 12()()OC a pu être expliquée par la diffusion du chrome et

l'homogénéisation progressive de l'alliage.
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L'absence des ondulations dans les bicristaux est certainement la conséquence des

conditions de solidification favorisant l'homogénéisation.

L'étude menée sur des bicristaux d'acier inoxydable a montré que les piqûres observées à

la surface des aciers polycristallins dont la teneur en silicium varie entre 0 et 1% sont les figures

de corrosion d'orientation cristallographique précise. La section des figures par le plan (100) est

un carré dont les diagonales sont parallèles aux axes <100>. Cette relation a permis d'utiliser

systématiquement les figures d'attaque pour la vérification des paramètres des joints de grains

dans les échantillons bicristallins.

La densité des figures augmente nettement lorsque la teneur en silicium varie entre 0 et

1%, dans les aciers polycristallins. Les teneurs en impuretés semblent cependant jouer un rôle

non-négligeable: en effet les figures sont presque absentes dans les alliages ultra-purs. Nous

avons observé les figures d'attaque sur tous les échantillons bicristallins contenant entre 0 et 1%

Si, sans qu'il soit possible d'établir une relation entre la densité des figures et la teneur en

silicium.

La microanalyse à dispersion d'énergie a permis de constater une légère différence entre

les compositions chimiques du centre des grains et des zones proches des joints. Comme la

densité des figures d'attaque est plus forte dans les régions appauvris en chrome (vérifié sur les

ondulations de l'acier U16 laminé), l'apparition préférentielle de figures de corrosion dans la

partie centrale est probablement liée à des hétérogénéités locales de la composition. Cette

hypothèse est renforcée par le caractère beaucoup plus homogène des figures de corrosion dans

les aciers soumis à un maintien de 24 heures à, 1200°C. Rappelons que ce phénomène ressemble,

lors d'une observation au microscope optique, à une corrosion en "nid d'abeille". En vérité, il

s'agit d'une attaque très peu profonde, qui n'est pas accompagnée d'une dissolution générale

accélérée dans les zones affectées.



CHAPITRE V

MODELE DE DISSOLUTION ELECTROCHIMIQUE

DES JOINTS DE GRAINS
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Nous avons décrit au chapitre 1 les caractéristiques des sillons d'attaque intergranulaire

formés lors de tests de corrosion à potentiel fixé dans le domaine transpassif. Beaunier (1979) a

démontré, sur un bicristal deflexion autour de <100> de nickel, la stabilité de l'angle du sillon

d'attaque intergranulaire en fonction du temps, lorsque la densité de courant de dissolution

générale est maintenue constante. Ce résultat a permis de développer un modèle de dissolution

intergranulaire fondé sur la compétition des vitesses de dissolution entre le joint de grains et la

matrice. Ce modèle a été également utilis.é pour expliquer la variation de l'intensité d'attaque

intergranulaire enfonction de la densité de courant de dissolution générale.

Lors d'une étude préliminaire menée sur des bicristaux d'acier inoxydable et de nickel

(chapitre II), nous avons confirmé ces résultats dans la partie relative à l'évolution des

dimensions des sillons d'attaque.

L.e modèle que nous proposons pour expliquer le rôle des ségrégations intergranulaires

dans les processus de corrosion est donc fondé sur le flJ.ême principe théorique que celui présenté

dans la bibliographie (Froment, 1975; Beaunier, 1979).

1. MECANISME DE fORMATION DES SILLONS D'ATTAQUE INTERGRANULAIRE

La figure V.1 présente le schéma d'un sillon d'attaque dans un cas général, où le plan du

joint de grains n'est pas perpendiculaire à la surface de l'échantillon. Ainsi, chacune des faces

concernées: SI, S2, fI, et f2 a une orientation cristallographique différente. En conséquence, les

vitesses de dissolution respectives sont, a priori, différentes.

· .· .· .· .· .· .· .· .· .· .· .

Fig. V.1. Schéma d'un sillon d'attaque intergranulaire - cas général

Du fait qu'à l'erreur de mesure près, le-plan du joint est toujours bissecteur de l'angle

dièdre formé par les parois du sillon d'attaque et qu'on n'observe jamais de marches au fond du

sillon (Beaunier,1979), il est justifié d'admettre que les vitesses de dissolution vn et Vf2 sont

identiques. De plus, comme les vitesses VSl et VS2 ne déterminent pas la valeur de l'angle du

sillon, qui résulte de la compétition entre les vitesses de dissolution Vf (vn = Vf2) et Vj, il sera

utile d'admettre l'égalité des vitesses VSl et VS2.
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Dans ce schéma simplifié nous prenons donc en compte trois vitesses de dissolution: vs,

vf et Vj. La zone intergranulaire, de largeur Ô, est caractérisée par une vitesse de dissolution Vi.

Nous supposons que la propriété physique ou chimique qui entrain la différence entre ces vitesses

de dissolution (composition chimique, énergie du joint) varie de façon discontinue aux limites de

la zone Ô (Fig.V.2).
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Fig. V2. Géométrie du sillon d'attaque intergranulaire - schéma simplifié

L'amorçage de l'attaque intergranulaire n'est possible que si Vj>vs (Fig.V.2), mais la valeur de

l'angle du sillon dépend uniquement du rapport des vitesses Vf et Vj, selon la relation équivalente

à celle proposée par Beaunier (1979) :

valable à condition que: vj>vs.

sin al2 =.Yf
v'J

(V.1)

Contrairement à l'hypothèse adoptée dans le modèle de Beaunier, nous pensons qu'il n'est pas

justifié d'admettre a priori l'égalité entre les vitesses Vs et Vf. Par ailleurs, nous montrerons qu'il

est possible de vérifier expérimentalement la valeur de Vf si celle de Vs est connue.

TI est convenable d'exprimer la vitesse de dissolution comme l'épaisseur du métal dissoute en

fonction du temps. Nous avons donc:



avec: vi - vitesses de dissolution ;

di - épaisseurs dissoutes.
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d'
Vi =...1

t
(V.2)

La masse du métal dissoute lors du passage d'un courant i pendant un temps t, est égale selon la

loi de Faraday à:

M
m=:zpIt

avec: M - masse atomique;

Z - valence de dissolution ;

I - courant de dissolution .

En tennes d'épaisseurs, nous avons, avec p - densité:

M'
d· =--L.I·t1 .. 1

ZïFPi

(V.3)

(VA)

et
M'

V · - 1 l'1-- 1
ZiFPi

(V.S)

La combinaison des équations (V.I) et (V.S) donne:

(V.6)

Selon l'hypothèse que nous avons adoptée (Fig.V.2), une modification éventuelle de la

composition chimique au joint de grains (due à la ségrégation) ne concerne que la zone

intergranulaire de largeur Ô. Les compositions chimiques sur les faces "s" et "f" sont donc

identiques, d'où l'indice "s" dans les tennes M, Z et P de l'équation (V.6). Au contraire, la densité

de courant de dissolution relative à la face "f" peut être différente de celle de la surface "s" parce

que les orientations cristallographiques sont différentes.

La profondeur du sillon H (Fig.V.2) mesurée après le passage d'une quantité d'électricité Qs = Ist,

est égale à:

(V.7)
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En exprimant le courant Ij par l'angle du sillon (V.6), nous pouvons calculer la relation entre les

densités de courants Is et Ir :

(V.8)

En comparant les équations (V.5) et (V.8), nous avons:

H=~Qg( Ir -1)
ZgFps Issin aJ2

(V.9a)

et L=2HtgaJ2 (V.9b)

La figure V.3 montre un exemple de calculs des largeurs et des hauteurs des sillons en

fonction du rapport vr/vj, pour trois valeurs de IrlIs : 0,95 ; 1 et 1,05. Ce choix a été déterminé par

les résultats d'une étude préliminaire sur les bicri~taux d'acier inoxydable. Les calculs ont été

effectués pour l'acier Fe-17Cr-13Ni et Qg = 100 C/cm2.
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Fig. V.3. Influence de l'anisotropie des vitesses de dissolution entre la surface du métal et les faces

latérales du, sillon sur les dimensions de celui-ci - exemple numérique

Nous voyons que la largeur et la hauteur des sillons varient considérablement en fonction

du rapport IrlIs. Comme ce rapport peut prendre des valeurs différentes suivant l'orientation

cristallographique, l'utilisation des largeurs des sillons comme critère d'intensité de l'attaque n'est

pas justifiée. En effet, à la même largeur du sillon peuvent correspondre différents angles de

sillons.
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Dans la suite, le sinus d'angle du sillon sera donc considéré comme le seul critère de

l'intensité de l'attaque intergranulaire transpassive. L'intensité de la corrosion :B sera exprimée par

le paramètre (.. 1 - 1), égal à zéro s'il n'y a pas d'attaque intergranulaire (a = 180°).
~sm al2

2. EQUATION ELECTROCHIMIQUE DE DISSOLUTION

APPLICATION A LA CORROSION INTERGRANULAIRE

Le courant apparent de polarisation est la somme de deux courants dont le premier

correspond au phénomène d'oxydation et le deuxième - à celui de réduction (Froment, 1975).

Dans le domaine des potentiels transpassifs, proches du potentiel de dégagement d'oxygène, il est

possible d'admettre (Froment,1975) que le courant de réduction est négligeable.

L'expression générale du courant est alors de la forme de l'équation de Tafel (Uhlig,1970) :

avec:

et : V - potentiel;

V - V0 - surtension;

dG - énergie d'activation;

~ - constante de Tafe!.

1
J = Jo exp - (V - V0)

~.

10 = ZF exp (- ~~)

(V. 10)

(V. 11)

La surtension (V - Vo) est défmie comme la différence entre le potentiel V de l'électrode sur

laquelle la réaction a lieu et le potentiel d'équilibre Va de cette réaction, toutes les deux valeurs

étant mesurées dans les mêmes conditions (Pourbaix,1973).

La constante de Tafel ~ varie avec la température et il est possible de la décomposer en deux

termes (Beaunier,1979):

avec: b et Ô - constantes.

1 ôZF
-=b+-
~ RT

(V.12)

La différence entre les vitesses de dissolution Vj et Vf exprimées par l'équation (V.5), est à

l'origine de la formation d'un sillon d'attaque intergranulaire. Considérons un métal présentant

une modification de la composition chimique au joint de grains, due à la ségrégation. Si l'on

admet que la forme mathématique de l'expression pour le courant de dissolution intergranulaire



140

est identique à celle du courant de dissolution générale, d'après équation (V.6), deux facteurs

distincts sont à analyser: différences de la composition et de densités de courant entre la matrice

et la zone intergranulaire.

Après l'introduction des formules (V.10) et (V.11), l'équation (V.6) devient:

. MsPi (V. V~ ( ~Gf - ~Gi) (1 1)sm aj2=~ exp ..l..2l_ --SL exp - RT exp - - - V
MjPs 13j 13f 13f 13j

(V. 13)

Même si les densités de courant ij et if sont identiques, la formation du sillon d'attaque est

possible, à condition que :

Ms Mi-<---1.
Ps Pj

Or, dans ce cas, la valeur de l'angle du sillon serait constante quel que soit le potentiel

électrochimique, contrairement aux résultats expérimentaux. li faut donc envisager une

modification de la densité de courant de dissolution intergranulaire par rapport à celui qui

caractérise le matériau massif.

Pour qu'il y ait une variation de l'intensité de l'attaque en fonction du potentiel, il est

indispensable que la constante de Tafel de l'équation caractérisant la dissolution du joint soit

différente de celle du courant de dissolution générale (V. 13).

L'évolution des sillons en fonction du potentiel dépend donc de la relation entre les

constantes de Tafel de la matrice et de la zone intergranulaire. Si la constante de Tafel

caractérisant la matrice est inférieure à celle du joint, l'attaque intergranulaire augmente (l'angle

du sillon diminue) lorsque le potentiel croît. Dans le cas contraire, on observe une diminution de

l'attaque pour l:e potentiels plus élevés.

Nous rappelons que notre critère de l'intensité de l'attaque intergranulaire est basé

uniquement sur la comparaison des angles des sillons. Lors des tests de corrosion libre basés sur

des maintiens du métal dans une solution pendant un temps normalisé, la perte de masse est

habituellement considérée comme critère de l'intensité d'attaque. Comme la vitesse de

dissolution générale dans le domaine transpassif augmente très rapidement lorsque le potentiel

augmente, on constate normalement une accélération de l'attaque en/onction du potentiel.

Faisons, pour simplifier, l'hypothèse, que les surtensions dans les deux parties du

matériau considéré, sont identiques. L'équation (V.13) prend alors la forme suivante:
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. Mspl ( ilGf - ilGi) (1 1)sm a/2=~ exp - RT exp --~ (V - Vo)
MJps 13f 13J

(V. 14)

En résumé, dans notre modèle, le matériau est considéré comme composé de deux parties

présentant des comportements électrochimiques différents: d'un part le matériau massif

comportant deux parties monocristallines séparées par le joint de grains, d'autre part la zone

intergranulaire qui se caractérise par des propriétés différentes vis-à-vis du processus de

dissolution par rapport au matériau massif, condition nécessaire pour la formation d'un sillon

d'attaque.

3. RELATION ENTRE LA SEGREGATION ET LA CORROSION INTERGRANULAIRES

L'équation (V.14) montre que la présence des atomes ségrégés aux joints de grains n'est

pas la condition suffisante pour l'apparition d'une corrosion intergranulaire transpassive. Même

dans le cas simplifié, où les constantes de Tafel caractérisant les deux parties du matériau sont
identiques, il faut que le terme indépendant du potentiel sin (a/2)O soit inférieur à 1 pour que

l'attaque ait lieu.

Si le métal ne présente pas de ségrégations intergranulaires, le terme relatif aux

compositions chimiques est égal à 1 et, comme il est alors raisonnable d'admettre que les pentes

de Tafel sont identiques, l'attaque intergranulaire dépend uniquement de la différence entre les

énergies d'activation de dissolution générale et intergranulaire.

Si une ségrégation intergranulaire existe, l'attaque est d'autant plus probable que le

rapport Mj/pj est supérieur à Msfps. La variation du terme :Mgpi est linéaire en fonction de la
~Ps

teneur en espèce ségrégeante aux joints de grains et il est convenable d'admettre que cette

relation n'est pas modifiée de façon importante par le terme énergétique (V.14).

