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 INTRODUCTION 

La réalisation de dépôts céramiques par voie plasma est une alternative possible à 

l’utilisation de pièces massives, même lorsque ces dernières sont de géométries complexes. 

Le principe est simple et exige de réaliser une jonction solide entre le support et la céramique 

projetée. En pratique, ces dépôts sont généralement utilisés dans des conditions drastiques 

(réacteurs d’avions, papeterie, imprimerie, milieux biologiques…). La jonction doit donc être 

la meilleure possible pour éviter la rupture substrat/dépôt qui peut entraîner la destruction de 

la pièce. 

 
Le procédé classique utilisé pour obtenir un bon accrochage entre le revêtement et le 

substrat est le sablage de ce dernier. Néanmoins, il détériore de manière certaine le support, au 

plan structural et microstructural et peut introduire des résidus de sablage au niveau de la 

jonction. Une alternative récemment proposée est de pré-oxyder le substrat. Il a en effet été 

montré au sein du laboratoire SPCTS (UMR CNRS-Université de Limoges 6638) que la 

présence d’une couche de wüstite à la surface d’un acier fer carbone (C40E) permet une 

excellente accroche des dépôts d’alumine [1], moyennant la maîtrise de la formation et de la 

croissance de cette couche sous dioxyde de carbone statique en four traditionnel, avant 

projection plasma du revêtement. 

 
L’objectif de la présente étude est de réaliser des dépôts par projection plasma pour des 

applications en environnements gazeux agressifs tels ceux des chaudières multi-combustibles 

(biomasse, incinérateurs de déchets…). L’acier retenu est un acier inoxydable austénitique 

classiquement utilisé par l’industrie, l’acier 304L (18% en masse de chrome, 10% en nickel). 

Le travail consiste donc à tester le procédé de pré-oxydation de cet acier sous CO2 puis 

d’examiner la qualité de son revêtement par un dépôt d’alumine. En effet, l’alumine est un 

matériau de choix pour de telles applications du fait de son excellente résistance à l’abrasion 

et, naturellement, à l’oxydation.  

 
Le premier chapitre de ce mémoire consiste en une étude bibliographique présentant tout 

d’abord le contexte, avec l’oxydation des aciers contenant du chrome sous air, vapeur d’eau et 
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atmosphères à base de dioxyde de carbone, puis la structure des oxydes de chrome, fer, nickel 

et manganèse. 

 
Le deuxième chapitre présente les techniques expérimentales et les matériaux utilisés au 

cours de l’étude. 

 
Le troisième chapitre est une approche thermodynamique de la pré-oxydation à 1200 K 

sous dioxyde de carbone industriel de l’acier 304L. Son objectif est la détermination de la 

nature des oxydes potentiellement présents au début de la pré-oxydation. 

 
Le quatrième chapitre présente l’oxydation préalable en four (étude cinétique) sous 

dioxyde de carbone et propose un mécanisme réactionnel. 

 

Le cinquième chapitre consiste en la caractérisation des revêtements plasma d’alumine 

réalisés sur les échantillons préalablement oxydés sous dioxyde de carbone. 

 

Le sixième et dernier chapitre est un test de quelques échantillons soumis à des  conditions 

industrielles (incinérateur d’ordures ménagères de la ville de Limoges). 
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CHAPITRE I 

ETUDE BIBLIOGRAPHIQUE  
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1.Les aciers inoxydables : leur utilisation dans les 

chaudières d’incinération et leur corrosion sèche 

Ce chapitre précise tout d’abord brièvement le rôle bénéfique ou non de certains éléments 

présents dans les aciers inoxydables : le chrome, le carbone, le manganèse, le nickel. Les 

applications potentielles de ces aciers dans les chaudières multi-combustibles sont ensuite 

abordées. Ce chapitre se poursuit par la présentation rapide du procédé de projection plasma 

avec sablage préalable du substrat, le plus couramment utilisé. L’état des connaissances sur la 

corrosion sèche des aciers au chrome sous air, vapeur d’eau et dioxyde de carbone est ensuite 

résumé.  

 

Dans tout le texte les pourcentages des éléments sont des pourcentages massiques, sauf 
indication contraire. 

 

1.11.11.11.1 Présentation générale des aciers inoxydablesPrésentation générale des aciers inoxydablesPrésentation générale des aciers inoxydablesPrésentation générale des aciers inoxydables    

Au-delà d’une teneur de 10,5 % en chrome, un acier est dit « inoxydable » [2] en référence 

à la corrosion humide qui se produit lorsqu’une phase aqueuse est présente à la surface, jouant 

le rôle d’électrolyte [3]. Les aciers inoxydables austénitiques contiennent jusqu’à 0,15% de 

carbone [4]. Ce dernier n’est maintenu en solution dans l’acier que du fait de la trempe 

suivant le traitement dit « d’austénisation » à une température voisine de 1400 K. Par la suite, 

si l’acier est maintenu entre 800 et 1100 K, le carbone précipite au niveau des joints de grains, 

sous la forme de carbures riches en chrome réputés nuisible au comportement à haute 

température : le carbone est donc néfaste pour la résistance à l’oxydation de ces aciers et une 

très basse teneur est généralement requise, ou alors un piégeage par ajout de niobium ou de 

titane pour former des îlots de carbure répartis dans la masse. 

 

 La présence de manganèse favorise en général la formation des structures de type spinelle 

ce qui améliore souvent le comportement mécanique, mais sa présence dans les alliages  

fer-chrome est préjudiciable à la résistance à l’oxydation [5, 6]. Les aciers contenant 12 à 25% 

de chrome, 5 à 25% de nickel et du molybdène sont fréquemment recommandés pour des 
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utilisations jusqu’à 1400 K [7, 8] et sont les nuances les plus couramment utilisées lorsque les 

températures d’utilisation sont inférieures à 1100 K [9]. Ces aciers offrent de meilleures 

caractéristiques mécaniques à haute température du fait de la présence de nickel, élément  

γ-gène qui stabilise la structure austénitique [10]. Cristallisant en mode cubique à faces 

centrées, l’austénite est en effet beaucoup plus stable à haute température que la ferrite (de 

structure cubique centrée). Quelques propriétés physiques des aciers inoxydables ferritiques et 

austénitiques sont présentées dans le Tableau 1. 

 

 
Tableau 1 : comparaison de quelques propriétés physiques des aciers inoxydables  

ferritiques et austénitiques d’après [11] 

1.21.21.21.2 Mise en œuvre des aciers dans lMise en œuvre des aciers dans lMise en œuvre des aciers dans lMise en œuvre des aciers dans les chaudières multies chaudières multies chaudières multies chaudières multi----combustiblescombustiblescombustiblescombustibles    

Les éléments des chaudières multi-combustibles sont soumis à la corrosion sèche et à la 

corrosion humide. La corrosion sèche est une corrosion se déroulant à des températures 

élevées. On parle ainsi de corrosion à haute température, d’oxydation thermique ou encore de 

corrosion par les gaz chauds, cette dernière dénomination étant exclusivement française  

[12, 13]. Dans la plupart des applications industrielles dites à hautes températures, les 

conditions opératoires sont en fait assez peu difficiles, si bien que les aciers au carbone ou 

faiblement alliés offrent une résistance suffisante à l’oxydation. Ainsi, les équipements 

opérant jusqu’à 900 K peuvent être réalisés avec des aciers au carbone, des aciers faiblement 

alliés donc bon marché (contenant seulement 2,25% de chrome et 1% de molybdène par 

exemple) ou des aciers un peu plus coûteux mais plus résistants contenant 9 à 12% de chrome 

et jusqu’à 1% de molybdène [7]. De tels matériaux sont utilisés dans les centrales électriques, 
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les usines chimiques et pétrochimiques, les raffineries et les incinérateurs de déchets 

(équipements de traitement des fumées, tuyauteries, moteurs, tubes de chauffage…). 

Cependant, afin de limiter la corrosion dans des conditions difficiles comme dans les 

incinérateurs de déchets, des alliages base nickel contenant de fortes teneurs en chrome et en 

molybdène ou des alliages ferronickel à hautes teneurs en chrome et silicium sont préférés. 

(Le molybdène est réputé augmenter la résistance à la corrosion en environnements chlorés 

[14] et le silicium celle à la sulfuration [15, 16]). Quelques alliages de ce type, plus ou moins 

riches en chrome, sont présentés Tableau 2 [17]. 

 

 
Tableau 2 : quelques alliages utilisés dans les incinérateurs de déchets 

 

Dans le cadre des politiques de valorisation des déchets, on cherche de plus en plus à 

récupérer une partie de la chaleur dégagée par la combustion dans les incinérateurs afin de la 

valoriser par production d’électricité ou d’eau de chauffage (centrales énergie-déchet). La 

solution la plus fréquemment mise en œuvre consiste à disposer, tout le long des parois, des 

tubes échangeurs dans lesquels circule de l’eau sous pression [18]. Ces tubes sont appelés 

« mur d’eau » dans la première partie de la chaudière, puis « tubes écran » et enfin « tubes 

surchauffeurs ». 

 

En fait, la corrosion des échangeurs de chaleur dans les chaudières fonctionnant aux 

biocombustibles limite très fortement l’utilisation de ces énergies renouvelables pour la 

production d’électricité [19]. Ainsi, la température de la vapeur d’eau circulant dans les 

surchauffeurs est souvent diminuée afin de limiter leur corrosion avec pour effet direct un 

rendement moindre des échangeurs de chaleur.  

 

Le rôle désastreux de l’élément chlore a également été mis en évidence sur des aciers 

ferritiques et austénitiques utilisés habituellement dans les systèmes de conversion 
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énergétique [20] dans le cas de la combustion de la biomasse ou des déchets [21]. A titre 

indicatif, dans les chaudières utilisant du charbon contenant peu de chlore, les vapeurs 

peuvent atteindre 850 K. Mais lorsque les combustibles contiennent de grandes quantités de 

chlore (par exemple les déchets ménagers ou la liqueur noire résultant de la fabrication de la 

pâte à papier par le procédé Kraft) les températures doivent être inférieures à 750 K sinon une 

corrosion inacceptable se produit, par exemple lorsque les chaudières à biomasse fonctionnent 

avec de la vapeur à 800 K. 

 

Le chlore sous forme de gaz chlorhydrique peut être produit par des réactions assez 

complexes, mettant en jeu par exemple le soufre présent dans les biocombustibles qui 

entraîne, lors de la combustion, la formation de dioxyde de soufre SO2 [22]. Si, dans le 

combustible, se trouvent aussi des chlorures inorganiques (par exemple KCl), alors du gaz 

chlorhydrique apparaît selon la réaction  (1) [23], à des concentrations pouvant atteindre  

1500 ppm dans les chaudières de combustion de la biomasse. 

 

 

De plus, du dichlore encore plus corrosif peut se former à partir du gaz chlorhydrique selon la 

réaction (2) catalysée par les oxydes métalliques. 

 

 

Les métaux des alliages des échangeurs réagissent fortement avec le dichlore pour former 

des chlorures solides ou gazeux selon la réaction (3)  

 

 

Si la pression partielle d’oxygène est assez forte, les oxydes métalliques sont généralement 

plus stables que les chlorures, d’après le diagramme de stabilité (Fe-Ni-Cr)-(O-Cl) (Figure 1). 

Il se produit alors un processus dit « d’oxydation active » car aucune passivation n’est 

possible, et une description thermodynamique de ce processus a été menée par Zahs et al. 

[24]. 
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Figure 1 : diagramme de stabilité (Fe-Ni-Cr)-(O-Cl) [25] 

 

Outre la corrosion gazeuse par les espèces chlorées, on a également signalé [26] une 

dissolution de la couche d’oxydes formée à la surface des aciers du fait de la formation 

d’eutectiques à bas point de fusion, tandis que d’autres auteurs indiquent que plus la couche 

déposée est épaisse, plus la corrosion est rapide [27] ou que les taux de corrosion sous 

atmosphère réductrice sont parfois curieusement plus élevés que sous atmosphère oxydante. 

De plus intervient la vapeur d’eau, toujours présente dans les gaz de combustion, qui est 

généralement considérée comme responsable de la fissuration des couches d’oxydes : le 

processus de corrosion s’en trouve ainsi encore accéléré. 

 

Aussi, les mécanismes de corrosion proposés par certains auteurs, illustrés par les  

Figures 2 et 3, apparaissent naturellement comme très complexes. Ils sont encore compliqués 

par les différences de température d’une zone à l’autre (cf. Tableau 3). Ils doivent 

évidemment être considérés avec prudence. 
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Figure 2 : illustration de la complexité des réactions chimiques possibles expliquant  

la corrosion des tubes récupérateurs d’énergie selon [28] 

 

 
Figure 3 : gaz majoritaires dans un incinérateur de déchets et réactions selon [29] 
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Tableau 3 : températures des gaz et des métaux de structures dans un incinérateur de déchets [29] 

 

Plutôt que de rechercher à améliorer les alliages métalliques, une autre solution, moins 

coûteuse, est de recouvrir les aciers d’une couche protectrice [30]. Il peut s’agir de dépôts 

réalisés par projection flamme à écoulement subsonique (bicouche aluminium et alliage  

80% nickel 20% chrome [31]), à écoulement supersonique (cermet 50% TiO2 50% inconel  

625 [32]) ou aussi par projection plasma (bicouche zircone et inconel 625 ; alliage nickel 

chrome silicium bore [33]).  

1.31.31.31.3 Principe du revêtement céramique d’aciers par projection plasmaPrincipe du revêtement céramique d’aciers par projection plasmaPrincipe du revêtement céramique d’aciers par projection plasmaPrincipe du revêtement céramique d’aciers par projection plasma    

Les revêtements réalisés par projection plasma permettent de protéger un substrat contre de 

nombreuses agressions telles que les frottements, la corrosion humide, l’oxydation, les hautes 

températures. A priori, le substrat peut être de n’importe quel type à condition de contrôler sa 

température pendant la phase de revêtement avec un système de refroidissement adapté. Il 

peut s’agir d’aciers, de céramiques, de verres ou encore de matériaux organiques tels que le 

bois, le plastique ou le papier. Ce procédé [34] a été décrit exhaustivement dans de très 

nombreuses thèses du laboratoire SPCTS et ne fera donc l’objet que d’une présentation 

sommaire concernant le seul cas de la projection de poudres céramiques sur substrat 

métallique. 

  

Projeter des poudres céramiques à l’état solide sur un substrat ne conduit bien évidemment 

pas à l’obtention d’un dépôt adhérent et encore moins à un dépôt cohésif. Il est donc 

nécessaire de les chauffer préalablement afin de les fondre. Cependant, compte tenu des hauts 

points de fusion des poudres généralement utilisées, un échauffement à très haute température 

est nécessaire. Il est réalisé par un plasma, milieu résultant de l’ionisation partielle de gaz 

plasmagènes par un arc électrique. Le débit de ces derniers et l’augmentation de volume dû au 
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chauffage sont tels que le plasma est soufflé hors de la tuyère, d’où le nom de plasma d’arc 

soufflé (Figure 4). Les températures atteintes sont comprises entre 4000 et 15000 K.  

 

 

 

Figure 4 : schéma de principe du procédé de  projection plasma par  arc soufflé d’après [35] 

 

 

L’injection des particules solides dans ce milieu est une étape cruciale qui se fait en 

général presque perpendiculairement à l’axe de la torche, la déviation optimale du jet de 

particules par rapport à l’axe du jet de plasma étant d’environ 3° [36, 37]. 

 

La préparation du substrat implique généralement un sablage qui crée des aspérités 

superficielles sur lesquelles vont venir s’accrocher les particules céramiques. Cette étape 

consiste en une projection de corindon, propulsé par de l’air comprimé sous une pression de  

7 x 105 Pa. Lorsque le substrat est métallique, c’est cette étape qui peut être supprimée par le 

procédé alternatif de pré-oxydation, notamment développé dans la présente étude. 

 

Ensuite, lors de l’opération de dépôt par plasma, on cherche à maximiser l’adhérence des 

particules, ceci impliquant que les lamelles formées par l’étalement des particules fondues sur 

le substrat aient une aire de contact réelle avec le substrat maximale. Pour cela, un 

préchauffage du substrat, à une température optimale toujours déterminée expérimentalement, 

est couramment réalisé. En effet, il a été expérimentalement montré qu’il existait une 

température de transition morphologique Tt  pour les lamelles formées par l’impact de gouttes 

sur le substrat. Pour une température de substrat inférieure à Tt, les lamelles présentent une 
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forme déchiquetée tandis que pour une température supérieure à Tt, elles présentent une forme 

de disque presque parfaite. Cette transition s’explique par la modification de l’état 

« chimique » du substrat (désorption des adsorbats et condensats), de la mouillabilité 

goutte/substrat et de la rugosité du substrat à l’échelle nanométrique [38]. Ces modifications 

se traduisent par un meilleur contact lamelle/substrat et un refroidissement plus rapide de la 

lamelle. Toutefois, sur des substrats d’acier 304L, une étude par diffraction des rayons X aux 

faibles angles et par spectroscopie Mössbauer [39] a montré que les échantillons se recouvrent 

d’une fine couche de spinelle (NixCryFe3-x-yO4) et de l’oxyde mixte Fe2-zCrzO3 qui peut nuire à 

l’adhérence du dépôt : le préchauffage doit donc être limité et contrôlé. 

Pour le couple alumine/acier, la température de transition est de 470 – 520 K [40].  

 

Le procédé alternatif de pré-oxydation, expérimenté pour la première fois sur un acier bas 

carbone, fait appel à la formation d’une couche de wüstite sur la surface initialement lisse 

d’un acier C40E. Il conduit à des adhérences excellentes, nettement supérieures à 50 MPa 

[35]. La croissance de cet oxyde est contrôlée sous dioxyde de carbone industriel. Pour que 

l’adhérence soit optimale, l’épaisseur de la couche ne doit pas excéder 2 µm.  

1.41.41.41.4     L’oxydation des aciers au chromeL’oxydation des aciers au chromeL’oxydation des aciers au chromeL’oxydation des aciers au chrome    

Compte tenu du rôle tenu par l’oxydation des aciers dans les chaudières des incinérateurs 

et surtout vu l’importance de la pré-oxydation de l’acier dans le nouveau procédé de dépôt 

plasma mis en œuvre dans ce travail, ce chapitre résume l’état des connaissances sur la 

corrosion sèche des aciers contenant du chrome sous air, vapeur d’eau et dioxyde de carbone. 

1.4.1 Oxydation sous air 

La protection à l’oxydation sous air a été longuement étudiée [41 - 51]. Elle résulte de la 

formation superficielle d’une barrière de diffusion de chromine (Cr2O3) [52 - 54]. La quantité 

minimale de chrome dans l’acier nécessaire à la formation d’une couche de chromine est 

comprise entre 16 et 20% [55] mais pour maintenir cette couche pendant de longs temps 

d’exposition à une température élevée, une quantité plus grande de chrome est requise 

(environ 20% à 1173 K et 25% à 1273 K). En effet la couche de chromine formée tend à se 

volatiliser, en particulier au-dessus de 1273 K, ce qui limite son caractère protecteur [56 - 61]. 
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Pour une même teneur en chrome, plus la taille des grains de l’acier est petite et plus sa 

résistance à la corrosion augmente du fait de la diffusion préférentielle du chrome au niveau 

des joints de grains [62, 63].  

 

Le mécanisme de l’oxydation des alliages fer-chrome-nickel sous air est considéré comme 

étant similaire à celui des alliages binaires fer-chrome [64]. Bénard et al. [65] ont étudié le 

comportement d’alliages binaires fer-chrome contenant jusqu’à 30% de chrome à des 

températures voisines de 1273 K [66]. Le mécanisme proposé est complexe, mais il est 

toujours admis actuellement, malgré l’ancienneté de ces travaux. Au contact de l’acier, une 

couche de wüstite (Fe1-xO) enrobant des îlots de chromite FeCr2O4 existe. Au dessus de cette 

couche se trouve une solution solide mixte Fe(Fe,Cr)2O4 de moins en moins riche en chrome 

en se rapprochant de l’interface oxyde/atmosphère. Pour de courtes durées d’exposition, la 

couche externe est constituée uniquement d’hématite Fe2O3 α. Pour de longues durées, elle 

consiste en une solution solide de structure rhomboédrique (Fe,Cr)2O3.  L’explication serait la 

suivante : le fer, majoritaire, s’oxyde à la surface de l’acier et forme de la wüstite. 

Simultanément, le chrome, lui, forme de la chromine Cr2O3. Ces deux oxydes se combinent 

très rapidement pour créer des nodules de chromite FeCr2O4 dispersés dans la phase wüstite, 

en excès. Lorsque la pression d’oxygène à la surface de la couche d’oxyde est suffisante pour 

que de la magnétite Fe3O4 se développe, la chromite donne alors naissance au réseau de 

spinelle mixte Fe(Fe,Cr)2O4, du fait de la diffusion des ions Cr3+ dans la magnétite. Si 

l’approvisionnement en chrome est insuffisant, de la magnétite pure est formée, et, au-dessus 

de cette phase, se trouve de l’hématite. Lorsque l’oxydation se prolonge,  la couche de 

spinelle mixte se développe aux dépends de la couche sous-jacente wüstite/chromite. Elle 

s’enrichit alors en chrome et les régions les plus superficielles sont constituées d’une solution 

solide (Fe,Cr)2O3.  

 

Les tout premiers instants de la réaction continuent de faire l’objet de travaux de recherche 

[67]. Ainsi, l’acier X18H10T (austénitique, 0,12% C ; 0,5% Si ; 1,3% Mn ; 18,1% Cr ;  

9,8% Ni ; 0,5 % Ti) a été oxydé sous air  après polissage mécanique jusqu’au poli miroir [68]. 

L’analyse du relief par ellipsométrie [69] fait apparaître des inhomogénéités en épaisseur qui 

consisteraient en des îlots de wüstite formés aux joints de grains en contradiction avec la 

plupart des travaux qui identifient plutôt la chromine. Plus récemment encore, la formation 

des oxydes à 1273 K sur les aciers 316L, 304 et 304L a été suivie par diffraction des rayons X 
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in situ [6, 70 - 72]. Dans les dix premières heures de l’oxydation, la chromine et des spinelles 

sont détectées. 

