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INTRODUCTION

Les alliages austénitiques FeNiCr & teneur Elevée en nickel
(77 Z) du type Inconel 600 sont utilisés dans de nombreuses installations
de 1'industrie chimique & cause de leur bonne tenue 3 la corrosion dans
divers milieux 3 haute temp@rature. Leur résistance 3 la fissuration sous
tension en présence de chlorures les a fait préférer aux aciers inoxyda-
bles de la famille 18-10 pour la construction de faisceaux tubulaires de
générateurs de vapeur de r8acteurs nucléaires 3 eau pressurisée. Cepen-
dant, certains incidents dus i la corrosion ont affectds ces tubes, et
ils ont Eété& imputés.d une fissuration intergragulgé;e sous contrainte en

milieu aqueux.

'Onﬁobserve Egalement avec ce type de matériau une attaque pré-~
férentielle de la zone de défauts cristallographiques séparant deux
grains adjacents du métal ou de 1'alliage. On sait que chaque grain de
part et d'autre de cette fronti&re posséde une organisation cristallogra-
phique bien définie, par contre, dans le joint les atomes sont déplacés
de la position qu'ils auraient dans 1'un ou 1'autre des deux grains adja-
cents. Ce type de corrosion localisie est particuliérement dangereux car
1l'attaque peut &tre profonde de sorte qﬁe les grains se détachent. Par
1 aiyleurs, cette corrosion crée des sites permettant 1'initiation de la

fissuration intergranulaire sous contrainte.

On observe fréquemment que les zones intergranulaires sont
chargées de phases précipitécs dont le comportement chimique ou &lectro-
chimique est différent de celui de la matrice. Le précipité peut Btre
moins moble que la matrice et 1'attague a lieu préférentiellement sur le
précipité. C'est ce qu'on observe dans le cas d'alliages l8gers 3 base
d'aluminium ayant subi certains traitements thermiques [1]. Par contre,

le précipité peut 8tre aussi plus noble que la matrice, mais bordé d'une




zone de moindre résistance ; c'est le cas de la corrosion intergranulaire
d'aciers inoxydébles austénitiques ayant subi un traitement de sensibili-
sation : elle est attribuBe & un appauvrissement en chrome des régions de
la matrice adjacentes aux joints de grains par suite de la formation dans
ces joints de phases riches en chrome [2]. Ce type de corrosion a fait
1'objet de nombreuses mises au noint ces dernigres années [3]. Dans le cas
de 1'Inconel 600 1'effet bénéfique ou non des précipités de carbures de
chrome pour la résistance 3 la corrosion intergranulaire est encore trés
discuté [4]. La comparaison du comportement d'alliages du type Inconel 600
i tr&s faible teneur en carbone, exempts de précipitation de carbures et
d'allfsges commerciaux [5] améne a8 penser que le phénoméne de fissuration

-

intergranulaire doit &tre rattach@ aux propri&té@s intrinséques des joints

“de grains. C'est pourquoi dans ce travail nous nous sommes int&ressés

essentiellement 3 la corrosion intergranulaire en phase homogéne d'allia~
ges & base de nickel.

On sait que, polarisés & des tensions arnodiques glevées, ce qui
revient i un maintien dans des milieux trés oxydants, les aciers inoxy-
dables, le nickei:ethles alliages i base de nickel subissent une attaque
préférentielle des joints de grains méme en absence de précipitation
[6, 7, 8]. Or, le phénoméne de corrosion peut &tre décrit par 2 stades :
1'initiation et la propagation. Il s'ensuit que la dissolution préféren-
tielle des zones intergranulaires est susceptible de créer des sites favo-
risant le démarrage de la fissuration intergranulaire sous contrainte
(initiation). L'@tude du comportement des joints de grains‘ﬁis—é—vis de
la corrogion intergranulaire devrait donc nous conduire 3 une meilleure
connaissance des phénoménes de fissuration sous contrainte [9]. De plus,
1'étude de ce type de corrosion présente un intérét sur le plan fondamen-
tal, car elle conduit 3 1'&tablissement de corr@lations entre les carac- !
téristiques morphologiques de 1'attaque et des propri&tés intrinsécues des
joints de grains. En effet, la corrosion intergranulaire dépend de 3 types
de facteurs : la structure du joint de grains, son Energie libre, et des
facteurs propres & la matrice (composition) mais ayant des conséquences
sur la nature des atomes présents au niveau du joint de grains par le
biais de phénoménes de ségrégation. Or, ces facteurs ne sont pas indépen-
dants. Ainsi, 1'énergie libre d'une interface, telle qu‘une surface libre

ou un joint de grains dans un métal, ou un alliage, est une grandeur




importante pour la compréhension des propriétés de cette interface, en
particulier pour déterminer 1'influence des impuretds ou des phénoménes
de ségrégation. Il nous est donec apparu intéressant dfessayer de mesurer
1'énergie libre intergranulaire des alliages &tudig&s, afin d'établir une

relation avec les. résultats de corrosion intergranulaire.

Dans le ler chapitre de ce travail nous rappellerons de facon
succincte les données de la littérature concernant le comportement
d'alliages du type Inconel 600 et Incoloy 800 vis-3-vis de la corrosion

intergranulaire et de la fissuration intergranulaire sous contrainte.

Ensuite, nous présenterons, dans le 2e. chaDltre, les méthodes
experlmentales utilisées d'une part pour provoquer une attaque intergra-
nulaire et &valuer la susceptibilitd d'un alliage 3 ce type de corrosion
en utilisant des maintiens potentiostatiques, d'autre part pour mesurer
le rapport des énergies libres intergranulaires et superficielles grace 3

des attaques thermiques.

Le 3e chapitre est consacr@ 3 1'exposé des résultats concernant
d'une part 1'influence de la composition et des traitements thermiques
sur le comportement de ces alliages vis-3-vis de la corrosion intergranu-
laire, d'autre part 1'influence de la composition sur le rapport des

énergies libres intergranulaire et superficielle.

Enfin, nous essaierons, dans le dernier chapitre, d'interpréter
nos résultats 4 la lumidre de domnées de la littérature afin de proposer
des mécanismes d'intervention des &léments majeurs et mineurs .des alliages

étudiés sur leur comportement vis-i-vis de le corrosion intergranulaire.
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CHAPITRE I

RESULTATS BIBLIOGRAPHIQUES

A. INFLUENCE DU MILIEU, DU TRAITEMENT THERMIQUE ET DE LA COMPOSITION
SUR LA FISSURATION INTERGRANULAIRE D'ALLIAGES FeNiCr

De nombreuses &tudes de corrosion sous contrainte de 1'Inconel
600 (77 % de nickel) et de 1'Incoloy 800 (35 % de nickel) ont révélé un
comportement trés différent suivant le milieu agressif et le traitement

thermique.

Les études de corrosion sous contrainte en milieu chloruré
montrent que 1'augmentation de la teneur en nickel d'un acier austénitique
d base de fer améliore sa r&sistance & la fissuration sous contrainte
[I1, I2, I3, I4]. C'est ce qui a fait préférer 1'Inconel 600 i 1l'acier
inoxydable du type 18-10 dans 1'industrie nucléaire. Cependant, dans 1'eau
désoxygénée 3 haute tempéfature (350°) avec addition de chlorures, on a
constaté, aprés six mois de contrainte appliquée par flexion, non seule-
ment 1'apparition de fissures transgranulaires sur un alliage & 10 % de
nickel (et 17 7 de chrome), mais aussi de fissutes intergranulaires (de
moindre profondeur) sur un alliage 3 77 % de nickel (et 17 7 de chrome)
[15, 16]. Ppﬁr les ailiages dont la teneur en nickel est comprise entre

25 et 65 Z,aucune fissure n'a &té reﬁarquéé‘(Fig; I;l) [16].

Lors des incidents survenus sur les tubes des Echangeurs thermi-
ques des réacteurs nuclaires, imputé@s 3 une fissuration intergranulaire
sous tension en milieu aqueux, on a mis en cause la formation de soude,

dont la concentration peut localement &tre &levée. Des essais de labora-




toire ont donc &té entrepris pour caractériser la corrosion sous contrain-

te des alliages FeNiCr en milieux aqueux ou alcalins.

Dans 1'eau pure désoxygénée & 350°, si le traitement n'est pas
suffisamment long, aucune fissure nfest_observée sur 1'Inconel 600
[1I7, I8]. Cependant, apr&s sept mois d'exposition, on n'observe toujours
aucune fissure sur 1'Incoloy 800 et sur 1'acier inoxydable, par contre
sur 1'Inconel 600 des fissures apparaissent[I5 - I9]. Mais un traitement
de sensibilisation (recuit d'une heure i 700°) retarde le phénoméne de
fissuration intergranulaire de 1'Inconel 600[I6 - I10] 3 condition que la
teneur en carbone de 1'alliage soit suffisante pour que la sensibilisation

entraine la précipitation de carbures de chrome.

Dans 1'eau chaude aérée, 1'Inconel 600, 1'Incolay 800 et 1'acier
inoxydable se fissurent intergranulairement sous contrainte. Cette fissu-
ration est plus rapide aprés un traitemernt de sensibilisation et est
d'autant plus importante que la teneur en carbone et en soufre augmente
[I7 - 110].

-Dans. une solution aqueuse de soude & 10 %, # 300°, en présence
d'oxygéne, 1'acier inoxydable présente des fissures intergranulaires dés
700 heures de maintien dans 1a solution; il en est de méme de 1'Inconel
600, alors que l'alliage d 35 7 de nickel ne se fissure qu'au bout de
~ 5 000 heures [I6]. Un certain nombre d'auteurs ont confirmé ces résultats
[110, I11]. Par contre, dans la mémé solution de soude (10 %), mais

-

désoxygénée, 1'Inconel 600 résiste mieux & la fissuration sous contrainte

que l'acier inoxydable, et moins bien qu'un ailiage 3 35 % de nickel [I6].
Cependant, cet ordre peut &tre modifié par une variation.de la concentra-
tion de la solution, comme le montre le tableau I-1 fI6j. L augmentation
de la concentration de soude de la solution de 0,4 3 50 % accroit la vi-
tesse de fissuration de fagon d'autant plus importante que la teneur en-
nickel de 1'alliage est plus faible. Cependant, le tableau I-1, tir@ des
travaux de Coriou et al. [I6] , montre que la' teneur en nickel n'est pas
le seul facteur puisque les 2 alliages A& teneur en nickel, voisins de 30 %

(Sanicro 30 et Incoloy 800) ne se comportent pas de la méme faconm.
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; NaOH

$ d = désoxygéné s = saturé d'oxygéne
ALLTAGES :

: 10 % : 12 : 0,1 % :

: SANICRO 30 3 ZNi:d 8000h £ :d 865h n :d 865h n

: ; : 8 500h £ :1 8 8650h n 258 8650 h n -

: INCOLOY 800 31 ZNi :d 700 h f :d 5000h n :s 5000h n

g _ - 700 h £ s 5000h n d 5000 f n

: INCONEL 600 77 Z Ni : d 1400h f :d 150h £ :d 700h £

s 18 700h £ : 8 3600h £ 18 2800h f

: Acier inoxydable 18-10 : d 700 h £ :d 4300h £ :d 7200h f

: h £ :8 1 SOOVh £ s 7200nh £

10 Z N : 8 . 700

Tableau I-I

CORROSION SOUS CONTRAINTE EN MILIEU ALCALIN

T = 350°C - P = 165 bars
n = non fissuré
f = fissuré

Les durées indiquées sont celles de la premi&re fissuration observée sur cinq
échantillons dans chaque cas.