Il semble que notre dernière hypothèse soit valable pour des alliages Fe-Cr-Ni de

structure cubique àfaces centrées étudiés dans le présent travail. En effet, l'analyse des données

bibliographiques et les résultats présentés dans la partie consacrée à la corrosion

intergranulaire, montrent que l'attaque intergranulaire est toujours absente dans les alliages

ultra-purs à l'état hypertrempé, donc probablement libres de toute modification de composition

chimique de la zone intergranulaire par rapport à la matrice. Dans les alliages Fe-Cr-Ni, la

corrosion intergranulaire transpassive serait due exclusivement au facteur "chimique" , donc

aux ségrégations.
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TI est donc possible de comparer les niveaux de ségrégation intergranulaire dans les

alliages à un élément ségrégeant dans lesquels la composition en éléments de base est identique,

en comparant les sinus des angles d'ouverture des sillons d'attaque.

4. EXEMPLES NUMERIQUES

4.1. Analyse du processus de dissolution dans un bicristal du nickel

Par raison de simplicité, nous proposons de montrer le principe d'utilisation du modèle sur

un bicristal de nickel contenant 20 Ilg/g S. L'échantillon contient un joint symétrique de flexion

autour de <100>, d'un angle de désorientation 9 égal à 53°. L'éprouvette est découpée dans le

bicristal selon le schéma présenté au chapitre TI pour ,les bicristaux d'acier inoxydable. Nous

allons analyser le processus de corrosion integranulaire ayant lieu sur les faces parallèle et

perpendiculaire par rapport à l'axe de flexion. Le bicristal est étudié à l'état brut de fabrication,

donc correspondant à un refroidissement lent à partir "de la température de solidification.

Les tests de corrosion sont effectués dans la solution 2N d'acide sulfurique à des

températures comprises entre 25 et 55°C. Les potentiels, compris entre 650 et 850 mV!Hg2S04,

sont choisis dans le domaine linéaire de la fonction ln 18 = f(V).

Nous avons vérifié, après chaque essai, le rapport des densités des courants de dissolution

18 et Ir, en utilisant l'équation (V.8). Ce rapport est toujours égal à l±O,OI, il n'y a donc pas

d'anisotropie des vitesses de dissolution générale entre les surfaces de l'échantillon et les faces

latérales des sillons.

Le tableau V.l. montre les résultats des mesures des angles des sillons d'attaque

intergranulaire.

Tableau V.l.

T [OC] 25 35 45 55

E[mV/Hg2S04] 650 700 850 650 700 800 600 700 800 650 700 800

W2//<loo> 47 51 63 49 51 61 45 48 61 45 48 59

W2.J.. <100> 58 63 68 56 59 62 54 56 64 56 57 65

La figure VA montre les courbes des vitesses de dissolution des parties: monocristalline

et "intergranulaire" (sur les faces parallèle et perpendiculaire à l'axe de flexion) à 25 et 55°C. La

composition de la zone intergranulaire pouvant être modifiée par la ségrégation, nous ne sommes
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pas en mesure d'obtenir directement la courbe ln Ij = f(V). Au contraire, il est possible de

calculer, en utilisant les relations (V.1) et (VA), la vitesse de dissolution intergranulaire pour

chaque couple (potentiel, température). D'après figure VA, la relation ln Ij = f(V) est

approximativement linéaire dans le domaine de potentiels choisi, il est donc justifié d'utiliser

l'équation (V.13) pour le calcul des paramètres du processus de dissolution intergranulaire.

T=2S·C

T=SS·C

900 potentiel
mV/Hg2S04

850

(1) dissolutioll général e
(2) dissolution intergranulaire Il <001 >
(3) dissolution intergranulaire..L <001>

2 3

700650600

-1

-3

-2

2

ln Is ln Ij(MjZsPs/MsZj Pj)

3

O+--r-----r---r---.,..-~~C--_r_--r__----~

Fig.VA. Courbes de polarisation de dissolution générale et intergranulaire du bicristal de nickel

<OOl>53°4ansl~cidesuijùrique2N

Les pentes des droites indiquent directement les valeurs des constantes de Tafel pour

chaque processus de dissolution à la température donnée. En étudiant les variations des 1/~i en

fonction de 1/RT, nous pouvons donc les décomposer suivant la relation (V.12). Les résultats

sont présentés sur la figure V.5 et dans le tableau V.2. Dans tous les cas, le terme ÔiZï, représenté

par la pente des droites, est le même et la diminution de l'intensité de l'attaque intergranulaire

lorsque le potentiel augmente est provoqué par la variation du terme bi. indépendant de la

température. L'équation (V.14) prend alors la forme suivante:

. ~SPjJ ilGr - ilGjln (sm aJ2) = ln . + (br - bj)(V - Va) - RT
MJps

(V. 15)

En analysant cette relation en fonction de 1/RT, nous pouvons calculer la différence

d'énergies de dissolution entre la surface et le joint de grains, ainsi que la composition

approximative de la zone intergranulaire, à condition que la constante Va soit connue (Fig.V.5 et

Tableau V.2). Comme l'intensité de la corrosion intergranulaire à potentiel fixe ne varie pas en
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fonction de la température (entre 25 et 55°C), l'énergie globale d'activation est, à l'erreur

expérimentale près, identique pour les processus de dissolution générale et intergranulaire.

Tableau V.2.

T [OC] 1/~i bi OiZiF Vo
MNiPNi-S cj{S) [% atomique]
MNi-SPNi

25 0,0151
0

dissolution 35 0,0142 C"l-0 67
générale 45 0,0132 cS

1

55 0,0125 ~

0
25 0,0147 ~-::t bQ

dissolution 35 0,0137 C"l

~ 0,92 30- 670
intergranulaire 45 0,0129 cS

1 S
-L <001> 55 0,0121 l(")

r-
25 0,0140 00

0
dissolution 35 0,0131 l.'f')-
intergranulaire

0 67
45 0,0124 cS

1

Il <001> 55 0,0116

1 - dissel utien Clénérale
2 - dissel ution intergranulai re.L <100>
3 - dissel ution i ntergranulai re Il <100>

0/37 0/38 0 /39

Fig. V.5. Variation de la constante de Ta/el en/onction de la température pour les processus de

dissolution générale et intergranulaire dans le bicristal <001>53° de nickel
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La forme finale de la relation (V.1) dans le cas du bicristal de nickel est donc la suivante:

Mp·
sin ail =~ exp (br - bj)(V - Vo)

MjPs
(V.16)

Le calcul de la composition chimique de la zone intergranulaire n'est possible que si l'on connait

la constante Vo. Du fait que dans le cas étudié, l'équation peut être réduite à la forme ci-dessus et

que les constantes bj caractérisant le processus de dissolution varient suivant l'orientation du joint

par rapport à la surface attaquée, il est possible d'estimer la valeur de Vo en comparant les angles

des sillons d'attaque formés sur les deux faces de l'échantillon: (sin al2) / et (sin al2)//, lors du

test à potentiel fixe. Ainsi :

ln (sin al2).L

V - V + (sin al2)//
0- bU - bj// (V.17)

Les calculs effectués pour chaque couple potentiel-température étudiée, donnent la valeur

moyenne de Vo égale à 875±50 mVIHg2S04.

Le rapport MsPi est égal à 0,92±O,03. En considérant le soufre comme le seul élément
~Ps

ségrégeant , nous pouvons calculer sa concentration au joint suivant la relation :

(M/p)Ni-S - (M/P)Ni
cs =

(M/p)S - (M/p)Ni
(V.18)

La concentration intergranulaire en soufre est proche de 30 % atomiques, valeur compatible avec

les données bibliographiques obtenues par les méthodes directes d'étude des ségrégations

(Beaunier et coll.,1984).

4.2. Etude de la ségrégation du silicium dans les bicristaux de flexion <001 >20°
d'acier inoxydable 17·13 contenant entre 0,05 et 0,85% Si

Notre objectif est de comparer les résultats de corrosion intergranulaire et de

spectrométrie Auger, afin de vérifier la relation proposée dans § 1.3 entre l'intensité de l'attaque

transpassive et le niveau de la ségrégation intergranulaire. Les échantillons choisis pour cette

démonstration sont les bicristaux de flexion <001>20°, d'acier inoxydable Fe-17Cr-13Ni

contenant entre 0,05 et 0,85% Si. Les tests de corrosion sont effectués sur la face perpendiculaire
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Fig. V.6. Evolution de la concentration du silicium au joint <001>20° de l'acier inoxydable

Fe-17Cr-13Ni et de l'intensité de la corrosion intergranulaire en/onction de la teneur

volumique en Si (traitement thermique - 24 h 600 OC/eau)

au plan du joint et à l'axe de flexion, dans la solution 2N d'acide sulfurique à SO°C à 700

mV/Hg2S04, après le maintien de 24 heures à 600°C suivi d'un refroidissement dans l'eau.

La figure V.6 présente la relation entre l'angle des sillons et la concentration du silicium

aux joints de grains, en fonction de la teneur volumique en Si. Les mesures de la concentration

du silicium au joint de grains ont été effectuées par spectrométrie Auger (Chapitre II). Malgré le

petit nombre de résultats, il semble que l'évolution de la concentration du silicium au joint de

grains soit décrite de façon satisfaisante par les variations des sillons d'attaque intergranulaire.

En utilisant l'équation de Mc Lean sous la forme proposée par Nowicki et Biscondi

(1988) et discutée dans le chapitre 1:

tK ta
1-tK = 1-ta exp (-Es/kT)

avec ti = taux d'occupation des sites du type K dans le joint (tK) et en volume (ta),

nous sommes en mesure de calculer l'énergie de ségrégation intergranulaire du silicium dans le

joint étudié.

Dans les joints de grains de flexion <001>, un seul type de sites intergranulaires est

susceptible de recevoir les atomes ségrégés (Nowicki, communication personnelle), nous avons

donc:
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En défmissant par cp le rapport du nombre des sites favorables à la ségrégation au nombre total

des sites intergranulaires (par unité d'aire du joint) :

cp=Q/Q

nous avons donc, si Cj = Ny'Q :

tj = cy'cp.

En volume, tous les sites étant considérés comme identiques, le nombre des sites favorables aux

atomes Si est égal au nombre total des sites et : to = cv.

La forme de l'équation de McLean que nous utilisons est donc la suivante:

c· c
~o=-1v exp ~-EslkT)
Cj -Cj -cv

Le problème d'estimation de cp, en fonction de la nature du système et de la structure du

joint sera discuté en détail dans le chapitre suivant. Le calcul s'effectue en utilisant les résultats

des simulations de structure dès joints de grains avec les atomes ségrégés (Nowicki,

communication personnelle). Dans le joint étudié, la concentration maximale du silicium est

proche de 0,11.

D'après les résultats de l'analyse Auger, l'énergie de ségrégation du silicium dans le joint

de grains symétrique de flexion <001>20° de l'acier inoxydable Fe-17Cr-13Ni est comprise entre

-0,38 et -0,44 eV/atome (Fig.V.6) Cette valeur est comparable avec celles calculées pour d'autres

systèmes de structure cubique à faces centrées présentant les ségrégations intergranulaires

d'éléments· de substitution: par exemple l'énergie moyenne de ségrégation du bismuth dans des

joints de flexion <001> dans le cuivre est proche de -0,70 eV/atome (Fraczkiewicz, 1986).

4.3. Interprétation de la relation entre la teneur volumique en silicium et la corrosion
intergranulaire dans les aciers inoxydables et les alliages Ni-Si

Les aciers inoxydables austénitiques au silicium est les alliages Ni-Si subissent, dans les

conditions transpassives, une corrosion intergranulaire dont l'intensité dépend fortement de la

teneur en silicium (Chapitre 1). L'intensité de l'attaque intergranulaire, lors des essais effectués à
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potentiel fixe, passe par un maximum lorsque la teneur volumique en silicium est égale à 1% en

masse.

L'explication que nous proposons est basée sur l'hypothèse que l'attaque' résulte d'une,
ségrégation intergranulaire du silicium. Nous admettons en plus que cette ségrégation peut être

décrite par le modèle de McLean de ségrégation d'équilibre (Chapitre 1). La valeur de l'énergie de

ségrégation utilisée est celle que nous avons calculée pour le cas de ségrégation intergranulaire

du silicium dans le joint <001>20° de l'acier inoxydable 17Cr-13Ni (-0,41 eV/atome). Nous

prenons pour cjo, la valeur de Il % atomiques, calculée dans le paragraphe précédent dans le cas

d'un joint de structure connue.

Nous montrerons dans le chapitre suivant que l'analyse de la dissolution intergranulaire

dans les aciers inoxydables permet des simplifications identiques que dans le cas du système Ni

S discuté au § 1.4.2. La formation d'un sillon intergranulaire résulte donc essentiellement de la

différence des compositions chimiques entre le joint et la matrice. Pour simplifier la

démonstration, nous admettons que le terme exponentiel de l'équation (V.ll) est égal à 1

(hypothèse valable pour V proche de Vo ou pour br =bj).

L'évolution du volume atomique moyen dans la zone intergranulaire est une fonction

linéaire de la concentration en espèce ségrégeante, à condition que la proportion des éléments

majeurs de l'alliage (Fe, Cr, Ni) au joint soit la même que dans le volume. Nous désignons le

volume atomique moyen de la matrice Fe-Cr-Ni (ou Ni, dans le cas des alliages Ni-S) par

(M/p)M et celui du silicium - par (M/p)Si. Nous avons donc, si le silicium est le seul élément

ségrégeant :

sin aJ2 = cv[(M/p)Si - (M/p)MJ + (M/p)M
cj[(M/p)Si - (M/p)MJ + (M/p)M

D'après la théorie de McLean, la concentration de l'espèce ségrégeante au joint est égale à:

c. - Cv CjO exp (-Es/RT)
)-1 - Cv + Cv exp (-Es/RT)

En combinant ces deux équations, nous pouvons donc calculer l'évolution de l'intensité de

l'attaque intergranulaire en fonction de la teneur volumique en espèce ségrégeante. Les résultats,

relatifs au processus de ségrégation d'équilibre à 600°C, sont résumés dans la figure V.7. La

courbe de l'évolution de l'intensité de l'attaque intergranulaire en fonction de Cv (Si) présente un

maximum qui se situe aux alentours de 2 % atomiques (1 % en masse environ). En ce qui

concerne la position du maximum, l'accord de notre résultat avec les données bibliographiques

est donc parfait.
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Cv (Si) [% atomique]
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Fig. V.7. Relation entre l'intensité de l'attaque intergranulaire et la teneur volumique en silicium

dans un acier inoxydable austénitique - prévision théorique

5. DISCUSSION

Le modèle de dissolution intergranulaire que nous ve~ons de présenter est basé sur le

même concept théorique - imposé par les observations expérimentales des sillons d'attaque - que

le modèle proposé par Beaunier (1979). Nous décrivons donc la fonnation du sillon d'attaque

comme conséquence de l'existence d'une vitesse de dissolution caractérisant le joint de grains,

différente de la vitesse de dissolution générale. L'angle du sillon d'attaque, stable en fonction du

temps, à condition que les paramètres électrochimiques du processus soient constants, est donc

considéré comme critère de l'intensité de la corrosion intergranulaire.