1.4.2 Effet de la vapeur d’eau 

L’effet de la vapeur d’eau sur le comportement à l’oxydation des aciers ferritiques et 

austénitiques a été très étudié et continue à l’être, en raison des applications de l’acier dans 

des environnements chauds et humides. Bien que le mécanisme exact ne soit pas encore bien 

compris, on constate toujours qu’une teneur en chrome plus élevée permet une meilleure 

protection mais pour des propriétés mécaniques moins bonnes [73]. Avec des températures de 

fonctionnement supérieures ou égales à 873 K, les aciers chromino-formeurs sont sujets à une 

attaque accélérée attribuée à la vapeur d’eau [74 - 87]. La couche superficielle riche en 

chrome est généralement remplacée par une couche d’oxydes riches en fer et le chrome 

s’élimine en phase gazeuse. Ainsi, l’étude de l’oxydation de l’acier 304L à 873 K dans de 

l’oxygène humide a montré que l’évaporation du chrome, probablement sous la forme 

CrO2(OH)2(g), accélère naturellement la corrosion [88]. De récents calculs théoriques sur la 

stabilité des composés du chrome montrent que CrO3 (g) forme CrO2(OH)2 en présence de 

vapeur d’eau [89] : l’évaporation du chrome peut alors entraîner la transformation d’une 

couche initialement riche en chrome en une couche non protectrice d’oxydes riches en fer.  

 

1.4.3 Oxydation sous des atmosphères à base de dioxyde 

de carbone 

Les mélanges de dioxyde et de monoxyde de carbone sont corrosifs vis-à-vis des aciers et 

l’émergence des piles à combustible haute température a relancé récemment l’intérêt pour ces 

mélanges [90]. Suivant le rapport CO/CO2, les mélanges peuvent être soit carburants, soit 

oxydants [91 - 95]. On a pu ainsi observer des carburations internes de l’alliage sous jacent 

[55, 96 - 101], les gaz déposant même parfois du carbone au contact du métal appauvri en 

chrome [102]. Des traces de carburation ont également été signalées sous un flux de dioxyde 

de carbone seul à 105 Pa, pour des temps d’exposition relativement longs [103] : après 50 

heures à 1255 K, la teneur en carbone de l’acier inoxydable 304 (18% Cr, 10% Ni, 0,06% C) 

est de 0,21 %. 
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L’oxydation des aciers contenant plus de 16% de chrome sous dioxyde de carbone seul à 

des températures supérieures à 900 K a aussi été très étudiée [104 - 109]. On peut considérer, 

en relation avec la thermodynamique, que les réactions qui se produisent sont proches de 

celles observables sous très faibles pressions de dioxygène compte tenu de l’équilibre (4). 

 

 

La couche d’oxydes est constituée, au contact du métal, d’une couche de chromine. Au-

dessus de cette couche de chromine, se trouve une couche constituée par une structure de type 

spinelle à base de fer et de chrome pouvant contenir du manganèse et des carbures, identifiés 

par XPS  [110, 111]. Au dessus de 1200 K environ, la couche d’oxydation développée sur 

l’acier 304 est sujette à des décollements [112]. Globalement, la microstructure des couches 

formées et les mécanismes réactionnels proposés sont assez proches de ceux présentés par 

Bénard dans l’air [65] (cf. supra 1.4.1). Mais les études concernant les premiers instants de 

l’oxydation sont rares et aucun mécanisme n’a véritablement été établi. La nature même des 

premiers oxydes formés a longtemps été débattue [44, 113].  

2.Structures et défauts structuraux des oxydes de 

chrome, fer, nickel et manganèse 

L’oxydation de l’acier 304L (pré-oxydation des substrats à revêtir, puis oxydation des 

pièces revêtues en conditions d’usage) constituant une partie importante de ce travail, il est 

apparu important de compléter la revue précédente par quelques points essentiels concernant 

les oxydes susceptibles de se former au cours de ces réactions, en particulier leurs défauts 

structuraux qui peuvent jouer un rôle majeur dans les mécanismes d’oxydation. 

2.12.12.12.1 La chromineLa chromineLa chromineLa chromine    

La chromine (Cr2O3) est un oxyde quasiment stœchiométrique de structure type corindon. 

C’est un semi-conducteur qui serait de type p en dessous de 1473 K et de type n au-dessus. 

Cependant, de récentes études [114, 115] sur l’oxydation par le dioxygène ont montré qu’en 

l’absence de vapeur d’eau et en-dessous de 1273K la chromine se comporte comme un semi-

conducteur de type n à l’interface acier/chromine, où l’activité en oxygène en faible, et 
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comme un semi-conducteur de type p à l’interface chromine/air, où l’activité en oxygène est 

forte (la présence d’eau entraîne une conduction de type n pour tout l’oxyde). Ainsi, en 

l’absence de vapeur d’eau, le défaut ponctuel diffusant au niveau de la partie interne peut être 

une lacune d’oxygène ( )'
O 2e,V °°  ou un cation en position interstitielle( )'i e3 ,Cr°°° . Cette diffusion 

est centrifuge (vers l’environnement gazeux). Au niveau de la partie externe, il peut s’agir de 

la diffusion centripète d’une lacune de chrome ( )°3h,V '''
Cr

 ou d’un ion oxygène en position 

interstitielle ( )°h2 ,O ''
i

 : en fait, il apparaît que tous les modes de semi-conduction ionique 

possibles ont été proposés, selon les conditions de formation de la chromine, mais on admet 

cependant généralement que la croissance de l’oxyde sur le métal se fait vers l’extérieur  

[116 - 123], avec la production de contraintes menant au décollement de la couche. On note, 

de plus, que la déformation plastique des couches de chromine augmente rapidement lorsque 

l’activité de l’oxygène diminue [116, 118, 124]. La nature des défauts majoritaires dépend 

manifestement des conditions opératoires et est finalement non prévisible a priori.  

 

La vitesse de diffusion des cations Mn2+, Cr3+ et Fe3+ au sein de la chromine polycristalline 

est sensiblement la même [125].  Au niveau des joints de grains cependant, l’énergie 

d’activation de la diffusion du fer (347 kJ.mol-1) est beaucoup plus grande que celle du 

chrome (135 kJ.mol-1) ou du manganèse (170 kJ.mol-1) ce qui conduit, surtout en dessous de 

1000 K, à une plus lente diffusion du fer. Dans les films de chromine, la diffusion du 

manganèse au niveau des joints de grains est aussi du même ordre de grandeur que celle du 

chrome [125]. La diffusion rapide du manganèse a également été reportée par d’autres auteurs 

[126]. En ce qui concerne la diffusion du nickel, il n’est pas présent dans les films d’oxydes 

du fait en particulier de sa diffusivité, plus faible que celle du fer au-dessus de 1173 K, et plus 

faible que celle du chrome en-dessous de cette température [127]. 

2.22.22.22.2 Les oxydes de ferLes oxydes de ferLes oxydes de ferLes oxydes de fer    

Le système fer-oxygène est constitué de trois oxydes : la wüstite (Fe1-xO), la magnétite 

(Fe3O4) et l’hématite (Fe2O3). Il est présenté à la Figure 5 ci-dessous. 
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2.2.1 La wüstite (Fe1-xO) 

La wüstite (Fe1-xO) a la structure type NaCl. Elle n’est stable qu’au-dessus de 843 K et à 

des activités d’oxygène réduites [128, 129]. La plupart des études menées sur la wüstite l’ont 

été sous des mélanges CO/CO2. Sous ces atmosphères, la wüstite ne peut jamais être 

stœchiométrique. La Figure 6 indique que le déficit en fer y varie de 0,05 (interface  

Fe/Fe1-yO) à 0,15 (interface Fe1-yO/Fe3O4) et suivant la température. A pression partielle 

constante en dioxygène, si la température augmente, le déficit en fer diminue. L’enthalpie de 

formation des défauts est donc négative. 

 
Figure 5 : diagramme de phases fer-oxygène d’après [130] 
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Figure 6 : non stoechiométrie dans la wüstite, y, en fonction  

de la température et de l’activité en oxygène [131] 

 

Les couches de wüstite se développent par diffusion centrifuge du fer lors de l’oxydation 

du métal, mais les modalités exactes de cette diffusion sont mal connues. En effet, les défauts 

structuraux de la wüstite sont complexes : il y a des lacunes de fer sur les sites octaédriques 

du réseau des anions O2-, mais aussi des ions fer en position interstitielle (site tétraédrique). 

 

Les lacunes et les interstitiels s’associent sous forme de clusters. L’unité de base de ces 

clusters est l’association de quatre lacunes et d’un interstitiel (cluster 4:1). Cette unité peut 

ensuite former d’autres clusters en s’associant par faces, arêtes ou coins (clusters 6:2, 8:3, 

13:4, 16:5). Les clusters partageant des coins (par exemple 16:5) sont plus stables à faible 

température tandis que les clusters partageant des arêtes (6:2 et 8:3) le sont à haute 

température [132]. Les plus grands clusters partageant les coins ont le même arrangement 

atomique que la magnétite et ils peuvent ainsi être considérés comme des nuclei de magnétite, 

cette phase apparaissant lors de l’oxydation ultérieure de la wüstite. En dépit de cette 

complexité on peut admettre en première approche que la wüstite est un semi-conducteur de 

type p où le défaut prédominant est l’association d’une lacune cationique ''
FeV et de trous 

positifs h°. Trois familles P’, P’’ et P’’’ regroupent les arrangements à longue distance des 

clusters [35]. La famille P’ est la forme cristallographique la plus désordonnée de la wüstite. 

Chaque famille s’obtient à partir des variétés polymorphiques de la wüstite (Figure 7). La 
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phase P’ peut être obtenue par trempe à partir des domaines W1 ou W’1, mais aussi des 

domaines W2 ou W’2. A partir de ces deux derniers domaines cependant, elle est 

accompagnée de la phase P’’. 

 
 

Figure 7 : diagramme de phases de la wüstite d’après [133] 

 

2.2.2 La magnétite (Fe3O4) 

La structure de la magnétite est de type spinelle inverse en dessous de la température 

ambiante. A plus haute température, les ions divalents et trivalents sont aléatoirement répartis 

entre les sites tétraédriques et octaédriques. La magnétite est stœchiométrique dans son 

domaine de stabilité [134 - 136]. A des pressions partielles de dioxygène plus élevées, elle est 

déficitaire en fer (Fe3-xO4). Ce déficit augmente avec la pression partielle et, à pression 

partielle fixée, avec une baisse de température. A des pressions partielles plus faibles, les 

défauts majoritaires sont des ions fer en site interstitiel. 

 

Comme la wüstite, la magnétite est un semi-conducteur de type p par lacunes cationiques 

)]h3,V( ),h2,V[( '''
Fe

''
Fe

°° . 
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2.2.3 L’hématite (Fe2O3) 

L’hématite est quasiment stœchiométrique. Sa structure est de type corindon, les ions Fe3+ 

occupant les deux tiers des sites octaédriques d’un empilement d’oxygène presque idéal de 

type hexagonal compact [137]. Au-dessus de 923 K, la conductivité électrique est 

indépendante de la pression partielle de dioxygène [138]. Elle est de type n par lacunes 

anioniques ( )'O 2e ,V °°  entre 923 K et 1073 K et de type p au-delà. 

2.32.32.32.3 Les oxydes de nickelLes oxydes de nickelLes oxydes de nickelLes oxydes de nickel    

Le seul oxyde de nickel stable à haute température est NiO. Sa structure est de type NaCl. 

A sa pression de dissociation, NiO est approximativement stœchiométrique. Un déficit en 

métal apparaît cependant pour des pressions partielles plus élevées (lacunes de nickel). NiO 

est un semi-conducteur de type p ( )°h 2 ,V ''
Ni

[139]. La conductivité augmente avec la pression 

partielle en dioxygène. 

2.42.42.42.4 Les oxydes de manganèseLes oxydes de manganèseLes oxydes de manganèseLes oxydes de manganèse    

Quatre oxydes de manganèse sont ici présentés brièvement : MnO, Mn3O4, Mn2O3 et 

MnO2. Seul ce dernier est un semi-conducteur de type n, tous les autres sont de type p par 

lacunes cationiques [140]. 

La structure de base de l’oxyde MnO est de type NaCl. Cette structure est cependant non 

stœchiométrique et les défauts seraient majoritairement des défauts ponctuels [141]. 

L’oxyde Mn3O4 (hausmanite) a une structure spinelle, les ions Mn2+ occupant les sites 

tétraédriques et les ions Mn3+ les sites octaédriques. 

L’oxyde Mn2O3 existe sous deux formes cristallographiques. La forme stable dite α 

(bixbyite) de structure cubique et la forme métastable γ de structure quadratique [142]. Dans 

la forme α, les cations Mn3+ sont entourés de six oxygènes formant un octaèdre distordu et 

tous ces octaèdres sont reliés par les faces. La forme γ est une structure de type spinelle 

contenant des défauts dans laquelle les ions Mn3+ occupent de façon aléatoire les sites 

octaédriques et tétraédriques. 
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Pas moins de 14 variétés polymorphiques existent pour l’oxyde MnO2 [143]. Toutes 

peuvent se décrire par une distribution de cations Mn4+ en sites interstitiels d’un réseau plus 

ou moins compact d’oxygène. 

2.52.52.52.5 Le chromiteLe chromiteLe chromiteLe chromite    

Le chromite est un semi-conducteur de type p par lacunes cationiques dans lequel la 

diffusion du chrome est beaucoup plus lente que celle du fer [144]. Les spinelles Fe-Cr ont 

pour formule générale ( ) 4y2
3

y12
2 OCrFeFe +

−
+ [145]. Cette solution solide est délimitée par la 

magnétite (y=0) et par le chromite FeCr2O4 (y=1). Les cations Cr3+ se positionnent 

uniquement sur les sites octaédriques, les cations Cr3+ en site tétraédriques pouvant être 

négligés. Les cations Fe2+ et Fe3+ occupent indifféremment les sites tétraédriques ou 

octaédriques. La formule structurale des spinelles est donc 42y
3

x2y2
2
x

3
x

2
x1 ]OCrFe)[FeFe(Fe +

−−
+++

− . Il 

est à noter le changement de structure de ce composé, de type spinelle inverse lorsqu’il est 

riche en fer à spinelle directe lorsqu’il contient beaucoup de chrome. L’évolution du 

paramètre de maille est présentée à la Figure 8 où le changement de structure est clairement 

associé à une modification du paramètre de maille.  

 

 
Figure 8 : évolution du paramètre de maille pour les spinelles Fe3O4/FeCr2O4 [145] 
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CHAPITRE II 

TECHNIQUES EXPERIMENTALES  

ET MATERIAUX 
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1. Techniques expérimentales 

1.11.11.11.1 Microscopie Microscopie Microscopie Microscopie     

Les micrographies optiques ont été réalisées à l’aide d’un microscope NIKON ECLIPSE 

LV100 permettant des grossissements allant de 50 à 1000. Elles sont numérisées par une 

caméra NIKON DS-Fi1 reliée à un ordinateur via l’unité de contrôle NIKON DS-U2. Un 

logiciel de traitement d’images (NIKON NIS-Elements BR 3.0) permet de régler les 

paramètres d’acquisition de la micrographie et de l’exporter en format image (TIF par 

exemple).  

 

Les observations en microscopie électronique à balayage ont été faites sur un appareil 

PHILIPS XL30 (tension d’accélération de 20 kV), équipé d’un dispositif EDS avec un 

détecteur silicium-lithium permettant d’identifier tout élément dont la masse molaire est 

supérieure à celle du carbone.  

 

L’analyse par microscopie électronique à transmission (MET) a été réalisée avec un 

microscope JEOL 2010 fonctionnant sous une tension d’accélération de 200 kV, muni d’une 

sonde EDS. Il est nécessaire d’utiliser des échantillons dont l’épaisseur est suffisamment 

faible pour permettre la traversée d’une partie des électrons qui les bombardent, ce qui 

s’obtient le plus souvent par amincissement ionique. L’observation de poudres implique de 

fracturer au préalable les grains, ce qui crée des arêtes extrêmement fines. L’observation de 

matériaux massifs, et en particulier d’interfaces, implique une préparation plus poussée qui est 

décrite en Annexe 1 (préparation des lames minces).  

1.21.21.21.2 Spectroscopie de photoélectrons X (XPS)Spectroscopie de photoélectrons X (XPS)Spectroscopie de photoélectrons X (XPS)Spectroscopie de photoélectrons X (XPS)    

Le principe de la spectroscopie de photoélectrons de rayons X est d’analyser l’énergie 

cinétique des électrons émis par un atome suite à une irradiation de rayons X 

monochromatiques. La profondeur d’analyse varie avec l’énergie cinétique.  En effet, 95% 

des électrons susceptibles d’être détectés proviennent d’une épaisseur inférieure à trois fois la 
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longueur d’atténuation λ  [146]. Cette longueur d’atténuation peut être estimée par l’équation 

(5) [147] et est reliée au libre parcours moyen inélastique c’est-à-dire à la distance parcourue 

par l’électron entre deux chocs inélastiques. Pour le fer, le nickel et le chrome, la profondeur 

d’analyse correspond aux trois premiers nanomètres de la surface [148].  

 

 

où 

EA est l’énergie cinétique de l’électron (en eV) 

( )3
Aa est le volume de l’atome (en nm3) 

λ est la longueur d’atténuation (en nm) 

 

L’énergie cinétique des électrons émis EK (photoélectrons) est directement reliée à 

l’énergie de liaison de ces électrons EB par la relation (6) [146] : 

 

où hν est l’énergie du photon X incident et W la fonction de travail du spectromètre, fournie 

par le constructeur. 

 

On peut ainsi avoir accès à l’énergie de liaison des électrons. Les photoélectrons sont 

décrits en utilisant les nombres quantiques n (nombre quantique principal désignant la couche 

électronique ou niveau d’énergie), l (nombre quantique entier compris entre 0 et n-1 décrivant 

le moment angulaire orbital de l’électron, c’est-à-dire la sous couche électronique) et  j, le 

moment angulaire total (valeur absolue de la somme de l et du spin s, avec s = ± 1/2). Lorsque 

n=2, l=1 et j=3/2, par exemple, la notation utilisée en XPS pour décrire cet état 

spectroscopique est 2p3/2.  

 
A partir de l’énergie des électrons émis, des informations sur les éléments du matériau 

peuvent être obtenues. Un spectre global rend compte du nombre de coups (ou du nombre de 

coups par seconde) reçus par le détecteur pour une large plage d’énergie de liaison (de 0 à 

1100 eV). Il autorise une approche des éléments présents à la surface de l’échantillon en 
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donnant une vue d’ensemble mais ne permet pas une analyse fine des pics correspondant aux 

états spectroscopiques car sa résolution en énergie est trop faible. Les électrons émis peuvent 

subir des chocs élastiques ou inélastiques à l’intérieur du volume analysé. Par exemple, le pic 

de l’oxygène 1s est dû aux chocs élastiques tandis que le petit pic qui le suit en énergie est dû 

aux électrons ayant subi un seul choc inélastique (pic plasmon). Plus les chocs inélastiques 

sont nombreux, et plus le signal est décalé vers les hautes énergies. Au final, la somme de 

tous ces chocs inélastiques entraîne une augmentation du fond continu. De plus, chaque 

élément possède plusieurs états spectroscopiques et il arrive que des états de deux éléments 

différents se superposent, sans compter l’apparition des pics dus aux transitions AUGER 

c’est-à-dire concernant les électrons de cœur. 

 

La caractérisation précise des éléments et de leur environnement se fait à partir des 

spectres haute résolution. Leur analyse, par déconvolution des profils, nécessite de soustraire 

le fond continu c’est-à-dire de définir, dans la plage d’énergie étudiée, une ligne de base pour 

le spectre. Trois types de soustraction sont couramment utilisés [149]. Le premier est une 

fonction linéaire, le deuxième est basé sur la méthode de Shirley [150] et le troisième tient 

compte des phénomènes de pertes d’énergies, dont les chocs inélastiques (algorithme de 

Tougaard [151]). La soustraction utilisée dans tous les spectres de la présente étude est de 

type Shirley. Pour les éléments de transition fer et chrome, l’état spectroscopique considéré 

est l’état 2p3/2. 

 

Les spectres XPS haute résolution ont été acquis avec un spectromètre Kratos Axis Ultra 

utilisant une source monochromatique Al Kα (1486,6 eV) obtenue avec une tension 

d’accélération de 15 kV et une intensité de courant égale à 12 mA. L’aire d’analyse est de  

300 x 700 µm2. L’énergie de passage de l’analyseur hémisphérique est fixée à une valeur 

constante (20 eV pour un spectre haute résolution et 160 eV pour un spectre global). Le 

spectromètre utilisé est calibré avec des éléments standards (or et cuivre). Malgré cela, des 

perturbations (dues principalement à des effets de charges et à l’état de surface) peuvent gêner 

l’interprétation des spectres par décalage de tous les pics. Pour s’affranchir de ces 

perturbations, on utilise un neutralisateur de charges (correction in situ), et on corrige les 

positions par rapport à une énergie bien connue d’un élément toujours présent en surface, quel 

que soit l’échantillon étudié, souvent comme pollution, à savoir le carbone. Cette énergie est, 

par exemple, celle de son premier pic de l’état spectroscopique 1s que nous avons prise 



28 

 

comme référence égale à 285 eV. Tous les spectres réalisés ont été repositionnés par rapport à 

cette valeur (Annexe 2). 

1.31.31.31.3 Diffraction des rayons X Diffraction des rayons X Diffraction des rayons X Diffraction des rayons X (DRX)(DRX)(DRX)(DRX)    

Le diffractomètre utilisé est de marque SIEMENS (D 5000 Kristalloflex) avec anticathode 

de cuivre (longueur d’onde du rayonnement λ CuKα1 = 0,15406 nm). Les acquisitions ont été 

faites, en 2 θ, sur la plage angulaire [20° ; 80°] avec un pas de 0,015° et un temps d’exposition 

de 0,3 s. Les diagrammes de diffraction ont été indexés en utilisant le logiciel DIFFRAC+ qui 

contient la base de fiches JCPDS.  