Dans une solution de soude i 50 %, et désaérée, 1'augmentation

..de la teneur en:nickel améliores.la résistance 3 la fissuration transgra-

nulaire sous contrainte, mais il apparait une fissuration intergranulaire:
1'acier inoxydable 18-10 et 1'Incoloy 800 se fissurent transgranulaire-

ment alors que 1'Inconel 600 se fissure intergranulairement [I12]. Cepen-

.dant, il faut noter que le mode de fissuration dépend aussi de la concen-

tration de la solution aqueuse de soude ; on & vu en effet que l'acier
inoxydable se fissure intergranulairement dans une solution de soude &

10 Z.

Dans une solution de soude 350 %, désaérée; 3 300”, le traite-
ment de sensibilisation améliore le compor tement de_lfInconel 600 et de
1'Incoloy 800 vis—3-vis de la fissuration intergranulaire [IIO, I11]. Une
augmentation de la teneur en carbone diminue la résistance de 1'Inconel
600 sensibilisg&, alors que 1'alliance d'une forte teneur en soufre i celle
du carbone supprime 1'effet néfaste du carbome [I7, I8].

Tous ces“tésultats_ont &té obtenus # 1'aide de tests qui
consistent 3 soumettre 1'échantiil$n i une coﬁtfainte déns la solution
agressive et & &valuer 1'importance de l'attaque. Cette &valuation se
fait soit en mesurant le tempé au bout duquel il v a fracture, soit le
temps au bout’ duquel il apparait une fissure d'une profondeur donnée
(100 pym par exemple), soit enfin en mesurant la profondeur de pénétra-

tion au bout d'un temps donné.

Ces résultats montrent qu'il est important de distinguer les

~milieux aqueux contenant de 1'oxygéne de ceux qui n'en contiennent pas.

On peut en effet penser que le potential Zlectrochimique de l'alliage
dans une solution adrée doit @tre plus &levé que dans une solution déso-

xygénée.




B. IMPORTANCE DU POTENTIEL ELECTROCHIMIQUE DANS LA FISSURATION
50US CONTRAINTE

Le réle du potentiel &lectrochimique est sans doute tr&s impor-
tant pour le mécanisme de corrosion sous contrainte de 1'Inconel 600 [19].
Des mesures du potentlel en fonctlon du temps de maintien montrent que le
potentlel de 1l'acier 1noxydab1e, de 1'Inconel 600 et de 1'Incoloy 800
dans 1'eau désoxygénée i 150° est de 700 mV en~dessous de celui qu 'ils ont
dans une solution aérBe 3 la méme température (Fig. I.2 [I9] ). Par
ailleurs, des essais de corr051on sous tension ont été effectués en con-
trdolant le potentlel de 1'&chantillon [113] dans une solution d' H,80,
derpH,Z,S, a 289°, des maintiens & des tensions inférieures & O mV/ECS
empéchent la corrosion sous contrainte. Le méme auteur a aussl tracé les
" courbes de polarisation d'alliages i base de nickel dans des solutions
d’ H,80, & a 289°, de pH 3 [I14]. I1 constate alors qu'une augmentation de
la teneur en chrome de 1'a11iage diminue la vitesse de corrosion entre O
et 400 mV/ESH, ce qui est a rapprocher de 1'augmentation de la fissura-
tioﬁ'intetgranulairé sous contrainte d'un Inconel 600 sensibilisé dans
1'eau aérée 3 haute température. Par ailleurs, dans une solution de soude
3 10 Z, 3 280°, désaérée, la vitesse de fissuration intergranulaire sous
Vcontralnte de 1 Incone1 600 est max1ma1e vers 200 mV/ESH et elle est trés
importante dés 72 heures de maintien. CetLe fissuration diminue quand le
potentiel diminue. Le méme Inconel 600 sen51blllse ne se fissure intergra-
nulalrement sous contrainte qu'au bout de 175 heures au méme potentiel
(200 mV/ c1) , et cette fissuration n'existe qu'entre 150 et 200 mV/ESH
[I15]. D'autres essais de corrosion sous contrainte dans la soude désaé-
rée 4 10 % définissent les zones de potentiel ol apparaissent des fissu-
rations sous contrainte d'alliages hypertrempés; les résultats sont pré-

sentés sur la figure I.3 et le talbleau I-2 [Il1].

La fissuration intergranulaire soﬁs éontrainte dépend donc du
potentiel électrochimique, mais le rdle de celui-ci ne permet pas d'expli-
quer tous 1es résultats obtenus. Les différences de composition chimique
entre les zones intergranulaires et la matrice doivent aussi jouer un

~role dans 1'amorcage de la fissuration.
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: : Domaine de : Morphologie de la

g Alliages o 3 b : _ -

5 : 7 potentiel (mV) - fissuration

: Acier inoxydable ¢+ Au~deld de 30 - Interg:aﬁﬁléité?et‘

: ' T ' : transgranulaire :

¢ Inconel 600 . 150 5 240 : Intergranulaire :

: " Incoloy 800 : 60 3 100 : Transgranulaire :
5 8 'Inéoloy 800 - Au-deld de 750 i Intergranulaire.

Tableéu I-2

DOMAINES DE POTENTIEL DE FISSURATION SOUS CONTRAINTE -
DANS NaOH A 10 %, A 550°F

2 Alliages hypertremp@s

b : i ' 5 ‘ i . _r s s
Les potentiels sont mesurés par rapport au potentiel de corrosion &gal A
Z&éro. '

C. RESULTATS BIBLIOGRAPHIQUES CONCERNANT LA CORROSION INTERGRANULAIRE DES
ALLTAGES A BASE DE NICKEL -

La compréhension des m@canismes mis en jeu lors de ces nombreux
essais de corrosion sous tension, nEcessite de mieux connaltre les modifica-
tions de structure et de réactivitd du joint de grains lifes 3 la composition

chimique et & son histoire thermomécanique.

I. Donndes relatives # la structure du joint de grains de ces alliages

On sait que la solubilité du carbone dans les matrices austéniti-
ques d'alliages FeNiCr est plus faible pour les alliages & base de nickel que

our les aciers inoxydables. Ceci explicue-1°observation fréquente de carbures
P ¥ pllqg ) q
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sur les fournitures industrielles, la trempe. industrielle &tant souvent
insuffisante pour &viter la précipitation de carbures de chrome. Au cours
d'une étude systématique faite sur des matériaux industriels, Ph. Berge
et al. [I15] ont classé les alliages en plusieurs catégories du point de
‘vue de la structure : deux d'entre elles sont- : - les alliages parfaite-
ment hypertrempés, ce qui n'est le cas industriellement que pour les
alliages 3 tr&s basse teneur en -carbone,

.= les matériaux dont la
Structure est essentiellement marquée par une précipitation intergranu-
laire de carbure de chrome Cr7Cf. C'est le cas lorsque la teneur en
carbone est comprise entre 0,02 et 0,03 7 et 1la température de recuit
final inférieure ou 8gale a 970°, et pour des teneurs en carbone plus &le-

Vees associées 3 des tempdraturesde recuir plus &levées (1 050°).

Un recuit de 30 minutes 3 1 100° ramet en solution les carbures
et une trempe &nergique permet de conserver cette structure. Cependant,
un traitement d'une heurzs & 700° (sensibilisation) fait apparaltre une

précipitation intergranulaire de Cr.G.. Elle devient intragranulaire pour

773
une durée de recuit plus longue.

II. REsultats concernant la réactivita du joint de grains dans les

alliapes du type Iﬁconel 600. Tests de corrosion intergranulaire

La réactivité du joint de grains peut &tre &valude au moyen de
2 sortes de tests : des tests .3 caractére physique qui mettent en &vidence
1'influence ' de 1a composition (attaque potentiostatique - attaque
thermique) et des tests plus classiques, utilisés couramment sur les
aciers inoxydables, qui prennent en comptc 1'Gtat physico~chimique et
caractérisent soit 1la déchromisation, soit la précipitation intergranu-
laire. Le test sulfoferrique tel qu'il est déerit dans les normes ASTM
conduit 3@ une dissolution générale et intergranulaire trés importante des
Gchantillons d'Inconel 600. Le test nitrique ne révéle pas d'attaque sur
1"Inconel 600 hypertrempé (! heure 3 | 130°), mais d&s la premidre pério-
de de 48 heures prévue par les normes ASTM les &chantillons contenant es
carbures de chrome se désagrégent. On voit donc que ces tests chimiques

normalisés pour les aciers inoxydables doivent &tre modifiés pour donner

des résultats satisfaisants sur les Inconel 600.




A 1'aide du test sulfoferriqueet du test nitrique, de durées
réduites, et du test potentiocinétique modifid [I17, I153], A. Désaestret
et P. Combrade ont &tudi& d'une part 1'influence de la teneur en chrome
sur l'attaque intergranulaire de manire 3 caractdriser la dichromisatien,
d'autre part 1'influence de la teneur en carbone de facon 3 &valuer
l'aptitude de 1'Inconel 600 i se sensibiliser. L'étude de 1'évolution de
la perte en poids dans le r8actif sulfoferrique,montre jue la corrosion
générale diminue qﬁand‘la teneur en chrome augmente, la corrosion 2tant
trés importante pour des teneurs inférieures.ﬁ 11 ou 12 ¢ de chrome et
beaucoup plus faible pour des tenéurs supérieures.'Ceci est di au fait
que le potentiel libre de corrosion est dans un cas dans le domaine actif,
dans 1'autre cas dans le domaine passif. On veoit donc comment ca test
permettra de caracterlser la déchromisation 1ntergranu131re Ainsi, le
~ test sulfoferriqus ne révéle pas d'attaque intergranulaire de 1'Inconel 600
s'il est bien hypertrempé. Par contre, sur 1'Inconel 60C sensibilisé il
produit une attaque intergranulaire qui augmente aveec la teneur en car-
bone, et cette attaque s'atténue si le recuit entre 50G° et 800° est main-
tenu plus longtemps [I19]. Ce test révéle donc la présence de zones
déchromées autour des pracipités de carbures de chrome concentrés le long
des joints de grains. Ces zones sont attaquées par le réactif sulfoferrique.
Quand le recuit est suffisamment long, la diffusion du chrome a le temps
de produire une réﬁomogénéisation de la concentration en chrome et il n'y
a plus d'attaque. Le test nitrique de dure réduite provoque 1'attaque
intergranulaire d'un Inconel sensibilisé car il dissout les carbures de
chrome. La comparaison des deux tests donne donc des renSeignements sur
les précipités intergranulaires et permet de tracer les diagrammes de
sensibilisation reportés sur la figure I.4 [I17, I18]. L'augmentation de
la teneur en carbone accélére la déchromisation mais retarde la rechromi-
sation et conduit & une globularisation des carbures plus difficile en

raison de leur quantité plus importante.

Ces testsont permis aussi d'étudier 1'influence des impuretés
sur la corrosion intergranulaire de 1'Inconel 600. A.R. McIlree et al.
'[I8] constatent que la présence de carbone en teneur importante dans un
alliage hypertrempé fait apparaitre une attaque intérgranulaire dans le
réactif nitrique. D'aprés ce qu'on vient de voir cela signifie que la

trempe effectude sur ces alliages &tait insuffisante pour &viter une
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précipitation intergranulaire de carbures de chrome. Ce test ne révéle

pas d'effet du soufre et du phosphore ; par contre, la présence de phos-
phore atténue 1'effét néfaste d'une forte teneur en carbone. Le test sulfo-
ferrique ré&véle une augmentation de la vitesse de corrosion générale

d'un alliage hypertrempé avec l'accroissement de la teneur en carbone et
en soufre. Cependant, une forte temeur en soufre (0,014 7) diminue

1'effet néfaste d'une forte teneur en carbone (0,076 7).