A cause de simplifications adoptées dans le modèle de Beaunier, son utilisation est

limitée aux seuls systèmes ne présentant pas de ségrégations intergranulaires. Or, l'expérience

montre l'absence des sillons d'attaque après les tests de corrosion transpassive dans les matériaux

de très haute pureté. TI apparaît donc que ce type d'attaque est lié plutôt aux variations locales de

composition chimique qu'aux différences d'énergies de dissolution entre la matrice et le joint. De

plus, les hypothèses admises par Beaunier rendent impossible l'explication théorique du

phénomène de variation de l'angle du sillon en fonction du potentiel, observé dans tous les cas

connus de la corrosion transpassive.

Le modèle que nous proposons pennet, malgré l'adoption des hypothèses simplificatrices

inévitables à cause de la complexité de l'équation électrochimique de dissolution, de donner une

explication théorique des données expérimentales. En particulier, nous admettons l'égalité du

paramètre Vo dans la matrice et dans la zone intergranulaire. Cette hypothèse est sans doute la

plus discutable dans les systèmes, où à cause d'une ségrégation, le joint de grains a une

composition chimique fortement modifiée par rapport à la matrice. Cependant, cette

simplification n'exclut pas, comme le montrent les exemples numériques, une interprétation

correcte des résultats expérimentaux.
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Notre modèle met en évidence la variation significative des deux paramètres des

équations électrochimiques de dissolution générale et intergranulaire : la constante de Tafel (1/~)

et la composition chimique, exprimée par le volume atomique moyen (M/p). La variation de la

composition chimique entre la matrice et le joint n'est pas indispensable du point de vue du

formalisme mathématique, pour la formation d'un sillon d'attaque. La possibilité d'une corrosion

intergranulaire transpassive dans les métaux sans ségrégations n'est donc pas exclue.

Nous avons proposé l'application de notre modèle à l'analyse du phénomène de

dissolution intergranulaire dans les alliages différents: Ni-S, Ni-Si et acier inoxydable - silicium.

La description de la corrosion intergranulaire dans un bicristal de nickel contenant du soufre (§

1.4.1) montre le principe général de l'application du modèle à l'aide des résultats expérimentaux

de la corrosion transpassive à potentiel et température variables. Nous mettons en évidence

l'égalité des énergies d'activation des dissolutions générale et intergranulaire. Cette égalité se

traduit par l'absence des variations de l'intensité d'attaque en fonction de la température à

potentiel fixe. Dans les paragraphes qui suivent, la même résultat sera trouvé pour le cas d'aciers

inoxydables au silicium. La variation de l'intensité d'attaque en fonction du potentiel étant

provoquée par le terme indépendant de la température de la constante de Tafel (V.10), il est

possible de réduire l'équatiQn de dissolution à une forme très simple permettant le calcul de la

constante Vo et la variation de la composition chimique entre le joint et la matrice. Le résultat

indiquant la concentration intergranulaire en soufre de 30% atomiques, est parfaitement

compatible avec les données bibliographiques.

La relation entre la composition de la zone intergranulaire et l'intensité d'attaque, postulée

au paragraphe 1.3, est vérifiée sur les bicristaux de l'acier inoxydable 17Cr-13Ni contenant entre

0,05 et 0,85% Si. L'évolution de l'attaque intergranulaire en fonction de la teneur volumique en

silicium et les résultats d'analyse au spectromètre Auger, montrent que la corrosion

intergranulaire peut être considérée comme critère de comparaison des niveaux de ségrégation

dans un alliage. Une telle analyse comparative n'est valable que dans le cas où tous les essais sont

effectués à potentiel identique.

Enfin, l'application du modèle électrochimique de dissolution et de la théorie de

ségrégation d'équilibre de McLean, a permis d'interpréter qualitativement les résultats

expérimentaux concernant l'évolution de l'intensité de la corrosion intergranulaire transpassive

des aciers inoxydables austénitiques et du nickel en fonction de la teneur volumique en silicium.

Notre analyse, basée sur l'hypothèse que le silicium est le seul élément ségrégeant et que la

composition moyenne en éléments majeurs (Fe - Cr- Ni) est identique au joint et dans la matrice,

conduit à un résultat très proche du comportement expérimental décrit dans le chapitre 1.

La discussion des possibilités d'utilisation du modèle dans les aciers inoxydables sera

présentée dans le chapitre suivant, consacré au rôle de la composition des aciers inoxydables

dans le processus de corrosion intergranulaire.
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CORROSION INTERGRANULAIRE
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D'après les résultats bibliographiques résumés dans le chapitre l, le silicium est

considéré comme le principal responsable de la corrosion intergranulaire transpassive d'aciers

inoxydables. En revanche, l'influence d'impuretés présentes simultanément dans les aciers n'est

pas bien connue, en particulier à l'état hypertrempé, où l'existence d'une précipitation de

carbures peut être exclue. Nous proposons donc d'étudier la corrosion intergranulaire dans les

aciers au silicium, présentant différentes teneurs en carbone et en phosphore, afin de mettre en

évidence le rôle du silicium dans le processus de corrosion intergranulaire. Comme l'intensité

d'attaque dépend defaçon importante des conditions électrochimiques (potentiel), cette étude est

menée en majeure partie sur la base du test potentiostatique de corrosion dans l'acide sulfurique.

Nous admettons que la formation des sillons est due aux mécanismes décrits dans le

chapitre précédent. Nous excluons donc de notre discussion les phénomènes de corrosion

intergranulaire en présence de précipités d'une nouvelle phase aux joints.
\

Lafigure VI.l présente des exemples de sillons d'attaque intergranulaire dans les alliages

étudiés. Dans tous ces cas, la géométrie des sillons correspond au schéma de lafigure V.l. Il est

donc possible de déterminer facilement les angles d'ouverture, le meil/eur critère de

comparaison des intensités d'attaque intergranulaire (Chapitre V).

1. INFLUENCE DE LA TENEUR EN SILICIUM SUR L'INTENSITE DE LA CORROSION

INTERGRANULAIRE

1.1. Aciers polycristallins à l'état hypertrempé (1 h • 1200°C/eau)

1.1.1. Test potentiostatique dans H2S04

Quelle que soit la pureté de l'acier, la relation que nous trouvons entre la teneur en

silicium et l'angle des sillons d'attaque est en accord avec les données bibliographiques : les

aciers à 1% Si environ présentent la corrosion intergranulaire la plus forte. Le tableau VI.l

montre les résultats des mesures d'angles de sillons dans les nuances étudiées. Ces résultats sont

des moyennes sur environ 30 sillons dans chaque échantillon.

Dans les nuances contenant 1% Si (Ul6-lSi, l7-13-lSi, OP-lSi et lOüP-lSi), le silicium

semble déterminer l'intensité de l'attaque: les différences entre les angles moyens des sillons sont

relativement faibles malgré de fortes différences entre les teneurs en impuretés (Tableau II.l).



156

(a) Bicristal N°33 _1ère attaque à 700 mVIHg2S04, 2e attaque à 600 mVIHg2S04

(b) Bicristal N°30 - attaque dans H2S0412N à 600 mVIHg2S04
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(c) Alliage OP-lSi, attaque dans H2S04/2N à 650 mV/Hg2S04

(d) Alliage lOOP-lSi, attaque dans H2S04/2N à 650 mV/Hg2S04

Fig. VI.l. Faciès d'attaque intergranulaire transpassive



158

Fig.VI.2. Acier U16, Ih l200°C/eau, test potentiostatique H2S04/2N, 50°C, 650 mV/Hg2S04

Fig.VI.3. Acier 17-13-03Si, Ih l200°C/eau, test potentiostatique H2S04/2N, 50°C, 650 mV/Hg2S04
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Au contraire, dans le domaine des concentrations entre 0 et 0,6% Si, la présence

d'impuretés joue un rôle nettement plus important dans la formation des sillons. Le silicium n'est

plus le seul élément déterminant l'intensité de l'attaque. Ainsi, l'acier l7-l3-03Si ne subit aucune

corrosion intergranulaire dans les conditions choisies, bien que sa teneur en. silicium soit

nettement supérieure à celle de l'acier Ul6 à 0,095% Si qui présente une attaque assez

importante, mais beaucoup plus irrégulière que les aciers contenant 1% Si (Tableau VI.1 et

Fig.VI.2). Rappelons (Tableau II.1), que ces deux aciers ont des teneurs en phosphore et en

carbone très différentes. Comme l'acier ultra-pur lOOP-OSi contenant 110 Jlg/g P ne présente pas

de corrosion intergranulaire, nous pensons que la teneur en carbone relativement élevée de l'acier

U16 est à l'origine de l'attaque des joints de grains dans l'acide sulfurique.

Tableau VI.l. Intensité de la corrosion intergranUlaire( 1 -1) des aciers hypertrempés
, sin a/2

Tr3;Ïtement thermique

Acier 1h 1200°C/eau 24h 1200°C/eau

H2S04* HN03** H2S04* HN0 3**

U16 0,22 3,45 0,22 N.A.

Ul6-OlSi 0,21 2,37 0,27 4,76

Ul6-06Si 0,41 N.A. 0,56 N.A.

UI6-1Si 0,64 1,25 0,86 2,33

Ul6-2Si 0 0,41 0 0,56

U16-4Si 0 0 0 0

17-13-0Si 0 0 0 4,02

17-13-03Si 0 0 0 2,63

17-13-1Si 0,60 1,29 0,62 1,37

1Si-OP 0,48 0,05 0,50 0,05

lSi-100P 0,52 0,05 0,55 0,05

OSi-50P 0 N.A. 0 N.A.

OSi-100P 0 0 0 0

* test potentiostatique à 650 mVIHg2S04

** test Huey

N.A. - non analysé

Dans les nuances contenant 1% Si, pratiquement tous les joints de grains sont attaqués.

Cependant, une dispersion des résultats de l'ordre de ±30% par rapport à la valeur moyenne

suggère que le niveau de ségrégation varie en fonction de la structure des joints.
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Fig.vI.4. Acier U16, 1h nOODe/eaU, test Huey - 2 périodes de 48 heures
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Les joints des macles ne sont jamais corrodés. La formation de marches à l'intersection

des macles avec la surface résulte d'une différence des vitesses de dissolution générale de deux

côtés du joint (Fig.VI.3).

Conformément aux données bibliographiques, nous n'avons constaté aucune attaque

intergranulaire dans les aciers contenant 2 et 4% Si hypertrempés, malgré des teneurs en carbone

proches de 200 ~g/g.

Le traitement de "trempe lente" (Chapitre II) appliqué après un maintien d'une heure à

1200°C, ne conduit à aucune modification mesurable des angles des sillons par rapport à l'état

hypertrempé.

1.1.2. Test Huey

Contrairement aux prévisions, les résultats çiu test Huey présentent plusieurs différences

qualitatives par rapport au test potentiostatique dans l'acide sulfurique. Dans les aciers de pureté

industrielle, la corrosion intergranulaire est la plus forte dans les nuances à bas silicium

(Fig.VIA). Les valeurs des angles des sillons mesurées dans les aciers U16 et U16·01Si, égales

en moyenne à 25° indiquent une vitesse de dissolution des joints deux à trois fois plus rapide que

dans l'acier U16·1Si (angle moyen"" 60°).

Un autre résultat intéressant concerne le comportement de l'acier U16·2Si vis-à-vis de la

corrosion intergranulaire. Cet acier présente une corrosion intergranulaire relativement forte (a. ""

80-100°). Or, les aciers dont les teneurs en silicium sont supérieures à 1% sont généralement

considérés insensibles à la corrosion intergranulaire transpassive (Chapitre I).

Contrairement aux données bibliographiques, nous observons donc une diminution

progressive de l'intensité de l'attaque dans l'acide nitrique 14,4N lorsque la teneur en silicium

augmente. Les résultats sont résumés dans le tableau VI.1 et schématisés sur la figure VI.5 qui

met en évidence les différences entre les deux types de tests utilisés.

Le comportement vis-à-vis de la corrosion intergranulaire lors du test Huey des aciers de

haute pureté (Tableau II.1 - groupe II) hypertrempés est presque le même que dans le test

potentiostatique dans H2S04 (Tableau VI.1).

Les alliages ultra-purs (Tableau II.1 - groupe III) contenant du silicium (l%) ne subissent

qu'une très faible corrosion intergranulaire (a. "" 140°), qui n'est pas modifiée par la présence

éventuelle de 100 ~g/g P.
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• 1- test Hl.ley

2 -test potentiostatique dans H2S04

4 ~Si

Fig. VI5. Intensité de l'attaque intergranulaire transpassive des aciers de pureté industrielle

(groupe 1) hypertrempés (lh - 1200°C/eau), testés dans H2S04 (potentiel imposé

dans le domaine transpassif) et dans HN03 (potentiel libre)

Contrairement au test dans l'acide sulfurique, les joints de macles subissent parfois une

attaque très importante dont le faciès est différent de celui da la corrosion des joints de grains. Il

apparaît (Fig.VI.6) que l'origine de cette attaque se situe aux figures de corrosion (Chapitre IV)

qui se forment le long des joints de macles. L'évolution de ces figures dont la taille est nettement

supérieure à celle des figures formées à l'intérieur des grains, se fait probablement selon le même

mécanisme que l'évolution des cavités intragranuIaires (Chapitre IV)

En raison du caractère assez irrégulier des cavités formées par ce type d'attaque,

particulièrement lorsque les maintiens dans le milieu corrosif sont longs (test Huey - 5 périodes

de 48 heures), on a l'impression d'une corrosion plutôt intragranulaire.

1.2. Influence de la durée de maintien à 1200°C

1.2.1. Test potentiostatique dans H2S04

Tous les aciers étudiés présentent une légère évolution de la corrosion intergranulaire

lorsque les maintiens à 1200° sont prolongés jusqu'à 24 heures. L'attaque devient plus forte

(Tableau VI. 1) et plus régulière: les angles moyens des sillons d'attaque s'approchent de ceux qui

caractérisent les nuances contenant 1% Si. Signalons aussi l'apparition d'une très faible corrosion

intergranulaire dans les aciers 17-13-0Si et 17-13-03Si non attaqués après le traitement pendant

une heure à 12OO°C (Fig.VI.7). Cette attaque ne concerne que très peu de joints.
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Fig. VI.6. Attaque des joints de macles dans l'acier U16-01Si hypetrempé (lh nOODe/eau, test

Huey,l période de 48 heures)
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Fig. VI.7. Acier 17-13-0Si, 24h 1200 oC/eau, test potentiostatique dans H2S04/2N, T=50°C,

650 mV/Hg2S04

Fig. VI.8a. Acier 17-13-0Si, Ih 1200°Cleau, test Huey, 1 période de 48 heures
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Fig. V/.8 b et c. Acier 17-13-0Si, 24h 1200°Cleau, test Huey -1 période de 48 heures
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Une prolongation du traitement jusqu'à 48 heures ne provoque aucune modification par

rapport au traitement de 24 heures.