1.41.41.41.4 Granulométrie laserGranulométrie laserGranulométrie laserGranulométrie laser    

Le granulomètre utilisé est de marque CILAS (1064 L n°256). Il permet, par l’utilisation 

d’un laser YAG de longueur d’onde 1064 nm, de connaître la granulométrie d’une poudre 

dispersée au préalable dans de l’eau à l’aide d’une dizaine d’impulsions ultrasonores de durée 

5 s. La plage de mesure va de 0,04 à 500 µm. Le logiciel CILAS THE PARTICLE EXPERT 

version 1,153 pilote le granulomètre et enregistre les profils granulométriques. 

1.51.51.51.5 ThermogravimétrieThermogravimétrieThermogravimétrieThermogravimétrie    

L’analyse thermogravimétrique a été menée à l’aide d’une thermobalance SETARAM B70 

équipée d’éléments chauffants en MoSi2 entourant un tube d’alumine. Elle est refroidie par 

circulation d’eau. Un programmateur Eurotherm permet de réaliser des cycles de température. 

Une pompe à vide primaire est utilisée pour enlever le gaz initialement contenu dans la 

thermobalance. 

 

Le contrôle de la température est assuré par un thermocouple platine/platine rhodié situé au 

plus près de l’échantillon. Ce dernier est suspendu à l’intérieur de la thermobalance par 

l’intermédiaire d’une chaîne en platine. Un dispositif permet de descendre rapidement 

l’échantillon dans la zone chaude pour réaliser des analyses isothermes. Il permet inversement 



29 

 

 

 

de le remonter rapidement et ainsi de refroidir brutalement l’échantillon, notamment pour 

tremper d’éventuelles phases métastables.   

Les variations de masse sont transformées en courants électriques puis enregistrées sur 

ordinateur par l’intermédiaire d’un convertisseur analogique/numérique de type ITI (AOIP) à 

l’aide d’un programme d’acquisition qui enregistre simultanément la température. Un 

enregistreur PHILIPS PM8252A permet par ailleurs le tracé en continu, sur papier millimétré, 

des températures et des variations de masse. 

 

Pour l’analyse thermogravimétrique de l’acier 304L, les échantillons sont de petits 

cylindres de diamètre 10 mm et d’épaisseur 1 mm, découpés à la tronçonneuse dans une tige 

de diamètre 10 mm (cf. infra Chapitre II2.1). Ces disques sont ensuite percés, à proximité 

d’un bord, le diamètre du trou étant de 1 mm. Les deux faces et les côtés sont polis en utilisant 

des papiers abrasifs au carbure de silicium de plus en plus fins selon la séquence 320, 1000, 

2400, 4000 mesh. L’aspect obtenu est de type poli miroir. Après mesure et pesée, les 

échantillons sont trempés dans un bain d’éthanol pendant 5 minutes puis dans un bain 

d’acétone, pendant 5 minutes aussi. 

 

L’échantillon est alors suspendu à la chaîne de platine de la thermobalance puis relevé dans 

la zone froide. Un vide d’environ dix pascals à 573 K est réalisé et maintenu pendant dix 

minutes avant d’introduire les gaz. Lorsque la température désirée est atteinte, l’échantillon 

est plongé dans la zone chaude et l’enregistrement des données est lancé.  

 

Avant la descente en température, l’échantillon est remonté rapidement à l’aide du crochet 

afin de tremper les oxydes éventuellement formés (notamment la wüstite). 

1.61.61.61.6 Marqueur de platineMarqueur de platineMarqueur de platineMarqueur de platine    

Pour connaître la direction de croissance d’une couche d’oxydes (épaississement par 

l’interface externe oxyde/gaz ou par l’interface interne oxyde/substrat) on dépose un trait 

d’encre de platine, marqueur inerte, à la surface d’un échantillon poli miroir, à température 

ambiante, en utilisant un pinceau fin. L’encre est fournie par la société FERRO (lot  

n° 220/07). 
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1.71.71.71.7 Procédure de Procédure de Procédure de Procédure de prépréprépré----oxydation en fouroxydation en fouroxydation en fouroxydation en four    

Le procédé testé dans ce travail fait appel à une étape initiale de pré-oxydation sous 

dioxyde de carbone, en four traditionnel. Les pastilles à revêtir sont d’abord tronçonnées à la 

scie à métaux dans une tige d’acier 304L de diamètre 25 mm (cf. infra Chapitre II2.1) de 

façon à obtenir une épaisseur de 7 mm. Elles sont ensuite percées sur le côté et sur la surface, 

en regard, afin de pouvoir les suspendre tout en conservant une surface intacte sur laquelle 

sera projeté le dépôt d’alumine. La suite de la préparation est analogue à celle des échantillons 

pour l’analyse thermogravimétrique.  

 

Le four utilisé est de construction analogue à celui de la thermobalance. Des éléments 

chauffants en MoSi2 entourent un tube en alumine vertical, refroidi à ses extrémités par une 

circulation d’eau. La température est contrôlée par un thermocouple en platine/platine rhodié 

et programmée à l’aide d’un programmateur Eurotherm. Etant donné qu’il n’y a pas de pesée 

en continu, le dispositif permettant de relever l’échantillon est cette fois une simple tige 

verticale. 

 

La pastille est suspendue à une chaîne de platine, initialement en dehors de la zone chaude. 

Une fois la température voulue atteinte, la chaîne est rapidement descendue. L’échantillon se 

trouve alors dans la zone de température souhaitée. Lorsque le palier est achevé, l’acier pré-

oxydé est remonté à l’aide de la chaîne de façon à conserver la wüstite métastable à 

température ambiant.  

 

L’échantillon est pesé afin de vérifier que les gains de masse correspondent bien à ceux 

attendus sur la base de l’étude thermogravimétrique. 

1.81.81.81.8 Dispositif de projection plasmaDispositif de projection plasmaDispositif de projection plasmaDispositif de projection plasma    

1.8.1 Caractéristiques de la torche 

La torche utilisée est une torche de type Sulzer Metco PTF4 équipée d’une anode en cuivre 

de diamètre interne 6 mm avec un insert en tungstène qui permet de limiter son usure. Elle 

fonctionne avec un mélange plasmagène argon/dihydrogène. Le distributeur de poudre utilisé, 



31 

 

 

 

de marque Sulzer Metco 9MPE, permet d’injecter les poudres perpendiculairement à l’axe du 

jet de plasma avec un injecteur de diamètre 1,5 mm. Celui-ci est positionné à 6 mm en sortie 

de tuyère et à 9 mm au-dessus de l’axe de la torche. Le porte-échantillon est cylindrique  

(120 mm de diamètre), rotatif, et permet la fixation de 10 substrats de 25 mm de diamètre 

(voir Figure 9).  

1.8.2 Programmation du robot 

La torche, qui balaye la surface de l’échantillon à revêtir, est mise en mouvement de haut 

en bas à l’aide d’un bras robotisé préalablement programmé comme suit :  

 

Vitesse de translation de la torche (mm.s-1) : 25 

Distance de tir (mm) : 100  

Origine : bord supérieur du porte-échantillon 

Hauteur de balayage (mm) : 55 

Type de balayage XY : 16 passes ou 19 passes 

Préchauffage : 10 passes à 25 mm.s-1, torche à 100 mm du porte-échantillon 

Rotation (tour.min-1) : 120 

 

Le balayage se fait en 16 passes lors de la projection des poudres d’alumine grossières  

[+22-45] µm et en 19 passes pour les plus fines [+5-22] µm. La torche se déplace 

verticalement, avec un pas de 3 mm.   

1.8.3 Mise en place de la barrière d’air 

Afin de refroidir le substrat et de supprimer les particules dont la quantité de mouvement 

est faible (périphérie du jet) un barrage d’air est positionné entre la torche et le porte-

échantillon (Figure 9). La température dans le plan de l’échantillon au cours du balayage 

vertical de la torche est mesurée à l’aide d’un pyromètre optique solidaire du bras robotisé 

(Figure 11). Les relevés sont rapportés à la Figure 10. La température de l’échantillon est celle 

du sommet de la courbe, les températures plus basses sont des pointés pyrométriques situés en 

dehors du porte-échantillon qui correspondent au moment où la torche est à son « altitude » la 

plus élevée. Le préchauffage conduit l’échantillon à une température de l’ordre de 620 K, 

température supérieure à la température de transition. La torche est ensuite éloignée 
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transversalement du porte échantillon afin d’attendre la régularisation du débit de poudre. Cet 

éloignement, mais surtout le délai nécessaire à la stabilisation du débit, entraîne le 

refroidissement des échantillons. Ainsi, la température du substrat au moment du dépôt des 

premières lamelles d’alumine est d’environ 520 K, température proche de la température de 

transition. 

 

 
 

Figure 9 : schéma de principe du dispositif expérimental 

 

 

 

 
 

Figure 10 : profil thermique du dépôt (a) poudre [+5-22] (b) poudre [+22-45] 
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1.8.4 Paramètres de tir 

Les paramètres opératoires de la torche ont été identiques pour tous les essais. Ils sont 

présentés ci-dessous : 

 

Courant d’arc : 600 A 

Débit d’argon (litres normalisés par minute : NL.min-1) : 33 

Débit de dihydrogène (NL.min-1) : 10 

Débit de gaz porteur (NL.min-1) : 3,5 (poudre grossière [+22-45] µm) ; 4,5 (poudre plus fine  

[+5-22]). Le débit de gaz porteur a été optimisé à l’aide du Spray Deposit Control (SDC), 

décrit ci-après. 

Débit de poudre (g.min-1) : 20 

Pression d’air dans le circuit de vibration du réservoir de poudre (Pa) : 2 x 105 Pa 

 

Le substrat est refroidi pendant le tir à l’aide d’une barrière d’air. La pression d’air du 

barrage est de 2 x 105 Pa pendant toute la durée du préchauffage afin de maintenir la 

température du substrat à environ 620 K. Après deux passes et demi lors de la réalisation du 

dépôt, la pression est réglée à 3 x 105 Pa jusqu’à la fin ce qui permet de maintenir une 

température constante au niveau de la surface du substrat. 

1.8.5 Contrôle en ligne du procédé de dépôt par plasma 

En cours de projection, une interface programmable sous LabVIEW®, le SDC (Spray 

Deposit Control), permet de relever la température à la surface de l’échantillon avec une 

précision évaluée à 15 %. Initialement développée par le SPCTS et la société SNECMA 

Services de Châtellerault [152], elle enregistre les données en provenance d’un pyromètre 

optique (λ = 9,14 µm) pointant sur la surface et solidaire du bras robotisé supportant la torche 

(Figure 11). Ce dispositif enregistre aussi le profil du jet de particules. Pour cela, il collecte 

les données en provenance d’une caméra qui filme l’image du jet par un miroir placé à 45° 

(temps de pose : 1,2 x 10-2 s). Ce dispositif se déplace avec la torche (Figure 11). Une copie 

d’écran de l’interface est présentée à la Figure 12. L’image obtenue (Figure 12 a) permet 

l’optimisation du débit de gaz porteur. Pour ce faire on fait varier son débit jusqu’à maximiser 

l’intensité du rayonnement collecté qui correspond au plus grand nombre possible de 

particules chauffées.  
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Figure 11 : schéma en vue supérieure du dispositif permettant de visualiser 

le profil du jet de particules et de mesurer la température à la surface de l’échantillon 

 

 

 

Figure 12 : copie d’écran des données collectées par le SDC 

(a) fenêtre d’analyse centrée à 70 mm de la tuyère et de dimension 52 x 71 mm2 (143 641 pixels  

(379 x 379)) montrant le lieu de la mesure (flèche blanche) 

(b) profil de l’intensité et (f) largeur à mi-hauteur du jet de particules au niveau de la mesure 

(c) évolution de la température lors du déplacement de la torche 

(d) valeur et (e) position du maximum de l’intensité du rayonnement au cours du temps et au niveau de la 

mesure 
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1.8.6 Spray Watch 

Avec les conditions ci-dessus, l’analyse du comportement en vol des particules d’alumine 

peut se faire à l’aide du « Spray Watch ». C’est un dispositif qui permet, via une caméra, la 

visualisation en vol des particules projetées et l’enregistrement de leur trajectoire, vitesse et 

température. La fenêtre d’analyse se divise en trois secteurs (Figure 13). Le premier est 

réservé aux mesures de vitesses, les deux suivants à celles des températures. Le calcul de la 

vitesse, à 5 % près, se fait à partir de la distance parcourue pendant la durée d’ouverture de 

l’obturateur de la caméra. La mesure des températures est réalisée par pyrométrie 

bichromatique, avec une précision de 20%. Le secteur 2 collecte le rayonnement des 

particules dans l’intervalle [425 ; 575 nm] tandis que le secteur 3 collecte le rayonnement 

dans l’intervalle [625 ; 750 nm]. En faisant l’hypothèse que l’alumine se comporte comme un 

corps gris à émissivité constante sur ces deux plages de longueur d’onde, la température 

moyenne T des particules peut alors se déduire du rapport de l’intensité collectée dans le 

secteur 2 à celle collectée dans le secteur 3 selon la formule de Planck (équation (7)) [153]. 

 

 
 

Figure 13 : schéma de principe de la fenêtre du Spray Watch 
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La caméra du Spray Watch est placée à 25 cm de l’axe de la torche et le centre de la 

fenêtre d’analyse, de section 15 x 18 mm2, à la distance de projection c’est-à-dire à 10 cm de 

la torche (Figure 14). Le Tableau 4 montre l’évolution, à 10 cm de la tuyère, de la vitesse des 

particules des deux types de poudres (grossière : [+22-45] µm et plus fine [+5–22] µm), sans 

barrage d’air (0 Pa) et avec un barrage d’air (2 x 105 Pa et 3 x 105 Pa). Il n’y a pas de 

différence significative entre les deux granulométries de poudre. Plus la pression d’air du 

barrage est élevée et moins les particules sont rapides quand elles atteignent le substrat. Dans 

les conditions de tir utilisées, la vitesse des particules à l’impact est d’environ 230 m.s-1.  

 

Juste avant l’impact, la température de la poudre de plus faible granulométrie est inférieure 

d’environ 200 degrés à celle de la plus grossière. Ce résultat s’explique par un refroidissement 

plus rapide des petites particules [154]. Néanmoins, les températures relevées sont toutes 

supérieures à la température de fusion de l’alumine (2320 K). 

 

 
Figure 14 : schéma montrant la position de la caméra du Spray Watch (a) vue latérale et (b) vue de dessus 

 

 
 

Tableau 4 : vitesse moyenne des particules à 10 cm de la tuyère en fonction de la pression d’air de barrage 
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Tableau 5 : température moyenne des particules à 10 cm de la tuyère en fonction de la pression d’air de barrage 

1.91.91.91.9 Mesure de l’adhérence des dépôtsMesure de l’adhérence des dépôtsMesure de l’adhérence des dépôtsMesure de l’adhérence des dépôts    

Pour mesurer l’adhérence des dépôts, le test utilisé est le test ASTM Standard C633-79 

(1999) [155]. Ce test nécessite l’utilisation d’une machine de traction (ADAMEL-

LHOMARGY DY 26) et la réalisation d’un collage le plus solide possible (colle HTK 

ULTRA BOND 100®, fournie par la société HTK Hamburg). Le dépôt doit être suffisamment 

épais pour que la colle ne diffuse pas jusqu’à l’interface dépôt/substrat. En général, une 

épaisseur de 400 nm est requise mais cela dépend fortement de la porosité des dépôts. La 

procédure suivie pour le collage est détaillée à l’Annexe 3. 

1.101.101.101.10 Four de l’incinérateur Four de l’incinérateur Four de l’incinérateur Four de l’incinérateur     

Les tests de résistance des échantillons revêtus en conditions réelles d’utilisation ont été 

menés dans un four à grille [156] de marque VOLUND de la centrale énergie-déchets de la 

communauté d’agglomération Limoges- Métropole (four n° 2), schématiquement représenté à 

la Figure 15. Il valorise les déchets de l’agglomération de Limoges par production d’eau de 

chauffage et d’électricité. Il comprend trois grilles horizontales au total constituées de 

barreaux en mouvement permettant un brassage optimal des déchets. La première a pour but 

de sécher au maximum, par rayonnement de la voûte, les déchets en provenance de la fosse de 

stockage, la seconde est le lieu de la combustion proprement dite et la troisième sert à 

refroidir les mâchefers avant leur évacuation. Deux entrées d’air permettent une combustion 

optimale, avec un mouvement d’air forcé du bas vers le haut. Les échantillons ont été placés à 

quelques mètres en-dessous de la zone de premier traitement des fumées à l’urée, ce 

traitement permettant la dénitrification des fumées. La température est voisine de 1173 K. 
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Figure 15 : schéma de principe du four utilisé pour les tests en conditions réelles 

2. Matériaux et gaz utilisés 

2.12.12.12.1 L’acier L’acier L’acier L’acier 304L304L304L304L    

L’acier utilisé, fourni par la société CHAUMEIL (Brive), est l’acier 304L. Il s’agit d’un 

acier inoxydable austénitique dont la composition, issue du certificat d’usine n°08088137 

(norme UNI EN 10204, groupe MARCEGAGLIA), est présentée dans le Tableau 6. Pour 

l’étude cinétique, cet acier est une tige étirée de diamètre 12 mm, rectifiée au tour 

(Cazeneuve, Optica 360) à un diamètre de 10 mm. Pour la réalisation des dépôts, une tige 

étirée de diamètre 25 mm a été utilisée.  

 

 
 

Tableau 6 : composition de l’acier 304L 
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Pour l’observation de sa microstructure, l’acier a été poli sous eau à l’aide de papiers au 

carbure de silicium (320, 1000, 2400 et 4000 mesh). Suite à ce polissage, considéré comme 

poli miroir, un léger décapage à l’aide d’un bombardement ionique d’argon a été réalisé. Un 

chauffage à environ 400 K permet alors de révéler la microstructure. Les observations en 

microscopie optique de sections parallèles à la génératrice de la tige et perpendiculaires sont 

présentées à la Figure 16. On y voit, aussi bien selon une section perpendiculaire à la 

génératrice de la tige cylindrique (a) que dans la direction perpendiculaire (b), des grains bien 

polygonalisés d’une dizaine de microns. 

 

Le diagramme de diffraction de l’acier est présenté à la Figure 17. Il s’indexe avec la fiche 

JCPDS n° 33-397 et indique aussi la présence de fer alpha (fiche JCPDS n° 1-85-1410). Les 

intensités de référence, délimitées par des barres horizontales, montrent clairement une 

orientation préférentielle (111) des plans de l’acier 304L. La structure est majoritairement 

cubique à faces centrées avec un paramètre de maille d’environ 0,36 nm, la structure du fer 

alpha étant cubique centrée (paramètre de maille de 0,29 nm environ). 

 

 

 

Figure 16 : microstructure de l’acier : observation selon une section perpendiculaire (a)  

et parallèle (b) à la génératrice de la tige cylindrique 
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Figure 17 : diagramme de diffraction de l’acier 304L 

 

Les cartographies X réalisées sur la surface de cet acier (Figure 18 a) préparé de la même 

façon que pour les micrographies optiques  montrent l’homogénéité de la répartition du 

manganèse (Figure 18 c), du nickel (Figure 18 d), du fer (Figure 18 e) et du chrome  

(Figure 18 f). La cartographie de l’oxygène (Figure 18 b) rend compte du seul bruit de fond 

(effet de contraste à l’enregistrement). 

 

 
Figure 18 : cartographies X de la surface de l’acier 304L (a) surface analysée  

(b) O K α (c) Mn K α (d) Ni K α (e) Fe K α  (f) Cr K α 
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2.22.22.22.2     L’alumineL’alumineL’alumineL’alumine    

Les poudres d’alumine utilisées en projection plasma pour revêtir l’acier 304L ont été 

fournies par la société Flame Spray Technologies BV (fabricant : H.C.Starck GmbH). Deux 

classes de granulométries ont été utilisées. La première est donnée comme allant de 5 µm à  

22 µm (nom commercial AMPERIT® n°740,0 lot n°38813) et la deuxième de 22 µm à 45 µm 

(nom commercial AMPERIT® n°740,1 lot n°38724). Dans le texte, la poudre n°740,0 est 

appelée poudre [+5-22] et la n°740,1 poudre [+22-45]. 

 

Les mesures granulométriques (Figure 19 a) indiquent que la poudre [+5-22] possède une 

répartition trimodale avec de petits grains microniques puis des grains de 4 à 30 µm, centrés 

autour de 8 µm d’une part et de 20 µm d’autre part. La répartition pour la poudre [+22-45] est 

beaucoup plus homogène, centrée sur une taille de 40 µm environ (Figure 19 b) avec, comme 

pour la [+5-22], quelques grains fins d’environ 1 µm.  

 

D’après les analyses chimiques du fournisseur, les deux poudres contiennent peu 

d’impuretés (Tableau 7). Les diagrammes de diffraction des rayons X de ces deux poudres, 

présentés à la Figure 20 identifient la seule phase corindon (alumine α indexée avec la fiche 

JCPDS n° 1-70-5679). Les micrographies MEB de la Figure 21 (a) et (b) font apparaître des 

grains dont l’aspect est celui d’une poudre de type fondu ayant subi un broyage, la seule 

différence apparente entre les deux lots étant la taille des grains. 

 

 

 

 

Tableau 7 : pourcentages massique des impuretés contenues dans les poudres d’alumine 
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Figure 19 : granulométries laser en volume des poudres [+5-22] (a) et [+22-45] (b) 

 

 

 
 

Figure 20 : diagramme de diffraction des poudres [+5-22] (a) et [+22-45] (b) 

 

 

 
 

Figure 21 : micrographies MEB (mode BSE) des poudres [+5-22] (a) et [+22-45] (b) 
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2.32.32.32.3 Les gazLes gazLes gazLes gaz    

2.3.1 Gaz utilisés pour la pré-oxydation en four 

Les gaz utilisés pour la pré-oxydation en four sous atmosphère contrôlée et l’étude 

cinétique sont du dioxyde de carbone N 27 fourni par Air Liquide France (N° ONU 1013, 

classe 2), stocké à l’état liquide dans une bouteille équipée d’un tube plongeur et de l’argon 

technique (argon U) fourni par la société Air Products. Le dioxyde de carbone est de qualité 

médiocre, sa pureté étant de 99,7% en volume avec une teneur en eau inférieure ou égale à 

200 ppm en volume. L’argon a une plus grande pureté (99,995%) mais c’est aussi un gaz 

industriel. Ses principales impuretés sont de l’eau et du dioxygène à des teneurs inférieures à 

5 ppm. Le choix de ces gaz de qualité courante a été fait dans la perspective d’une application 

industrielle possible de ce travail.  