Des essais de corrosion ont &té effectu@s dans une solution

b+ . —_ ot B
d'"HNO, + Cr  bouillante. Dans ce milieu un Inconel correctement hyper=-

m W

trempé présente une corrosion gém@rale qui augmente avec la teneur en
chrome (potentiel supérieur i 1,2 V/ESH), alors qu'elle diminue dans une
solution d'HN03 bouillante (potentiel infé&rieur a 1,2 V/ESH [IS]. Ceci
est # rapprocher de 1'augmentation du courant de dissolution de transpas-—
givité dans une solution d'HZSOA_SN avec la teneur en chrome, alors que
1'effet est inverse sur le courant de passivité [I17]. Dans ce milieu

(HNO,, + Cr6+ bouillant) Vermilyea [120] a montré que le silicium augmente

3
la corrosion intergranulaire de 1'Inconel 600 hypertremp& jusqu'ad une

‘teneur de 0,5 7; pour des teneurs supérieures cet effet s'atténue.

L'enserble des rééulta;s obtenus, concernant 1'influence du
carbone et des traitements thermiques sur la réactivité du joint de grains
. est ern bon accord avec une théofie de la déchromisation semblable 3 celle
&laborée pour expliquer certains cas de corrosion intergranulaire des
aciers inoxydables : les carbures de chrome nouvellement précinités
appauvrissent en chrome la matrice i leur voisinage, mais un traitement
‘suffisamment prolongd -3 700° peut opérer une réhomogénéisation du chrome

(Fig. I.5). La sensibilisation de 1'Inconel 600 & tempé&rature moyenne
(entre 500 et 800°) est d'autant plus marquée que la teneur en carbone est
plus &levée. La solubilité du‘ca:bbne dans ces alliages est si faible que
seuls les alliages A teneur inférigure_éTQ,O;O 7 ne sont sans doutepas
susceptibles de se sensibiliser. dﬁﬁdbserve aussi une bonne corrélation
entre la microstructure et la r&activité des joints de grains. En revan-
che, les ré@sultats de fissuration sous contrainte &noncés plus haut mon-
trent que la sensibilisation & 1'attaque intergranulaire par déchromisa-
tion ne suit pas une &volution parall@le 3 la sensibilité d la fissuration

intergranulaire sous contrainte. Il est ainsi difficile de relier le
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comportement de 1'Inconel 600 en fissuration intereranulaire sous con-
trainte dans 1'eau a@rée ou-désadrée avec le phénoméne d'appauvrissement
en chrome. La sensibilisation n'est peut-8tre pas la cause essentielle de
la corrosion intergranulaire sous contrainte. On peut interpréter une
partie de ces résultats de facon mécanique : les précipit@s consolident
les joints et les mettent 3 1'abri de microfluages. S'ils augmentent la
résistance du joint 3 la corrosion intergranulaire sous contrainte, c'est
parce qu'ils augmentent leur résistance i une contrainte. Mais il est
sans doute préférable de chercher aussi une interprétation chimique, en
faisant intervenir.des phénoménes de ségrégations. C'est~3-dire que 1'on
peut attribuer les causes de cette fissuration intergranulaire 3 cer-
taines propriétés intrinséques du joint de grains, indépendantes des
phénoménes de précipitation. Il est donc nécessaire d'étudier le compor-
tement du joint de grains exempt de précipités, donc celui de matériaux
correctement hypertrempés, vis-i-vis de la corrosion intergranulaire,
-afin d'établir des relations avec ses propriétés intrinséques. Ceci pour-
rait alors permettre d'expliquer 1'amorgage de la fissuration intergra-
nulaire sous contrainte. On peut penser .par exemple & la diffusion d'un
€lément nocif qui appauvtit ou enrichit le joint. Cette diffusion peut
€tre favorisée ou non par 1'action d'un 2e &lément. Ainsi, la différence
de comportement vis~i-vis de la fissuration intergranulaire sous con-
trainte entre l'acier inoxydable et 1'Inconel 600 pourrait Ztre due & des
différences dans le degré ou le type de ségrégation intergranulaire [I9].
L'établissement de relations entre la composition, la structure et la
réactivité du joint de grains vis-3-vis de la corrosion intergranulaire
dans un alliage hypertrempé paraft .donc intéressant pour mieux comprendre

le phénoméne .de fissuration intergranulairé sous contrainte.
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CHAPITRE IT

METHODES D'ETUDES EXPERIMENTALES

A. MATERTAUX UTILISES

Nous=avons -8tudié 2 groupes de séries d alllages dont on trouvera
la composition dans les tableaux II-1 3 II—4 d'une part, TES A II-8

d'autre part.

Le ' ler groupe est relatif i la variation de la com0051L10n des
Eléments de la matrice (8léments majeurs). Nans la lére v@r1¢ (tahleau II-1)
la teneur en chrome est constante . (18 Z) et la teneur en ﬂlckel varie de 11
(acier inoxydable) & 75 ¢ (Inconel 600). La 2e et la 3e sirie permettent
d'étudier 1' influence de la teneur en chrome (de 78177 et de 7 5 23 %)
dans un alliage contenant 77 ¥ de nickel d'une part, et 34 7 de nickel
d'autre part (tableaux II-2 et .II-3). La 4e sdrie présente 3 echantlllons

dont les teneurs en nickel et chrome varient.

Le Zc groupe est relatif 3 la variation de la composition en
8léments mineurs. La l&re et la 2e série permettent d'ctudler 1'influence de
la teneur en carbone daps un Inconel 600 (75 7 Wi, 16 Z Cr) d'ume part, dans
un Incoloy 800 (36 % Wi, 20 % Cr) d'autre part (tableaux II-5 et II-6).

Dans la 3e et la 4e série la teneur en silicium d'un Inconel-BOO, respecti-
venent 3 faible et moyenne teneur en carbone, varie dq Q,S a1l 7 (tableaux

IT-7 et II-8),
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Tableau II-1

Ni 74,6 66,2 54.7 45,1 32,9 11,20
5 f oo ! oam | oo vow © booss ® o0
""“;;‘“”' _—;:;:;-_ “_;,085 0, 100 0,110 0,110 09090__.

s 0,0015 _0,001 0,003 0,003 0,0035 ._“o,oos
2 0,006 _“;,006 b,oo;_-. 0,006 0,006 G,006
'——_;; _______ ;,23 —-0,23 0,21 ) 0,22 0,22 ) 0,20
Cr o 17,62 18,2;-- 18,68-4:-_;;:;;_—. 17,97 17:;;“"'
Tableau II-2
o B ;:;1: 9,66 11,52 13,75 15,65 ;;:18
c “;’002;"5““;,003 —_0,0025 ;——0,002 ;_ 0,0035 Z 0,002 .i
f Si 0,130 0,085 0,085 ) 0,080 ._—;,100 0,110 E
o | oo ! aom | oomst oo ¢ ool
! B, 0,003 "jo,oo4 N 0,004_—57 0,004 0,00;-H2u‘;:;;;i—5
% | o E ohm " e S uW f am fom
Ni o 77,6;#H.—_;;:?7 77,7 77,4 77,68 75;;;-*‘




CHAPITRE II

A, MATERTAUX UTILISES

Nous avons &tudi& 2 groupes de séries d'alliages dont on trouvera
la composition dans les tableaux II~1 3 ITI-4 d'une part, II-5 i II-§

d'autre part.

Le ler groupe est relatif aAla variation de la composition des
¢léments de la matrice (&léments majeurs). Daﬁslla lére séric (tahleau II-1)
la teneur en chrome est constante (]CMZ).et ia teneur en ﬁickel varie de 11
(acier inoxydadble) & 75 ¢ (Inconef 600). La 2e et la 3e sirie permettent
d'étudier 1'influence de la teneur en chrome fde 7817 7Zetde7 323 9)
dans un alliage contemant 77 % de nickel d'une part, et 34 % de nickel
d'autre part (tableaux II-2 et II-3). La 4c série présente 3 &chantillons

dont les teneurs cn nickel et chrome varient.

Le 2Ze groupe est relatif 3 la variation de 1la composition en
€léments mineurs. La lére et la 2e série permettent d'étudier 1'influence de
la teneur en carbone dans un Inconel 600 (75 % Ni, 16 Z Cr) d'une part, dans
un Incoloy 800 (36 % Wi, 20 % Cr) d'autre part (tableaux II-5 et II-G).

Dans la 3e et la 4e série la teneur en silicium d'un Inconel 500, respecti-

vement a4 faible et moyenne teneur en carbone, varie de G,5 4 1 ¥ (tableaux

II-7 et II-8).
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Tableau II-1

Dowi 74,6 66,2 54,7 45, 1 32,9 11,20

E c o,;;;-_- 0,002 —_0,0045 _“o,oo;-— 0,0045 g 0,0055 °

"""" A
. s 0,0015 E— 0,001 0,003—" 0,003 0,0035 "““05005
-H*_P 0,006 3 0,006 . 0,007 . o,oos—_' 0,006 ‘““"59006

B f ooz P oog tam b oom | oaga & oem s
- Cr 17,62 5—-;;:;;__‘ 18,68 18,23 17,97-_° 17,68

Tableau II-2

Lo st oo D dLm ] e ! e ! e C

.—_—-c _—;,002;" o,;;;__ w0,0025 ;wﬁo,ooz ] 0’003;“§ 0,002 5
5“‘;;‘"““ 0,130 0,085 -"—;:;;;““:__;:;;;_-. 0,100-_= 0,110
. s - 0,004 .-‘0,0015—'—:;,001H~-" 0,0015 5-_;,0015 i 0,001

3 “*0,003 o,;;;“h _—;,004 0,004 0,005 é““;:;;;"'

Mn 0,33 0,28 0,28“"-* 0,28—‘m. 0,27__— 0,28 _

: Ni ) 77,68 -“‘;;:;;"=‘“;;:;“‘“= 77,4 :_“77,68 N 75,55 °




Tableau II-3

Cr' i 7,78 : 9,44 : 11,62 : 14,65 : 17,98 : 10,62 : 22,80

B o i o s e e O s s e e o i e 8
» -

¢ ! 0,005 ¢ 0,005 ° 0,006 o0,017 ®o0,0045 ° 0,008 ’ 0,007

T i e ot e € e e e 4 o 0 s e e e et 1 g e et st et e o e et S et e s s @ 8 o i e #
a a . o

‘_si P 0,070° 0,110 P 0,100 ‘0,160 ‘o0,11 ‘0,140 } 0,210

& —— B e - s et § e et s i et o e B i e b et 1§ s ) e e e e
. - R 2 .

s ° 0,007 5 0,006 0,005 ‘0,005 ‘0,003 ‘0,003 ° 0,004

7 © 0,005 0,011 ‘0,012 {0,003 ‘0,006 ‘0,013 ° 0,006
Ma ° 0,050 ' 0,070 ' 0,050 ‘ 0,080 ' 0,22 0,070 } 0,095
Ni ¢ 33,81 ° 33,81 ° 33,91 33,91 ° 32,90 °© 33,91 ° 33,81