1.2.2. Test Huey

L'évolution de l'intensité de la corrosion intergranulaire en fonction du temps de maintien

à 12OÛ°C lors du test Huey est particulièrement nette dans les aciers du groupe n. Rappelons

que les nuances 17-13-0Si et 17-13-03Si étaient sans attaque intergranulaire après 1 heure à

1200°C (Fig.VI.8a). La prolongation du traitement jusqu'à 24 heures provoque l'apparition d'une

corrosion très importante caractérisée par des angles de sillons de l'ordre de 20-30° (Fig.VI.8b et

c). Ces valeurs sont nettement supérieures à celles qui caractérisent l'acier 17-13-1Si, qui dans

des conditions identiques subit une évolution relativeme~t faible (Tableau VI.1).

Les analyses Auger, effectuées sur l'acier 17-13-0Si après 1 et 24 heures à 12OÛ°C n'ont

montré aucune différence importante de la composition des joints de grains entre les deux états.

En particulier, les teneurs en silicium (4,4 et 4,7% atomiques respectivement) sont presque les

mêmes. Néanmoins, l'acier traité pendant 24 heures à 1200° présente une teneur en chrome aux

joints, légèrement supérieure à celle de l'acier qui a subi le traitement de une heure à 1200°C :

14,5 ± 0,7% contre 13,9 ± 1,0% atomiques. A cause de la dispersion des résultats d'analyse

Auger, il n'est pas possible de considérer cette différence comme significative.

Dans les aciers de pureté industrielle (groupe 1), l'évolution de l'attaque avec la durée de

traitement à 12OÛ°C est négligeable, probablement parce que son intensité est déjà très forte à

l'état 1h-120û°C (§1.1.2), particulièrement dans les nuances à basses teneurs en silicium.

Les alliages ultra-purs ne subissent aucune variation de l'intensité d'attaque en fonction de

la durée de traitement à 120û°C. La corrosion intergranulaire,. même à 1% Si, reste très faible et

irrégulière.

1.3. Corrosion intergranulaire des bicristaux • relation avec la teneur en chrome

L'analyse détaillée de la relation entre l'intensité de la corrosion intergranulaire et la

structure du joint sera proposée plus loin (§ 3). Ici, nous décrivons l'influence du chrome sur

l'intensité de la corrosion intergranulaire. Les résultats des analyses chimiques des échantillons

bicristallins ont montré (Tableau II.1 et Al) une augmentation significative de la teneur en

chrome, en fonction de la distance à partir du germe.
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Fig. VI.9. Relation entre la teneur en chrome et l'intensité de l'attaque intergranulaire dans les

bicristaux deflexion <001> de l'acier inoxydable 17Cr-13Ni

Les conséquences de cette variation de composition sur le comportement des bicristaux

vis-à-vis de la dissolution généralisée ont été discutées dans le chapitre ill.

Il semble que les différences des teneurs en chrome aient également une très forte

influence sur l'intensité de la corrosion intergranulaire. Les exemples présentés dans la figure

VI.9 montrent que l'intensité de l'attaque intergranulaire augmente en fonction de la distance à

partir du germe dans les bicristaux. Nous avons constaté ce phénomène dans tous les bicristaux

étudiés, y compris dans ceux, où les teneurs en silicium et en carbone sont les mêmes quel que

soit l'emplacement de l'échantillon dans le cristal.

Les analyses Auger effectuées sur les échantillons bicristallins hypertrempés <001>10°

d'acier 17-13-03Si (N°l et 2 - Tableau A.1) ont montré que les concentrations intergranulaires en

silicium ne varient pratiquement pas en fonction de la distance à partir du germe (4,8 et 5,2 %

atomiques pour les échantillons N°l et 2 respectivement), malgré une très forte différence des

intensités de l'attaque intergranulaire (Fig.VI.9). Si l'on considère le silicium comme le seul

élément ségrégeant, il est raisonnable d'admettre que son influence sur l'angle d'ouverture des

sillons d'attaque varie très fortement en fonction de la teneur en chrome dans la matrice.

Nous avons essayé de relier l'intensité de la corrosion intergranulaire aux variations de la

teneur en chrome dans les échantillons bicristallins. En moyenne, l'intensité de l'attaque 11,
exprimée par (. 1 - 1), varie de la façon suivante, en fonction de la teneur en chrome :

sma/2
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J = 0,22 [%Cr] + cte (VI.1)

Cette relation approximative (la pente des droites varie entre 0,12 et 0,32) est valable dans le

domaine des teneurs en chrome comprises entre 14 et 19% en masse. La valeur de la constante

varie en fonction de l'angle de désorientation (Fig.VI.9).

1.4. Discussion

Le résultat le plus surprenant dans cette partie de notre exposé concerne les différences

entre le comportement des aciers inoxydables au silicium lors du test Huey et dans l'acide

sulfurique, dans les conditions potentiostatiques.

Nous proposons une explication de ce phénomène, basée sur les différences des

conditions électrochimiques dans les deux tests, l'un étant un essai de corrosion libre, l'autre se

passant à potentiel imposé. Selon notre modèle de dissolution intergranulaire, la formation du

sillon dans les aciers inoxydables austénitiques résulte en majeure partie de la présence de

ségrégations intergranulaires.

Si le joint est enrichi en silicium, à une même valeur de potentiel électrochimique, sa

vitesse de dissolution est supérieure à celle de la matrice. Ce résultat est en accord avec les

données relatives à la dissolution généralisée, présentées dans le chapitre IV.

Lors d'un test de corrosion à potentiel imposé à la valeur VI (Fig.VI.10), les vitesses de

dissolution du joint et de la matrice sont égales respectivement à Vis et Vlj. Leur rapport donne la

valeur de l'angle du sillon, selon l'équation V.l.

Dans les conditions de corrosion libre dans l'acide nitrique (test Huey), le potentiel du

métal est d'autant plus bas que la teneur en silicium est plus élevée (Chapitre IV). Si donc le

potentiel de la matrice est identique à celui que nous imposons lors du test potentiostatique (VM

= VI), celui de la zone intergranulaire sera plus faible (Fig.VI.10). n en résulte que le rapport des

vitesses de dissolution: V2j et V2s sera inférieur à celui constaté dans la situation précédente.

L'intensité de la corrosion intergranulaire est donc plus faible.

Dans le but de justifier notre interprétation, nous avons effectué des tests de corrosion à

potentiel imposé (1100 mV/ECS = 700 mV/Hg2S04) dans l'acide nitrique 14,4N à ébullition. Ces

tests ont été effectués sur les aciers 17-13-0Si et 17-13-1Si après un maintien de 24 heures à

1200°C. Les résultats des mesures d'angles des sillons intergranulaires sont différents de ceux du

test Huey (Tableau VI.2). En particulier, contrairement au test Huey, l'intensité de l'attaque

intergranulaire est plus forte dans l'acier contenant 1%Si. Bien que les intensités d'attaque soient

nettement supérieures à celles du test dans l'acide sulfurique, la relation entre 11 et la teneur en

silicium est la même. Les différences observées entre les deux tests résultent donc plutôt des

conditions électrochimiques propres à chacun de ces tests que des propriétés du milieu.
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Tableau VI.2. Relation entre l'intensité de la corrosion intergranulaire et les conditions

électrochimiques d'attaque des aciers hypertrempés (24h -1200°C / eau)

Test potentiostatique Test Huey Test potentiostatique

H2S04!2N, 650 mV/Hg2S04 (potentiel libre) HN03/14,4N, 1100 mV/ECS

17-13-0Si 0 4,02 0,86

17-13-1Si 0,60 1,37 1,92

Inv

potentiel Y

Fig. VI.JO. Rapport entre les vitesses de dissolution générale et intergranulaire lors de tests

à potentiel libre et à potentiel imposé

Le schéma que nous venons de présenter explique correctement nos résultats dans la

partie concernant l'influence du silicium sur l'intensité de la corrosion intergranulaire lors du test

Huey et du test potentiostatique dans l'acide sulfurique. Ceci est possible parce que les influences

du silicium sur les courbes de polarisation dans le domaine transpassif, dans les deux milieux

utilisés sont approximativement les mêmes (Chapitre IV).

La présence de corrosion intergranulaire des aciers à bas silicium (Tableau VI.1) et

l'apparition d'une très forte attaque dans l'acier 17-13-0Si après un: maintien de 24 heures à

12OO°C, dans les conditions du test Huey, ne peuvent pas être expliquées par l'influence du

silicium. Bien que nous ne disposions d'aucune évidence directe, il semble, d'après une analyse

comparative des aciers de différente pureté, que le carbone soit responsable de ces phénomènes

dont les conséquences peuvent être très graves pour l'utilisation industrielle de ces aciers.
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De même, la ségrégation du silicium ne permet pas d'expliquer la présence d'une attaque

très forte des joints de macles dans les conditions du test Huey. Cette attaque dont l'aspect est

beaucoup plus irrégulier de celui de la corrosion des joints de grains, conduit à la formation de

cavités de profondeur importante qui ressemblent à une corrosion intragranulaire. TI 'nous semble

que ce type particulier de corrosion peut être confondu avec les phénomènes décrits comme

intragranulaires, apparus dans la pratique industrielle d'utilisation de l'acier URANUS 16. La

relation entre l'intensité de cette attaque et la teneur en silicium est la même que dans le cas de la

corrosion intergranulaire lors du test Huey (Fig.VI.5) : la corrosion des joints de macles diminue

lorsque la teneur en silicium augmente, de façon telle que, à 4% Si, seule la dissolution

généralisée a lieu.

Les essais de corrosion potentiostatique dans l'acier sulfurique, effectués sur les

échantillons bicristallins contenant entre 14,5 et 19% Cr" ont abouti à une relation entre la teneur

en chrome et l'intensité de l'attaque intergranulaire. A même teneur en silicium, la corrosion est

d'autant plus forte (11 plus élevé) que la teneur en chrome dans l'acier est plus élevée. L'action du

chrome ne se limite donc pas à une accélération de la'dissolution généralisée (Chapitre IV). Cette

influence du chrome ne peut pas être négligée. Un exemple qui peut être tiré des données

résumées dans le tableau VI.1. montre l'importance du phénomène présenté:

- L'intensité de la corrosion intergranulaire de l'acier Ul6-01Si dans l'acide sulfurique est de 0,21.

- L'augmentation de la teneur en chrome de l'acier de 18 à 19%, conduirait à une attaque plus

forte, égale approximativement à 11=0,21+0,22=0,44. Or, cette intensité est supérieure à celle

qui caractérise l'acier U16-06Si, contenant 18% Cr et 0,6% Si (Tableau VI. 1). Les influences du

chrome et du silicium sont donc comparables et le contrôle de la teneur en chrome est la

condition nécessaire pour la validité de toute étude comparative de corrosion intergranulaire.

Le phénomène décrit permet également d'expliquer le désaccord entre les valeurs

moyennes des angles des sillons d'attaque formés dans les mêmes conditions électrochimiques

dans l'acier 16Cr-14Ni-1Si (11=0,28 -Désestret et coll., 1968) et dans l'acier U16-1Si, contenant

18% Cr (11=0,64). Notre formule empirique (VI.1) décrit donc presque exactement la différence

des intensités d'attaque dans les deux cas.

Le chrome n'agit sur l'intensité de la corrosion intergranulaire que dans les alliages où la

ségrégation d'un autre élément, par exemple le silicium, conduit à la formation du sillon

d'attaque. En effet, quel que soit la teneur en chrome, les aciers de très haute pureté ne subissent

jamais une dissolution intergranulaire.
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2. ANALYSE DE LA SEGREGATION INTERGRANULAIRE DU SILICIUM

Les résultats résumés dans le § 1 montrent que le silicium n'est pas le seul élément

responsable de la corrosion intergranulaire transpassive des aciers inoxydables. L'influence du

silicium dépend d'une part de la composition de l'acier (chrome, carbone, phosphore) et d'autre

part du milieu corrosif.

De plus, dans les aciers de pureté industrielle, les maintiens à basses températures

peuvent conduire à une précipitation de carbures de chrome intergranulaires. L'attaque

intergranulaire transpassive dans ces conditions devient très irrégulière par rapport à l'état

hypertrempé. Il est alors difficile de définir le sillon d'attaque dont les caractéristiques varient

d'un endroit du joint à l'autre. Ce type d'attaque sort du cadre de notre étude, consacrée à la

co"osion intergranulaire des alliages homogènes.

Par ailleurs les aciers du groupe l, soumis à u,n traitement court (de 30' à 1h) à 700 oC,

consécutif à l'hypertrempe, ne modifient pas leurs comportements vis-à-vis de la corrosion

intergranulaire transpassive: ni dans l'acide sulfurique, ni lors du test Huey.

2.1. Cinétique de la ségrégation du silicium

Dans le chapitre V, nous avons proposé un exemple numérique d'étude des ségrégations

sur les bicristaux <001>20°, d'acier Fe-17Cr-13Ni. Nous avons constaté une corrélation très

satisfaisante entre le 'niveau de ségrégation intergranulaire de Si et l'angle du sillon, à condition

que les essais de corrosion soient effectués à même potentiel. L'évolution de la ségrégation du

silicium peut donc être exprimée par celle des sillons d'attaque.

Nous avons utilisé les alliages ultra-purs du groupe ID et des bicristaux pour analyser

l'évolution du niveau de ségrégation du silicium en fonction de la température du traitement

thermique. Le tableau VI.3 montre les résultats des mesures d'angles des sillons intergranulaires

effectuées sur les alliages OP-1Si, 100P-1Si ainsi que sur les bicristaux N°19 et 22 (Tableau Al).

Nous constatons que les valeurs moyennes des angles des sillons ne varient pas de façon

significative en fonction de la température du traitement thermique.