 

Compte tenu du rôle joué par le dioxygène dans les équilibres thermodynamiques, il est 

intéressant d’estimer sa teneur dans le dioxyde de carbone industriel utilisé à l’ambiante et 

ceci aux températures d’étude à savoir entre 1200 K et 1300 K.  

 

En considérant que l’air (20% d’oxygène, 80% de diazote) est la source des seules 

impuretés restantes, il ressort qu’outre la vapeur d’eau, il y aurait aussi environ 560 ppm de 

dioxygène et 2240 ppm de diazote à température ambiante. 

 

A partir de cette composition initiale, en utilisant un logiciel spécialisé (HSC chemistry®) 

on détermine que la composition du gaz reste sensiblement la même à 1300 K, avec 

notamment une teneur en dioxygène quasiment inchangée, voisine de 560 ppm. 

 

2.3.2 Gaz utilisés pour la réalisation des dépôts 

Pour la réalisation des dépôts par voie plasma, de l’hydrogène et de l’argon de type 

Alphagaz 1 produits par la société Air Liquide France ont été utilisés. Leur composition est 

présentée dans le Tableau 8. 
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Tableau 8 : teneur en impuretés dans les gaz utilisés pour la projection plasma 

 



45 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

CHAPITRE III 

APPROCHE THERMODYNAMIQUE DE LA  

PRE-OXYDATION EN FOUR 





47 

 

 

 

L’étude menée ici a pour but exclusif de connaître les phases stables à l’interface entre le 

matériau et le milieu gazeux qui l’entoure, à 1200 K. Elle se limite aux oxydes de fer, chrome, 

nickel, manganèse et aux combinaisons de ces éléments, listés Tableau 9. La wüstite 

stœchiométrique n’est pas considérée, étant donné qu’il est couramment admis qu’elle est 

toujours déficitaire en fer. La phase oxydante est le dioxygène c’est-à-dire que l’équilibre (4)  

 

 

est supposé toujours réalisé. 

 

 

 

Tableau 9 : corps stables à 1200 K, d’après BARIN [157] 

 

1.Conditions de validité de l’équilibre (4) à 1200 K 

En fait, l’équilibre (4) est réalisé tant que les pressions partielles en dioxyde de carbone et 

en monoxyde de carbone sont suffisamment faibles pour ne pas permettre la formation de 

carbone solide par les réactions (8) ou (9) du Tableau 10. Les données thermodynamiques 

utilisées sont indiquées à l’Annexe 4 [157]. L’évolution des pressions partielles d’équilibres 

de ces réactions est présentée à la Figure 22. La droite verticale délimite les domaines où 

l’une des phases gazeuses (CO2 ou CO) prédomine, lorsque les équilibres (8) ou (9) sont 

atteints. Si la pression partielle de l’élément considéré est supérieure à celle de l’équilibre, il y 
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a formation de carbone. Dans nos conditions expérimentales, la pression totale du système ne 

sera jamais supérieure à 105 Pa (droite horizontale en pointillés sur la Figure 22). L’équilibre 

(4) peut donc être considéré, et lui seul, tant que la pression partielle en dioxygène est 

supérieure à 10-12 Pa. 

 

 
 

Tableau 10 : variations d’enthalpies libres standard à 1200K  

pour les différentes réactions considérées et indexation des réactions. 

 

 

 

Figure 22 : évolutions des pressions partielles d’équilibre des réactions (8) et (9)  

 

2.Diagrammes d’Ellingham 

En 1944 [158], Ellingham a représenté l’évolution, en fonction de la température, de 

l’enthalpie libre standard de formation des oxydes de métaux et non-métaux utilisés 

couramment en métallurgie. Il avait choisi de considérer la réaction d’une mole de dioxygène 

pour toutes les réactions de formation des oxydes apparaissant sur son diagramme alors qu’il 
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était plus courant de raisonner sur la formation d’une mole d’oxyde. Ce choix permet, en 

considérant les activités de tous les solides égales à 1, de relier l’enthalpie standard de 

réaction ( )TG0
r∆  à la pression partielle en dioxygène à l’équilibre 

2OP  

 

 

R étant la constante des gaz parfaits, T la température et P* la pression de référence. Un 

diagramme d’Ellingham avec quelques oxydes est présenté Figure 23. 

 

 

 

Figure 23 : diagramme d’Ellingham pour Cr2O3, Fe0,947O et NiO 

 

Plus la courbe correspondant à un équilibre se trouve en bas du diagramme d’Ellingham 

(∆rG° petits) et plus l’oxyde correspondant est stable. D’après la Figure 23, le chrome est 

capable de réduire Fe0,947O ou NiO respectivement en fer et nickel selon les réactions (11) 

(12). 
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3.Diagrammes pression / température 

Les diagrammes de stabilité des oxydes présentent, en fonction de la température et de la 

pression partielle en dioxygène, les domaines de prédominance des oxydes solides. Pour les 

construire, il ne faut considérer que les réactions (13) et (14) où M représente un métal et O 

l’oxygène. 

 

A partir des constantes de réactions K de ces équilibres à la température T, données par les 

tables thermodynamiques [157] les courbes ( ) ( )TfPlog
2O = sont tracées et conduisent au 

diagramme de stabilité. L’activité choisie pour le métal doit être indiquée (elle est unitaire 

pour un métal pur, approchée à la fraction molaire pour un alliage). L’activité de l’oxyde est 

supposée unitaire. Le diagramme de stabilité des oxydes de fer est présenté à la Figure 24. 

Ainsi, à 1200 K sous 105 Pa de dioxygène, l’oxyde de fer stable est l’hématite. 

 

 
Figure 24 : diagramme de stabilité des oxydes de fer (aFe (s) = 1) 
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4. Diagrammes de volatilité des oxydes purs à 1200 K 

Ces diagrammes sont parfois appelés diagrammes de Kellog [159]. Ils représentent, par 

exemple, la variation de la pression de vapeur de l’élément MxOy où M est un métal et O 

l’oxygène (y peut être nul) en fonction de la pression partielle en dioxygène à température 

fixée ou en fonction de la température à pression partielle en dioxygène fixée. Pour des études 

isothermes, il est plus pratique de considérer la première représentation. 

4.14.14.14.1 Oxydes de ferOxydes de ferOxydes de ferOxydes de fer    

La construction du diagramme de volatilité des oxydes de fer est présentée ici pas à pas. Il 

représente, pour une réaction donnée à l’équilibre, l’évolution de la pression partielle 

d’équilibre de l’élément MxOy en fonction de la pression partielle en dioxygène. Dans notre 

cas, M représente le fer et d’après le Tableau 9 x = 1 et y = 0. Il n’y a donc que deux espèces 

gazeuses à considérer : le fer gazeux et le dioxygène gazeux et ces deux espèces sont 

présentes en tout point du diagramme. 

 

La première étape est de faire le bilan de toutes les réactions faisant intervenir le fer gazeux 

et le dioxygène et de considérer l’équilibre de formation du fer solide. L’objectif du 

diagramme de volatilité est de trouver les phases dont la formation est la plus spontanée  

c’est-à-dire celle dont la variation d’enthalpie Gr∆ (équation (15)) est la plus grande 

 

 

où   

0G∆ est la variation d’enthalpie libre associée à l’équilibre considéré 

iν est le coefficient stœchiométrique algébrique du constituant i 

ia est l’activité du constituant i à l’instant considéré 

 

Pour toutes les réactions faisant intervenir le fer gazeux, ces variations d’enthalpies sont 

exprimées en kJ.mol-1 de fer, afin de pouvoir réaliser un comparatif en dehors des situations 
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d’équilibres. Les données thermodynamiques sont indiquées à l’Annexe 5. Le bilan des 

réactions possibles est présenté Tableau 11.  

 

L’étape suivante est de trouver une relation entre les pressions partielles à l’équilibre de fer 

et de dioxygène et la valeur de la pression de vapeur saturante du fer. On utilise pour cela les 

données des tables thermodynamiques, qui nous permettent de calculer les variations 

d’enthalpie libre standard des réactions considérées. Les valeurs de ces variations sont 

indiquées dans le Tableau 11. 

 

 Tous les équilibres sont ensuite placés dans un diagramme où, par exemple, l’évolution de 

la pression partielle en dioxygène est portée en abscisses et celle des oxydes de fer en 

ordonnées (Figure 25).  

 
Tableau 11 : réactions utiles au tracé du diagramme de volatilité du système Fe-O 

 

 
Figure 25 : première étape de la construction : position des équilibres (aFe (s) = 1)  
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La dernière étape a pour but de sélectionner les réactions. On part d’un mélange fer 

gazeux/oxygène en fixant une pression partielle, par exemple PO2 = 10-13 Pa et on se déplace 

en pressions partielles en fer croissantes. Le premier équilibre rencontré est l’équilibre (16) 

qui fait apparaître du fer solide à partir du fer gazeux. Au-dessus de cet équilibre, le fer 

gazeux se transforme en fer solide et cette transformation est la plus spontanée. Les équilibres 

(17), (18) et (19) ne sont donc pas à considérer au-dessus de cette droite.  

 

La même procédure s’applique pour une pression partielle en dioxygène de 10-11 Pa. Le 

premier équilibre à retenir est l’équilibre (19) qui forme, à partir du fer gazeux et du 

dioxygène, de la wüstite Fe0,947O (s). Les suivants ((16), (17) et (18)), moins spontanés, ne 

sont pas à considérer. 

 

De même, pour une pression partielle en dioxygène de 10-3 Pa, on retient l’équilibre (18) 

qui implique la réaction du fer gazeux et de l’oxygène pour donner la magnétite. Et pour une 

pression partielle en dioxygène de 100 Pa, le premier équilibre retenu est l’équilibre (17) qui 

conduit à la formation d’hématite. 

 

Cette sélection aboutit à la Figure 26 où ont été indiquées les domaines de stabilités des 

phases formées. Ces domaines sont délimités par des verticales qui correspondent aux 

réactions (20), (21) et (22) (Tableau 12). Compte tenu des conditions expérimentales initiales 

(560 ppm de dioxygène et aFe (s) ≈ 0,7, croix sur la Figure 26), la première phase formée est 

l’hématite. 

 
Figure 26 : diagramme de volatilité pour le système Fe-O (aFe (s) = 1) 
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Tableau 12 : réactions délimitant verticalement les domaines dans le diagramme de volatilité Fe-O 

4.24.24.24.2 Oxydes de chromeOxydes de chromeOxydes de chromeOxydes de chrome    

Le système Cr-O comporte cinq espèces gazeuses : O2 (g), Cr (g), CrO (g), CrO2 (g) et 

CrO3 (g). Les équations utiles au tracé du diagramme de volatilité sont donc celles faisant 

intervenir les couples (CrOx ; Cr (s)) et (CrOx ; O2) avec x = 0, 1, 2 et 3 (Tableau 13). Le 

diagramme de volatilité est tracé à la Figure 27. La verticale, qui délimite le domaine du 

chrome solide et de la chromine, correspond à la réaction (31). La croix indique les conditions 

expérimentales initiales (560 ppm de dioxygène et aCr (s) ≈ 0,19). La chromine se forme 

spontanément. 

 

 
Tableau 13 : réactions utiles au tracé du diagramme de volatilité du système Cr-O 

 

On peut noter que dans ce type de diagramme n’apparaissent que les espèces gazeuses 

majoritaires [160]. Ainsi, l’espèce CrO (g) n’apparaît pas, ce qui ne signifie nullement qu’elle 

n’existe pas : simplement, elle n’est jamais l’espèce gazeuse majoritaire. Les lignes en 
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pointillés indiquent seulement la pression partielle en dioxygène correspondant à un 

changement de phase gazeuse majoritaire. 

 

 
Figure 27 : diagramme de volatilité des oxydes de chrome ne faisant apparaître  

que les phases gazeuses prédominantes (aCr (s) = 1) 

4.34.34.34.3 Oxydes de manganèseOxydes de manganèseOxydes de manganèseOxydes de manganèse    

Le diagramme de volatilité des oxydes de manganèse est présenté à la Figure 28. Il se trace 

selon le même principe que le diagramme de volatilité du fer, les réactions considérées étant 

indiquées dans le Tableau 14. Les réactions (36), (37) et (38) servent, comme précédemment, 

à délimiter verticalement les domaines de stabilité des oxydes solides et la croix indique les 

conditions initiales (560 ppm de dioxygène et aMn(s) ≈ 0,013). 

 

 
Tableau 14 : réactions utiles au tracé du diagramme de volatilité du système Mn-O 
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Figure 28 : diagramme de volatilité des oxydes de manganèse à 1200 K (aMn (s) = 1) 

4.44.44.44.4 Oxydes de nickelOxydes de nickelOxydes de nickelOxydes de nickel    

Les réactions utiles au tracé du diagramme de volatilité des oxydes de nickel sont 

indiquées dans le Tableau 15. Le diagramme est présenté à la Figure 29 où l’activité de 

NiO(s) est prise unitaire : la formation de NiO(s) est spontanée en considérant nos conditions 

expérimentales (aNi(s) ≈ 0,075). 

 

 
 

Tableau 15 : réactions utiles au tracé du diagramme de volatilité du système Ni-O 
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Figure 29 : diagramme de volatilité des oxydes de nickel ne faisant apparaître que les phases gazeuses 

prédominantes (aNi (s) = 1) 

 

5. Formation des spinelles 

Pour comparer les réactions de formation des phases spinelles, il faut tout d’abord 

comparer les réactions faisant intervenir une mole de fer (réactions (44), (45) et (46)) 

 

 

Pour que ces réactions aient lieu, la variation d’enthalpie libre ∆rG qui les accompagne doit 

être négative, aux activités considérées (aFeCr2O4 = aNiCr2O4 = aFe2MnO4 = aFe2NiO4 = 1 ; aFe(s) ≈  0,7 ;  

aCr (s) ≈  0,19 ; aNi (s) ≈  0,075 ; aMn (s) ≈  0,013 ; PO2 ≈ 101,8 Pa). La réaction favorisée aura la 

variation d’enthalpie libre la plus élevée. 

 

( ) ( )

( ) ( )

( ) ( ) 1-
46r

1-0
46

1-
45r

1-0
45

-1
44r

-10
44

kJ.mol 910,239K1200G kJ.mol 901,329K1200G

kJ.mol 618,316K1200G kJ.mol 201,415K1200G

kJ.mol 915,871K1200G kJ.mol 520,1055K1200G

−=∆⇒−=∆

−=∆⇒−=∆

−=∆⇒−=∆
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La formation du chromite FeCr2O4 (réaction (44)) est donc favorisée pour les réactions faisant 

intervenir le fer. Il faut maintenant comparer les réactions faisant intervenir le chrome, c’est-

à-dire les réactions (44) et (47). 

 

( ) ( ) -1
47r

-10
47 kJ.mol 067,749K1200G kJ.mol 956,954K1200G −=∆⇒−=∆  

 

Comme ( ) ( )K1200GK1200G 44r47r ∆>∆ , la formation de FeCr2O4 est favorisée. 

La phase spinelle qui se forme, dans nos conditions expérimentales, est donc FeCr2O4 (s). Il 

est cependant nécessaire que la variation d’enthalpie libre accompagnant la formation de 

l’hématite (réaction (48)), phase thermodynamiquement favorisée dans le système Fe-O, ainsi 

que celle de la formation de chromine (réaction (49), système Cr-O) ne l’emporte pas sur celle 

de la réaction (44). 

 

( ) ( )

( ) ( ) 1-
49r

1-0
49

-1
48r

-10
48

kJ.mol 760,682K1200G kJ.mol 050,826K1200G

kJ.mol 920,196K1200G kJ.mol 612,255K1200G

−=∆⇒−=∆

−=∆⇒−=∆
 

 

Puisque ( ) ( ) ( )K1200GK1200GK1200G 44r49r48r ∆>∆>∆ , l’oxyde qui se forme initialement, 

avec nos conditions expérimentales, est le chromite FeCr2O4. 

 

6. Conclusion de l’approche thermodynamique 

Les oxydes se formant sous 105 pascals de dioxyde de carbone, à une température de  

1200 K et à la surface de l’acier 304L sont : 

- tous les oxydes gazeux : CrO, CrO2, CrO3, NiO ;  

- le chromite FeCr2O4 ; 

- NiO (s) ; 

- Mn3O4 (s). 
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CHAPITRE IV 

OXYDATION SOUS DIOXYDE DE CARBONE 

INDUSTRIEL  
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1. Cinétiques d’oxydation 

L’acier a tout d’abord été chauffé en montée linéaire de température sous 105 Pa de 

dioxyde de carbone statique à une vitesse de 0,083 K.s-1,  à partir de la température ambiante 

et jusqu’à 1500 K (Figure 30). L’oxydation est sensible à partir de 1150 K environ, s’accélère 

vers 1300 K et devient très rapide à partir de 1400 K. Ce résultat a conduit à réaliser l’étude 

isotherme entre 1193 K et 1293 K.  

 

 
Figure 30 : oxydation de l’acier 304L en montée linéaire de température sous pression atmosphérique de CO2 

 

Pour une durée de 24 heures sous 105 Pa de dioxyde de carbone statique les isothermes ont 

un aspect régulier avec globalement trois étapes (Figure 31) : 

- une courte période accélérée, 

- une étape de décélération, 

- un « breakaway » suivi d’une partie décélérée. 

Le début de l’oxydation, qui est la partie la plus intéressante dans l’objectif de la pré-

oxydation des substrats à revêtir est repris à la Figure 32. 
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Figure 31 : isothermes d’oxydation de l’acier 304L sous pression atmosphérique de CO2 

 

 
Figure 32 : début des isothermes d’oxydation de l’acier 304L sous pression atmosphérique de CO2 

 

La reproductibilité de ces réseaux a été testée. Par souci de clarté, seules les expériences à 

1193 K et 1273 K sont présentées à la Figure 33. En dessous d’un gain de masse de  

1,15 mg.cm-2 environ, la reproductibilité est très bonne mais médiocre au-delà. Ainsi, les deux 
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premières étapes définies précédemment sont les seules cinétiquement exploitables de façon 

rigoureuse.  

 
Figure 33 : reproductibilité des isothermes d’oxydation sous pression atmosphérique de CO2 

 

A 1233 K, l’aspect des isobares est similaire à celui des isothermes avec un départ accéléré 

suivi d’une décélération et ensuite d’un « breakaway » et d’ondulations  comme présenté à la 

Figure 34, le détail du début étant fourni à la Figure 35. 

 

 
Figure 34 : isobares d’oxydation de l’acier 304L à 1233 K (mélanges CO2 / Ar ; pression totale 105 Pa) 
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Figure 35 : début des isobares d’oxydation de l’acier 304L à 1233 K (mélanges CO2 / Ar ; pression totale 105 Pa) 

 

2. Caractérisation des couches d’oxydes  

2.12.12.12.1 Diffraction des rayons XDiffraction des rayons XDiffraction des rayons XDiffraction des rayons X    

Des analyses par diffraction des rayons X ont été faites pour trois temps d’oxydation sous 

105 Pa de CO2 et des températures comprises entre 1193 K et 1273 K c’est-à-dire pour trois 

séries d’oxydations à gains de masse croissants (Figures 36, 37 et 38). 

 

La Figure 36 montre le diagramme de diffraction d’échantillons oxydés sous dioxyde de 

carbone pendant 15 minutes à des températures comprises entre 1193 K et 1273 K. Pendant 

ces premiers instants, des traces de chromine sont identifiées par leur raie (104) ainsi qu’une 

phase spinelle. La composition de cette phase spinelle n’a pas pu être déterminée par 

diffraction des rayons X compte tenu des similarités structurales entre les spinelles 

susceptibles d’apparaître (Fe3O4, FeCr2O4, …). On note aussi l’apparition de traces de phase 

wüstite pour les deux gains de masse les plus forts (∆m/S ≈ 0,20 mg.cm-2 et  

∆m/S ≈ 0,30 mg.cm-2). 

 



65 

 

 

 

 
Figure 36 : diffractogrammes d’échantillons oxydés 15 min sous 105 Pa de CO2 montrant la présence de 

chromine et de spinelles. Les gains de masse correspondants sont indiqués entre parenthèses 

 

La Figure 37 présente les diagrammes de diffraction d’échantillons oxydés une heure 

sous dioxyde de carbone dans la même gamme de températures. La chromine n’est plus 

détectée mais la phase spinelle l’est encore et de la wüstite est apparue.  

 

 
Figure 37 : diffractogrammes d’échantillons oxydés 1 heure sous 105 Pa de CO2 montrant l’absence de chromine 

et la présence de spinelles et de wüstite. Les gains de masse sont indiqués entre parenthèses. 
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Sur la Figure 38 on peut voir que la wüstite est encore présente pour des échantillons 

oxydés pendant deux heures sous dioxyde de carbone à des températures comprises entre 

1193 K et 1253 K, en quantité croissante de 1193 à 1233 K. Cependant, pour les températures 

de 1253 et 1273 K les raies de la wüstite s’estompent, mais il est possible qu’une partie de la 

couche de wüstite ait ainsi disparu par écaillage avant l’analyse, d’autant que le substrat est à 

nouveau détecté. La phase spinelle, quant à elle, est toujours bien visible, mais on peut noter 

un glissement sensible de ses pics vers les grands angles (voir la raie (440)) ce qui signifie que 

son paramètre de la maille diminue progressivement. 

 

 
Figure 38 : diffractogrammes d’échantillons oxydés 2 heures sous 105 Pa de CO2 montrant la disparition 

progressive de la wüstite. Les gains de masse correspondants sont indiqués entre parenthèses 

2.22.22.22.2 Analyse par microscopie électronique à balayageAnalyse par microscopie électronique à balayageAnalyse par microscopie électronique à balayageAnalyse par microscopie électronique à balayage    

Les images de la surface des échantillons pour différents temps d’oxydation à 1273 K sous 

dioxyde de carbone montrent une évolution significative de la morphologie. Les vues 

générales de la Figure 39 montrent qu’après cinq minutes (Figure 39 a) la surface s’est 

localement recouverte d’oxyde (parties foncées) tandis que de larges zones semblent 

demeurées intactes (parties claires). Au bout de dix minutes (Figure 39 b) les grandes zones 



67 

 

 

 

claires qui ne présentent pas de signe évident d’oxydation sont entourées de zones plus 

foncées d’oxyde qui semblent délimiter des joints de grains (voir la Figure 16). Après vingt 

minutes (Figure 39 c) la surface toute entière apparaît comme uniformément recouverte 

d’oxyde et cet aspect est conservé pour des durées plus longues (i.e. 60 min, Figure 39 d). 