Tableau II-4

i st B s ot e Bt i e S B e s

9 o e e e e o s et e i ® . G e S i e e et e S B o i o8 S 5 e i Rt et S S B Bt 0 62 Ot e §

P i e et 08 e e et e o e e g e et e e et 08 B it it B s it i e e e e b e it g B e 1 2 et 1 it )

P ; 0,008 ‘ 0,007 ' 0,008

B e et o e e e v e e P O i B S 6 U S 0 b il o e B b S St o St s e e T B L S B . B S W o
- ® - -

Mn : 0,74 ' 0,71 0,69
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‘Tableau I1-5
: C o,;;;;_ 0,;;; ______ ;:017 0,033 0,053 R
u_-;;f_—_— ——0,100 0,3 ] __0,27 - 0,26 0,30
S 0,0015 ) 0,002 :s;o,ooz--_;azo,ooz-_mzm_;:;;;—-—:
°“‘"‘; ii;:005 0,002 ) _o;boz 0,001 o,;;a
Mn '0,27 0,01 .wm;,es “ 0,69 .HH;:;;-———:
N Cr EMT15,65 16,42 ) 16,42 '--;;:;;-~~=--;;:;:*~~'
Ni 77,68 75,89 . 74,64f—-‘ 74,82-—-:u_;;:;;—-—:
Tableau II-6
o *;"_ 10,003 . 0,016 0,038 ogo;; —————
Si 0,12 : 0,12 - 0,12 0,13
) s - 0,602 0,0025 ) 0,0025 N 0,0025___
P “ .“o ,008 . 0,008 0,008 0 ,;;;““
“ M __.0,10 df— 0,08 0,09 . 0,09 -
mn_-cr ) éé;79 E-“ 20,82 20,79 - 20,86 ]
. B2 P i | anas © agr




5i 0,06 0,3 0,5 ; 0,915
——; - HM-MO,DOZ 0,002 i 0,001 g O:;;IS
_—1:_—'_.-- o 0,002 - 0,002 - ‘_m_hG ,006 0,006 -

Mn - 0,01 o 0,01 0,09 Emm_ 090; mmmmm
.Hﬁ; _______________ ;,007 : 0,005 KN 0,005 f 0,005_—_
__Cr 16,42 m 16,42 o 16,26 H 16,34u__

Hi - O 75,89‘-“ 77,4 b 74953_‘_

Tableau II—&I
-—; _________________ ;:00! ._——; 0,002 _;,OO] y 0,0017
_—;;f_f————__ _——“0,0QQ S 0,6; uuuuuuuuuuu ;,09 B 0,10
—u;__ G 0,015 i O,OI;F-“ "__n_;:OZO N 0,019
A I e
. e s | ma ¢ mas
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Tous ces &chantillons ont subi une trempe 3 1l'eau apr&s un main-
_tien de 4 heures & 1 150°C. Nous avons v8rifi& que ces &chantillons ont

tous une taille de grains sensiblement identique. Ce sont de gros grains :

taille n° 1 selon les normes Afnor.

B. COPROSION INTERGRANULAIRE

La corrosion intergranulaire est provoquée par des maintiens
potentiostatiques ou galvanostatiques des échantillons dans une solution
aqueuse d'acide sulfurique 2 N & 25°. Il est donc nécessaire de connaitre
tout d'abord le comportement &lectrochimique des alliages dans cette solu-
tion. Celui-ci est détermind 3 1'aide du tracé des courbes de ‘polarisation
potentiocinétiques 3 la vitesse de 4 V/h dans ce milieu. La corrosion
intergranulaire &tant importante principalement dans le domaine de trans-—
passivité, le tracé des courbes a &té 1limité & cette zone de potentiels

anodiques élevés.

I. M&éthode d'attaque électrdlytiqﬁe

Apré@s avoir subi un polissage &lectrolytique prolongé, les &chan-
tillons sont attaqués lors de maintiens‘potentiostatiques ou galvanosta-
tiques qui s'effectuent 3 1'aide du ﬁontage présénté sur la figure IT.1.

I1 comprend :

= une cellule d'éléctrolggg, de diamétre 10 cm, dans laquelle
plongent 3 &lectrodes : 7
. 1'@lectrode de référence : 8lectrode au calomel saturé en
¥cl, '
. le métal &tudié,
- une contre-électrode constituée par une grille de platine
de grande surface.
= un_potentiostat &lectronique Tacussel qui permet de maintenir
1'8lectrode &tudide i une tension donnée paf rapport & 1'électrode de
référence.

~ un milliampéremétre inséré dans le circuit de la

contre—&lectrode.
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- un millivoltmétre &lectronique, de haute imp&dance d'entrée,

qui est branché entre 1'&lectrode de référence et 1'électrode étudiée.

- un intégrateur Tacussel placé dans le circuit de la

contre—électrode qui'permet de connaitre la quantité d'&lectricité ayant

traversé la cellule.

L'électrolyte, une solution d'acide sulfurique 2 fois normale,

est maintenu & 25° par un régulateur de température.

Ce montage permet d'avoir une bonne définition des conditions
électrochimiques de 1'attaque : contrdle et stabilité de la tenmsion
d'électrode, du courant, de la quantité@ d'électricité qui a traversé la

cellule.

La surface de 1'échantillon en contact avec 1'8lectrolyte est
parfaitement définie par les dimensions d'une fen@tre circulaire formée

par un joint de téflon sur lequel est appliqﬁé 1'échantillon.

II. Méthode de mesure des caractéristiques du sillon intergranulaire

La surface des &chantillons est ensuite observée au microscope
électronique 2 balayage. L'attaque préféreﬁtieile des zones intergranulai-
res conduit 3 la formation de ﬁéillons dont la sectiom dréite est un
triangle (planche'A ) o L’impartance de l'attague est éva-
luée par la mesure des caractéristiques gébmétriques du sillon (angle
d'ouverture o , profondeur H) sur les,clichéélﬁfis au cours d'observations
sous incidence rasante au miéroséopé 8lectronique. 3 balayage (plancheA ),
Cette technique permet d'atteindre les valeurs de o et de H avee une
bonne précision. L'angle a est obtenu avec une incertitude d'au plus 5°.
Cependant, comme il s'agit de polycristaux les mesures présentent une
dispersion plus importante. En effet, la structure cristallographique du
joint de grains &tant unm des facteurs dont dépend la corrosion intergranu-
laire, les désorientations différentes entre les grains modifient les
profils d'attaques. De plus, il existe pour certains alliages un phénoméne
d'anisotropie de la vitesse de dissolution anodique, en fonction de

1'orientation cristalline qui accroit les erreurs sur la mesure de H. Nous
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avons donc Eté amenés 3 effectuer pour chaque nuance et pour chaque condi-
tion d'attaque un graﬁd nombre de'déterminations (20 & 30). On calcule
alors des valeurs moyennes de & et H relatives & des joints de grains de
forte désorientation. Avec les alliages &tudiés nous avons trouvé des

écarts d'au plus 20° par rapport aux valeurs moyennes de o.

C. "ATTAQUES THERMIQUES"

Les énergies libres d'interfaces (de surface et de joint de
grains en particulier) dans un solide sont des grandeurs difficiles 3
mesurer exactement., Inman et Tipler ont rassemblé dans un article de revue
les différentes méthodes de mesures des énergies de surface et de joints
de grains d'un solide métalli@ue=[i11] Ces methodes peuvent gtre classées
en 2 groupes [II2] : celles qui conduisent 3 une valeur absolue de 1'éner-
gie'libre et celles qui donnent une valeur relative. Une des méthodes
pour obtenir une valeur relative de 1'énergie libre intergranulaire est
1""attaque thermique' qu1 permet de mesurer le rapport de la tension

intergranulaire 3 la tension superficielle.

1. Thermodynaﬁique de 1'interface

] est nécessaire d'abord de faire un court rappel de la ther-
modynamique des interfaces de fagon i bien d&finir la tension interfaciale,

1'énergie interfaciale, 1'énergie libre interfaciale.

1.-Phénoménologie de 1'énergie libre interfaciale

L’énergie libre d'une surfece'cristelline F, d'aire A, d'orien-
tation ‘donnée, est deflnle par.le travail rever51b1e uecesoalre pour
créer une surface d alre unité en maintenant constant le potentiel chimi-
que desg dlfferents constltuants, la- temperature et le volume. Shuttleworth
[II3] imagine dans le cas d'une surface crlstalllne une déformation réver-
sible, a temperature constante et volume constant d'une face quelconque
{ et dAz,
comme 1'indique la figure II.2. Le travail des contraintes o,

d'aire A du cristal de valeurs dA sous l'action des contraintes

g, et g,
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et 0, est alors égal & 1'augmentation de 1'énergie libre d'Helmoltz de la

surface FA :

d(AFA) = cldAI + 0,dA, n
FA est 1'@nergie libre superficielle par unité de surface, dont 1la défini-
tion thermodynamique est : '

T =K -

Fp EA TSA

oil E, est 1'énergie superficielle totale par unité d'aire et SA 1'entropie

superficielle par unité d'aire.

Dans le cas d'un liquide ou d'un solide isotrope les contraintes
superficielles 0, et 0, sont égales et sont identiques i la temsion super-
ficielle y , de sorte que 1'Equation (1) se réduit a

dFA

YdA = d(AFA) od ¥y = FA + A 7y

(2)

Si on augmente la surface d'un liquide 3 1+aide de cette trans—
formation isotherme et 3 volume constant, le second terme de 1'équation(2)
sera nul, car la mobilité des atomes du liquide est suffisante pour qu'ils -
soient continﬁment.tranéférés du coeur vers la surface de fagon i mainte-
nir constante la densité superficielle. L'énergie libre superficielle
n'est donc pas fonction de 1'aire. Dans ce cas la tension superf1c1elle
(force par unité de 1ongueur) est numériquement &gale i 1'énergie libre
superficielle (@nergie par unité d' aire). Pour un solide 3 basse tempéra-
ture les atomes sont relativement immobiles ; apr&s une augmentation de
la surface la densité d'atomes en surface diminue de sorte que le terme
dF

T 'est pas nul. Cependant, i température élevée ( 20,7 T ), quand la

vitesse de diffusion est grande, on peut considérer que la moblllte des
atomes est suffisante pour que 1l'on ait %E-, 0. Dans ces conditions la
tension superficielle d'un solide Y est approximativement &gale numérique-

ment 4 1'énergie libre superficielle F,.

2. Concept_de phage interfaciale

Gibbs et Guggenheim [II4, II5] ont Teprésenté une interface

plane séparant 2 phases solides homogénes selon le schéma ﬁrésénté sur la
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figure II.3. Pour les 2 phases homogénes on considére 17&quation de Gibbs-

Duheim :

SdT =~ VdP + I n.dy. = 0
N N |
]
' Les propriétés de 1'interface sont uniformes dans la direction
SS', mais non dans la direction perpendiculaire, et la pression 3 travers
le plan XX' est PAt - vy , alors qu'elle est P dans le plan perpendiculai-

re. L'équation de Gibbs appliquée & 1'interface devient :

SIdT - AtAdP + Ady +

Ol e |
=
s
[a¥
=
1
o

domc  dy = - SdT + AtdP (3)

|
e ™M
1
[=9
=

¢ ot S, est 1'entropie interfaciale parunité d'aire de 1'interface,

¥ 1t energle libre interfaciale par unlte d'aire de 1'interface,
Fj = ?%- est 1l'excds en surface du j Sme composant (nombre de moles du
~ composant j par unité d'aire d' 1nterface)1 L'expression (3) traduit la

définition de 1'@nergie libre interfaciale.