Dans les quatre cas étudiés, l'attaque intergranulaire semble être la plus forte après le

traitement à 550°C. Cependant, à cause d'une dispersion des résultats des mesures d'angles, nous

ne sommes pas en mesure de considérer ce résultat comme sûr. Les analyses Auger effectuées sur

les bicristaux N°2 et 19, après les traitements à 1200 et 650°C, ont montré que la concentration

intergranulaire du silicium est approximativement identique dans les deux cas. L'absence de

variation des angles des sillons résulte donc d'une stabilité du niveau de ségrégation du silicium.
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Tableau VI.3. Intensité J de la corrosion intergranulaire des alliages très purs contenant

du silicium en fonction de la température du traitement thermique

Alliage 1200°C lOOO°C 750°C 650°C 550°C

OP-1Si * 0,50±0,20 0,52±O,25 - 0,45±O,12 0,56±O,20

100P-1Si * 0,55±O,25 0,59±O,22 - 0,6O±O,26 0,66±O,20

bicristal N°19 ** 1,00±0,08 0,89±O,16 - 0,95±O,12 1,04±O,10

bicristal N°22 ** 0,58±O,10 0,48±O,16 0,70±0,15 0,70±0,12 0,80±0,16

* Tableau II.1

** Tableau A.1

Es =-OAl eV/atome
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Fig. VIJI. Influence de la température sur la ségrégation intergranulaire du silicium dans l'acier

inoxydable - estimation à partir du modèle de McLean

Ce résultat est très sutprenant. En effet, la théorie de ségrégation d'équilibre de McLean

prévoit une diminution de la concentration intergranulaire de l'espèce ,ségrégeante lorsque la

température augmente. La figure VI.ll illustre l'évolution théorique de la ségrégation

intergranulaire en fonction de la teneur volumique en espèce ségrégeante, entre 400 et 1200°C.

Les valeurs de l'énergie de ségrégation (-0,41 eV/atome) et de la concentration limite de l'espèce

ségrégeante au joint (CjO = 0, Il) utilisées dans le calcul sont celles que nous avons trouvées dans

le cas décrit dans le chapitre V.
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Selon les résultats du calcul, une forte diminution de l'intensité de l'attaque intergranulaire

devrait avoir lieu lorsque la température du traitement thermique augmente.

Nous pensons que le désaccord entre les résultats expérimentaux et les prévisions

théoriques peut être expliqué en faisant appel à la cinétique de ségrégation du silicium vers les

joints de grains. En effet, dans les systèmes: acier inoxydable-silicium et nickel-silicium, le

facteur d'enrichissement du joint ~ est de l'ordre de 10, pour une teneur volumique en silicium

proche de 1% en masse (=2% atomiques) et si CjO est égal à 0,15 environ. L'utilisation de

l'équation cinétique basée sur le modèle de McLean :

(VI.2)

permet de calculer, à chaque température, le temps nécessaire pour que soit atteint le niveau de

ségrégation égal à 90% de celui d'équilibre. La largeur du joint d, utilisée dans le calcul est égale

à 5.10-8 cm. Le tableau VIA montre les résultats des calculs effectués pour les températures entre

600 et 12oo°C. Les coefficients de diffusion volumique D du silicium dans la matrice cubique à

faces centrées sont pris dans: (Guiraldenq, Techniques de l'Ingénieur, MS5).

Tableau VI.4.

Température [oC] 12OO°C 1000°C 800°C 600°C 400°C

Dv(Si) [cm2·s-1] '6,5,10-10 5,5.10-11 2.10-12 1,8,10-14 2.10-17

ts90 [s] 3,1,10-3 4.10-2 1 102 105

Du fait que ces temps sont très courts, il n'est pratiquement pas possible de garder l'état

d'équilibre à haute température en effectuant le refroidissement, même très rapide. Nous

admettons donc que la ségrégation intergranulaire du silicium évolue au cours du refroidissement

et l'état étudié ne correspond pas à celui de la température de maintien. De plus, même si l'on

trempe l'alliage à partir de 12OO°C, la concentration du silicium aux joints est déjà nettement

supérieure à la teneur volumique (Fig.VI.ll). Les temps nécessaires pour atteindre le niveau

d'équilibre à des températures plus basses sont donc encore plus courts que ceux calculés avec la

formule VI.2, qui admet qu'à l'état initial les concentrations du silicium en volume et aux joints

sont les mêmes.

Le tableau VI.5 montre les résultats des analyses Auger relatives à des concentrations

intergranulaires en silicium effectuées sur une dizaine d'échantillon poly- et bicristallins, ainsi

que les mesures des angles moyens des sillons d'attaque formés lors des maintiens

potentiostatiques à 650 et 700 mV/Rg2S04, dans l'acide sulfurique.
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Tableau VLS.

Alliage cv(Si) [% atomique] cj(Si) [% atomique] 11 = l/sin <X/2 - 1

650mV 700mV

17-13-0Si * 0,10 4,6 0 0

17-13-1Si * 1,88 7,7 0,62 0,12

bicristal N°l ** 0,66 4,8 0,25 °bicristal N°2 ** 0,74 5,2 0,15 0,08

bicristal N°19 *, 1,66 8,9 1,00 0,20

bicristal N°27 *~ 1,74 8,5 0,85 0,15

bicristal N°30 *~ 1,68 10,4 1,30 0,24

* cf. Tableau II.1

** cf. Tableau A.1

A partir de ces résultats, il est possible d'établir une échélle permettant de comparer les

niveaux de ségrégation dans les différents échantillons lorsque ceux-ci sont soumis à des tests de

corrosion dans l'acide sulfurique 2N, à des potentiels de 650 et 700 mV par rapport à l'électrode

au sulfate mercureux (Fig.VI.12). Compte tenu d'une forte influence du chrome sur l'intensité de

la corrosion intergranulaire (§ 1.3), l'utilisation de cette échelle se limite à des échantillons dont

les teneurs en chrome sont proches de 17% en masse.

:Ir
1 - 650 mV/Hg2S04

2 - 700 mV/Hg2S04

a 2 4 6 8 la 12

Fig. VI.I2. Relation entre l'intensité de la corrosion transpassive et la ségrégation intergranulaire

du silicium (potentiel mesuré par rapport à l'électrode au sulfate mercureux)
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Ainsi, la concentration intergranulaire en silicium est liée à l'intensité d'attaque J par les

équations suivantes :

cj(Si) "" 19 J + 4,5

cj(Si) "" 5 :li + 4

à 700mV

à 650 mV

(VI.3a)

(VI.3b)

Dans les conditions électrochimiques choisies, l'attaque intergranulaire est donc pratiquement

inexistante lorsque la concentration intergranulaire du silicium est inférieure à 4-4,5% atomiques.

Nous avons évoqué, dans § 1.2.2 les résultats de spectrométrie Auger concernant la

concentration intergranulaire du silicium dans l'acier 17-13-0Si, sous forme polycristalline. Bien

que la teneur volumique en silicium dans cet alliage soit très faible ("" 0,10 % atomiques), la

ségrégation intergranulaire de cet élément est importa.Il:te (cj(Si) =: 4,5% atomiques). Les résultats

résumés dans le tableau VIA montrent que les niveaux de ségrégation intergranulaire dans les

aciers 17-13-0Si et 17-13-1Si sont comparables malgré une très forte différence des teneurs

volumiques en silicium. Du fait que nous ne dis.posons que de deux points expérimentaux,

l'utilisation de l'équation de McLean pour l'analyse du processus de ségrégation dans ces alliages

a nécessairement un caractère approximatif.

Les résultats des mesures de cj(Si) correspondent à une énergie de ségrégation proche de

-0,50 eV/atome et à une concentration maximale du silicium aux joints de l'ordre de 0,085. Ces

valeurs sont légèrement différentes de celles trouvées dans les bicristaux <001>20° de même

composition (Chapitre V). Nous aurions donc, dans les polycristaux, une densité moyenne de

sites favorables à la ségrégation, inférieure à celle calculée pour le joint <001>20°. En même

temps, l'énergie de ségrégation du silicium vers ces sites semble supérieure à celle trouvée dans

le cas précédent. La différence des énergies de ségrégation entre le bi- et le polycristal est de

l'ordre de 20%. Ce résultat est conforme aux données bibliographiques. En effet, Fraczkiewicz

(1986) a montré que la dispersion des valeurs de Es dans les joints de flexion autour de <001> et

<011> ne dépasse pas ±20%, bien que le niveau de ségrégation varie de façon beaucoup plus

importante en fonction de l'axe et de l'angle de désorientation.

Le fait que la concentration limite du silicium aux joints de grains dans le matériau

polycristallin (cP""O,085) est inférieure à celle qui caractérise les bicristaux de flexion <001>20°

(cP=O,l1 - cf. Chapitre V), permet d'expliquer l'absence d'attaque intergranulaire dans les aciers

17-13-0Si et 17-13-038i soumis au test potentiostatique de corrosion dans l'acide sulfurique

(Tableau VI.1). Comme le niveau de ségrégation dépend de façon linéaire de CjO, les

concentrations intergranulaires du silicium dans ces deux aciers peuvent se situer à la limite de

détection de la méthode de corrosion (Fig.VI.12), contrairement au cas des bicristaux.
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2.2. Influence du potentiel et de la température· application du modèle

de dissolution intergranulaire

Dans le chapitre V, nous avons discuté l'utilisation de notre modèle de dissolution

intergranulaire pour la description de la ségrégation du soufre dans un bicristal de nickel.

L'analyse des résultats expérimentaux a permis de simplifier considérablement l'équation

électrochimique de dissolution et de calculer la concentration en soufre dans le joint de grains.

Du fait que l'intensité de la corrosion intergranulaire 1 est indépendante de la température

d'essai (entre 20 et SO°C), nous avons admis que les énergies d'activation des processus de

dissolution générale et intergranulaire sont identiques.

Le tableau VI.6 montre les résultats des tests potentiostatiques de corrosion effectués sur

l'échantillon bicristallin N°19 : 17-13-08Si - <001>20° (Tableau Al).

Tableau VI.6. Relation entre l'intensité de la corrosion intergranulaire et le potentiel dans

le bicristal de flexion <001>20° d'acier inoxydable au silicium (N°19)

T [oC] 20 50

potentiel [mV/Hg2S04] 575 600 650 700 575 600 650 700

J Il <100> 2,86 2,22 0,85 0,14 3,17 2,57 0,82 0,11

J 1<100> 1,22 0,75 0,43 - 1,22 0,67 0,56 0,30

Comme dans le cas du nickel, nous ne constatons aucune différence entre les angles des sillons

formés à 20 et 50°C, ce qui permet de décrire le processus de dissolution par l'équation simplifiée

(V.16) :

sin a/2 = MsPj exp (br - bj)(V - Vo)
MjPs

Comme l'intènsité d'attaque et les constantes de Tafel varient suivant la face cristallographique

sur laquelle l'attaque a lieu (cf. chapitre V), il est possible d'estimer la valeur du paramètre Vo en

utilisant la relation (V.17).

Les calculs effectués pour chaque couple potentiel-température, donnent la valeur

moyenne de Vo égale à 715±40 mV/Hg2S04.
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Nous pouvons donc calculer la concentration intergranulaire du silicium à partir des

équations (V.17) et (V. 18), à condition que les teneurs en éléments majeurs (Fe-Cr-Ni) soient les

mêmes dans la matrice et au joint.

La teneur en silicium au joint de grains serait donc égale à 13±5% atomiques. L'ordre de

grandeur de cette valeur est en bon accord avec les résultats d'analyse directe de ségrégation par

spectrométrie Auger (Tableau VIA). li semble donc que le test de corrosion potentiostatique

permet d'estimer correctement le niveau de ségrégation dans les aciers inoxydables austénitiques.

2.3. Discussion

L'analyse théorique de la cinétique de ségrégation intergranulaire du silicium dans les

aciers inoxydables a montré que en la raison d'un très faible facteur d'enrichissement des joints

(de l'ordre de 10), la vitesse du processus de ségrégation est très élevée (t8
90=4·10-2 s à 1000°C).

On peut donc expliquer l'absence de différences d'intensités d'attaque intergranulaire en fonction

de la température du traitement thermique (entre 600 et 12oo°C) par le fait que la ségrégation

peut avoir lieu au cours du refroidissement de l'acier.

Nous avons essayé, en utilisant la spectroscopie Auger, d'établir une relation entre le

niveau de ségrégation intergranulaire du silicium et l'intensité de la corrosion intergranulaire dans

l'acide sulfurique à potentiel fIxe. Les essais effectués à 650 et 700 mV ont montré (Fig.VI.12)

que les conditions électrochimiques jouent un rôle décisif dans le processus de formation du

sillon d'attaque, la corrosion étant d'autant plus forte que le potentiel est plus bas dans le domaine

transpassif.

Nous rappelons que notre seul critère de l'intensité d'attaque intergranulaire est lié à

l'angle d'ouverture du sillon. Les différences des vitesses de dissolution généralisée en/onction

du potentiel ne sont donc pas prises en compte dans cette analyse.

Les relations linéaires entre la concentration intergranulaire du silicium cj(Si) et l'intensité

de l'attaque (11) montrent également (Fig.VI.12) que l'égalité du potentiel est un bon critère pour

la comparaison des résultats de corrosion entre les différents échantillons. Les résultats résumés

dans le tableau VI.5 seront utilisés dans le paragraphe suivant pour analyser la relation entre la

ségrégation intergranulaire et la structure du joint. Le silicium ne conduit à la formation du sillon

d'attaque intergranulaire que si sa teneur au joint est supérieure à 4-5% atomiques environ.
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Parallèlement, nous avons utilisé notre modèle de dissolution intergranulaire pour estimer

le niveau de ségrégation dans un bicristal d'acier inoxydable contenant 0,8% Si. Le résultat, dont

l'ordre de grandeur est le même que de celui de la mesure directe au spectromètre Auger, montre

que le test potentiostatique de corrosion permet d'estimer correctement la teneur en, silicium aux

joints de grains des aciers inoxydables. Ce résultat est de grande importance pratique pour les

alliages, où l'analyse directe de ségrégation n'est pas possible.

La valeur de l'énergie de ségrégation du silicium dans l'acier 17-13, calculée à partir des

résultats expérimentaux en utilisant le modèle de McLean, est du même ordre de grandeur que

celle obtenue précédemment (Chapitre V) pour les bicristaux symétriques de flexion <001>20°.

Or, il semble que la concentration limite en silicium au joint (cP) dans le polycristal est inférieure

à celle prévue pour le bicristal symétrique de flexion. L'analyse de ce résultat, qui permet

d'expliquer l'absence d'attaque intergranulaire dans Les aciers 17-13-0Si et 17-13-1Si, sera

proposée dans le paragraphe suivant.

Les valeurs absolues d'énergies de ségrégation calculées avec le modèle de McLean sont

à considérer avec prudence. Le système étudié est très éloigné dû système binaire idéal qui est à

la base du modèle de McLean.