 

 
Figure 39 : micrographies MEB de la surface d’échantillons oxydés à 1273 K sous CO2 pendant  

(a) 5 minutes (∆m/S ≈ 0,09 mg.cm-2), (b) 10 minutes (∆m/S ≈ 0,18 mg.cm-2),  

(c) 20 minutes (∆m/S ≈ 0,42 mg.cm-2), (d) 60 minutes (∆m/S ≈ 1 mg.cm-2) 

 

L’examen à plus fort grandissement de la Figure 40 montre un très fort grossissement des 

grains avec les durées croissantes d’oxydation : leur taille passe d’à peine 1 µm à plus de  

5 µm en cinquante minutes. Les petits germes du début de l’oxydation (Figure 40 a) laissent 

rapidement la place (Figure 40 b) à des cristaux bien identifiés de deux tailles différentes 

(petits grains « hexagonaux » submicroniques d’une part, et plus gros grains, de plus de 3 µm 

en général, relativement aplatis). Chacune de ces catégories de grains subit un fort 

accroissement de taille avec le temps (Figure 40 c et d) et la différence entre les deux 

catégories de grains s’estompe progressivement. 



68 

 

 
Figure 40 : micrographies MEB de la surface d’échantillons oxydés à 1273 K sous CO2 pendant 

 (a) 10 minutes (∆m/S ≈ 0,18 mg.cm-2), (b) 20 minutes (∆m/S ≈ 0,42 mg.cm-2), 

 (c) 40 minutes (∆m/S ≈ 0,80 mg.cm-2), (d) 60 minutes (∆m/S ≈ 1 mg.cm-2) 

2.32.32.32.3 Microanalyse EDSMicroanalyse EDSMicroanalyse EDSMicroanalyse EDS    

On présente ici une série d’images X des surfaces d’échantillons oxydés à des temps 

croissants à 1273 K. Plus la zone est sombre et moins la concentration en l’élément 

sélectionné est importante. Dès dix minutes d’oxydation (Figure 41) pour un gain de masse 

∆m/S d’environ 0,18 mg.cm-2, l’oxyde est prioritairement situé dans les zones sombres de la 

micrographie MEB comme l’indiquent les Figures 41 a (micrographie MEB) et 41 b (image X 

de l’oxygène), ce qui confirme l’observation de la Figure 39 b. Si on se rapporte à la  

Figure 16 qui présente la microstructure de l’acier, les cordons d’oxyde semblent 

effectivement suivre des joints de grains. Le manganèse (Figure 41 c) accompagne l’oxygène 

et le chrome (Figure 41 f). Au contraire, le nickel (Figure 41 d) et le fer (Figure 41 e) ne sont 

présents que dans les grandes plaques d’alliage encore non oxydé de façon sensible. 
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Figure 41 : cartographie X de la surface d’un échantillon oxydé 10 minutes à 1273 K sous CO2  

(∆m/S ≈ 0,18 mg.cm-2) : (a) cadre délimitant la zone cartographiée  

(b) O K α (c) Mn K α (d) Ni K α (e) Fe K α  (f) Cr K α 

 

Lorsque toute la surface est revêtue d’oxyde, les microanalyses de la zone délimitée à la 

Figure 42 a correspondant à vingt minutes d’oxydation confirment que l’oxygène apparaît 

partout (Figure 42 b) ainsi que le manganèse (en très faible quantité, Figure 42 c).  

 

 
Figure 42 : cartographie X de la surface d’un échantillon oxydé 20 minutes à 1273 K sous CO2  

(∆m/S ≈ 0,42 mg.cm-2) : (a) cadre délimitant la zone cartographiée 

 (b) O K α (c) Mn K α (d) Ni K α (e) Fe K α  (f) Cr K α 
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Le nickel se repère encore (Figure 42 d), probablement par transparence à travers une fine 

couche d’oxydes, puisque les diffractogrammes des Figures 36 à 38 ont montré que lui-même 

ne s’oxydait pas. Le fer et le chrome (respectivement Figure 42 e et f) semblent s’être 

homogénéisés par rapport aux clichés de la Figure 41, même si l’on peut encore repérer 

quelques zones plus riches en l’un ou en l’autre, les parties pauvres en fer correspondant aux 

parties sombres de la micrographie MEB de la Figure 42 a.  

 

Enfin, après une heure d’oxydation la microanalyse X de l’image MEB de la Figure 43 a 

montre une bonne homogénéité de répartition de l’oxygène à la surface de l’oxyde  

(Figure 43 b) ainsi que du fer (Figure 43 e). Le manganèse qui était encore visible en faible 

teneur après vingt minutes d’oxydation semble désormais complètement « dilué » dans 

l’oxyde de surface (Figure 43 c) de même que le chrome, dont la teneur a fortement baissé, 

mais qui demeure encore assez présent par place (Figure 43 f). Le nickel (Figure 43 d) n’est 

plus du tout visible, recouvert complètement par la couche d’oxydes qui le masque à 

l’analyse. 

 

 
Figure 43 : cartographie X de la surface d’un échantillon oxydé 60 minutes à 1273 K sous CO2  

(∆m/S ≈ 1 mg.cm-2) : (a) cadre délimitant la zone cartographiée  

(b) O K α (c) Mn K α (d) Ni K α (e) Fe K α  (f) Cr K α 

 

Les cartographies X en coupe d’un échantillon oxydé quarante minutes à 1193 K sont 

présentées à la Figure 44. Elles correspondent au début de la partie décélérée des cinétiques 
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de la Figure 32 (∆m/S ≈ 0,3 mg.cm-2). Les images de cette figure révèlent que la zone oxydée 

possède une structure d’une grande complexité. 

 

 

 

Figure 44 : cartographie X en coupe de l’acier oxydé 40 minutes à 1193 K sous 105 Pa de CO2  

(∆m/S ≈ 0,3 mg.cm-2) : (a) zone cartographiée (b) O K α (c) Mn K α (d) Ni K α (e) Fe K α  (f) Cr K α 

 

1) Sur la photo MEB de la Figure 44 a apparaissent en foncé une fine couche externe et 

une autre fine couche interne qui délimitent une zone contenant des oxydes. Ces deux 

fines couches se rejoignent en un point, au-dessous duquel le substrat semble n’avoir 

presque pas été oxydé. Au-dessous de la fine couche noire interne se situe une zone 

contenant de petits pores diffus. Il apparaît ainsi un assez grand contraste entre une 

interface externe qui est plutôt plane et régulière (aux aspérités cristallines près) et une 

interface interne très tourmentée. L’épaisseur moyenne de la zone oxydée peut être 

évaluée à environ 5 µm. 

2) L’image X de l’oxygène (Figure 44 b) localise bien la couche oxydée mais elle révèle 

aussi que les fines zones noires de l’image MEB sont plus riches en oxygène que le 

reste de la couche : il s’agit donc d’oxydes de composition différentes. Au sein de la 

couche oxydée, on repère aussi des zones sombres qui montrent l’existence d’une 

phase métallique y cohabitant avec la phase oxyde. 

3) Les Figures 44 c et f qui concernent respectivement le manganèse et le chrome 

montrent que ces éléments accompagnent l’oxygène dans la fine couche noire de 

l’image MEB (Figure 44 a). Au-dessous de la partie de la couche la plus riche en 
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chrome et en manganèse se remarque, dans le substrat, une zone verticale très 

appauvrie en ces deux éléments (entourée sur la Figure 44 f) ainsi que des zones 

horizontales proches de la surface, elles aussi très appauvrie en ces éléments mais aussi 

en oxygène (Figure 44 b). 

4) L’élément fer (Figure 44 e) est présent presque partout, en particulier dans la zone 

superficielle, sauf sur la couche la plus externe, et sauf dans la fine couche interne riche 

en chrome et en manganèse. En fait, sa concentration est particulièrement importante 

dans les zones appauvries en chrome (Figure 44 f) et en manganèse (Figure 44 c). 

L’absence d’oxygène dans ces zones indique que le fer n’est pas oxydé à l’intérieur de 

l’alliage. 

5) Le nickel est resté dans les zones de l’alliage où il était présent initialement. Comme on 

peut le voir sur la Figure 44 d, il n’est pas « monté » dans la couche oxydée en surface 

mais il semble aussi avoir été « chassé » par la fine couche noire riche en oxygène, 

chrome et manganèse. 

 

Ces caractéristiques complexes de la zone oxydée se conservent lorsque la réaction avance. 

Ainsi, à la même température de 1193 K mais pour 200 minutes au lieu de 40  

(∆m/S ≈ 1 mg.cm-2, soit vers la fin de la zone décélérée des cinétiques) la couche contenant 

des oxydes reste d’épaisseur à peine supérieure à 5 µm en moyenne (Figure 45 a). Cette faible 

différence d’épaisseur comparée à celle de la Figure 44 pour laquelle la prise de masse était 

pourtant bien inférieure (0,3 mg.cm-2 environ) montre que c’est essentiellement la phase 

métallique, emprisonnée au sein des oxydes, qui s’est oxydée pendant ce temps.  

 

On remarque aussi la netteté accrue de la fine couche interne riche en oxygène  

(Figure 45 b), en manganèse (Figure 45 c) et en chrome (Figure 45 f) dont l’épaisseur 

moyenne est d’environ 1 à 2 µm et qui sépare le substrat de la couche oxydée de façon 

continue. Des pointillés localisent la surface sur les différentes images X : cela permet 

d’observer que l’extrême surface qui était riche en oxyde de chrome sur la Figure 44 a changé 

de composition : le fer (Figure 45 e) et l’oxygène (Figure 45 b) sont les seuls éléments qui y 

sont ici présents quantitativement, tandis que le nickel semble être resté « piégé » entre cette 

couche externe et la couche interne riche en chrome. Sa teneur relative augmente ainsi dans 

ces zones superficielles, probablement en raison de la migration des autres constituants de 

l’alliage initial vers d’autres zones. 
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Figure 45 : cartographie X en coupe de l’acier oxydé 200 min à 1193 K sous 105 Pa de CO2  

(∆m/S ≈ 1 mg.cm-2) : (a) zone cartographiée (b) O K α (c) Mn K α (d) Ni K α (e) Fe K α  (f) Cr K α 

 

Une dernière série de cartographies est présentée à la Figure 46, toujours à la même 

température de 1193 K, mais pour une durée d’oxydation encore plus longue (380 min) c’est-

à-dire après le breakaway (∆m/S ≈ 1,7 mg.cm-2). La couche externe y apparaît comme 

fragilisée, fracturée même, sans que les dommages ne puissent être imputés à la préparation 

métallographique (tronçonnage et polissage) du fait de la présence de l’enrobage sous les 

écailles (Figure 46 a).  

 

 

 

Figure 46 : cartographie X en coupe de l’acier oxydé  380 min à 1193 K sous 105 Pa de CO2  

(∆m/S ≈ 1,7 mg.cm-2) : (a) zone cartographiée (b) O K α (c) Mn K α (d) Ni K α (e) Fe K α  (f) Cr K α 
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Ici, le processus d’oxydation a franchi la couche interne riche en oxygène, chrome et 

manganèse. On retrouve ainsi plusieurs zones corrodées à l’intérieur de l’alliage avec 

formation autour d’elles d’une enveloppe riche en oxygène (Figure 46 b), en manganèse 

(Figure 46 c) et en chrome (Figure 46 f). Le fer (Figure 46 e) a clairement migré vers la 

couche externe, tandis que le nickel (Figure 46 d) semble ne se comporter que comme 

spectateur des réactions, toujours emprisonné au milieu des oxydes. 

2.42.42.42.4 Observation en coupe au METObservation en coupe au METObservation en coupe au METObservation en coupe au MET    

Des lames minces pour l’étude en microscopie électronique à transmission (MET) ont été 

préparées avec les échantillons pré-oxydés 35 min à 1273 K sous 105 Pa de dioxyde de 

carbone (pour un gain de masse ∆m/S ≈ 0,75 mg.cm-2). Pour éviter les arrachements de 

surface lors du tronçonnage, la coupe présentée à la Figure 47 correspond à un échantillon qui 

a été revêtu d’alumine et qui sera réexaminé plus loin (Chapitre V § 7). On peut y voir, sous le 

dépôt d’alumine situé en haut de l’image, à droite, des cristaux anguleux. Sous ces cristaux se 

trouve une zone hétérogène présentant des cristaux noyés dans une matrice, et enfin le 

substrat acier en bas à gauche. Les cristaux anguleux, observés à la Figure 48 a, ont été 

analysés par diffraction électronique (Figure 48 b). Il s’agit de la phase P’ de la wüstite, 

comme l’indiquent les taches satellites diffuses selon la rangée b* du diagramme de 

diffraction [161]. 

 
Figure 47 : Observation au MET de la zone interfaciale externe de l’acier 304L 

oxydé  35 min à 1273 K sous 105 Pa de CO2 (∆m/S ≈ 0,75 mg.cm-2) 
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Figure 48 : (a) cristaux anguleux et (b) diagramme de diffraction du cristal fléché en (a),  

caractéristique de la phase P’ de la wüstite orientée selon l’axe de zone ]0 1 1[  

 

Les pointés EDS réalisés dans la zone hétérogène (Figure 49 a) montrent qu’elle est 

constituée d’une matrice contenant de l’oxygène, du chrome et du fer (Figure 49 b) avec des 

inclusions riches en fer et en nickel, ne contenant pas de chrome et très peu oxydées  

(Figure 49 d). La présence de cuivre est due aux pièces polaires du microscope électronique à 

transmission et n’est donc pas une caractéristique de l’échantillon. La matrice est identifiée 

par diffraction électronique comme étant une phase spinelle de paramètre de maille voisin de 

0,84 nm (Figure 49 c). Il s’agit du chromite de fer FeCr2O4 (fiche JCPDS n° 1-71-4917). Les 

inclusions correspondent à une structure cubique centrée dont le paramètre de maille est bien 

plus petit (0,29 nm environ) et qui peut correspondre à du fer alpha (fiche JCPDS  

n° 6-696) ou à un alliage fer-nickel (fiche JCPDS n° 37-474) (Figure 49 e). 

 

Ces résultats sont en accord avec les constations faites précédemment. La formation des 

îlots de fer et de nickel non oxydés serait due au comblement des lacunes de chrome créées 

dans l’acier suite à l’ « aspiration » du chrome vers la phase oxyde, avec pour résultat la 

création d’îlots résiduels de fer/nickel non oxydés, cette réaction pouvant être notée 
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Figure 49 :  

(a) micrographie de la couche hétérogène,  

(b) pointé EDS dans la zone 1 montrant la présence d’oxygène, de chrome, de fer et l’absence de manganèse,  

(c) diagramme de diffraction issu de la zone 1 correspondant à une phase spinelle,  

(d)  pointé EDS dans la zone 2 montrant la présence de fer, de nickel et la quasi absence d’oxygène,  

(e) diagramme de diffraction issu de la zone 2 correspondant soit à du fer alpha, soit à un alliage fer-nickel 

2.52.52.52.5 Analyse des surfaces par XPSAnalyse des surfaces par XPSAnalyse des surfaces par XPSAnalyse des surfaces par XPS    

2.5.1 Surfaces analysées et spectres globaux 

Les pièces analysées sont des échantillons non oxydé (Figure 50 a), oxydé une minute à 

1273 K sous 105 Pa de dioxyde de carbone (∆m/S ≈ 0,02 mg.cm-2, Figure 50 b), cinq minutes 

(∆m/S ≈ 0,09 mg.cm-2, Figure 50 c), quinze minutes (∆m/S ≈ 0,3 mg.cm-2, Figure 50 d) et une 

heure (∆m/S ≈ 1 mg.cm-2, Figure 50 e). Une croix blanche placée sur chacun des clichés de la 

Figure 50 indique le centre de la zone d’analyse. 
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Figure 50 : centre des zones d’analyse sur un échantillon (a) non oxydé et oxydé à 1273 K  

sous 105 Pa de CO2 pendant (b) 1 min (∆m/S ≈ 0,02 mg.cm-2), (c) 5 min (∆m/S ≈ 0,09 mg.cm-2),  

(d) 15 min (∆m/S ≈ 0,3 mg.cm-2) et (e) 60 min (∆m/S ≈ 1 mg.cm-2) 

 

Les spectres globaux obtenus pour ces différents gains de masse sont présentés au  

Tableau 16. A la surface de tous les échantillons analysés apparaît du fer (pic 2p de 705 à  

730 eV), du manganèse (pic 2p de 638 à 665 eV), de l’oxygène (pic 1s de 528 à 535 ev), et le 

pic 1s du carbone de 282 à 290 eV. L’intensité des pics de manganèse et de chrome s’accroît 

au cours des cinq premières minutes d’oxydation (jusqu’à ∆m/S ≈ 0,09 mg.cm-2) puis il 

décroît ensuite. Après une heure (∆m/S ≈ 1 mg.cm-2), il n’y a plus que des traces de 

manganèse en surface, et plus du tout de chrome. Le nickel, bien détecté dans l’acier, n’est 

plus présent en surface des nuances oxydées.  

 

Ces résultats sont cohérents avec ceux obtenus en microscopie électronique et par 

radiocristallographie pour les gains de masse inférieurs à 1,15 mg.cm-2 : formation primitive 

d’oxyde de chrome en surface, accompagné de manganèse, et construction finale d’une 

couche externe de wüstite. Entre temps, par exemple pour un gain de masse de 0,30 mg.cm-2, 

la présence simultanée de fer et de chrome à l’extrême surface, avant la formation de la 

couche de wüstite, commence à éclairer sur la nature de la phase spinelle superficielle 

identifiée en DRX : il pourrait s’agir du chromite de fer FeCr2O4. Toutefois, il est également 

possible que l’oxyde de surface soit temporairement biphasé avec coexistence de chromine et 

de magnétite.  

 

Pour lever cette ambiguïté, des analyses XPS haute résolution ont été entreprises en se 

focalisant sur les échantillons oxydés à des gains de masse de 0,02 et 1,00 mg.cm-2. 
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Tableau 16 : spectres XPS globaux de la surface d’échantillons partiellement oxydés  
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2.5.2 Spectres haute résolution 

2.5.2.1. Spectre du chrome 

La déconvolution du profil de l’état 2p3/2 du chrome pour un gain de masse de  

0,02 mg.cm-2 conduit à l’obtention de cinq pics qui permettent de reconstituer finement le 

profil expérimental (Figure 51). La nécessité du cinquième pic, à 579,4 eV, signifie que le 

chrome est présent dans un environnement Cr2O3 ou NiCr2O4 [162]. 

 

 
Figure 51 : profil de l’état spectroscopique 2p3/2 du chrome à la surface de  l’acier oxydé  

(∆m/S ≈ 0,02 mg.cm-2) montrant la présence de Cr3+ 

 

Or, l’analyse haute résolution n’a pas révélé de nickel à la surface de l’échantillon : au 

début de l’oxydation, la surface contient donc de la chromine que, d’ailleurs, la DRX avait 

déjà bien identifiée (cf. Figure 36).  

 

On retrouve ce même type de spectre pour des gains de masse plus importants, et tant 

qu’on y trouve du chrome (voir en annexe 2 les déconvolutions des autres profils), ce qui 

montre que le chrome présent en surface l’est toujours sous forme de chromine et non de 

chromite.  
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2.5.2.2. Spectre du fer 

La Figure 52 présente le spectre obtenu pour l’état spectroscopique 2p du fer pour un gain 

de masse de 0,02 mg.cm-2, et sa déconvolution. On identifie ainsi les états Fe2+ et Fe3+  

(voir annexe 2).  

 
Figure 52 : profil de l’état spectroscopique 2p3/2 du fer à la surface de  l’acier oxydé  

(∆m/S ≈ 0,02 mg.cm-2) montrant la présence de fer sous ses deux formes oxydés (Fe2+ et Fe3+) 

 

Ce type de spectre se retrouve de façon quasi-identique pour les avancements ultérieurs de 

la réaction. Ils sont présentés en annexe 2. 

 

Le Tableau 17 récapitule les caractéristiques de tous les pics de déconvolution pour les 

multiplets des cations Fe2+ et Fe3+ (position, largeur à mi-hauteur indiquée entre crochets et 

proportion, en italique). Il indique aussi les valeurs obtenues sur de la wüstite 

stœchiométrique et de la magnétite, en utilisant le même type de spectromètre, par Grosvenor 

et al. [163]. Les profils expérimentaux sont parfaitement reconstitués à l’aide de ces multiplets 

et l’environnement chimique des cations est sensiblement le même tout au long de l’oxydation 

comme en témoignent les faibles variations de position, comprises dans la marge d’erreur de 

± 0,2 eV (Tableau 17).  
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Tableau 17 : récapitulatif de la position des pics de déconvolution obtenue à partir de considérations théoriques 

(première valeur, en eV), de la largeur à mi-hauteur de ces pics (entre crochets ; en eV)  

et de leur proportion au sein du multiplet (en italique, %) 

 

 

Cette observation confirme l’absence de chromite à la surface de l’échantillon puisque le 

chrome, présent pour de faibles gains d’oxydation, est absent de la surface pour un gain de 

masse de 1 mg.cm-2.  

Ainsi, dans les premiers instants, à l’interface solide/gaz, l’oxyde de fer formé est constitué 

de germes de wüstite fortement déficitaire en fer et très proche de la magnétite. Par la suite, 

lorsque se forme la couche superficielle de wüstite (∆m/S ≥ 0,20 mg.cm-2), de la magnétite est 

présente en surface, et la phase spinelle identifiée en DRX comprend donc de la magnétite. Il 

convient de noter que ceci ne contredit pas l’existence simultanée d’une phase type chromite, 

issue de la réaction en phase solide entre la chromine et la wüstite : simplement cette dernière 

réaction ne se produit pas en surface.  
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2.62.62.62.6 Marqueur de platineMarqueur de platineMarqueur de platineMarqueur de platine    

Les cartographies en coupe d’un échantillon préalablement marqué au platine  

(cf Chapitre II1.6) puis oxydé  200 min sous 105 Pa de dioxyde de carbone à une température 

de 1193 K sont présentées à la Figure 53 où la surface initiale de l’acier est repérée par des 

pointillés. La peinture de platine (Figure 53 c) à été recouverte par la couche externe riche en 

fer (Figure 53 e), et en oxygène (Figure 53 b) et qui ne contient ni nickel (Figure 53 d), ni 

chrome (Figure 53 f). Ceci prouve 

1. que la couche oxydée externe s’est construite à partir de l’extérieur par diffusion 

centrifuge du fer ; 

2. qu’au contraire la formation des oxydes contenant du chrome implique une 

diffusion centripète d’oxygène. 