Pour un métal pur, en négligeant AtdP qui est tré&s petit :

(.c.]'.._Y.) = = 8. =~ (di)
dT’V i 1 dT ‘¥

Cette Equation montre que 1'énergie libre d'unme interface idéale

(pas d'adsorption) diminue quand la température augmente.
. Pour un alliage binaire 1'équation (3) devient :

dy: = - SIdT - Tldu] - I‘zdu2

On en déduit 3 température et pression constantes 1'&quation

d'adsorption de Gibbs [II6]

X, duz
( e, Uy 5 xz._f?l) ax, (4)

(x] et x, sont les concentrations des gléments 1 et 2 dans 1'alliage)
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qui traduit 1'effet d'un changement de la composition de 1'interface sur

la tension interfaciale.

Si dans 1'alliage le soluté est en insertion Fl = 0, donc

C%EF-;n;erstitiel= ) rz g;g
2 °? : 2
Si_c'esﬁ un alliage de substitution F2-= - F], e
=k substitution r du
(%—)TP - "”1'—3%{“ E:Tz'
277 2 2

Par définition, H, = 1, + RTLoga,

oli a, est l'activité de 1'&lément 2.

Donc '
Ay oL g .2 oy %
dx,”P,T Vi 1-x2 17 a, dxz
Si la solution est tr&s diluée, alors a, = xé, donc :
i o . oLy I‘
(d )1nterat1t1e1= _r BT (dY )substltutlon __2 =mr
dx2 Py'T 2 X, 2 dx2 P,T 1-x, X,

On constate donc que s'il ¥ a un excés de 1'&lément 2 &
1'interface ( F2 > 0) y décroit quand X, augmente. C'est ce qu'on appel-
le une adsorption positive (s@grégation en &quilibre). Inversement, pour
une adsorption négative, Yy augmente quand la concentration x. en solutd

2
diminue.

Dans le cas &'un alliage ternaire ié problame devient plus
complexe. En effet, on peut avoir la situation suivante : il existe un
manque d'é@léments 2 au niveau du joint de grains‘car celui-ci réagit avec
1'élément 3 qui s'& trouve, alors qu'initialemént, au joint de grains, on
avait F3 <T,. S'il se forme des précipités en Equilibre avec 1'interface,
1l est possible que les &léments 2 et 3 présentent une adsorption négative
dans les régions entre les précipités. Par conséquent, 1'énergie libre

interfaciale dans ces régions peut augmenter.

Cette description thermodynamique‘ﬁécessite donc de nombreuses

approximations. C'est sans doute proches du point de fusion que ces appro-
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ximations décrivent le mieux la réalité. Cependant, nous n'avons aucune

information sur 1'erreur commise quand on s'&loigne du point de fusion.

IT. Equilibre interfacial - Principe de 1°' attaque thermlque -~ Théorie de

Mullins

Quand on chauffe un solide métallique polycristallin en présence
d'une phase vapeur ou liquide en équilibre thermodynamique avec ce métal,
des sillons apparaissent aux lignes d'émergence des joints de grains dans
la phase fluide (planche Ba et Fig. II.4). Chalmers et col. [II7] ont les
premiers décrit ce phénoméne en comsidérant que cette configuration géomé-
trique répond i une condition d'énergie libre interfaciale minimum. Ce
31llon est di & 1'@quilibre vectoriel des 3 tensions 1nte?fac1ales Y], Yz,
YS [II-8]1. Leurs wvaleurs absolues satisfont donc cette relation :

L L I Yy o | 6)

sin@1 B sin82 :,sln83

ol 81, 82, 63 sont les.angles di&dres.

Herring a &tabli une relatlon traduisant la condition d’ equlll-
bre dans le cas general d’ 1ntersect10n d'interface dont la relation (6)
n'est qu'un cas particulier [IIQ] 'Si on negllge la varlatlon de la ten—-
- sion superficielle avee 1'orientation crlstallographlque de la surface
Y, = Y3 Ys,et si on ne considére que des joints de grains dont 1le plan

 est perpendiculaire 3 la surface, 1' équilibre se traduit par :
Y = 2y cos—9 B ' - ' | (7)
J 5 772 . ,

ol Y; est la tension interfaciale du joint de graihs‘

8 1'angle di&dre définissant le sillon.

"D'aprés ce qu'on a vu précédemment, on peut considérer d tempé-

rature suffisamment &levée ( O 7 E ) que YJ'“ FJ et YE = rs

FJ et FS étant les énergies libres 1nteroranulalres et superf1c1elles.
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La mesure de 0 permet donc d'obtenir le rapport §— ou
S S

[

=

L'angle digdre 6 a done une valeur indépendante du temps définie
par 1'équilibre des tensions interfaciales. Par contre, la largeur et la
profondeur du sillon varient avec le temps. En effet, la courbure du
profil du sillon varie d'un point 3 un autre, or tout gradient de courbure
donne naissance 2 un gradient de potentiel chimique [IT10]. Le gradient de
potentiel chimique entraine les atomes d'un point de haut potentiel chi-
mique vers un point de plus bas potentiel chimique. Le transport de ma-
tiére responsable de la formation du sillon peut s'effectuer selon trois
processus différents :

. ‘évaporation - condensation

. diffusion en surface

. diffusion en volume.

Mullins a développé la théorie de 1'"attaque thermique" du joint
de grains pour chacun de ces trois mécanismes séparément [II11, IIi2].

Pour cela il a fait les hypoth&ses suivantes

1. Le systéme est fermé et contient un métal pur polycristallin

en quasi-&quilibre avee sa vapeur.

2. Les propriétés de la surface, en particulier Yg et DS’ sont

indépendantes de son orientation cristallographique.

3. La surface est peu courbhée : la valeur absolue de la pente

de la tangente i la surface au fond du sillon est petite devant 1.

4. Le processus peut 8tre décrit en utilisant les concepts
macroscopiques de courbure de surface et d'énergie libre. (Cette hypothése
devient discutable quand le sillon n'a que quelques diamétres atomiques 1

de profondeur : initiation).

5. On néglige le flux de matidre venant du joint propre. C'est-
d-dire que le rdle du joint de grains est seulement de maintenir fixe

1'angle d'équilibre dans la région infinitésimale de 1'intersection.
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De plus, pour simplifier, on représente le sillon comme une sur-
face qui est paralléle & 1'axe de z de sorte que son profil est entiére-
ment donné par son iﬁtersectioﬁ avec le plan z = cste (Fig. II.5). On

. appelle s la longueur d'éré mesuré sur la surface courbe @ partir de

.1'intersection avec le joint, et K(s) la courbure.

Considérons le cas oii le transport de mati@re est di uniquement

4 la diffusion superficielle :

Avec les hypothéses faites, le potentiel chimique ¥ d'un atome
3 la surface du sillon est 1i& 3 la courbure en ce point par la relation

de Gibbs-Thompson . K = K YSQ, oi § est le volume molaire.

. : . . d
Le gradient de potentiel chimique le long de la surface 3%
donne naissance & un flux J d'atomes en surface défini par la relation de
Nernst Einstein : ' '
Ds  a3u

I=— Ve

ol V est le nombre d'atomes superficiels par unité d'aire.

On en déduit que le profil du sillon aprés un temps t est donné

par la relation [II11] :

. o 1/4
yet) = o'tz X
(Bt)
ol Z est unezfonction définie par son développement en séfies entiéres,
L Vi _ oo 9 . ' -
B=DgYgyp> m-tgh, B=5-73
. ~-1/4 . ~1/4
On voit donc que y(Bt) est fonction de x(Bt) et de m.

La forme du profil dépend donc de 0 seulement. On ﬁeut avec ces copordon-
nées réduites tracer une courbe universelle du profii.pourlchaque valeur
de 6 (Tig. II;6). ?ar conséquent,: la largeur eﬁ‘ia'prbfoﬁ&eur du sillon
sont indépendantes de O , mais dépendent de B et de t. Elles sont données

par les expressions [II11] :

/4

=
1]

4,6(Bt) "

/4

=N
I

0,973 m (Bt)'
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Dans le cas oli le transport de matidre s'effectue uniquement par
le mécanisme d'évaporation — condensation, (le libre-parcours moyen des
atomes dans la vapeur en &quilibre avec la surface est plus grand que la
1argeur'dﬁ éillon), Mullins [II11] obtient aussi 1'expression du profil du
sillon en fonction du temps. De méme que pour le mécanisme de diffusion
superficielle la forme du profil ne dépend que de 6 , elle est indépen-
dante du temps. Et toute dimension linaire du sillon varie avec le temps

suivant une loi de la forme :
W o= acce)l/?

On parle de diffusion en volume quand il s'agit d'un déplacement
de matiére dans le solide, et aussi lorsqu'il s’agit de la diffusion dans
le fluide en contact avec le solide [II12] (=i le libre parcours moyen des
atomes y est petit devant la largeur du sillon). L3 encore, la forme du
profil est indépendante du temps et ne dépend que de 6, et toute dimension
linaire varie avec le temps suivant une loi de la forme.:

W S(At)-”g’- [T112] - i

9
Co Yy £ D , ‘
dans le cas de la diffusion dans le fluide

avec A =
ik en contact avec le solide [II12 et II13].
C0 est la concentration du solide dans la phase liquide en Equilibre avec

une interface plane du solide.

Le tableau IT-9 regroupe les 3 types de profils -correspondant

aux 3 mécanismes [II14].

Robertson [ITI5] a résolu 1'@quation différentielle obtenue par
Mullins qui donne la vitesse de modification du profil du sillon sous
1'effet de la diffusion superficielle seule, en supprimant 1'hypothdse
selon laquelle la pente de la tangente 3 la surface 3 1'intersection avec
le joint est petite devant 1. Il obtient une meilleure approche de la
forme du profil, mais il cnnfirme les résultats de Mullins concernant la

loi de variation de W avec le temps.




Tableau II-9

: Mécanisme : Lol de variation: s s
: de H avec le 2 Forme du profil -
: transport : temps : ) :
: Evaporation - tl/!’-. g i
: condensation : : :
: Diffusion en : th : :
: surface 3 : :
: Diffusion en : 1/3 : .
: volume dans le : t 3 :
: solide - : :
: Diffusion en : 1/3 : :
: volume dans la : t < 2
¢ phase fluide 3 : :
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En réalité@ les 3 micanismes intervienncnt en m@me temps mais lous

importance respective dipend des conditions expérimentales et des mats
utilisé@s. Le mécanisme d'8vaporation — conlencation ne peut @tre prédomi-—
nant que pour un métal tris volatil. Par contre, les mEcanismes de diff
sion superficielle et de diffusion eu volume peuvent intervenir sur un riue

métal. L'importarce relative de leur contr bution dans la largeur du silion

dépend alors du temps. L'cxpressicn donmant la variation du profil du
sillon en forction du temps sous Z'action combinde de la diffusion en s+

L

face. et en volumz a &té& calculée [IT1G, IT17, IT18] :
;-
1
b 7
Ig._- = (4,07 w4+ (5,00° AT W

avec

Dyy402

— e 1=
kT t

.Al '

usgu'd 81 hewvlew

Dans le cas du cuivic »our des durfas allant

Mullins et Shewmon ont wontzé gusr la diffvcion superficielle pridomi=~""7

[

Ainsi, cuel gue sois 1o -yicanisme de formation des sillons gui
d £

U
apparaissent 3 1'&merponce des joints de nrains d'un métal chau

tact avec 1y Z1- 7 T-. courmei ecroiscon
i

leur forme. La m2osurs 2 i'anzle d'ouverture 0 du sillon permet d'obteni:

le rapport de 1'Crergie L?D“e du jeoint do srains et de celle de la sunfo-.