En revanche, il semble que la technique de corrosion intergranulaire transpassive soit un

outil très simple et efficace pour comparer les niveaux de ségrégation dans les échantillons qui ne

présentent pas de différences importantes de composition chimique. Le cas le plus favorable est

celui de bicristaux d'un même alliage dont les joints peuvent présenter des comportements

différents vis-à-vis de la ségrégation en fonction de leur structure.
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3. RELATION ENTRE LA STRUCTURE DU JOINT ET LA SEGREGATION DU SILICIUM

Notre étude porte sur les joints de grains deflexion autour de l'axe <001>. Les bicristaux

ont été fabriqués à partir des trois nuances d'acier inoxydable: 17-13-0Si, 17-13-03Si et 17-13

lSi (Tableau //.1). Ce choix a été déterminé par la volonté d'analyser à lafois l'influence de la

teneur volumique en silicium et celle de la structure intergranulaire sur le niveau de ségrégation

du silicium. Malgré sa simplicité, l'étude de la ségrégation intergranulaire à l'aide du test

potentiostatique de corrosion transpassive se heurte à plusieurs difficultés, liées surtout au fait

que la corrosion intergranulaire varie considérablement en fonction des conditions

électrochimiques d'attaque et en fonction des modifications, même faibles de la composition de

l'alliage. Le problème essentiel est donc de déterminer précisément les critères de choix des

échantillons qui permettent de comparer les résultats entre eux.

3.1. Critères de comparaison des résultats des tests de corrosion intergranulaire
effectués sur différents échantillons bicristallins

3.1.1. Critère électrochimique

Dans le § 2.2, nous avons confIrmé que le potentiel électrochimique du métal est un

paramètre qui influence de façon très importante l'intensité de la corrosion intergranulaire

transpassive. L'utilisation de l'égalité des densités des courants de dissolution comme critère de

comparaison des résultats conduirait à tester les échantillons à des potentiels différents. Les

résultats des tests de corrosion effectués selon ce critère ne seraient pas comparables du point de

vue de la ségrégation intergranulaire. La comparaison des résultats a donc été basée sur le test

potentiostatique de corrosion dans l'acide sulfurique 2N, au potentiel de 650 mV/Hg2S04.

Comme la température n'influence pas le rapport entre les vitesses de dissolution générale et

intergranulaire (§ 2.2), nous avons effectué tous les essais à 50°C pour accélérer la formation des

sillons intergranulaires.

3.1.2. Critère lié à la teneur en chrome de l'alliage

Dans le § 1.3, nous avons mis en évidence le rôle très important joué par le chrome dans

le processus de formation des sillons d'attaque. A même teneur en silicium, l'attaque

intergranulaire est d'autant plus importante que la teneur en chrome est plus élevée. Comme la

teneur en chrome varie non seulement d'un bicristal à l'autre, mais aussi en fonction de la

distance à partir du germe dans le même bicristal, il est indispensable, soit d'obtenir des
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échantillons à teneurs en chrome identiques, soit d'extrapoler les résultats obtenus sur les

échantillons disponibles (Tableau A.1 - annexe). Cette deuxième solution nous a semblé plus

appropriée dans notre cas. Notre démarche est alors la suivante:

1° Dans les cas où la géométrie du joint le permettait, deux échantillons étaient découpés dans

chaque bicristal à des distances différentes à partir du germe. Nous avons fait analyser la

composition chimique dans les échantillons ainsi obtenus. En admettant que la variation de

la teneur en chrome en fonction de la distance à partir du germe et celle de l'intensité de

l'attaque intergranulaire en fonction de la teneur en chrome sont linéaires, nous pouvons

obtenir l'angle du sillon correspondant à la teneur en chrome égale à 17%. Cette valeur est

comparée ensuite à celles trouvées de la même façon sur d'autres bicristaux.

2° Dans certains cas, le découpage de deux échantillons à des distances suffisamment différentes

était impossible. Nous ne disposions donc, que d'un seul échantillon dont la teneur en

chrome était généralement différente de 17%. Dans ce cas nous avons utilisé la relation

approximative (VL1) établie au § 1.3 entre la teneur en chrome et l'intensité de l'attaque

intergranulaire pour trouver l'angle du sillon correspondant à l'alliage contenant 17% Cr.

3.1.3. Critère lié à la teneur en silicium

Malgré l'absence de variations importantes de la teneur en silicium en fonction de la

distance à partir du germe (Chapitre II), nous avons toujours observé une diminution de la teneur

moyenne en Si par rapport au matériau de départ. La figure VI.13 montre l'ensemble des résultats

des analyses de silicium en fonction de l'angle de désorientation. Nous allons analyser le

processus de ségrégation en fonction de la structure intergranulaire dans les trois groupes de

bicristaux contenant respectivement: =0,05, entre 0,2 et 0,4 et entre 0,7 et 0,9% Si (pourcentage

pondéral). Les résultats de la corrosion intergranulaire seront alors considérés comme

correspondants aux teneurs volumiques en silicium égales à: 0,05, 0,3 et 0,8%.

3.1 .4. Traitement thermique

D'après les considérations cinétiques concernant la ségrégation intergranulaire du silicium

dans les aciers inoxydables (§ 2.1), il est pratiquement impossible de conserver le niveau de

ségrégation établi aux hautes températures. Afin de garantir les mêmes conditions de traitement

thermique dans tous les cas, les échantillons ont été soumis à une hypertrempe à l'eau après un

maintien de 24 heures à 1200°C, suivi d'un maintien de 24 heures à 600°C et un refroidissement
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rapide (eau). Notre objectif était d'une part de garantir le même état d'homogénéisation dans tous

les échantillons et d'autre part - d'être sûrs que l'état dans lequel les échantillons sont étudiés ne

correspond pas à une température plus élevée. Les essais effectués sur les échantillons bruts de

fabrication, après l'hypertrempe et après le traitement à 600°C ont montré, dans tous les cas,

l'égalité des angles des sillons d'attaque, à condition que le potentiel d'essai soit le même dans

tous les cas. Dans la suite, les résultats expérimentaux seront donc considérés comme

correspondant au niveau de ségrégation établi à la température de 600°C.

% Si

% Si

la 20 30 40 50 60 70 80 90

• •
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• •

• • • •• • • $WO,30• • • • •• - • •• <
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Fig. VI.l3. Compositions chimiques des échantillons bicristallins (cf. TableauA.l)

3.1.5. Influence de l'anisotropie des vitesses de dissolution générale

La vitesse de dissolution varie généralement en fonction de l'orientation de la surface

attaquée. Cette variation peut conduire à des différences importantes des angles des sillons

d'attaque formés sur le même joint, en fonction de son orientation par rapport à la surface de

l'échantillon.

Dans les échantillons bicristallins découpés selon le schéma présenté dans le chapitre TI et

attaqués parallèlement à l'axe de flexion, les deux parties monocristallines sont des plans du type

(100), leur vitesse de dissolution est donc la même quel que soit l'angle de désorientation. Les

faces latérales du sillon formé sur cette surface sont des plans cristallographiques généraux du "

type (hkl). Les calculs effectués à l'aide de l'équation (V.8) ont montré que dans cette

configuration, la vitesse de dissolution des faces (hk1) est toujours légèrement inférieure à celle

des faces (100). La valeur du rapport If/Is est égale, en moyenne à O,96±O,025.

Au contraire, sur la face parallèle à l'axe de désorientation et perpendiculaire au plan de

symétrie du bicristal, nous avons constaté systématiquement une vitesse de dissolution des faces
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des sillons plus forte que dans le cas précédent (If/Is = 1,02±O,02). li en résulte que l'attaque

intergranulaire sur la face parallèle à l'axe <001> est toujours plus faible que celle observée sur la

face perpendiculaire à cet axe (cf. Fig.V.3).

Cette anisotropie de corrosion intergranulaire n'est donc pas liée à des propriétés

directionnelles du joint vis-à-vis de la dissolution, mais plutôt à des différences de vitesses de

dissolution générale en fonction de l'orientation cristallographique.

Du fait que les paramètres du processus de dissolution sur la face perpendiculaire à l'axe

de flexion sont plus favorables à l'observation des sillons d'attaque intergranulaire, l'analyse de la

relation entre l'angle de désorientation et l'intensité de la corrosion sera effectuée sur ces faces-ci.

3.2. Joints de flexion symétriques autour de <Q01 >

3.2.1. Présentation des résultats

Les joints de grains qui satisfont au critère de Brandon (1966) :

(VIA)

sont considérés comme des joints de haute coïncidence,

avec: I - paramètre de coïncidence.

Le même critère est utilisé pour définir les joints de flexion symétriques. Si l'angle 9 de

désorientation du joint correspond exactement à la position de coïncidence, les limites de

variation du paramètre d'asymétrie t/J sont données directement par l'équation (VIA),

avec t/Jmax = Ll9max.

Dans le cas où le joint dévie légèrement de la position de haute coïncidence (pour les joints où

I~9), les limites de variations de l'angle d'asymétrie se rétrécissent selon la relation suivante

(Brandon, 1966) :

(VI5)

avec:

Ll91 = différence entre l'angle de désorientation ré~l et l'angle du joint de haute coïncidence

et t/J = angle d'asymétrie.
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Les joints dont l'angle de désorientation est loin d'une position de haute coïncidence, sont

considérés comme symétriques si l/J<2 °(Bouchet et Priester, 1986).

Suivant le critère de Brandon, à l/J =0°, tous les joints deflexion autour de <001> dont

les angles de désorientation e sont compris entre 18 et 42 ° ainsi qu'entre 48 et 72°, sont

considérés comme joints de haute coïncidence.

La figure VI.14 présente les résultats de corrosion intergranulaire des trois groupes de

bicristaux étudiés, testés au potentiel de 650 mV/Hg2S04. L'échelle des concentrations

intergranulaires approximatives du silicium a été établie à l'aide des résultats des analyses Auger

présentées dans § 2.1.

La courbe 11 = f(9) présente deux minima qui se situent vers les désorientations proches

de 45° et de 60°. Les maxima se situent vers 37°, 53° et 67°. Le maximum aux environs de 37°

est nettement plus important que pour les deux autres angles. Cette relation entre l'intensité de

l'attaque intergranulaire et l'angle de désorientation dans les joints symétriques est valable pour

les teneurs volumiques en silicium de 0,3 et 0,8% en masse. Du fait d'une attaque très faible dans

les bicristaux contenant 0,05% Si, la relation discutée n'a pas pu être confrrmée dans ce demier

cas.

La figure VI.15 montre les résultats de corrosion intergranulaire obtenus au potentiel de

700 mV/Hg2S04. L'augmentation du potentiel provoque une diminution de l'intensité d'attaque,

mais la relation entre le comportement des différents joints vis-à-vis de la corrosion est

approximativement identique à celle trouvée à 650 mV. En utilisant les relations établies dans le

§ 2.1, entre l'intensité de la corrosion intergranulaire et le niveau de ségrégation du silicium, nous

pouvons présenter nos résultats en termes de variation de cj(Si) en fonction de l'angle de
désorientation 9 (Fig.VI.16).

Le niveau de ségrégation dans les bicristaux de flexion symétriques autour de <001>

varie donc entre 4,5 et 8 % atomiques pour une teneur volumique en silicium cy(Si) proche de

0,50% (at.) et entre 6,5 et 15 % atomiques pour cv(Si) = 1,6 % (at.).

La dispersion des mesures résulte du fait que, dans la plupart des cas, l'intensité de la

corrosion intergranulaire n'était pas la même sur toute la longueur du joint, même si celui-ci ne

présentait aucune déviation mesurable de la position de symétrie.

Le même phénomène a été constaté par Fraczkiewicz (1986) sur les joints deflexion <001> du

cuivre contenant du bismuth ségrégé.
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Fig. VI.14. Relation entre l'angle de désorientation et l'intensité de la corrosion intergranulaire

transpassive dans les bicristaux symétriques de flexion autour de <001> de l'acier

inoxydable 17-13 contenant du silicium - test potentiostatique dans l'acide sulfurique

2N à 650 mVIHg2S04
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Fig. VI.l5. Relation entre l'angle de désorientation et l'intensité de la corrosion intergranulaire

transpassive dans les bicristaux symétriques de flexion autour de <001> de l'acier

inoxydable 17-13 contenant du silicium - test potentiostatique dans l'acide sulfurique

2N à 650 mVIHg2S04
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Fig.VI.16. Relation entre l'angle de désorientation et le niveau de ségrégation intergranulaire du

silicium dans les bicristaux symétriques de flexion autour de <001> de l'acier

inoxydable 17-13 (calcul à partir des résultats' des tests potentiostatiques de

corrosion intergranulaire)

3.2.2. Interprétation

Afin de faciliter la discussion des résultats en termes de modèle de ségrégation d'équilibre

du silicium, nous rappelons l'équation de McLean discutée en détail dans le chapitre V :

• _ Cv CjO exp(-EsfkT)
cJ - 1 - Cv + exp(-EsfkT)

Lorsque la concentration volumique en espèce ségrégeante et la température sont constantes, le

niveau de ségrégation intergranulaire dépend de la concentration limite au joint cp et de l'énergie

de ségrégation Es.

3.2.2.1. Estimation de la concentration limite du silicium au joint en fonction de l'angle de

désorientation

Les simulations de structure des joints symétriques de flexion d'axe <001> dans les

métaux purs de structure cubique à faces centrées ont montré (Hasson,1972) que ces joints

peuvent être décrits par une séquence d'unités structurales [120] séparées entre eux par des zones
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de bon cristal : [100] lorsque e est compris entre 0 et 53°, [110] - pour les désorientations

supérieures à 53°. Le joint <100>53° est décrit exclusivement par l'unité structurale [120]. Ce

résultat est illustré dans la figure VI.17 pour les joints <001>28°, <001>53° et <001>67° et dans

le tableau VI.7 pour les angles de désorientation correspondant à nos échantillons bicristallins.

Les résultats récents d'observation de la structure des joints au microscope électronique à haute

résolution ont confirmé les prévisions fournies par la simulation statique (Nowicki, 1989).

!17

8=28°04'

[120]-[120]-[100]

!5

8=53°08'

[120]

[120]-[110]

Fig. VI.17. Structure dès joints de grains symétriques deflexion autour de <001> dans les métaux

purs de structure cic. - schéma d'après Hasson (1972)

La simulation de la structure des joints de grains de flexion <001>, contenant des atomes

ségrégés, suggère (Nowicki, 1989) que lorsque le volume atomique de l'atome de l'élément

ségrégeant est supérieur à celui de l'atome moyen de la matrice, la structure du joint correspond

au schéma de la figure VI.18.

Fig. VI.18. Sites favorables à la ségrégation dans les joints de grains deflexion symétriques <001>

(Nowicki, communication personnelle)
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Les deux atomes de la matrice signalés par les flèches dans l'unité structurale [120] sont

remplacés par un atome ségrégeant, tandis que les unités structurales [100] et [110] ne sont pas

modifiées. Cette configuration correspond donc au cas des aciers inoxydables contenant du

silicium, le volume atomique de ce dernier étant nettement supérieur à celui de l'atome moyen de

la matrice Fe-Cr-Ni (Chapitre V).