 

 
Figure 53 : cartographies X de coupes réalisées sur des échantillons initialement marqués au platine puis oxydés 

 200 min à 1193 K sous 105 Pa de CO2  (∆m/S ≈ 1 mg.cm-2) :  

(a) cadre délimitant la zone cartographiée (b) O K α (c) Pt L α (d) Ni K α  (e) Fe K α  (f) Cr K α   
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3.Mécanisme réactionnel 

On se propose d’examiner successivement les trois domaines clairement repérés sur les 

courbes cinétiques : 

- la période d’accélération cinétique initiale (∆m/S < 0,35 mg.cm-2) ; 

- la période de décélération cinétique (0,35 < ∆m/S < 1,15 mg.cm-2) ; 

- la ré-accélération des cinétiques (« breakaway ») suivie des ondulations aléatoires 

(∆m/S > 1,15 mg.cm-2) ; 

et, préalablement, ce qui se produit pendant les tout premiers instants de l’oxydation. 

 
D’emblée, il apparaît que les changements cinétiques observés correspondent de façon très 

probable à au moins trois mécanismes distincts. Cependant, la méthode des affinités, qui 

consiste à superposer les courbes cinétiques sur l’une d’entre elles dans une affinité par 

rapport au temps [164] donne une bonne superposition des isothermes d’une part (Figure 54) 

et des isobares d’autre part (Figure 55) jusqu’à ∆m/S = 1,15 mg.cm-2. Ceci conduit à la 

conclusion inverse d’un mécanisme unique pour 0 < ∆m/S < 1,15 mg.cm-2. En fait, la 

contradiction n’est qu’apparente, car l’effet pondéral des premiers instants et de l’accélération 

initiale est faible, ajouté à l’incertitude sur « l’instant 0 » de la réaction, ce qui aboutit, 

lorsqu’on met en œuvre la méthode des affinités, à une superposition des cinétiques qui n’est 

pas rigoureuse aux temps très courts, mais qui se situe cependant dans les limites de 

reproductibilité habituelles des courbes. 

 

 

Figure 54 : superposition des isothermes par une affinité en temps (référence : isotherme à 1233 K) 
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Figure 55 : superposition des isobares par une affinité en temps (référence : isobare à 6 x 104 Pa) 

3.13.13.13.1     Le tout début de la réactionLe tout début de la réactionLe tout début de la réactionLe tout début de la réaction    

Les premières minutes de la réaction ne sont pas exploitables cinétiquement parce qu’elles 

correspondent à des gains de masse très faibles (∆m/S ≈ 0,09 mg.cm-2 au bout de 5 min 

d’oxydation à 1273 K) et parce que le régime isotherme n’est établi qu’après 2 à 3 min, le 

temps que l’échantillon atteigne sa température de consigne. 

 

Pour autant, la microanalyse XPS haute résolution permet de savoir qu’il se forme au 

moins deux produits différents dès la première minute d’oxydation : la chromine et un ou 

deux oxydes de fer (wüstite et/ou magnétite), la nature de l’oxyde pouvant varier d’une zone à 

l’autre.  

 

Au plan thermodynamique, le dioxygène présent initialement dans le four à une pression 

de quelques dizaines de pascals (cf. Chapitre II § 2.3.1) soit en quantité de l’ordre de  

1,5 10-4 mole dans le volume gazeux de 6 litres contenu par la thermobalance réagit 

nécessairement très vite avec l’acier concurremment au dioxyde de carbone qui fournit du 

monoxyde de carbone produit selon des réactions comme 
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le monoxyde ainsi formé contribuant aussi à faire chuter rapidement la pression partielle de 

dioxygène à des valeurs très faibles par 

 

 

jusqu’à, par exemple, 10-5 Pa environ pour des gains de masse d’oxydation de 2 mg.cm-2. 

Dans ces conditions les diagrammes de volatilité des Figures 26 et 27 montrent que les oxydes 

stables sont la magnétite et la chromine : c’est bien ce qui est observé. Quant au nickel, dont 

on sait qu’il ne s’oxyde pas tant que subsiste du chrome et du fer (cf. le diagramme 

d’Ellingham de la Figure 23), il apparaît même possible que sa réaction ne puisse pas se 

produire à d’aussi faibles pressions de dioxygène, si l’on se rapporte à son diagramme de 

volatilité de la Figure 29.  

 

  L’acier 304L étant homogène (Figure 18), la différence de localisation entre les oxydes de 

chrome et de fer est liée aux joints de grains, la chromine s’y formant tandis que les oxydes de 

fer occupent plutôt le centre des grains superficiels, ce qu’illustrent les cartographies X de la 

Figure 41 (∆m/S ≈ 0,18 mg.cm-2). Parallèlement, la DRX confirme que, dès que l’on peut 

détecter des oxydes, on identifie à la fois la chromine Cr2O3 et une phase spinelle, comme on 

le voit sur le diffractogramme d’un échantillon oxydé 15 min à 1193 K, pour un gain de 

masse ∆m/S ≈ 0,08 mg.cm-2 (cf. Figure 36).  

 

En résumé, au tout début de la réaction, de la chromine se forme aux joints de grains 

superficiels en puisant le chrome des mailles voisines, ce qui n’est pas surprenant car les 

joints de grains constituent toujours des chemins de moindre résistance qu’empruntent les 

éléments diffusifs [139]. Autour de ces germes de chromine apparaissent vraisemblablement, 

en simultané, des germes de magnétite ou éventuellement de wüstite Fe1-xO, puisque cette 

phase peut être stabilisée instantanément par la diffusion très rapide des cations Fe2+ à ces 

températures [165, 166]  selon la réaction (54) 

 

 

Au total, on peut résumer le mécanisme du tout début de l’oxydation de l’acier par le 

schéma de la Figure 56. On y a noté la diffusion aux joints de grains du manganèse, cet 
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élément accompagnant systématiquement le chrome dans la chromine ainsi que l’ont 

notamment montré les cartographies X de la Figure 41. 

 

 
Figure 56 : coupe schématique de l’acier 304L après quelques minutes d’oxydation sous CO2 

 

En termes de régime cinétique, ces premiers instants pendant lesquels on ne peut pas 

définir d’espace de diffusion doivent être considérés comme gouvernés par un régime de 

réaction. 

3.23.23.23.2 La période d’accélération cinétique initiale (Δm/S < 0,35 mg.cmLa période d’accélération cinétique initiale (Δm/S < 0,35 mg.cmLa période d’accélération cinétique initiale (Δm/S < 0,35 mg.cmLa période d’accélération cinétique initiale (Δm/S < 0,35 mg.cm----2222))))    

Dans cette période, qui s’achève pour des gains de masse encore faibles, les observations 

morphologiques montrent que la couche de chromine pénètre le long des joints de grains, 

séparant ainsi progressivement les grains superficiels du reste de l’acier. Dans le même temps, 

la réaction se continue à l’intérieur des grains de surface, tandis que subsistent des îlots de fer 

et nickel non oxydés (Figure 44). Le spinelle/chromite identifié en DRX sur la Figure 36 se 

développe dans les grains et le test du marqueur de platine prouve qu’à ce moment-là il y a 

diffusion centripète d’oxygène, puisque le marqueur demeure en surface des grains. 

Cependant, on voit qu’en approchant de gains de masse ∆m/S ≈ 0,35 mg.cm-2 (cf. Figure 44) 

il commence à se former une pellicule de wüstite qui finit par recouvrir toute l’interface 

externe, avec toujours un peu de magnétite à l’extrême surface comme l’ont montré les 

analyses XPS. 

 

A ce stade, il y a donc trois réactions bien distinctes quant à leur localisation et leur produit 

formé : 
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- l’une, interne, qui produit la chromine, s’étend progressivement aux joints de 

grains, et voit s’accroître sa surface réactive et donc sa vitesse, jusqu’à ce 

qu’elle ait couvert toute la « surface interne » des grains superficiels de 

l’acier ; 

- une seconde, de surface, qui donne la wüstite;  

- entre les deux, une  troisième, qui oxyde l’intérieur des grains superficiels 

formant en laissant des îlots rémanents de fer et de nickel.  

 

On comprend que la somme de ces trois réactions se traduise, en thermogravimétrie, par 

une accélération de la prise de masse. Ces trois réactions sont examinées en détail ci-après. 

3.2.1 La formation de la chromine aux joints de grains 

La chromine des joints de grains chasse complètement le fer et le nickel des endroits où 

elle se forme : fer, nickel et chromine ne coexistent jamais au même point. La Figure 44 

montre que l’acier situé juste sous la chromine est très pauvre en chrome et possède une 

porosité bien visible, ce qui prouve que la chromine a puisé son métal dans l’acier selon la 

réaction 

 

 

en utilisant la notation de Kröger-Vinck et en écartant les hypothèses très improbables de 

l’existence 

- de cations interstitiels, puisqu’on n’observe pas de diffusion quantitative du 

chrome qui donnerait des poussées cristallines externes ;  

- d’anions interstitiels O2- (trop gros pour une diffusion volumique) ;  

- de lacunes cationiques [167]. 

 La réaction (55) signifie qu’un flux centrifuge de lacunes d’oxygène et d’électrons se crée, 

autrement dit qu’il y a une migration centripète d’ions O2- au niveau des joints de grains 

occupés par la chromine. En surface, le comblement des lacunes implique les réactions 

comme, par exemple 
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donnant, en tout cas, globalement 

 

 

Il faut noter qu’à ce stade cette couche de chromine ne peut constituer une véritable 

barrière de diffusion, d’une part parce que sa construction n’est pas achevée, et d’autre part 

car elle n’est protectrice que lorsqu’elle est semi-conducteur de type p, ce qui n’est pas le cas 

ici [115]. 

3.2.2 La formation superficielle de wüstite  

A la surface externe, couverte de magnétite et peut-être de wüstite après les tout premiers 

instants, comme vu à la Figure 56, la formation de la wüstite renvoie aux réactions de surface 

habituellement admises pour les oxydations du fer et de certains aciers sous CO2 [168 -  172], 

à savoir 

 

 

suivie d’une diffusion centripète des lacunes de fer, soit donc d’une remontée des ions Fe2+ en 

surface de l’échantillon, à travers la couche de spinelle/chromite formée au sein des grains, et 

s’achevant par l’oxydation interne du fer selon  

 

 

Ce mécanisme entraîne l’épaississement de la couche superficielle d’oxyde par la 

construction externe d’un réseau cristallin contenant seulement du fer et de l’oxygène, 

l’approvisionnement en fer par l’intérieur justifiant l’apparition de la couche de wüstite. En 

fait, il est probable que la phase spinelle/chromite la plus externe s’enrichit progressivement 

en fer, jusqu’à ce qu’elle ne puisse plus en intégrer dans sa structure, et c’est alors seulement 
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qu’apparaît véritablement la phase wüstite, à partir de ∆m/S ≈ 0,20 mg.cm-2, comme on 

l’observe sur les clichés radiocristallographiques de la Figure 36. 

3.2.3 L’oxydation interne des grains superficiels d’acier 

Simultanément, à l’intérieur même des grains d’acier situés à la surface, se développe 

l’oxydation du chrome, et de façon très rapide puisque dès ∆m/S ≈ 0,30 mg.cm-2 les grains 

superficiels sont oxydés « de haut en bas » (cf. les microanalyses de la Figure 44). Cette 

oxydation est incomplète, vu qu’elle laisse des îlots de fer et de nickel, mais elle implique 

nécessairement une diffusion d’oxygène à travers le spinelle/chromite formé à l’interface 

solide/gaz en tout début de réaction (cf. Figure 56). Le chrome ne migrant pas vers l’extérieur 

dans les cartographies X, son oxydation suit donc encore, ici comme aux joints de grains, 

l’équation (55). Toutefois, les clichés de DRX de la Figure 36 montrent que ce n’est pas la 

chromine qui s’accroît, mais la phase spinelle/chromite, et donc que le chrome en s’oxydant 

s’insère en fait dans la structure du spinelle/chromite.  

 

La phase spinelle/chromite se forme nécessairement par réaction à l’état solide entre les 

oxydes de fer et de chrome par des réactions comme  

 

 

en notant FeO la wüstite et FeCr2O4 la phase spinelle type chromite, par commodité 

d’écriture, sachant que sa composition exacte n’a pas pu être fournie et varie sans doute 

localement. En effet, cette couche de spinelle s’épaissit à la fois par l’extérieur, en intégrant 

des ions du fer (cf. supra), et par l’intérieur avec l’apport d’ions Cr3+ grâce à la réaction (55) 

entraînant dans les deux cas des glissements locaux de composition. Ceci  explique à la fois 

l’augmentation de l’intensité des raies de la phase spinelle observée sur les diffractogrammes 

de la Figure 36 et l’élargissement de ces raies, le spinelle/chromite très riche en chrome ayant 

un paramètre de maille légèrement inférieur à celui du spinelle/chromite très riche en fer 

[145]. 

 

Cette période des cinétiques correspond donc manifestement à un mécanisme d’une très 

grande complexité, dont la Figure 57 rend compte schématiquement dans une coupe de la 

zone superficielle de l’acier, lorsque s’achève la partie accélérée des cinétiques. 
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Figure 57 : coupe schématique de l’acier 304L oxydé pour un gain de masse ∆m/S = 0,35 mg.cm-2  

 

3.33.33.33.3 La période de décélération cinétique (0,35 <La période de décélération cinétique (0,35 <La période de décélération cinétique (0,35 <La période de décélération cinétique (0,35 <    Δm/S < 1,15  mg.cmΔm/S < 1,15  mg.cmΔm/S < 1,15  mg.cmΔm/S < 1,15  mg.cm----2222) ) ) )     

Dans le mécanisme proposé pour la période d’accélération des cinétiques, on remarquera 

que la consommation du chrome de l’acier est environ deux fois plus rapide que celle du fer, 

pour donner à la fois le spinelle/chromite et la chromine et donc que le chrome, en quantité 

initiale quatre fois moindre que le fer, s’épuise bien avant le fer et le nickel dans les grains de 

surface de l’acier, laissant nécessairement des nodules de ces métaux non oxydés en 

inclusions au sein de ces grains. Les méthodes d’investigation mises en œuvre dans ce travail 

n’ont pas permis d’identifier explicitement ces nodules, mais leur existence n’est pas douteuse 

compte tenu de l’étendue du terrain réactionnel et de l’effet pondéral observé. 

 

Par exemple l’oxydation concerne très rapidement l’ensemble des grains superficiels de 

l’acier (cf. la Figure 44, pour ∆m/S ≈ 0,30 mg.cm-2) sur une épaisseur moyenne d’environ  

5 µm. Si tout l’acier correspondant était consommé, on devrait alors obtenir un gain de masse 

très supérieur à celui observé, de l’ordre de 1,25 mg.cm-2 en admettant l’oxydation complète 

des trois métaux principaux de l’acier, ou plutôt de 1,15 mg.cm-2 puisque l’oxydation ne 

concerne que les seuls éléments chrome et fer. Il est donc clair que, malgré une oxydation 

pénétrante et concernant rapidement l’ensemble du volume des grains superficiels de l’acier, 

il y demeure des quantités importantes de fer et de nickel non oxydés. Considérant le chrome, 
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on s’aperçoit que, toujours pour une épaisseur d’acier attaquée de 5 µm, sa réaction totale 

pour former la chromine correspond, à elle seule, à un gain de masse ∆m/S = 0,32 mg.cm-2 : 

ainsi, la fin de la période accélérée des cinétiques peut-elle être associée à la fin - ou presque - 

de l’oxydation du chrome contenu dans les grains d’acier de la surface. 

 

Au-delà, c’est donc principalement l’oxydation du fer des grains superficiels qui justifie le 

gain de masse pour 0,35 < ∆m/S < 1,15 mg.cm-2, la réaction d’épaississement de la couche 

interne de chromine ayant ici un effet pondéral faible. La croissance externe de la couche de 

wüstite, dont témoigne notamment le test du marqueur de platine, indique que le processus de 

diffusion lacunaire explicité précédemment se continue avec ses étapes élémentaires 

 

- réaction de surface (équations (56) et (61)) donnant les lacunes de fer  

 

- diffusion centripète des lacunes de fer à travers la wüstite 

- diffusion centripète des lacunes de fer à travers le spinelle/chromite 

- réaction interne à la surface des nodules de fer 

 

La réaction de surface est lente [170], en particulier plus lente que la diffusion des lacunes 

de fer dans la wüstite [172], et que la réaction interne (65), mais elle n’est pas limitante car, se 

situant sur l’interface externe, elle donnerait alors des cinétiques linéaires comme observé sur 

le fer ou certains aciers bas carbone : ainsi, aucune de ces étapes ne peut être cinétiquement 

limitante. 

 

La réaction est donc nécessairement gouvernée par la diffusion dans le spinelle/chromite. 

Ceci signifie que le flux de lacunes de fer traverse la wüstite (où leur concentration reste 

constante), puis une épaisseur de spinelle/chromite croissante au fur et à mesure que les 

nodules de fer les plus superficiels sont consommés, justifiant ainsi la décroissance cinétique. 

Pour vérifier la compatibilité de ce mécanisme avec les résultats cinétiques on a porté, pour 

les différentes températures, le carré du gain de masse observé pour 0,35 < ∆m/S < 1,15  

mg.cm-2 en fonction de la durée de cette étape (Figure 58). 
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t0,35 représentant la durée de réaction nécessaire pour atteindre un gain de masse de  

0,35 mg.cm-2, durée variable avec la température et la pression partielle en dioxyde de 

carbone. 

 

La linéarité des représentations de la Figure 58 confirme le caractère diffusionnel de 

l’étape limitante et permet de déterminer l’énergie d’activation apparente de la réaction  

E = (209 ± 8) kJ.mol-1 en utilisant la représentation d’Arrhenius de la Figure 59. Le traitement 

analytique analogue des isobares, présenté  à la Figure 60 vérifie aussi la linéarisation des 

cinétiques par l’équation (66). 

 

 

 

 

Figure 58 : carré du gain de masse observé pour 0,35 <∆m/S < 1,15  mg.cm-2 ((∆m/S – 0,35)2)  

en fonction de la durée de l’étape de décélération t - t0,35 
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Figure 59 : représentation d’Arrhénius correspondant à la partie parabolique des isothermes 

 

 

 

 

Figure 60 : carré du gain de masse observé pour 0,35 < ∆m/S < 1,15  mg.cm-2 ((∆m/S – 0,35)2)  

en fonction de la durée de l’étape de décélération t - t0,35 
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Les constantes de vitesses kp (en kg2.m-4.s-1) répondent à la relation de Langmuir (Figure 61). 

 

 

ce qui permet de décrire formellement les cinétiques, pour 0,35 < ∆m/S < 1,15 mg.cm-2, par 

l’équation. 

 

 

 
 

Figure 61 : constante parabolique selon la pression partielle en dioxyde de carbone à 1233 K   

 

Il faut noter qu’une réaction limitée par la diffusion de défauts ponctuels dans un semi-

conducteur de type p comme présenté ici (l’espèce diffusante étant  (VFe
’’ , 2 h°) dans le 

spinelle/chromite) devrait suivre une loi de pression linéaire [173], mais ici deux réactions 

sont en compétition sur les sites de sorption superficiels, à savoir  
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ce qui modifie, dans l’espace de diffusion des lacunes de fer, leur concentration externe et 

vraisemblablement aussi leur teneur en fonction de la pression de dioxyde de carbone.  

 

En résumé, la partie décroissante des cinétiques observée pour 0,35 < ∆m/S < 1,15 mg.cm-

2 s’explique par la superposition de deux réactions, l’une, de faible importance pondérale, 

étant l’épaississement interne de la couche de chromine gouvernée par une étape élémentaire 

non déterminée, et l’autre étant l’oxydation en wüstite du fer des grains superficiels, limitée 

par la diffusion des lacunes de fer dans le spinelle/chromite. C’est cette dernière étape qui 

confère à la couche des oxydes superficiels leur caractère protecteur. 

3.43.43.43.4 La réLa réLa réLa ré----accélération des cinétiques et les ondulations aléatoires accélération des cinétiques et les ondulations aléatoires accélération des cinétiques et les ondulations aléatoires accélération des cinétiques et les ondulations aléatoires     

(Δm/S > 1,15 mg.cm(Δm/S > 1,15 mg.cm(Δm/S > 1,15 mg.cm(Δm/S > 1,15 mg.cm----2222))))    

Pour des gains de masse toujours très voisins de 1,15 mg.cm-2, lorsque tout le fer des 

grains superficiels est consommé, les grains d’acier plus internes sont attaqués à leur tour, ce 

qui signifie que la chromine n’est pas protectrice. Ceci n’est pas surprenant car, vu le mode de 

construction de cette couche suivant l’équation (55) 

 

 

la chromine de la couche interne est semi-conducteur de type n, laquelle est connue pour 

n’être pas protectrice [115]. Il n’existe probablement jamais ici de chromine semi-conducteur 

de type p, protectrice, contrairement à ce qui est observé dans l’oxydation du chrome pur sous 

dioxygène [114] grâce à la réaction superficielle  

 

 

Donc si l’on examine la situation à la fin de l’étape de décélération cinétique, lorsque tout 

le fer des grains superficiels est consommé (∆m/S ≈ 1,15 mg.cm-2), les lacunes VFe
’’  du 
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spinelle/chromite peuvent probablement traverser sans difficulté la couche de chromine et 

donc puiser du fer dans les grains d’alliage sous-jacents. Alors on comprend que la zone 

située juste sous la chromine, déjà appauvrie en chrome et poreuse, comme le montrent les 

Figures 44, 45, 46, perdant, en plus, du fer, cesse, par places, d’être reliée à l’oxyde des 

couches supérieures. Consécutivement, des détachements  peuvent commencer à se produire 

localement, permettant un début de pénétration du dioxyde de carbone en certains endroits. 