4 condition que 1a terndrature soit suffisamment &levée (T 2 0,7 T.).

L'étude de la cinfitique de croissanca dn sillon rense gne sur le mécanicmr

de transport prépondértnt. Et 12 mesure da la larpeur du sillon periai -

déterminer le coefficient de diffusion superficiel D, ou le coefficicnt -
Q

diffusion en volume T, suivant le m3canisme préponddrant.

o

III. Technique expdrimantale

1. Traitements tlermiaues

Liexactituda des valeurs de: Energies libres obtenues par
1'équation (7) dépend essentiellermors d'urne détermination précise de B.

Pour cela il est nécensaire d'avoir une surface trd@s propre : sans oxys- -
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tion, ni précipitation ... Aprés un polissage mécanique tous les {chantil-
lons subissent un polissage &lectrolytique soigné. Les &chantillons sont
placés dans un tube de quartz dans lequel on fait un vide meilleur que

2 10“6torr. On y introduit ensuite, aprés de nombreux rincages, un mélange
d'hydrogéne et d'hélium 3 2 ¥ d'hydrogéne. Le traitement est effectué dans
cette atmosphére, dams un four tubulaire (la pression &tant la pression
atmosphérique) & 1 100° pendant des durdes variables. A la fin du traitement
les Gchantillons sont refroidis le plus rapidement possible en enlevant le
four et en trempant le tube dans de 1'eau glacée. Les expériences ont montré
qu'une pression résidueclle supérieure i 5 10_6 torr suffit 3 provoquer une

oxydation des &chantillons d'Inconel 600.

Comme il est tr&s important d'Gviter toute oxydation, des traite-
ments ont aussi &té@ effectuds sous un flux d'hydrogdne sur un montage
aimablement mis & ma disposition par M. Reich et Mme Maldy au laboratoire
de Physique des Solides d'Orsay. Les &chantillons sont placés dans un tube
de quartz dans un four tubulaire & | 040° sous un flux d'hydrogéne purifis,
pendant des dures variables. L'hydrogdne est purifié en passant 3 travers
du palladium chauffé 3 150°. A cette température, seules les molécules
d'hydrogéne passent, les impuret@s sont rejetées. Le débit est de

3 - ; . ; 3 e
25 em”/mn. Aprés le traitement les &chantillons sont refroidis hors du four

par un jet d'air comprimé.

Ces 2 types de traitement ne sont utilisés que pour les séries
d'alliapes 3 tr&s faible teneur en carbone. Car les refroidissements effec—
tués aprés les traitements ne sont pas assez rapides pour &viter des préci-
pitations de carbures de chrome dans les alliages dont la teneur en carbone

dépasse la limite de solubilité.

Ces traitements thermiques ont &t& effectués pendant 4 ou 5 durées
différentes pour chaque série d'alliages :

de 50 3 125 h sous hydrogéne,

dé 30 & 100 h sous le mélange HeH,,.

I1 faut remarquer que les surfaces ne sont cependant pas par-

faites car il y a sans doute adsorption superficielle d'éléments et migration
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d'éléments du coeur vers la surface (ségrégation). Ces expériences ont &tE
effectues sur les alliages dont la composition en &léments majeurs varie
et aussi sur les alliages dont on modifie la teneur en silicium. Mais dans
ce dernier cas la pression résiduelle minimale que 1'on peut atteindre
évec le groupe de pompage utilisé ( = ]O-Starﬁ ne permet pas d'éviter
1'oxydation du silicium. Une modification du montage est en cours de
fégon 3 permettre une trempe suffisamment rapide pour &viter la précipita-
tion de carbure de chrome dans les alliages 3 forte tenmeur emn carbone.
Mais pour 1'imstant la pression résiduelle minimale obtenue (8 10'_6 torr)

est insuffisante pour &viter l'oxydation des &chantilloms.

2. Mesure des caractdristiques du sillon intergranulaire

L'angle et la largeur du sillon sont mesufés sur les clichés
pris au cours d'observations avec un microscope interférom@trique.
Amelinckx et Col. 1II19 ont montré@ que lorsque le réseau de franges
d'interférence est perpendiculaire & la direction du sillon, 1l'angle a
entre un cdté du sillon et la verticale est 1i€ 4 1'angle & correspondant
pour les franges par :

21

tg o = A tg ©

]

oi 1 est l'interfrange, A la longueur d'onde de la source, M le grandisse-

ment.

Comme on travaille sur des échéﬁtillons'pochristallins, les
mesures sont effectidfes sur un grand nombre de sillons (environ 20) pour
chaque &chantillon et cﬁaque durée de traitement. Seuls, sont mesurés les
sillons symé@triques et ceux pour lesquels les franges sont les plus régu-
liéres possible (surface propre et plaﬁe). Le clichZ b de la planche B
montre un interférogrammé. La largeur est mesurée entre les 2 sommets de
part et d'autre du sillon. 6 et W sont mesurés directement sur les clichés,
dont le grandissement est compris entre 1,6 et 2 103, L'incertitude des
mesures sur 6 est de £ 0,8° (1° sur ® , 0,5 mm sur i), soit * 0,01 sur

YJ/YS . L'incertitude de mesure sur W est de * 0,3 .
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Pour 6, une meilleure précision serait sans doute obtenue en
effectuant des mesures sur des cliché&s pris au cours d'observation au mi-
croscope &lectronique 3@ balayage en inclinant 1'échantillon & 90° de facon
i voir le sillon dans le plan perpendiculaire au plan du joint. Mais ceci
n'est réalisable que sur des bicristaux, car dans le cas de polycristaux le
sillon observé est caché& par d'autres sillons avant que 1'on puisse attein-

dre une inclinaison suffisante.

On a observé des variatiomsde 6 et W trés importantes entre les
joints de grains d'un méme &chantillon. Leé variations de 6 sur un méme
échantillon peuvent @tre attribufes aux variations de 1'8nergie libre
-intergréﬁuiaire avec 1l'angle de désorientation des joints (polycristaux)
[II20]. En effet, comme on le rappellera plus loin (chapitre IV), 1'énergie
libre intergranulaire varie avec 1'angle de désorientation du joint. Dans le
cas des joints 4 faible dé&sorientation le modéle de dislocation de
Shockeley et Read [I121] a permis d'établir une expression liant 1'énergie
libre du joint 3 1'angle de désorientation B cﬁtre les 2 grains adjacents :
E = EO B(A - Log B). D'aprés Gjostein cette éxpression est valable jusqu'id
5 ou 6° de dé@sorientation [II20]. Aux fortes désorientations, il est géné-
ralement admis que 1'@nergic dépend peu de 1'angle B, sauf dans le cas

particulier des joints de macle.

Par contre, les variations de la largeur Sur un méme &chantillon
peuvent étre dues aux modifications de l'énérgie libre superficielle Fs et
du coefficient de diffusion superficielle D, avec 1l'orientation cristallo-
graphique de la surface. En effet, en mesurant les sillons formés au cours
de traitements thermiques & 1'intersection des joints de macle avec la
surface, Mykura [II22] a montré la variation de la tension superficielle YS
avec l'orientation cristallographique de la surface, sur-dﬁ;?ickel, traité
sous vide 3 1 000° (Fig. II.7). Ces résultats montrent un minimum d'énergie
libre superficielle pour le plan (100). Or, un éalcul théoriqﬁe de FS
[II23] pour un métal cubique i faces centrées prévoit le minimum d'&nergie
superficielle pour le plan (111). Les propriétés des surfaces sont trés
sensibles & la présence d'impuretés, en particulier Tg, comme on 1'a vu
précédemment. L'&nergie libre de surface peut &tre diminude, par‘exemple,
par une couche d'oxygéne adsorbée. La différence entre les résultats expé-

rimentaux et les r@sultats th@oriques peut s'expliquer par une adsorption

oy
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d'impuret@s sur les plans (100) qui a abaissé 1'@nergie libre superficielle
de ces plans. En effet, le phénoméne d'adsorption s&lective d'impuretés

sur les faces simplcs a déjd &té signald pour expliquer 1l'apparition de
facettes de bas indices au cours de certaines attaques thermiques. Cette
adsorption diminue préférentiellement 1'énergie superficielle de ces faces,
si bien que la formation de facettes est &nergétiquement favorisée

[II24, II25]. Mais de toute_facon la variation de Fg avec 1'orientation

cristalline reste faible : %ﬁEﬂE < 1,09 . Des variations de 1'@nergie libre
éuperfigielle avec - Smin 1'orientation cristallographique de la
surface ont aussi &té mesurées surpdu fer & 1 060° [II25]. La variation est
encore plus faible dans ce cas : FE—E%E < 1,06 . '

Par.cbntre, la variation du coefficient de diffusion superficielle
DS avec 1'orientation cristalline est beaucoup plus importante. Elle a &té
mesurée sur le fer 3 975° et le nickel a 1 000° [II26, II27]. Les résultats
sont présentés sur les figures II.8 et IT.9. Les valeurs de DS mesurées
se répartissent en 4 groupes : un groupe de valeurs &lcvées pour les plans
proches de (111), un groupé de valeurs intermédiaires, un groupe de valeurs
faibles, puis des valeurs tr&s faibles pour les plans proches de (100).
Cette répartition est la méme pour le nickel et le fer. Cette anisotropie

de DS diminue quand la température augmente:

D 2
- 1 900° pour le nickel —>22%X . o
' S min
; - Dg max
- 31000° MK _ 9
S min

Ces valeurs montrent que la variation de Dg avec l'orientation

- cristallographique est beaucoup plus importante que celle de FS. Par

consGquent, on peut penser que la dispersion observée sur les mesures de
largeur du sillon intergranulaire est essentiellement due & 1'anisotropie

de DS.
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CHAPITRE III

RESULTATS EXPERIMENTAUX

A. RESULTATS EXPERIMENTAUX : CORROSION INTERGRANULAIRE

I. Influence de la composition de 1'alliage sur la corrosion intergranulaire

d'alliages hypertrempés (1 150° - 4 heures i 1'eau)

1. Courbes de polarisation

Les figures III.1 et III.2 regroupent les courbes de polarisation
obtenues aveec leg deux premiéres séries d'alliages. A titre de comparaison
nous avons Egalement reporté sur la figure III.2 (série & 77 7 de nickel)
la courbe de polarisation d'un &chantillon de nickel dont les teneurs en
éléments mineurs (C, S, P ...) sont trds voisines de celles des alliages
8tudiés ici,‘ainSi que la courbe de polarisation d'un alliage binaire conte-

nant 77 % de nickel et 23 Z de chrome.

L'évolution des courbes de polarisation, en fonction de la compo-
sition des alliages, est tout 3 fait compatible avec le comportement du fer,
du nickel et du chrome. On constate ainsi que dans le domaine de transpassi-
vité, c'ect le chrome qui joue un rdle essentiel en imposant des courants
de dissolution &levés : une faible élévation de sa teneur entraine une forte

augmentation du courant de dissolution. Par ailleurs, la nuance i 77 % de
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nickel, mais seulement 8 Z de chrome (Fig. III.2), a un comportement qui
tend 3 se rapprocher de celui du nickel. L'influence du nickel, surtout en
présence d'une teneur élevée en chrome, n'est pas non plus négligeable

(Fig. III.1, série & 18 ¥ de chrome). L'alliage 3 11 7 de nickel correspond
en fait & un acier inoxydablé. On voit que l'augmentation de la teneur en
nickel, surtout au-deld de 30 %, modifie considérablement le comportement
des alliages qui présentent alors des courants de dissolution &levés. On
peut conclure de 1l'ensemble de ces courbes que si le chrome améliore la
tenue des alliages 3 base de nickel dans le domaine de passivité 1IIl1, II2 ,
leur corrosion générale en transpassivité est fortement accélérée par

. 1'augmentation de leur teneur en chrome.