Connaissant la structure des joints symétriques dans les métaux purs, il est donc possible

de calculer cp comme le nombre maximal d'atomes ségrégés par rapport au nombre total

d'atomes au joint, les deux valeurs étant rapportées à l'unité d'aire du joint. Les résultats, résumés

dans le tableau VI.7 (cP(l)) et dans la figure VI.19 (courbe 1) conduisent à une relation cp = f(S)

présentant un maximum à S = 53°. Cette relation est nettement différente de celle trouvée pour la

ségrégation intergranulaire en fonction de S. Si la relation présentée ci-dessus est valable, les

minima observés expérimentalement aux désorientations proches de 45 et 60° ne peuvent être

expliqués que par des différences très importantes d'énergie de ségrégation en fonction de S. Or,

les simulations de structure des joints de grains ont montré que l'énergie des sites favorables à la

ségrégation varie très peu en fonction de l'angle de ,désorientation, dans les bicristaux de flexion

<001> (Nowicld, 1989).

Tableau VI.7. Joints de flexion symétriques <001> dans les métaux c.f.c.

Structure et concentration limite en espèce ségrégeante aux joints

S (h k 1) Structure du joint * CiO(l) cP(2)

10,39° 1110 [120] - 8-[100] 0,076 0,076

22,62° 150 [120] - 3-[100] 0,125 0,125

28,07° 140 [120] - 2-[100] 0,143 0,143

36,87° 130 [120] - [100] 0,167 0,167

43,60° 250 2-[120] - [100] 0,182 0,090

53,11° 120 [120] 0,200 0,100

61,93° 350 [110] - 2·[120] 0,154 0,077

67,38° 230 [110] - [120] 0,125 0,125

71,08° 570 2-[110] - [120] - [110] - [120] 0,105 0,105

* d'après Hasson (1972) et Beaunier (1979)
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Le mode de calcul de cp que nous avons adopté ne prend pas en compte les interactions

entre les atomes ségrégés. De plus; il est probable que la configuration, où toutes les unités [120]

dans les joints sont occupés par des atomes de silicium ne doit pas nécessairement correspondre

au minimum d'énergie, la différence de taille entre l'atome de silicium et l'atome moyen de la

matrice étant assez importante. Seule une simulation de structure des joints contenant le silicium

ségrégé pourrait déterminer quelle configuration correspond au minimum d'énergie du joint.

Néanmoins, les résultats expérimentaux peuvent être facilement interprétés si nous

adoptons la modification suivante dans le mode de calcul de CjO: nous supposons que dans les

joints où deux unités structurales se suivent (cf. Tableau VI.7), un seul atome du silicium peut

être présent dans une paire d'unités [120]. Cette modification conduit à un changement essentiel

de la courbe cp = f(S) dans le domaine de désorientations entre 37 et 70° (Tableau VI.7 - cP(2) et

Fig.VI. 19 - courbe 2). Selon ce modèle, la concentratiop limite présente trois maxima: à S = 37°,

53° et 67°, le premier étant plus important que les deux autres. Cette prévision théorique est

parfaitement compatible avec les résultats expérimentaux de ségrégation intergranulaire du

silicium (Fig.VI.16).

c.o
J

0,20

0,15

0,10

0,05

10 20 30 40 50 60 70 80

Fig. VI.19. Concentration limite en silicium aux joints de grains deflexion <001>- prévision

théorique
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Fig. VI.20. Energie de ségrégation du silicium dans les bicristaux deflexion <001> d'acier

inoxydable calculée à partir des résultats du test potentiostatique de corrosion

intergranulaire en utilisant les concentrations limites en silicium au joint selon

Tableau VI.7.

3.2.2.2. Calcul de l'énergie de ségrégation en fonction de l'angle de désorientation dans

les bicristaux de flexion <001 >

L'énergie de ségrégation Es est un autre paramètre pouvant influencer le niveau de

ségrégation. TI n'existe que très peu d'études concernant sa relation avec la structure des joints.

Fraczkiewicz (1986) a trouvé, dans les bicristaux de flexion <001> de cuivre contenant du

bismuth, des valeurs de Es légèrement différentes en fonction de la désorientation, mais il n'a pas

été possible d'établir une corrélation entre ces deux grandeurs.

Dans le travail cité, cl a été considéré comme indépendant de l'angle de désorientation.

La signification des variations de Es constatées est donc discutable.

Nous avons calculé l'énergie de ségrégation du silicium dans les bicristaux d'acier

inoxydable en utilisant les résultats expérimentaux de corrosion intergranulaire et les valeurs de

cp calculées dans le paragraphe précédent. Les résultats sont résumés dans la figure VI.20.

La valeur de l'énergie dépend fortement du critère utilisé pour l'estimation de cp. Dans le

premier cas (cP(1», l'interprétation des résultats expérimentaux conduit, dans les cas des joints e
= 45, 53 et 60°, à des valeurs de Es nettement inférieures à celles calculées pour d'autres joints

(Fig.VI.20 - courbe 1). Rien ne permet d'expliquer une telle différence, d'autant plus que les

énergies de ségrégation vers tous les autres joints analysés sont presque identiques. Il est
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nécessaire, pour que les énergies de ségrégation vers les joints <001>45°, 53° et 60° soient

comparables avec celles qui caractérisent les autres joints, que les cp des joints en question

soient inférieures par rapport au premier mode de calcul. L'utilisation des valeurs de cjO(2) n'est

cependant pas possible directement dans les joints 45° et 53°, les concentrations réelles du

silicium aux joints étant supérieures aux valeurs respectives de cP(2). La courbe (2) de la figure

VI.20 est donc obtenue en admettant, dans le cas des joints <001>45° et 53°, des valeurs de cp

intermédiaires entre cp(l) et cP(2).

Comme la situation où les différences entre les énergies de ségrégation vers les différents

joints de flexion <001> sont très faibles, est très vraisemblable, l'analyse de la relation Es = f(S)

justifie notre proposition pour le calcul de cp (§ 3.2.2.1).

3.2.2.3. Relation entre l'orientation du plan du joint et la ségrégation dans les bicristaux

symétriques de flexion <001 >

L'analyse de l'orientation du plan du joint'dans les bicristaux symétriques de flexion

autour de <001>, effectuée en utilisant comme critère la distance interplanaire d (Chapitre II),

selon Bouchet et Priester (1986), conduit à une relation très étroitement liée à celle de la

ségrégation intergranulaire en fonction de l'angle de désorientation. La fonction dia = f(S),

présentée dans la figure VI.21, possède deux minima, aux désorientations de 45° et 62° environ.

Le maximum à 53° est supérieur à deux autres, qui sont situés vers 37° et 67°. La ségrégation

intergranulaire augmente donc lorsque d augmente. Ce résultat suggère donc une relation entre d

et CjO, cette dernière grandeur étant probablement déterminante pour le niveau de ségrégation (cf

§ 3.2.2.1-2).

dia

10 20 30 40 50 60 70 80 90 8°

Fig. VI.2l. Influence de l'angle de désorientation dans les bicristaux symétriques deflexion

autour de <001> sur la distance interplanaire du plan du joint: dIa =(h2+k2+12)-112
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3.3. Joints asymétriques de flexion autour de <001 >

Dans la plupart des échantillons bicristallins, il existe des segments de joints qui s'écartent

de la position de symétrie (Fig.VI.22). La plupart de ces segments se caractérisentpar de faibles

angles d'asymétrie <1> qui peuvent être négligés si l'on applique le critère de Brandon (VIA). Les

joints asymétriques avec <1»10° sont peu nombreux, il n'est donc pas possible d'effectuer une

étude systématique de l'influence de l'asymétrie sur le niveau de ségrégation. Généralement la

déviation de la position de symétrie n'a pas grande influence sur la ségrégation. Seulement dans

le joint <001>60°, la déviation de la position de symétrie provoque systématiquement une

augmentation de l'intensité d'attaque (Fig.VI.22).

Les résultats obtenus ne sont pas très significatifs parce que les variations de 11 en

fonction de <1> ne dépassent pas les limites de variation du niveau de ségrégation dans le joint

symétrique dans le même échantillon.

<1> =5°

u= 130°
11 =0,10

<1>=21°
u= 110°
11 = 0,22

Fig. VI.22. Corrosion intergranulaire du bicristal N°]] «001>60°) dans l'acide sulfurique 2N à

650 mVIHg2S04

La prévision théorique du comportement des joints asymétriques vis-à-vis de la corrosion

intergranulaire peut être basée sur les simulations de structure des joints asymétriques dans les

métaux purs (Hasson, 1972). Ainsi, pour les faibles angles d'asymétrie (<1><15°), chaque joint

asymétrique peut être représenté par une structure de marches, parallèles au joint <1>=0° et <1>=45°,
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ce dernier étant équivalent au joint symétrique a'=n:/2 - a (cf. Chapitre II). Hasson suggère aussi

que la structure des joints fortement asymétriques se compose d'unités structurales qui

caractérisent les joints symétriques. La structure atomique des joints asymétriques varie donc très

peu par rapport aux joints symétriques, les uns et les autres étant composés des mêmes unités

structurales. TI en résulte qu'en principe les sites favorables à la ségrégation seront les mêmes que

dans les joints symétriques. La concentration limite en espèce ségrégeante dans un joint

asymétrique devrait varier de façon monotone de cp(a) à CjO(1tI2-a). Les joints asymétriques

devraient donc contenir plus ou moins d'atomes de l'élément ségrégeant en fonction du rapport

entre les concentrations limites dans le joint symétrique a et dans son complémentaire a'. Dans le

cas du joint <001>62°, la corrosion intergranulaire devrait donc être d'autant plus forte que

l'angle d'asymétrie est plus élevé (cf. Tableau VI.7 et Fig.VI.22).

3.4. Discussion

Les études des relations entre la ségrégation et la structufe intergranulaires sont très peu

nombreuses à cause des difficultés expérimentales, liées généralement à la fabrication des

bicristaux orientés. Le seul travail systématique mené à l'aide de bicristaux de flexion <001> de

cuivre contenant du bismuth (Fraczldewicz, 1986) a abouti à un résultat prouvant l'existence de

différences de niveau de ségrégation en fonction de l'angle de désorientation. Les résultats

présentés par Beaunier (1979), concernant la corrosion intergranulaire de bicristaux d'acier

inoxydable, ont été interprétés en tennes d'influence de la structure du joint sur la corrosion, sans

évoquer le phénomène de ségrégation du silicium. Nous avons montré que ce phénomène n'est

pas négligeable, même dans les bicristaux contenant 0,05% Si environ. En outre, les aciers de

très haute pureté ne subissent jamais une dissolution intergranulaire, ce qui prouve que les

perturbations de la structure atomique au niveau du joint de grains ne sont pas suffisantes pour

provoquer seules la formation d'un sillon d'attaque.

Nous avons proposé une analyse de la relation entre la ségrégation intergranulaire du

silicium dans les bicristaux de flexion <001> d'acier inoxydable 17-13, contenant 0,3 et 0,8% Si

en masse. L'estimation de niveau de ségrégation a été effectuée en utilisant la relation empirique

entre cj(Si) et l'intensité de la corrosion intergranulaire transpassive, à potentiel fIxe, dans l'acide

sulfurique 2N. Néanmoins, les valeurs numériques des concentrations intergranulaires en silicium

doivent être considérées comme approximatives, en raison de l'utilisation de la méthode de

Palmberg dans l'analyse des spectres Auger. A cause d'une forte influence du chrome sur

l'intensité de l'attaque, tous les résultats ont été extrapolés pour obtenir les angles des sillons

correspondant, pour la teneur en silicium donnée, à l'alliage contenant 17% Cr.
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La ségrégation intergranulaire varie fortement en fonction de l'angle de désorientation,

prouvant ainsi que l'énergie du joint dans les métaux purs n'est pas un bon critère pour prévoir le

comportement du joint vis-à-vis de la ségrégation. Dans les deux groupes des bicristaux étudiés

(0,25 et 0,8%Si), la ségrégation est la plus forte dans le joint 1:5 (37°). Nous avons observé

également deux autres maxima de la fonction cj(Si) = f(e) correspondant aux désorientations 1:5

(53°) et 1:13 (68°).

L'interprétation des résultats a été effectuée en admettant que le processus de ségrégation

peut être décrit par le modèle de McLean de ségrégation d'équilibre. Parmi les deux paramètres

pouvant influencer directement le niveau de ségrégation : concentration limite en espèce

ségrégeante au joint (CjO) et énergie de ségrégation (Es), le second est supposé ne pas varier de

façon considérable avec l'angle de désorientation dans les bicristaux de flexion <001>. Nous

avons donc proposé un modèle géométrique, basé sur les simulations récentes de la structure des

joints contenant des atomes ségrégés, permettant de calculer cp en fonction de l'angle de

désorientation. Le calcul, prenant en compte tous les sites favorables à la ségrégation dans le

joint, conduit à un résultat différent du comportement expérimental. Comme la configuration où

tous les sites favorables sont remplis d'atomes du silicium ne doit nécessairement pas

correspondre à l'énergie minimale du système, nous avons modifié le modèle en éliminant de la

structure des joints, certains atomes ségrégés pouvant introduire une forte perturbation, en raison

d'une grande différence entre la taille des atomes du silicium et celle des atomes moyens de la

matrice. Les calculs effectués ainsi conduisent à une relation entre cp et e presque identique à

celle trouvée expérimentalement entre cj(Si) et e (§ 3.2.1).

Nous ne savons pas si la configuration d'atomes ségrégés au joint correspond à une situation

réelle, le problème ne pouvant être résolu que par une simulation de structure des joints de l'acier

inoxydable contenant des atomes ségrégés de silicium. Un appui à notre proposition est

cependant fourni par les calculs des énergies de ségrégation à partir des résultats expérimentaux

de ségrégation intergranulaire (§ 3.2.1). Comme l'unité structurale pouvant contenir des atomes

ségrégés est la même dans tous les joints symétriques de flexion <001>, il est peu probable que

les énergies de ségrégation puissent varier de plus de 100% d'un joint à l'autre, tandis qu'elles

sont presque identiques dans la plupart des joints étudiés.

Nos résultats expérimentaux peuvent également être interprétés en termes de variation du

paramètre de distance interplanaire proposé par Bouchet et Priester (1986). La fonction dia = f(e) '-.

a une formé très proche de la relation entre e et le niveau de ségrégation intergranulaire. Selon ce

critère, la ségrégation est d'autant plus forte que la distance interplanaire d est plus élevée. Ce

résultat est d'autant plus intéressant que Bouchet et Priester (1986 et 1987) ont trouvé la relation

inverse pour les joints de grains généraux de nickel contenant du soufre.
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L'analyse de certains joints asymétriques de flexion n'a pas permis d'établir une relation

entre le paramètre d'asymétrie et le niveau de ségrégation intergranulaire. Les différences entre la

corrosion intergranulaire des joints symétriques et asymétriques sont généralement faibles et peu

systématiques. Par ailleurs, ces différences se situent dans les limites de dispersiondes résultats

constatée dans les joints symétriques, ce qui nous amène à constater l'absence d'influence

mesurable de l'angle d'asymétrie <l> sur le niveau de ségrégation.