 

Or, dès que l’oxydation commence au niveau d’un grain interne, il faut considérer que les 

oxydes qui se forment (chromine, spinelle/chromite, voire wüstite) sont plus volumineux que 

l’alliage dont ils proviennent. En effet, même s’il n’est pas possible de déterminer un 

coefficient d’expansion volumique global, compte tenu de la pluralité des réactions en cause, 

on doit se souvenir que l’oxydation du chrome en chromine s’accompagne d’un doublement 

de volume (∆ = 2,02) et que le coefficient d’expansion volumique de la wüstite formée à 

partir du fer est également très élevé (∆ = 1,77). Ainsi, dès le début de l’attaque des grains 

d’acier plus internes, leur gonflement pousse vers l’extérieur les couches superficielles 

d’oxydes, achevant leur décollement. 

 

A partir de là, le dioxyde de carbone a un libre accès au nouveau grain d’acier attaqué, et 

l’oxydation peut repartir suivant le processus décrit précédemment : à l’image de ce qui se 

produit en début de réaction pour les grains d’acier de la surface, les grains plus internes sont 

assez rapidement entourés par une couche de chromine avec consommation simultanée du 

chrome et du fer contenu dans ces grains pour donner le spinelle/chromite, ceci étant bien 

illustré, notamment, par les cartographies de la Figure 46. A ce moment, les cinétiques 

redémarrent, et puis, ultérieurement, le fer du nouveau grain attaqué est consommé avec 

ralentissement de la vitesse. 

 

La Figure 62 donne une représentation schématique en coupe de la répartition des phases 

après le « breakaway ». 
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Figure 62 : coupe schématique de la couche oxydée après le « breakaway » des cinétiques 

 

Dans la mesure où les décollements de tous les grains peuvent ne pas être parfaitement 

synchrones sur toute la surface de l’échantillon, les ondulations cinétiques qui devraient en 

résulter pour des gains de masse multiples de 1,15 mg.cm-2 environ arrivent en décalage, et il 

en résulte une cinétique globalement paralinéaire pour les gains de masse supérieurs à  

5 mg.cm-2 environ, avec des ondulations aléatoires. Ce mécanisme rappelle notamment celui 

observé lors de l’oxydation, dans le dioxygène, du titane ou du nitrure de titane [174]. 

 

On remarquera, pour finir, que la question du nickel n’a pratiquement pas été évoquée dans 

l’ensemble des mécanismes décrits jusqu’ici. En fait, comme il n’a jamais été mis en évidence 

de trace d’oxyde de nickel, et qu’aucune migration de cet élément dans les couches d’oxydes 

n’a été vue sur les cartographies X, on en déduit qu’il demeure selon toute vraisemblance en 

inclusions métalliques à l’intérieur des grains, et qu’il n’est que spectateur des réactions, pour 

des raisons probablement uniquement thermodynamiques (cf. supra § 2.1). 
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CHAPITRE V 

CARACTERISATION DES REVETEMENTS 
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Le procédé plasma mis en œuvre se base sur les études antérieures réalisées concernant 

l’acier C40E [1] et les résultats de l’étude cinétique. On a ainsi choisi de réaliser la pré-

oxydation en four sous dioxyde de carbone N27 à une température de 1273K et pour des 

durées inférieures à une heure (zone de reproductibilité). Le préchauffage (cf. chap. I § 1-3) 

sous air ne dépasse pas 620 K environ afin de ne pas modifier de façon excessive la couche de 

pré-oxydation (la wüstite métastable au-dessous de 843 K se décomposant à ces températures 

[175, 176]). 

1. Contrôle de la pré-oxydation 

Afin de contrôler de façon précise le degré d’oxydation superficielle de l’alliage, les 

pièces à revêtir n’étant pas pré-oxydées en thermobalance mais en four traditionnel pour 

d’évidentes raisons pratiques, le gain de masse est déterminé par pesée pour chaque 

échantillon. La Figure 63, qui compile les résultats des pesées et ceux obtenus antérieurement 

par thermogravimétrie, montre leur cohérence.  

 
 

Figure 63 : comparaison entre le profil thermogravimétrique et les gains de masse en four de pré-oxydation 

 

La rugosité étant un paramètre important pour la bonne accroche des revêtements, le Ra et 

le Rt de la surface des échantillons ont été déterminés selon leur degré de pré-oxydation à 
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1273 K sous 105 Pa de dioxyde de carbone. Le Rt correspond à la hauteur entre le point le plus 

bas et le point le plus élevé rencontrés lors de l’analyse. Le Ra se calcule à partir de l’équation 

(70). 

 

où l est la longueur d’analyse et ( )xz l’ordonnée au point x du profil enregistré 

 

Les résultats présentés dans le Tableau 18 sont la moyenne de 12 mesures, chacune étant 

faite sur une longueur de 12,5 mm. Après une forte augmentation pendant les 20 premières 

minutes, la rugosité semble varier aléatoirement dans une bande large de 0,3 à 0,7 µm environ 

pour le Ra et de 6 à 15 µm environ pour le Rt. Si l’on se reporte aux clichés de la surface des 

Figures 39 et 40 qui montrent deux tailles de grains distinctes et une différence entre les joints 

de grains et le reste de la surface, on peut attribuer la dispersion des résultats au caractère 

bimodal des grains. L’intervalle de confiance donné correspond à l’écart-type des 12 mesures.  

 

 

 

Tableau 18 : évolution du Ra et du Rt de la couche d’oxydes en fonction du temps de pré-oxydation 
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2.Influence du préchauffage sur la couche d’oxydes 

Les diagrammes de diffraction montrent, dans la limite des possibilités de détection, que 

la structure globale de la couche de pré-oxydation est conservée (Figure 64). La wüstite est en 

effet détectée ainsi que la phase spinelle. Les observations MEB réalisées avant et après 

préchauffage à 620 K environ confirment la faible modification de l’aspect surfacique des 

grains d’oxydes (Figure 65). 

 

 

Figure 64 : diffractogramme de la surface d’échantillons pour différents temps d’oxydation 

 sous 105Pa de CO2 à 1273 K  (a) avant préchauffage et (b) après préchauffage 
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Figure 65 : micrographie MEB de la surface d’un échantillon pré-oxydé 40 min à 1273 K 

 avant (a) et après (b) préchauffage à 620 K 

3.Etalement des lamelles d’alumine 

L’étalement des lamelles d’alumine se fait sur un substrat à une température voisine de 

573 K, légèrement plus faible que la température de préchauffage compte tenu du délai 

nécessaire à la stabilisation du débit de poudre (cf. Figure 10) mais supérieure à la 

température de transition du couple alumine/acier. Pour une pré-oxydation nulle (Figure 66 a) 

ou faible (Figures 66 b, c et d), les splats d’alumine présentent généralement des formes 

parfaitement circulaires (Figure 66 b), avec des réseaux de microfissures (Figure 66 d). 

 

Lorsque la surface est couverte de cristaux d’oxydes, les splats produisent le plus souvent 

des éclaboussures au moment de l’étalement du matériau fondu sur le substrat (Figure 67 a) 

même si l’on en retrouve encore de forme circulaire (Figure 67 b). Les splats d’alumine 

comblent alors les vides entre les cristaux d’oxyde qui sont parfois encore visibles par 

transparence (Figure 67 c) et présentent des bords découpés lorsqu’ils sont tombés sur de gros 

cristaux, ce qui rappelle la morphologie observée sur des substrats sablés (Figure 67 d) : on 

confirme ici que la rugosité du substrat et sa température sont des paramètres déterminant de 

la morphologie des premières lamelles déposées, ainsi que cela a été fréquemment observé sur 

d’autres types d’échantillons. Il n’a pas été noté de différence forte entre le comportement des 

splats issus de la poudre fine [+5-22] et de la poudre grossière [+22-45] si ce n’est une 

tendance aux éclaboussures plus marquée pour les gros splats (comparer les Figures 67 b et  

68 a de splats de taille différente projetés sur le même substrat, ou encore les Figures 67 c et 

68 b, concernant également des substrats pré-oxydés de façon semblable). Ceci est 
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vraisemblablement relié à l’énergie cinétique de la particule au moment de l’impact, d’autant 

plus grande que son diamètre est plus élevé. 

 
Figure 66 : lamelles obtenues à partir de la poudre [+5-22] sur un échantillon poli miroir non oxydé (a), 

 pré-oxydé à 1273 K sous 105 Pa de CO2  pendant 1 min (b) et (c) et 5 min (d) 

 
Figure 67 : lamelles obtenues à partir de la poudre [+5-22] sur un échantillon pré-oxydé à 1273 K 

 sous 105 Pa de CO2 pendant 10 min (a), 20 min (b), 60 min (c) et sur un échantillon sablé (d) 
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Figure 68 : lamelles obtenues à partir de la poudre [+22-45] sur un échantillon pré-oxydé à 1273 K 

sous 105 Pa de CO2 pendant 20 minutes (a) et 60 minutes (b) 

  

4.Morphologie du revêtement 

La projection se fait en 16 ou 19 passes selon les conditions décrites au Chapitre II1.8. Elle 

conduit au dépôt d’un revêtement relativement dense, avec une porosité qui semble être 

essentiellement fermée, et d’une épaisseur voisine de 260 µm. La surface externe du 

revêtement présente toujours le même aspect caractéristique avec la juxtaposition des derniers 

splats fondus déposés, comme on peut le voir à la Figure 69 a et b pour les poudres [+5-22] et 

[+22-45] respectivement. Les micrographies des Figures 70 a et 71 a qui représentent les 

coupes d’échantillons pré-oxydés 35 minutes à 1273 K, la première avec de l’alumine  

[+5-22], la seconde avec de l’alumine [+22-45], montrent que la granulométrie de la poudre 

n’influe pas sur la morphologie du revêtement. Il en va de même pour les zones interfaciales 

des deux mêmes échantillons, visibles respectivement aux Figures 70 b et 71 b : quelle que 

soit la durée du traitement de pré-oxydation correspondant à des gains de masse compris entre 

0,35 et 1,15 mg.cm-2, l’aspect de la zone interfaciale garde la même allure avec, de l’intérieur 

vers l’extérieur (cf. Figures 70 b et 71 b) : 

- Le substrat d’acier 304L ; 

- Une zone poreuse (ayant perdu en partie son chrome, cf Chapitre IV3) ; 

- Une fine couche de chromine ; 

- Une couche de spinelle/chromite  avec des inclusions de fer, de nickel, et de la 

chromine ; 

- Une couche superficielle de wüstite/magnétite sur laquelle vient s’accrocher le dépôt. 
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Figure 69 : vue plane du dépôt issu (a) de la poudre [+5-22] et (b) de la poudre [+22-45] 

 

 
Figure 70 : vue en coupe du dépôt issu de la granulométrie [+5-22] sur un échantillon 

 pré-oxydé 35 minutes à 1273 K : vue générale (a) et détail de l’interface (b) 

 

 

 

Figure 71 : vue en coupe du dépôt issu de la granulométrie [+22-45] sur un échantillon  

pré-oxydé 35 minutes à 1273 K : vue générale (a) et détail de l’interface (b) 

 



108 

 

A fin de comparaison, les examens analogues de coupes d’échantillons d’acier 304L 

simplement sablés puis revêtus présentent une microstructure semblable en ce qui concerne le 

dépôt (Figure 72 a) mais beaucoup plus simple dans la zone interfaciale où la Figure 72 b 

illustre bien la pénétration des splats liquides dans les aspérités de la surface de l’acier. 

 

  
Figure 72 : vue en coupe du dépôt issu de la granulométrie [+22-45] sur un échantillon sablé :  

vue générale (a) et détail de l’interface (b) 

 

5.Caractérisation cristallographique du dépôt 

L’analyse par diffraction des rayons X des dépôts d’alumine fait apparaître différentes 

variétés d’alumine (Figure 73). La phase métastable cubique γ [177] apparaît clairement et 

s’indexe avec la fiche JCPDS n° 50-0741. Les raies (400)γ et (440)γ sont bien définies et 

étroites comparativement aux raies (220)γ, (311)γ et (511)γ. Cette différence est attribuée aux 

lacunes présentes sur le réseau cationique formé par les ions aluminium qui occupent la 

moitié des 16 sites octaédriques et le huitième des sites tétraédriques d’un empilement parfait 

cubique à faces centrées d’oxygène (structure spinelle) [178, 179]. La phase α (fiche JCPDS 

n° 46-1212) thermodynamiquement stable au-dessous de 2300 K [157] est repérée à l’état de 

traces, de même que les alumines de transition (zone entourée) qui résultent de la 

transformation en phase solide de l’alumine γ suite à l’impact d’une particule liquide sur une 

lamelle solide [180, 181]. On notera que ces analyses correspondent à la surface du 

revêtement, sachant qu’il n’est pas possible, avec les dispositifs de diffraction des rayons X 

utilisés, de connaître la structure cristallographique de la zone interfaciale qui est analysée 

plus loin à l’aide de la microscopie électronique à transmission. 
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Figure 73 : diagramme de diffraction de la surface des dépôts réalisés  

à partir de la poudre [+5-22] (a) et de la poudre [+22-45] (b) 

 

6.Adhérence du revêtement 

Les résultats des tests d’adhérence sont résumés à la Figure 74. L’adhérence est nulle pour 

les échantillons pré-oxydés moins de 10 minutes. Sur les autres nuances, elle n’a pas pu être 

quantifiée du fait de la rupture au niveau de l’interface plot/dépôt, lors de tous les tests en 

traction. Certaines ruptures plot/colle s’étant produites pour des adhérences de l’ordre de  

70 MPa, on est fondé à affirmer que les meilleurs résultats correspondent à des adhérences 

supérieures à cette valeur. Une seule fois la rupture s’est produite à l’interface dépôt/oxydes 
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(voir Figure 74 a). Il s’agissait d’un échantillon pré-oxydé 10 minutes (c’est-à-dire à un gain 

de masse ∆m/S ≈ 0,20 mg.cm-2), ce qui signifie que cette durée, qui correspond au début de la 

formation de la couche superficielle de wüstite, à 1273 K, est le seuil bas pour l’obtention 

d’une bonne adhérence. On établit ainsi une corrélation entre la présence d’une couche 

superficielle de wüstite et l’adhérence, sans pour autant qu’il soit possible de savoir si ceci est 

dû à sa rugosité de surface ou à d’autres paramètres (cf infra). On remarque aussi qu’il n’y a 

pas de différence apparente entre les deux granulométries d’alumine projetée, ce qui n’est pas 

surprenant compte tenu de la similitude de microstructure des revêtements obtenus dans les 

deux cas (cf. les Figures 69, 70 a, 71 a). Enfin, il n’est pas possible de savoir si le degré de 

pré-oxydation est un critère déterminant ou non puisqu’on obtient des ruptures dans la colle 

avec des adhérences supérieures à 70 MPa pour des durées de pré-oxydation de 20, 30 et 50 

minutes.  

 

 

 

Figure 74 : résultats des tests d’adhérence concernant les dépôts réalisés  

à partir de la poudre [+5-22] (a) et de la poudre [+22-45] (b) 

 

7. Caractérisation des interfaces 

Les lames minces pour l’étude en microscopie électronique à transmission présentées au 

chapitre IV, § 2.4 sont examinées à nouveau ici en se focalisant sur la relation interfaciale 

entre la couche externe d’oxyde et le revêtement d’alumine. Elles ont été préparées à partir 

d’échantillons pré-oxydés 35 min à 1273 K sous 105 Pa de dioxyde de carbone (pour un gain 

de masse ∆m/S ≈ 0,75 mg.cm-2) puis recouverts de l’alumine des poudres [+5-22] et [+22-45]. 

Une vue générale de l’ensemble pour la granulométrie [+5-22] est présentée à la Figure 75 où 
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le revêtement d’alumine apparaît en haut à droite et la zone hétérogène des grains superficiels 

en cours d’oxydation, en bas de l’image, à gauche.  

 

 
 Figure 75 : vue générale au MET de l’interface substrat/revêtement 

 obtenue après projection des poudres d’alumine [+5-22]  

 

Le dépôt d’alumine présente des fissures ainsi que la couche d’oxydes, conséquence des 

importantes contraintes mécaniques auxquelles l’échantillon est soumis lors de la préparation 

des lames minces. L’alumine a une microstructure de type colonnaire (cf. Figure 76 a, flèche). 

Il s’agit d’alumine γ comme le montre le cliché de diffraction correspondant (Figure 76 b) sur 

lequel une légère diffusion le long de la rangée b* est visible. Cette diffusion est due au 

réseau cationique lacunaire de l’alumine γ, où les lacunes et les cations sont plus ou moins 

ordonnés [35, 179]. 
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Figure 76 :  

(a) vue générale du dépôt issu de la poudre [+5-22] montrant la microstructure colonnaire et  

(b) diagramme de diffraction de la zone fléchée en (a) caractéristique de  

l’alumine γ orientée selon l’axe de zone ]0 1 1[  

 

Des observations analogues ont été faites avec l’échantillon revêtu d’un dépôt issu de la 

poudre [+22-45] (Figure 77 a). La wüstite est clairement présente sous la forme P’ d’après les 

taches de surstructure (Figure 77 b).  

 

Le diagramme de diffraction de la Figure 77 c correspond à l’interface entre la wüstite et 

l’alumine. Deux réseaux sont clairement présents, comme en témoigne le dédoublement des 

taches (voir les flèches). Il s’agit des réseaux de la magnétite et de l’alumine. L’axe de zone 

étant commun pour ses deux oxydes ([100]), ces derniers sont hétéroépitaxiés. L’axe de zone 

de la wüstite, phase sous-jacente à la magnétite, est lui aussi un axe de zone [100]  

(Figure 77 b) et donc une relation d’hétéroépitaxie existe aussi entre la wüstite et la magnétite. 

La Figure 78 (sans échelle) illustre schématiquement ces relations qui constituent un 

ensemble dont la continuité cristallographique justifie les excellentes valeurs d’adhérence 

obtenues. La wüstite stœchiométrique, mise en évidence dans des études antérieures [35], a 

été ajoutée. Elle résulte de la transformation en magnétite de la wüstite sous-stœchiométrique 

en fer lors du préchauffage [161]. L’analyse des éventuelles relations entre la wüstite et les 

oxydes sous-jacents est délicate et nécessite une étude plus approfondie, non réalisée au cours 

de cette étude. 



113 

 

 

 

 
Figure 77 :  

(a) vue générale de l’interface alumine/wüstite issue du dépôt avec la granulométrie [+22-45],  

(b) diagramme de diffraction caractéristique de la phase P’ de la wüstite orientée selon l’axe de zone [100] et  

(c) diagramme de diffraction selon l’axe de zone [100] à l’interface alumine/oxyde 

 

 
 

Figure 78 : construction schématique de la continuité des phases superficielles du système oxydes/alumine





115 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

CHAPITRE VI 

COMPORTEMENT DE L’ENSEMBLE 

COUCHE/SUBSTRAT  

EN CONDITIONS REELLES 
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Les tests de corrosion haute température de pièces revêtues par projection thermique sont 

peu nombreux et, pour augmenter la résistance à la corrosion, il est nécessaire de densifier la 

surface des dépôts HVOF Ni-Cr par un procédé laser [21]. L’objectif de ce chapitre est de 

présenter une première approche du comportement des pièces d’acier 304L revêtues 

d’alumine selon le procédé mis au point dans ce travail, au cours de tests dans un incinérateur.  

1. Conditions des essais 

Les dépôts ont été réalisés sur des substrats pré-oxydés pendant 55 min à 1273 K puis 

revêtus par de l’alumine des poudres de granulométries [+5-22] et [+22-45]. 

 

Les conditions générales de réalisation des tests ont été précisées au chapitre II § 1.10. Les 

échantillons, soudés sur un barreau d’acier inoxydable austénitique 316L, ont été introduits 

entre la grille de combustion et le premier niveau de traitement des fumées à l’urée. Ils ont été 

ainsi soumis à une température comprise entre 1073 K et 1223 K pendant une semaine. Afin 

de pouvoir évaluer l’efficacité du revêtement contre la corrosion, un échantillon d’acier non 

revêtu a été introduit dans l’incinérateur en même temps que les autres pièces, et a donc subi 

le même traitement qu’elles. 

 

 Au moment de la sortie du four, toutes les pièces sont apparues très dégradées, au point 

que les dépôts d’alumine se sont détachés du substrat. Certains ont néanmoins pu être 

récupérés pour analyse. De plus, les surfaces en contact avec les gaz se sont recouvertes d’un 

dépôt d’environ 3 cm d’épaisseur dont seules les parties les plus adhérentes, qui constituent 

une couche de calamine d’environ 200 µm d’épaisseur, ont été analysées. Cette couche est 

majoritairement constituée, comme éléments métalliques, de zinc, calcium, sodium et 

silicium. 

2. Microanalyse EDS de l’acier 304L mis en incinérateur 

 Une coupe de l’acier non revêtu est présentée à la Figure 79 a avec les cartographies X  

des métaux de la couche de calamine, zinc, calcium et sodium, respectivement aux  

Figures 79 b, c et d. L’interface interne apparaît tourmentée (Figure 79 a) selon une 

morphologie similaire à celle obtenue lors de la pré-oxydation sous dioxyde de carbone 
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(Figure 46), mais l’épaisseur de la couche oxydée est près de 10 fois plus grande, dépassant 

80 µm. La cartographie de l’oxygène (Figure 79 e) délimite une zone oxydée dans laquelle on 

retrouve, de l’intérieur vers l’extérieur, une couche continue d’environ 10 µm d’épaisseur 

riche en chrome (Figure 79 f) qui contient du manganèse (Figure 79 g) mais ni fer  

(Figure 79 h), ni nickel (Figure 79 i), identifiée comme la couche de chromine. Au dessus se 

trouve une couche de plus en plus riche en fer (Figure 79 h) et de plus en plus pauvre en 

chrome (Figure 79 f) et contenant du manganèse (Figure 79 g) assimilable à la couche de 

spinelle/chromine repérée dans l’étude cinétique, et allant jusqu’à un ou des oxydes de fer. 