La figure III.3 montre de méme 1'augmentation importante du cou-
__rant de diséolution‘avec,l'augmentation_denla'teneur en chrome d'un alliage
4 36 7 de nickel. La figure III.4 présente les courbes de polarisation
d'alliages & teneur en chrome et nickel variables. La comparaison de toutes
ces courbes montre up effet prépondérant du chrome sur la corrosion géné-~

rale en transpassivité.

Par ailleurs, nous avons constaté que 1'introduction de carbone
jusqu'a 0,053 % dans un alliage 3 75 7 de nickel, et jusqu'a 0,062 Z dans
‘un alliage 3'36 7 de nickel, ne permet pas de voir de modification du tracad
des courbes de polarisation dans lc domaine de transpassivité dans les

conditions exp@rimentales utilisées.

Par contre, 1'augmentation de la teneur en silicium dans un
alliage 4 75 7 de nickel jusqu'a 0,9 Z provoque une faible augmentation du ‘
-courant de dissclutinn anodiqueldans'le domaine de transpassivité
(Fig. III.5). ' oo

Ainsi, en ce qui concerne les &l&ments mineurs, le silicium aug-
mente légérement la corrosion générale en transpassivit&, alors que le
carbone n'a pas d'effet visible, du moins pour les teneurs &tudides. Nous
disposons aussi de 2 alliages dont la teneur en soufre est de 0,004 7 et
0,032 7, mais tous 2 ont une teneur €levée en carbome (0,040). Leurs courbes
de polarisation sont identiques. Dans ce domaime de concentration nous
n'avons donc pas vu d'effet du soufre sur la corrosion générale. De plus,

aucun effet du Mn n'a 8té mis en &vidence avec les alliages utilisés.
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2. Test de corrosion intergranulaire

Comme nous.1'avons dit au chapitre précédent, 1'examen en micros-
copic &lectronique 3 balayage des &chantillons ayant subi des maintiens
dans le domaine de transpassivitd révéle une attaque préférentielle des
zones intergranulaires. Comme on peut le voir sur les micrographies de la
planche A; il apparaft & 1'émergence des joints de grains des sillons aux
caractéristiques géomdtriques bien définies. Nous avons cherché 3 caracté-
riser le comportement d'un alliage vis-i-vis de la corrosion intergranulai-
re, et l'importance de cette derniére, 3 partir de la mesure de 1'angle
d'ouverture o et de la profondeur H des sillons. Pour cela, 11 &tait indis~
pensable de connaftre 1'évolution de ces paramétres en fonction du temps et

des conditions de maintien.

On a donc &tudié d'une part la varlatlon de 1'angle « et de la

profondeur H en fonction du temps de maintien potentiostatique sur deux

‘alliages (33 Z Ni - 18 ¢ Cr, et 75 Z Ni - 18 % Cr). On constate (Fig.III.5

et II1.7) que la profondeur H augmente avec- la durée du maiﬁtien, par

contre, & prend une valeur constante dés les temps de maintien les plus fai-

bles compatibles avec la formation d'un sillon d'angle mesurable.

D'autre part, tous les &chantillons ont subi des maintiens;poten*
tiostatiques a différentes tensions (prises au début du domaine de transpas—
sivité), la quantité d'électricité Q étant fixée a 40 C/cmz. A titre d'exem-
Ple, nous donnons dans les tableaux III-] & III-4 les résgltats concernant
4 alliages : 33 7 Ni -~ 18 ZCr ; 75 % Ni - 18 Z Cr - 0,06 % Si ;

75 % Ni - 18 Cr - 0,017 Z C ; 36 Z Ni - 20 Z Cr - 0, 038 Z C. On constate -
Que, compte tenu de la dispersion des mesures,'au—dela d"une certalne den-
sité de courant (correspondant i un potentlel trés proche du tout début de
la transpassivité), les caractéristiques géométriques du sillom, et surtout

l'angle d'ouverture o, &voluent peu.

En-dessous de cette valeur de la densitéd de courant, qui semble
étre autour de 7 mA/cmz pour les alliages &tudiés, il y a une modification
de o et H : o est plus grand, H est plus faible. Toutes les attaques par
la suite sont faites au-deld de cette valeur du courant. Par conséquent,

pour tous les &chantillons, dans un large domaine de tension et de courant
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: mV/ECY ¢ mA/cm2 % Hu
1100 .z, 3,2 1100 s 1,8
1198 10 105 2.5

- e
B L T —
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1330

20

Tableau ITI-1

Alliage & 337 de nickel

Loy o+ o1
mV/ECS : mA/cm % Hu
1040 2 73 6,8
Tlor s s 4 o 9
1108 ¢ 10 55 . 10,2
7z 20 62 11,0
;1226 : 30 s4 i 94

- Tableaﬁ IIi?S
Alliage & 757 Ni - 18% Cr - 0,CI7Z C

; mVYECS ;.mA}cmz o Hu :
1030 : .2 96 2,6
1069’ §'~ 5--" 84 4,0

L 1105 i 10 s 78 i 5.4
179 1 20 83 6,1
1234 30 N 73 4,2 g

Tableau IIT-2

Alliage 3 757 Ni -~ 187 Cr -

0,06% Si ~ 0,007% C

: v : I 9 ¥ pe 1

: mV/ECS : mA/cm u
1100 5,4 72 5,5
1136 : 10 63 7,6
1200 20 C 64 8

Tableau III-4

Alliage 2 367 Ni - 20% Cr - 0,038%7 C
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en transpassivité, les caractdristiques g@om@triques du sillon restent
sensiblement constantes. Ces résultats montrent que 1'angle douverture o
est une caractéristique intrinséque du comportement d'un alliage vig-a-vis
de la corrosion intergranulaire, indépendante des conditions d'attaque.
Plus o est faible, plus l'alliage est sensible & la corresion intergranu-
laire. Quant & la profondeur H des sillons, elle permet une dvaluation de
1'importance de la corrosion intergranulaire ; il faut cependant souligner
que cette grandeur dépend de la durée de 1'attaque, comme le montre la

planche A. On peut y voir successivement :

a) 1'attaque intergranulaire d'un alliage & 75 % de nickel, 18 7 de chrome,

aprés un maintien de 50 minutes d 1 100 mV/ECS 3 40 C.cmvga-

b) 1l'attaque intergranulaire d'un alliage & 75 % de nickel, 18 Z de chrore,

aprés un maintien de 3 heures 3 1 100 mV/ECS 100 C.cmﬁz.

¢) 1'attaque intergranulaire d'un alliage i 33 % de Ni, 18 7 de chrowme,

aprés un maintien de 3h 30 mn & 1 100 mV/ECS 3 40 C.cmuz.

d) 1l'attaque intérgranulaire d'un alliage 3 75 7 de nickel, & Z de chrr=-

-

aprés un maintien de 5h 30 mn 3 1 100 mV/ECS ; 40 C.cmmzl.

La mesure A l'aide du microscope électronique & halayage de
1'angle d'ouverture du sillon intergranulaire observé sur des &chantillons
ayant subi des maintiens potentiostatiques dans le domaine de transpassivi-
té, apparait donc comme un test rapide et sensible qui permet de comparer
le comportement d'alliage FeNiCr vis-d-vis de la corrosion intergranulaire.
Les tests classiques basés sur des immersions d'é@chantillons dans des solu-
tions agressives (tests Huey, Strauss ...) sont bien adaptés au cas oil la
précipitation de carbures de chrome entraine la formation de zones
déchromdes [III2, III3]. Par contre, ils ne permettent pas de conclusions
nettes lorsqu'interviennent seulement des ph&noménes de corrosion intergra-

nulaire d'alliages hypertrempés [III3, III4].
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3. Influence des &léments majeurs (nickel et chrome) et mineurs (carbone,

silicium, soufre) sur la corrosion intergranulaire

Les durées de tous les maintiens potentiostatiques sont telles que

ntité d'électricité qui a traversé la cellule 501r tOUJOLIS de
40 C/cm”. Pour chaque serle d’ all1ages9 2 types de ma1nt1e1 ont 8té effec-

la quan

tués :
~ des maintiens potentiostatiques 3 1 100 mV dont on déduit les courbes :
=f(e) 3V

H=1£(c) 3V

- des maintiens galvanostatiques pour lesquels la densité de courant e

constante ¢ = concentration

]

il

constante

10 mA/em? pour tous les alliages. On en déduit les courkes :
f(e) a 1
f(c) 8 I

il

constante

Q
[}

1]

fas]
]

constante

I1 faut noter que les courbes H = f(¢) & V = constante comparent
1'importance de 1'attaque & 1 100 mV mais pour des durées de maintien dif-~
férentes. Par contre, H = f(c) 21 = constante comparent 1’'importance de

1'attaque pour des durdes de maintien identiques.

La cDItOSlOﬂ intergranulaire observee résulte de la compétition
entre une attaque rapide du joint et une attaque générale de 1z matrice.
Les courbes o = f(c) et H = f(e) a1 = constante concernent des échantil~-
lons dont le courant de dissolution de 1a matrice (donc 1a corrosion géné-
rale) est le méme. Nous verrons plus loin que dans le cas d'étude de 1'effot
de la teneur en impureté, elles traduisent uniquement 1'action sur la disso-
lution intergraﬁulaire et ne prennent pas en compte la dissolutiocn de la

matrice. ; o J

a. Les résultats concernant 1'influence des &léments majeurs sur le compor-ﬂ~
tement vis-3-vis de la corrosion intergranulaire des alllages FeNiCr sont

présentés sur les figures IIT.8 & III.I3.

Pour un allhagL a4 18 7 de chrome,
1’ augmentatlon de la teneur en nickel dlmlnue 1! gnglc d‘oLverture du
sillon et augmente la profondeur H. L' alllage a 11 % de nickel qui est un

acier inoxydable est peu sensible 3 la corrosion intergranulaire. Les
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sillons sont 3 peine marqués et les grains sont souvent séparés par des mar-—
ches, la mesure de O est alors peu précise. L'augmentation de la teneur en
nickel augmente la sensibilité i la corrosion et 1'importance de cette

attaque surtout jusqu'ad 60 7 de nickel (Fig. III.8 et III.9).

Les figures IIL.10 et III.11 montrent 1'@volution de @ en fonction
de la teneur en chrome pour un alliage 3 77 % de nickel ; elles révélent que
1'augmentation de la teneur en chrome d'un alliage 3 77 % de nickel accroit
sa sensillit® & la corrosion intergranulaire. La variation de la profon~
deur H conduit 3 la m@me conclusion. Cependant, 1'&chantillon contenant
11 Z de chrome, attaqué 3 1 100 mv, présente une corrosion intergranulaire
plus importante que celle que 1'on peut attendre & la vue du comportement
des autres teneurs en chrome. Or cet &chantillon se distingue des autres par
sa teneur en soufre inférieure i 0,001. Cette remarque améne d penser que le
soufre aurait un effet bénéfique sur la corrosion intergranulaire, ou du
moins, qu'associ& au chrome, il diminue 1'effet nocif du chrome 3 condition
que sa concentration soit sup@rieure ou &gale 3 0,001 7. Cet effet n'appa-
rait pas lors de 1'attaque i 10 mA/cmz.-On a remarqué 2 types de sillons
sur l'alliage 3 14 7 de chrome. Ils pourraient Etre dus 3 une inhomogénéité
de la composition (peut-8tre du soufre) . Les joints de grains plus attaqués
auraient une teneur en soufre moindre.