4. CONCLUSIONS

L'analyse de la corrosion intergranulaire d'aciers inoxydables au silicium dans les

conditions transpassives nous permet de formuler les conclusions suivantes :

1° L'influence du silicium sur l'intensité de l'attaque est nettement plus forte dans les conditions

potentiostatiques (acide nitrique et sulfurique) que dans les conditions de corrosion libre (test

Huey). Les différences locales de conditions élec~ochimiques des processus de dissolution

sont probablement à l'origine de ce résultat.

2° Le phénomène de corrosion intergranulaire des aciers hypertrempés contenant 200 Jlg/g C

environ (p.ex. URANUS 16) lors du test Huey ne dépend que de façon indirecte de la

présence du silicium. Les additions de cet élément, à partir de 0,1% en masse conduisent à

une nette diminution de l'intensité d'attaque. En outre, dans les conditions du test Huey, la

corrosion intergranulaire des alliages à très basses teneurs en carbone «80 Jlg/g) est très

faible, quelle que soit la teneur en silicium.

3° L'attaque des joints de macles lors du test Huey peut conduire à une rapide dissolution

intragranulaire. Ce phénomène n'a été observé que dans les aciers de pureté industrielle à

basses teneurs en silicium.

4° Nous avons proposé l'utilisation du test potentiostatique de corrosion dans l'acide sulfurique

pour déterminer la relation entre le niveau de ségrégation du silicium et la structure des joints

de grains. Nous avons prouvé l'existence d'une relation linéaire entre le niveau de ségrégation

et l'intensité de la corrosion intergranulaire. L'analyse des résultats de l'étude, menée sur des

bicristaux de flexion d'acier inoxydable, permet de constater que les variations de la teneur

limite en silicium au joint en fonction de sa structure, sont probablement le principal facteur

déterminant le niveau de ségrégation intergranulaire du silicium.



CONCLUSION GENERALE
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Le problème initial de notre travail de thèse était lié au phénomène de corrosion

intragranulaire observée dans l'utilisation industrielle des aciers inoxydables austénitiques à

basses teneur en impuretés, dans les conditions électrochimiques proches de la transpassivité.

L'utilisation, pour cette étude, d'aciers contenant du silicium, était imposée par le fait que la

plupan des phénomènes de corrosion transpassive, généralisée et localisée, sont étroitement liés

à la présence de cet élément.

Nous avons montré que la corrosion intragranulaire profonde, sous forme de cavités, n'a

lieu que dans les conditions du test Huey (corrosion libre dans l'acide nitrique concentré à

ébullition). Son origine se situe, dans la plupart des cas, sur les joints de macles qui subissent

une dissolution rapide, mais très irrégulière à partir des piqûres ou figures de corrosion qui s'y

forment de façon préférentielle. Probablement à cause d'une augmentation locale de l'agressivité

du milieu (effet de crevasse), la vitesse de dissolution à l'intérieur des cavités est supérieure à

celle de la surface. Ce phénomène peut être amplifié par le fait que, lors du test Huey, le

potentiel de corrosion libre diminue en fonction du temps de maintien, tandis qu'il peut rester

élevé à l'intérieur des cavités.

Ce type d'attaque concerne uniquement les aciers contenant au moins 200 J.l.g/g C.

Lorsque la teneur en carbone est inférieure à 80 J.l.g/g, aucune attaque préférentielle des joints de

macles n'a lieu quelle que soit la teneur en silicium. Lorsque la teneur en silicium est très faible

«0,1%), avec la concentration en carbone proche de 200 J.l.g/g, cette attaque est très forte. Le

silicium ne joue donc pas de rôle fondamental dans ce phénomène. En revanche, il semble que

l'augmentation de la· teneur en silicium dans l'acier contribue à la protection contre ce type

d'attaque. Les aciers contenant 4% Si sont pratiquement libres de toute attaque localisée: intra

ou intergranulaire, bien qu'ils se caractérisent par des vitesses de dissolution générale plus

élevées que les aciers à basses teneurs en silicium.

D'autres types de corrosion intragranulaire : ondulations etfigures d'attaque, sont, en

raison de leurfaible profondeur, nettement tnoins dangereux que les cavités.

Bien que la corrosion intergranulaire transpassive des aciers inoxydables semble ne plus

poser de difficultés du point de vue de leur utilisation dans la pratique industrielle, plusieurs

problèmes liés à la présence du silicium, notamment dans le domaine des teneurs entre 0 et 1%

en masse, n'ont pas été expliqués. Comme la ségrégation intergranulaire du silicium est

généralement mise en cause pour interpréter la corrosion intergranulaire transpassive, nous

avons entrepris une étude fondamentale dont le but était d'une part de donner une explication

théorique de la formation des sillons d'attaque et d'autre pan d'établir les liens entre !a

ségrégation et ta corrosion intergranulaires.
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Nous rappelons que le phénomène de la corrosion intergranulaire transpassive concerne

les matériaux homogènes, libres de précipités d'une seconde phase aux joints, contrairement au

cas classique de la corrosion intergranulaire des aciers sensibilisés.

Nous avons proposé un modèle de dissolution intergranulaire dans les conditions

transpassives, basé sur l'existence de différences des vitesses de dissolution entre la matrice et le

joint de grains. L'angle d'ouverture du sillon d'attaque, constant enfonction du temps, à potentiel

fixe, est proposé comme critère d'intensité de la corrosion.

La présence des variations de composition chimique au joint par rapport à la matrice est

considérée comme le facteur essentiel de la corrosion intergranulaire, bien que le modèle

n'exclut pas la possibilité d'apparition des sillons d'attaque en absence des ségrégations.

L'application du modèle couplé à la théorie de ségrégation d'équilibre de McLean donne

une relation entre la teneur en silicium dans l'acier et l'intensité de l'attaque intergranulaire.
"

Cette relation corresponde exactement à l'ensemble des données bibliographiques: l'attaque

intergranulaire augmente de 0 à 1% Si en masse environ, puis diminue.

Nous avons trouvé, à l'aide de la spectro~copie Auger, une relation linéaire entre

l'intensité de la corrosion intergranulaire transpassive à potentiel fixe et le niveau de

ségrégation du silicium dans les aciers dont les teneurs en silicium sont comprises entre 0 et 1%

en masse. Bien que les valeurs numériques des concentrations intergranulaires en silicium ne

puissent pas être considérées comme définitives, en raison de l'inexactitude de la méthode de

dépouillement des spectres Auger que nous avons utilisé, la validité de la relation linéaire entre

les deux grandeurs semble évidente dans le cas des alliages étudiés. L'égalité des potentiels

électrochimiques lors des essais de corrosion est la condition nécessaire pour la comparaison

des résultats du point de vue de la ségrégation.

L'analyse de la relation entre la teneur en silicium et l'intensité de l'attaque

intergranulaire lors des deux tests de corrosion utilisés a conduit à des conclusions inattendues

concernant le rôle du silicium dans le test Huey. Contrairement aux données bibliographiques,

l'attaque des aciers inoxydables dans les conditions de corrosion libre dépend nettement moins

de la présence du silicium que lors du test potentiostatique dans l'acide sulfurique. Les aciers

ultra-purs contenant 1% Si subissent, dans les conditions du test Huey, une dissolution

intergranulaire presque négligeable. Au contraire, les aciers de pureté industrielle contenant

200 p.g/g C se caractérisent par une très forte corrosion intergranulaire Dans ce groupe

d'aciers, l'intensité de l'attaque intergranulaire diminue lorsque la teneur en silicium augmente.

Nous avons montré que ce résultat surprenant n'est pas contradictoire avec les résultats des

études, où la perte de masse des échantillons lors du test Huey est considérée comme critère

unique de l'intensité d'attaque.
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Nous avons montré que les différences constatées entre le test Huey et le test

potentiostatique dans l'acide sulfurique résultent plutôt des conditions électrochimiques

différentes dans les deux tests (potentiel libre dans le test Huey et potentiel imposé dans le test

d'acide sulfurique) que des propriétés du milieu. Néanmoins, une très forte corrosion

intergranulaire des aciers de pureté industrielle à basses teneurs en silicium lors du test Huey ne

peut être expliquée qu'en évoquant l'influence d'un autre élément que le silicium, le plus

vraisemblablement du carbone. II en est de même pour une très forte attaque des joints de

macles, discutée précédemment.

En conclusion, les différences entre les deux tests de corrosion rendent quasi impossible

l'utilisation du test dans l'acide sulfurique pour la prévision du comportement des aciers vis-à-vis

de la corrosion intergranulaire dans les conditions de potentiel libre, dans l'acide nitrique. En

revanche, en raison de sa relation avec le niveau de ségrégation intergranulaire du silicium, le

test potentiostatique dans H2S04 peut être utilisé comme outil pour l'analyse fondamentale du

comportement du silicium au niveau des joints de grains des aciers inoxydables.

La présence d'une forte attaque intergranulaire dans les aciers de pureté industrielle

contenant moins de 0,1 % Si et 0,02% C testés dans les conditions du test Huey suggère qu'il vaut

mieux utiliser les aciers à teneurs en silicium élevées (>4%), dans les conditions proches de

transpassivité. Bien que ces aciers se caractérisent par des vitesses de dissolution générale

nettement plus élevées que les aciers à bas silicium, ils résistent de façon excellente à toute

attaque localisée: inter- et intragranulaire.

Dans le test potentiostatique dans l'acier sulfurique, l'intensité de la corrosion

intergranulaire dépend nettement de la teneur en silicium de l'acier. Nous avons donc proposé

d'utiliser cette technique d'attaque transpassive pour analyser la relation entre le niveau de

ségrégation et la structure des joints. Cette étude a été menée sur des bicristaux deflexion autour

de l'axe <001> d'acier inoxydable 17Cr-13Ni contenant 0,25 et 0,8% Si.

Nous avons constaté l'existence d'une relation entre la structure du joint et le niveau de

ségrégation du silicium. Cette relation est indépendante de l'énergie des joints dans le métal pur.

Nous avons proposée une interprétation des résultats fondée sur l'analyse des variations de la

concentration limite en silicium au joint enfonction de sa structure. L'évolution de la densité des

sites favorables à la ségrégation intergranulaire du silicium, en fonction de l'angle de

désorientation dans les joints symétriques de flexion <001>, permet d'interpréter correctement

les résultats expérimentaux. Une simulation de la structure des joints dans l'acier contenant du

silicium serait nécessaire pour vérifier si la configuration qui résulte de notre hypothèse

correspond à une situation réelle.
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ANNEXE

Tableau Al. Compositions chimiques des échantillons bicristallins (pourcentage pondéral)

NO e* %Cr (a) %Ni (a) %Si (a) %C (b) %p (b) %S (b) d** [mm]
1 1(F 15,8 12,7 0,33 41 <25 <10 15
2 1(1' 17,9 13,5 0,37 57 <25 <10 85
3 3'2:' 15,6 13,0 0,30 19 <25 <10 15
4 3'2:' 16,1 13,2 0,35 15 <25 <10 70
6 3'2:' 17,8 14,7 0,11 22 <25 <10 70
7 3'2:' 16,8 14,5 0,10 21 <25 <10 10
8 7<1' 18,2 14,8 0,28 18 <25 <10 95
9 7<1' 17,1 13,7 0,24 28 <25 <10 20
10 7<1' 10
11 ')ff 17,8 15,3 <0,05 13 <25 <10 35
12 4SO 16,0 13,7 <0,05 18 <25 <10 70
13 ')ff 17,2 14,2 0,19 14 <25 <10 10
14 ')ff 17,8 14,3 0,29 20 <25 <10 30
15 ')ff 18,7 14,6 0,26 25 <25 <10 75
16 fff 17,2 12,9 0,06 32 <25 <10 35
17 ZSO 16,7 13,5 0,09 16 <25 <10 80
18 ')ff 15,9 12,7 0,72 17 <25 <10 20
19 ')ff 17,3 13,1 0,83 20 -<25 <10 80
20 7<1' 16,0 12,4 0,63 11 <25 <10 10
21 6? 16,4 12,2 0,77 22 <25 <10 20
22 6? 17,7 12,9 0,94 25 <25 <10 90
23 6? 16,0 12,2 0,25 76 <25 <10 12
24 6? 17,0 12,8 0,30 64 <25 <10 70
25 ZSO 15,8 12,3 0,24 67 <25 <10 20
26 ZSO 16,7 13,0 0,29 52 <25 <10 80
27 4SO 15,6 12,6 0,81 13 <25 <10 20
28 4SO 16,7 13,5 0,85 14 <25 <10 75
29 53° 15,8 12,7 0,65 55 <25 <10 15
30 ZSO 16,1 13,2 0,84 16 <25 <10 40
31 4SO 17,4 14,2 0,30 69 <25 <10 20
32 4SO 18,7 14,7 0,36 68 <25 <10 85
33 fff 16,1 12,6 0,86 49 <25 <10 40
34 5'Y 15,7 12,3 0,29 57 <25 <10 10
35 53° 17,0 12,9 0,36 63 <25 <10 90
36 J70 14,8 12,4 0,13 18 <25 <10 90
37 J70 15,6 12,9 0,23 25 <25 <10 25
38 J70 16,8 12,8 0,23 30 <25 <10 85
39 J70 15,9 12,4 0,71 45 <25 <10 15
40 J70 17,1 13,1 0,94 33 <25 <10 85
41 54° 16,0 11,7 0,05 29 <25 <10 60
42 fff 17,3 12,4 0,23 49 <25 <10 25

*
. **

(a)

(b)

angle de désorientation autour de l'axe <001>

position de l'échantillon dans le bicristal (distance à partir du germe)

pourcentage pondéral

Jlg/g
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ECOLE NA1l0NALE SUPERIEURE:
DES MINES DE PARIS

Vu les dispositJons de l'article 15 Trtre 111 dé farrêté du 5 Jumet 1984
relatif aux études doctorales.

Vu les rapports de présentation de : .- .

M. André DESeSmET
M. Francis DABOSI

Monsieur Jaeek SrOlARZ

est autorisée à présenter une thèse en soutenance en vue de robtention du
diplÔme de DOCTEUR de L'ECOLE DES MINES DE PARIS et de L'ECOLE DES
MINES DE SAINT..ETIENNE, spécialité: SCIENces ET GENIE DES MATERIAUX

Fait à St Etienne le : 11 janvier 1989

PARIS, le 12 Janvier 1989
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