 
Figure 79 : cartographies X d’une coupe réalisées sur l’acier 304L après une semaine à 1150 K environ  

dans les gaz de combustion d’ordures ménagères : (a) zone cartographiée  

(b) Zn K α  (c) Ca K α (d) Na K α  (e) O K α (f) Cr K α (g) Mn Kα (h) Fe K α  (i) Ni K α 
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3. Analyse des dépôts 

3.13.13.13.1 Micrographies optiquesMicrographies optiquesMicrographies optiquesMicrographies optiques    

Les micrographies optiques des Figures 80 a et b sur les revêtements d’alumine font 

apparaître, pour les deux granulométries et de bas en haut, la couche d’alumine puis le dépôt 

formé en cours de test dans l’incinérateur. Des fissures perpendiculaires aux interfaces sont 

nettement visibles, ainsi que des cavités. 

 
Figure 80 : micrographies optiques des couches d’alumine après un test d’une semaine 

 en incinérateur : dépôts issus de la poudre [+5-22] (a) et de la poudre [+22-45] (b) 

3.23.23.23.2 Microanalyse EDSMicroanalyse EDSMicroanalyse EDSMicroanalyse EDS    

La couche d’alumine issue de la poudre de granulométrie [+22-45] (Figure 81 a et b) 

apparaît fissurée perpendiculairement aux interfaces, et surmontée du dépôt de « calamine ». 

Dans ce dernier on identifie encore de l’oxygène (Figure 81 i) du zinc (Figure 81 c), du 

calcium (Figure 81 d) et du silicium (Figure 81 e). La présence de chrome au niveau de 

l’interface interne (Figure 81 g) accompagné de manganèse (Figure 81 h) montre que la 

rupture mécanique ne s’est pas faite à l’interface revêtement/wüstite mais entre le substrat et 

la couche de chromine ou dans la couche de spinelle/chromite. La pénétration du zinc à 

l’intérieur des fissures est nettement visible (Figure 81 c). Cet élément est même présent au 

niveau de l’interface interne, mais sa progression à l’intérieur de la fissure s’arrête au contact 

du fer qui, lui, a diffusé de façon centrifuge (Figure 81 f).  
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Figure 81 : cartographies X d’une coupe réalisées sur le dépôt d’alumine issu de la poudre [+22-45] après une 

semaine à 1150 K environ dans les gaz de combustion d’ordures ménagères :  

(a) zone cartographiée (b) Al K α (c) Zn K α  (d) Ca K α (e) Si K α (f) Fe K α (g) Cr K α (h) Mn Kα (i) O K α   

 

Cet ensemble d’observations permet d’affirmer que la couche d’alumine s’est fissurée dans 

l’incinérateur, soit au moment de l’introduction des pièces, par choc thermique, soit par 

décollement à cause de l’oxydation de l’acier (qui forme un oxyde interne volumineux), mais 

la diffusion du fer dans la fissure plaide fortement en faveur d’un décollement par oxydation 
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du substrat. Il paraît difficile, en effet, de comprendre comment le fer aurait pu diffuser dans 

la couche d’alumine s’il ne lui était pas relié.  

 

Une analyse de la couche issue de la granulométrie [+5-22] (Figure 82) confirme ces 

résultats. 

 

 
 

Figure 82 : cartographies X d’une coupe réalisées sur le dépôt d’alumine issu de la poudre [+5-22] après une 

semaine à 1150 K environ dans les gaz de combustion d’ordures ménagères : (a) zone cartographiée  

(b) Al K α (c) O K α (d) Zn K α (e) Na K α (f) Ca K α (g) Fe Kα (h) Cr K α  (i) Mn K α 
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 Les fissures ne contiennent pas d’oxygène (Figure 82 c) mais toujours du zinc  

(Figure 82 d), du sodium (Figure 82 e) et du calcium (Figure 82 f) qui se retrouvent encore 

dans la couche de spinelle/chromite ou au niveau de l’ancienne interface acier/chromine, cet 

oxyde étant, comme précédemment, resté fixé du côté du revêtement au moment du 

décollement : on retrouve en effet, au niveau de l’interface interne, du chrome (Figure 82 h) et 

son accompagnement de manganèse (Figure 82 i). De même, la diffusion centrifuge du fer 

(Figure 82 g) à partir de l’acier est encore nettement visible ici.  

4. Analyse des substrats pré-oxydés puis revêtus 

A cause des décollements, les substrats sont analysés séparément de leur revêtement. 

L’analyse de l’acier présent sous la couche d’alumine issue de la granulométrie [+22-45] 

(Figure 83 a) montre une interface relativement proche de celle du substrat pré-oxydé sous 

dioxyde de carbone pour des gains de masse situés après le « breakaway » (Figure 46).  

 

On voit qu’il lui reste accrochée une couche d’oxyde relativement épaisse, et irrégulière 

pouvant approcher 100 µm. Au voisinage de l’acier, les cartographies de l’oxygène  

(Figure 83 b) et du chrome (Figure 83 d) témoignent de la présence d’une couche de chromine 

particulièrement épaisse et irrégulière. Au-dessus, on retrouve ces mêmes éléments ainsi que 

du fer (Figure 83 c) ce qui caractérise la couche de spinelle/chromite. Ici encore, l’élément 

manganèse (Figure 83 e) est présent là où se trouve le chrome, et le nickel se retrouve à la fois 

dans le substrat, et à l’état rémanent dans les grains d’aciers superficiels oxydés (Figure 83 f). 

On note enfin la présence de calcium (Figure 83 g) au niveau de la couche de chromine, ce 

qui confirme la diffusion profonde des métaux de la calamine à travers le revêtement 

d’alumine. 
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Figure 83 : cartographies X d’une coupe réalisée sur le substrat présent sous le dépôt d’alumine issu de la poudre 

[+22-45] après une semaine à 1150 K environ dans les gaz de combustion d’ordures ménagères :  

(a) zone cartographiée (b) O K α (c) Fe K α (d) Cr K α (e) Mn Kα (f) Ni K α (g) Ca K α (h) Si K α (i) S K α 

 

5. Conclusion 

La présence de fissures perpendiculaires au dépôt a conduit à la diffusion centripète d’une 

ou plusieurs phases non identifiées appartenant à la « calamine » (oxydes, chlorures, 

silicates,… ?) contenant de nombreux éléments métalliques (zinc, sodium, calcium, 

silicium,…) et à la diffusion centrifuge du fer oxydé en provenance du substrat. 

 

 L’analogie morphologique des couches d’oxydation donne à penser que le mécanisme 

réactionnel se rapproche de celui de l’oxydation de l’acier sous dioxyde de carbone ou sous 

dioxygène, même si la présence dans les gaz d’incinération de soufre et de chlore, notamment, 

le complexifie certainement. Quoi qu’il en soit, il est clair que la couche d’alumine ne protège 

pas de l’oxydation, par manque d’étanchéité : l’utilisation de ce type de dépôt plasma comme 
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revêtement anti-corrosion en four d’incinération est donc à écarter, surtout en dépôt sur un 

acier chrominoformeur comme le 304L. 

 

En effet, l’oxydation produit, au-dessous du revêtement d’alumine, une couche 

volumineuse d’oxydes à base de chrome qui entraîne des fissurations au sein même de la 

couche d’oxydes, se propageant dans l’alumine, qui finissent par la décoller complètement du 

substrat. 

 

Au vu de cette conclusion, il est même apparu illusoire d’espérer une amélioration de la 

tenue de ce type de revêtement en modifiant le procédé, notamment les paramètres de la pré-

oxydation : le revêtement plasma d’alumine ne constitue pas une barrière de diffusion de 

bonne qualité pour ce type d’applications, surtout associé à l’acier 304L dont le mécanisme 

d’oxydation favorise la fissuration du revêtement.  
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CONCLUSION GENERALE 

 
 

La faisabilité d’un procédé d’élaboration de revêtement par projection plasma via une pré-

oxydation sous CO2 préalablement testé sur un acier fer-carbone (C40E) a été étudiée au 

cours de ce travail sur un acier inoxydable austénitique bas carbone, l’acier 304L. Une des 

étapes, cruciale pour l’adhérence ultérieure des dépôts d’alumine réalisés par plasma 

thermique, est de contrôler le développement d’une couche d’oxydes à la surface des 

substrats, ce qui nécessite une étude cinétique préalable. 

 
 L’analyse par thermogravimétrie a montré une parfaite reproductibilité du processus 

d’oxydation entre 1193 K et 1293 K pour des gains de masses inférieurs à 1,15 mg.cm-2. Les 

premiers instants de la réaction font apparaître à la surface de l’acier, au niveau des joints de 

grains, des germes de chromine. L’oxydation superficielle du fer en germes de 

wüstite/magnétite entraîne ensuite, par réaction avec la chromine, la formation d’une structure 

de type spinelle/chromite contenant du fer, du chrome ainsi que du manganèse. Sous cette 

couche de surface se forme la chromine contenant de petites quantités de manganèse, 

localisée aux joints internes des grains superficiels. Cet oxyde se développe en chassant les 

éléments fer et nickel et créant des lacunes de chrome, partiellement comblées par ces 

derniers, au sein même des grains. Les grains de surface sont aussi le siège d’une oxydation 

du chrome et du manganèse, puis du fer pour donner une phase de structure spinelle type 

chromite, tandis que le nickel reste en inclusion dans les grains, sans s’oxyder pour des 

raisons d’ordre thermodynamique. Durant cette période, on observe une augmentation 

progressive de la vitesse de la réaction jusqu’à un gain de masse d’environ 0,35 mg.cm-2, où 

tout le chrome des grains superficiels ou presque a réagi, formant en particulier une couche 

continue de chromine au niveau des joints de grains.  

 

A partir de ce moment là, le gain de masse suit une cinétique parabolique, influencée par la 

pression selon une loi type Langmuir non dissociatif, avec une énergie d’activation de  

209 ± 8 kJ.mol-1 correspondant à l’oxydation du fer restant encore inoxydé au sein des grains 

de surface. Le mécanisme réactionnel fait alors appel à une diffusion cationique centrifuge à 
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travers le spinelle, cinétiquement limitante, et à une réaction à l’interface externe qui forme la 

wüstite avec des traces superficielles de magnétite. Le fer des grains externes est entièrement 

consommé pour des gains de masse de 1,15 mg.cm-2 environ, et l’oxydation se poursuit en 

s’attaquant aux grains sous-jacents, la couche inter-granulaire de chromine ne jouant pas le 

rôle de barrière de diffusion. Mais le départ initial du chrome, puis du fer, est à l’origine de la 

formation de nombreuses lacunes, et l’oxydation interne forme un produit volumineux 

(chromine et spinelle/chromite) qui pousse les grains superficiels oxydés : finalement tout 

ceci entraîne la formation d’écailles et le libre accès du dioxyde de carbone au niveau des 

premiers grains internes. Il en résulte une reprise de l’oxydation, analogue à celle des grains 

superficiels. 

 

Cette étude a ainsi montré que pour espérer obtenir une couche d’accroche solide pour le 

revêtement ultérieur d’alumine, il faut limiter la pré-oxydation à des durées inférieures à celle 

de l’oxydation complète des grains de surface.  

 

Concernant le dépôt lui-même, une étape de préchauffage est nécessaire pour favoriser le 

bon étalement des gouttes d’alumine fondues. Elle se fait à une température limitée à 620 K 

pour ne pas modifier la structure globale de la couche de pré-oxydation. Les dépôts ont été 

réalisés à partir de deux granulométries de poudres ([+5-22] et [+22-45]). Peu de différences 

existent entre eux sur le plan microstructural, mais ils requièrent une pré-oxydation d’au 

moins 0,20 mg.cm-2, c’est-à-dire qu’il faut que la surface soit couverte d’une couche de 

wüstite, même faible, pour espérer obtenir un revêtement bien accroché sur son substrat. Dans 

ces conditions, l’adhérence est excellente, mais elle n’a pu être quantifiée du fait de la rupture 

systématique à l’interface alumine/colle à une valeur moyenne de (50 ± 10) MPa.  

 

Le mécanisme d’accroche des premières lamelles d’alumine γ se fait via une cristallisation 

en rapport avec la phase wüstite/magnétite de surface, dans une relation d’hétéroépitaxie, 

créant une « jonction cristallographique » où les relations entre phases impliquent une  

accommodation des paramètres cristallins, à l’origine de la très bonne adhérence des 

revêtements. 

 
Les pièces revêtues soumises au milieu gazeux chaud et agressif de l’intérieur d’un four 

d’incinération de déchets ne se comportent cependant pas de façon satisfaisante en raison de 
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l’insuffisante étanchéité du revêtement d’alumine, malgré une épaisseur supérieure à 200 µm. 

L’oxydation du substrat se produit suivant un mécanisme vraisemblablement proche de celui 

de la pré-oxydation sous dioxyde de carbone avec les mêmes étapes de formation de chromine 

au niveau des joints de grains puis de formation de spinelle/chromite. La reprise de 

l’oxydation au niveau des grains plus internes décolle les grains de surface et leur revêtement 

d’alumine, ruinant  l’ensemble de la pièce.  

 

L’origine de ce mauvais comportement se situant dans l’une des caractéristiques du dépôt 

plasma d’alumine (étanchéité imparfaite) et dans le mécanisme de l’oxydation de l’acier, il 

n’y a aucun espoir d’amélioration du procédé, qui ne permet donc pas les applications 

envisagées initialement en atmosphères gazeuses chaudes et agressives. 
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Annexes 

 

Annexe 1 : préparation des lames minces 

 

 

Dans les échantillons revêtus, de diamètre 25 mm et d’épaisseur 7 mm, deux coupes 

espacées de 4 mm sont réalisées, perpendiculairement au dépôt, avec une micro-tronçonneuse 

BUEHLER (ISOMET® 5000). On peut suivre sur la Figure 84 cette étape ainsi que les 

suivantes, jusqu’à l’obtention de la lame mince. Des parallélépipèdes de largeur 4 mm et 

d’épaisseur 7 mm sont ainsi obtenus. Ils sont ensuite coupés en deux, ce qui conduit à deux 

parties de dimensions 7mm x 4 mm x 12,5 mm. Après dégraissage dans deux bains d’acétone 

de 5 minutes, les échantillons sont plongés dans deux bains d’éthanol pendant 5 minutes puis 

séchés. Les deux faces d’alumine sont collées l’une contre l’autre en utilisant une colle à deux 

composants thermodurcissable (EPOXY BOND 110, fournie par la société TED PELLA, 

INC.) Les proportions sont de 1 g de durcisseur pour 10 g de l’autre composé. 

 

 

L’assemblage réalisé est coupé en deux, perpendiculairement au dépôt, afin de diminuer la 

largeur de coupe à la scie à fil (ESCIL, fil diamant de 60 µm). Cette scie est utilisée pour la 

réalisation de parallélépipèdes de section 2mm x 2mm centrée sur les interfaces 

acier/alumine/colle/alumine/acier (Figure 84). Ces derniers sont nettoyés à l’acétone et à 

l’éthanol, enduits de colle EPOXY BOND 110 et introduits dans des tubes en laiton. Après 

séchage, des pastilles de 250 µm d’épaisseur sont réalisées. Ces échantillons sont amincis par 

polissage manuel pour obtenir une épaisseur d’environ 70 µm (utilisation de films diamantés 

BUEHLER avec la séquence 30 µm, 15 µm, 9 µm, 6 µm, 3 µm, 1 µm, 0,5 µm). Pour 

minimiser encore l’épaisseur des échantillons, une « cuvette » est formée à la surface de 

l’échantillon avec un polisseur (Gatan 656) puis un trou est percé par abrasion ionique à 

l’argon, l’énergie du faisceau étant de 5 keV (amincisseur ionique de précision Gatan 691).  
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Figure 84 : schéma de principe de la réalisation des lames minces 

 pour l’observation en microscopie électronique à transmission 
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Annexe 2 : spectres XPS haute résolution  

 

 

Correction en énergie 

 

On présente ci-dessous à titre d’exemple la méthode de correction en énergie des spectres 

haute résolution en prenant pour référence la raie correspondant à l’état spectroscopique 1s du 

carbone, observée sur le spectre d’un échantillon oxydé  à un gain de masse de 0,02 mg.cm-2. 

Elle peut être déconvoluée en trois pics comme présenté à la Figure 85. Pour chacun des 

spectres, la déconvolution a été faite avec des profils mixtes gaussien/lorentzien en respectant 

le plus possible un écart constant entre les différentes positions ainsi qu’une largeur à mi-

hauteur de même ordre de grandeur. Cette méthode de déconvolution a été également 

appliquée pour les raies des différents éléments présentes sur les spectres. 

 

 
Figure 85 : spectre haute résolution du carbone 1s et position  

des pics de déconvolution pour un gain de masse de 0,02 mg.cm-2 

 

On en déduit le décalage entre les énergies mesurées et les énergies théoriques. Le Tableau 19 

en rend compte pour les différents spectres haute résolution. L’énergie de chacune des raies 

des éléments apparaissant sur les différents spectres est ainsi recalculée en lui additionnant le 

décalage indiqué dans le Tableau 19. 
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Tableau 19 : valeur des corrections en énergie pour les différents gains de masse 

 

 

Déconvolution du profil de l’état 2p3/2 du chrome 

 

La déconvolution des profils pour les échantillons correspondant à des gains de masse de 

0,09 et 0,30 mg.cm-2 est présentée aux Figures 86 et 87. Dans les deux cas, il est nécessaire 

d’utiliser 5 pics ce qui indique la présence de chromine [162]. 

 

 
Figure 86 : profil de l’état spectroscopique 2p3/2 du chrome à la surface de  l’acier oxydé  

(∆m/S ≈ 0,09 mg.cm-2) montrant la présence de chromine (5 pics) 
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Figure 87 : profil de l’état spectroscopique 2p3/2 du chrome à la surface de  l’acier oxydé  

(∆m/S ≈ 0,30 mg.cm-2) montrant la présence de chromine (5 pics) 

 

 

Déconvolution du profil de l’état 2p3/2 du fer 

 

Les déconvolutions pour l’état spectroscopique 2p3/2 du fer ont été réalisées d’une part à 

partir de la méthode précédemment décrite, et d’autre part à partir de la position théorique des 

multiplets constituant les raies des cations Fe2+ et Fe3+ La composante des cations Fe2+ à haut 

spin (électrons 3d non appariés) peut être décrite par un triplet [163] reconstruisant le profil 

théorique [182] et un pic satellite. Les ions Fe3+ à haut spin se décrivent par un quadruplet 

[163] décrivant aussi le profil théorique [182] et un pic satellite. Les pics satellites sont des 

pics dont la largeur à mi-hauteur peut être plus importante que celle des multiplets. Ils 

correspondent au mouvement d’un électron d’une orbitale 3d vers une orbitale 4s vide lors de 

l’éjection d’un photo-électron de cœur [183]. 

 

Les déconvolutions sont présentées pour les gains de masse de 0,09 mg.cm-2, (Figure 88), 

0,3 mg.cm-2 (Figure 89) et 1 mg.cm-2 (Figure 90). 
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Figure 88 : profil de l’état spectroscopique 2p3/2 du fer à la surface de  l’acier oxydé  

(∆m/S ≈ 0,09 mg.cm-2) déconvolué avec les multiplets théoriques des cations  Fe2+ et Fe3+ 

 

 
Figure 89 : profil de l’état spectroscopique 2p3/2 du fer à la surface de  l’acier oxydé  

(∆m/S ≈ 0,30 mg.cm-2) déconvolué avec les multiplets théoriques des cations  Fe2+ et Fe3+ 
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Figure 90 : profil de l’état spectroscopique 2p3/2 du fer à la surface de  l’acier oxydé  

(∆m/S ≈ 1,00 mg.cm-2) déconvolué avec les multiplets théoriques des cations  Fe2+ et Fe3+ 
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Annexe 3 : procédure de collage pour la mesure de l’adhérence  

 

 

Afin que les faces des plots de traction soient rigoureusement parallèles, chaque plot est 

usiné à l’aide d’un tour (Cazeneuve, Optica 360). Les surfaces à encoller sont préalablement 

sablées sous 7 x 105 Pa à l’aide de corindon brun F20 fourni par la société CERADEL-

RICHOUX. Le dépôt ne doit pas être sablé sous peine de le fragiliser fortement. Il faut donc 

le protéger soigneusement avec du papier et du ruban adhésif. Avant collage, un dégraissage 

des plots est réalisé dans de l’acétone soumise à des ultrasons pendant 5 minutes. Les surfaces 

sont ensuite séchées au décapeur thermique et la base des plots est protégée par du téflon afin 

de ne pas les coller au support. Ceci fait, un dernier nettoyage par pulvérisation d’acétone et 

séchage au décapeur thermique est réalisé. La colle HTK ULTRA BOND 100® est ensuite 

étalée sur toutes les faces à l’aide d’une petite baguette en bois.  Les bulles d’air sont chassées 

par un court chauffage avec le décapeur thermique. Une fois l’empilement réalisé et ajusté, 

l’ensemble est mis en pression, d’une part par la masse du dispositif lui-même (environ 2 kg), 

et d’autre part par l’utilisation de vis serrées manuellement.  

 

 

Tout le dispositif est mis dans une étuve à 423 K. Un thermocouple mis au contact d’un 

plot permet de suivre une température plus proche de la température de l’assemblage que celle 

donnée par le régulateur de l’étuve. Lorsque la température de surface du plot atteint 423 K, le 

collage débute. Il dure 1h30. Ce temps écoulé, l’étuve est éteinte et sa porte ouverte de temps 

en temps afin de faire décroître plus rapidement la température tout en limitant les chocs 

thermiques. 

 



137 

 

 

 

Annexe 4 : données thermodynamiques pour le système C-O  

 

 

 
Tableau 20 : données thermodynamiques pour le carbone gazeux [157] 
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Tableau 21 : données thermodynamiques pour le carbone graphite [157] 
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Tableau 22 : données thermodynamiques pour le monoxyde de carbone [157] 
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Tableau 23 : données thermodynamiques pour le dioxyde de carbone [157] 
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Annexe 5 : données thermodynamiques pour le système Fe-O 

 
 

Tableau 24 : données thermodynamiques pour le fer gazeux [157] 
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Tableau 25 : données thermodynamiques pour le fer solide [157] 
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Tableau 26 : données thermodynamiques pour le dioxygène [157] 
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Tableau 27 : données thermodynamiques pour l’hématite [157] 
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Tableau 28 : données thermodynamiques pour la magnétite [157] 
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Tableau 29 : données thermodynamiques pour la wüstite [157] 
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