Le chrome augmente aussi la sensibilité i 1a corrosion intergranu-
laire d'un alliage 3 34 7 de nickel, comme le montrent les figures III.12

-

et IIT.13. I1 faut noter que 1'&chantillon & 14,6 7 de chrome contient un

peu plus de carbone que les autres nuances de 1la série, ce qui peut expliquer

son attaque un peu plus importante que celle que 1'on pouvait attendre. La
comparaison de ces résultats avec ceux obtenus sur la série 3 77 7 de

nickel (Fig. III.10 et III II) montre que 1'effet néfaste du chrome sur le
comportement vis-a-vis de la corrosion intergranulaire diminue la te-

neur en nickel de 1'alliage diminue.

Les mémeg attaques notentlostathues ont étad effectuees sur

3 alllages d teneur en chrome variant de 20 Z % 30 % et en nickel variant de

72 % 3 59 7 (Figures III.14 & III.17). On observe une diminution de la sen-

sibilité i la corrosion intergranulaire de 1° alliage 72 7% Nl, 20 7 Cr a

l'alliage 59 % Ni, 30 ¥ Cr. Sur ces courbes on a reporté 3 points des,

[
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courbes ITI.8 et IIT.9, d'alliage 3 18 % de chrome et & temeur en nickel
variable (X), et 3‘pqints (t) d'alliages & 77 7 de nickel et @ teneur en
chrome variable. On constate que 1'alliapge 3 72 % de nickel et 20 7 de

18 7 de chrome et 3 teoneur en ni-

s

chrome se comporte comme les alliages
ckel identique. Far contre, 1'alliage & 23 % de chrome et surtout celul a
30 7 de-chrome;sont beaucoup moins attaqués que les alliages de méme teneur
en nickel et 4 18 % de chrome. Il semble donc que 1l'effet néfaste du chrome
passerait par un maximum entre 17 et 20 % et qu'une teneur'én chrome infé—
ricure ou supérieure i ces valeurs dans un alliage 3 base de nickel diminue
la ‘sensibilité & la corrosion intergranulaire. Il faut rappeler que pour
toutes les Eeneurs en chrome &tudiées la dissolution générale augmente avec
la teneur en chrome. I1 y a donc ici um comportement différent du joint de

grains et de la matrice qui peut faire pemser d un phénoméne de ségrégation

‘au joint de grains. Ces 3 derniers alliages et surtout celui & 30 7 de

chrome contiennent ﬁius de carbone que tous les alliages utilisés précédem-
ment. Comme on le verra plus loin, le carbonme ne peut qu’atténuer 1'effet
observe puisqu'il augmente la corfosion intergranulaire. Tous les résultats
concernant o et H 3 1 100 mV sont regroupés dans le diagramme ternaire
présenté sur la figure III.18. Ces diagrammes montrent dque 1'effet du chro-
me passe par un maximum autour de 18 Z pour un alliage 3 77 7 de nickel,

et on peut penser qué ce maximum &volue vers des teneurs plus &levEes en
chrome quand la teneur en nickel de 1'alliage diminue. Il serait intéres~

sant d'étudier un alliage 3 34 % de nickel et 30 7 de chrome.

b. Les résultats concernant 1'influence des &léments mineurs carbone et

silicium sont présentés sur les figures IIT.19 3 II1.22 et pl. A clichds ef

La solubilité du.carbone dans les alliages 3 base de nickel &tant
faible, nous avons &té amenés 3 contrdler la structure des nuances étudies
par des examens en'microscopie Electronique de lames minces. Les 2 derniers
clichés de 1la planche B montrent qu'on ne détecte pas de carbures de chrome

précipités au niveau des joints de grains.

La figure IITI.19 montre que 1'augmentation de la tenmeur en carbone

d'un alliage & 75 7 de nickel accentue 1'attaque intergranulaire, ce qui se

traduit par ume diminution de o et une augmentation de H. L'influence du
&
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carbone est surtout importante jusqu'a 0,03 %, ensuite cet effet s'atténue.
Les courbes de polarisation n'évoluant pas avec la teneur en carbome dans
le domaine de concentrations €tudiées, les courbesa= f(c) et H = f(c) sont

2
tractes & I et V = constante (1 100 mV, 10 mA/cm ).

Le carbonme accentue aussi la corrosion interpranulaire d'un
alliage 3 36 Z de nickel comme le montre la figure III.20. Mais 1'influence
du carbone est beaucoup plus faible dans un alliage 3 36 Z de nickel que
dans un alliage 3 75 % de nickel. On retrouve la méme remarque que pour
1'effet du chrome. Nous n'avons donné que les résultats concernant les
attaques i 10 mA/cm2 pour des raisons que nous détaillarons plus loin en
proposant un mécanisme de dissolution du joint de grains. En effet, le cou-
rant de dissolution générale est égal au courant de dissolution de la
matrice car les grains sont gros et donc "la surface" que les joints occu-
pent est négligeable devant celle des grains et nous verrons qu'il est
proportionnel & 1la vitesse de dissolution de la matrice VS et i la hau~
teur de matiére enlevée au~dessus de la matrice hs. Le coefficient de
proportionnalité ne dépend que de la composition en &lZments majeurs de
1'alliage. Par conséquent, les attaques i courant I constant sont ici des
attaques pour lesquelles VS et hS sont les m@mes pour tous les échantillons.
La comparaison des valeurs de o et H traduit donc 1'effet de la teneur en
carbone uniquement sur la dissolution du joint de grains et ne prend pas en

compte celle de la matrice.

L'effet du silicium sur la corrosion intergranulaire d'un alliage
Inconel 600 apparait sur les courbes IIT.21 et III.22. Nous n'avons donnd

-

que les résultats concernant les attaques i 10 mA/cm2 pour les m@mes rai-
80nq que précédemment. L'&tude porte sur 2 séries d'alliages, 1'une 3
faible teneur en carbone ( < 0,007 %), 1'autre plus &icvée (0,018 7). On
constate qu'il existe un maximum de corrosion (minimum de & et maximum de H)
autour de 0,6 % de silicium. Ce comportement est semblable & celui du
nickel et des a&iers inoxydables 3 teneur en silicium variable [III5,T116].
Mais 1'effet du silicium ici est moins important que dans le cas du nickel.
Le mécanisme de son action doit étre entravé par la présence des autres

€léments.

Les 2 alliages 8 74 7 de nickel, 15 % de chrome ot 0,004 7 de

soufre d'une part, 0,032 7 de soufre d'autre part, n'ont pas permis de




e B -

déceler un effet du soufre sur la sensibilité & la corrosiom intergranulaire
(o= 48°, 1 % 14 ). Mais précédemment nous avons noté que 1'alliage i

11 Z de chroﬁe et 77 % de nickel, et dont la teneur en soufre est infé@rieure
'3 0,001 7, présentait une corrosion intergranulaire plus importante qu'un
alliage a 0,0015 % de soufre, les autres teneurs restant les meémes. Il
semble donc que le soufre aurait un.effet b&néfique sur la corrosion inter-
granulaire lorsqu'il est en quantité suffisante dans 1'alliage. Cette teneur
minimale &tant trés faible ( = 0,001 7 pour les alliages 4 77 % de nickel,
plus de 10 Z de chrome et une faible teneur en carbone), elle est toujours
réalisde dans les alliages &tudi€s, excepté cet alliage & 11 Z de chrome.
Toutes les variations de o et H observées seraient donc toutes atténudes
parlla présence de soufre. Comme nous le verrons plus loin, il faut sans
doute penser i un effet du scufre et du chrome conjugués. On remarque que
:cet effet du soufre n'apparait pas lors des attaques 3 10 mA/cmg. Les re-
mardues faités précédemment conduisent # penser que le soufre n'agirait pas

directement sur le joint mais sur les zones de la matrice autour du joint.

4. Mécanisme de_ formation du_sillon intergranulaire

Des &tudes faites sur des bicristaux d'acier inoxydable ont
- conduit 3 proposer un mécanisme de formation du‘sillnn intergranulaire[III7,
III8, III9]. Comme nous 1'avons d&ji remarqué, la corrosion intergranulaire
observée résulte d'une compétition entre les vitesses de dissolution au
niveau du joint et de la matrice. On est &onc amené i coﬁsidérer une vitesse
de dissolution générale de la matrice V', une vitesse de dissolution du
joint VJ et des vitesses V, et V, de dissolution des facettes du sillon

; F
intergranulaire (Fig.III1.23). Pour” qu'un sillon se forme il est nécessaire

que IVJI >|Vs . Le vecteur VJ est 1ié 3 la structurs du joint de grains
et est situé dans le plan du joint. D&s que l'attaque au niveau du joint
est initife, de nouveaux plans cristallographiques sont mis en contact avec

la solution. La vitesse de dissolution de la facette V., @&volue jusqu'd ce

e 'F
qu'un plan dense de faible vitesse de dissolution soit itteint. I1 en est

de méme pour 1'autre facette. Les plans cristallographiques denses dégagis
sur F, et F, peuvent etre différents, le joint est alors asymétrique. Les

observations sur les bicristaux ont montré que dans tous les cas le plan du
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joint est bissecteur du di&dre formé par le sillon [III7]. Aucune marche
n'a &té observée dans le fond du sillon, ce qui signifie que les vitesses
V. et V., sont égales (V, =V, = V), du moins pour les matériaux &tu-
Fl Fz ¥ F I .
diés. On “peut donc affirmer que“dans ce cas il n'y a pas d'anisotropie de
dissolution : quels que soient les plans denses dégagds sur F] et FZ’ ils

se dissolvent 3 la méme vitesse.

Nous avons observé que 1'angle o du diédre nme varie pas avec le
temps, ce qui signifie que lorsque les plans denses sont dégagés sur les
facettes le sillon prend un profil triangulaire, qui se conserve au cours
du temps. Il s'agit donc d'un profil d'&quilibre. Ce profil est décrit sur

la figure III.24.

Les 3 constatations suivantes
- a(t)

-V = v = y_
Y i
T F

— V; est dans le plan bissecteur du dizdre

entrainent la relation suivante entre les vitesses de dissolution du joint

constante

et des facettes :

zi - __1___ (1)
vF sin-g '
C 2

51 1'on admet que la zome perturbée correspondant au joint de
grains est trés étroite, on peut faire 1'hypothése que les facettes se
comportent comme la surface d'un grain, par conséquent V. = VS' Avec cette

hypothése, la relatiom (I) devient :

dlc_f:

8 sin-%

hJ et hS étant les hauteurs de matidre enlevée au niveau du joint
et de la matrice (h = Vt) comme le montre la figure II1.25, elles sont

liées par la méme relation :

— = ‘ (2)

w”
(45]
=N
H

(o] o]
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Nous avons cherché i vérifier la validité de ce mécanisme 3
1'aide de nos résultats expérimentaux. Nous avons mesuré 1'angle o du dié-
dre et la hauteur H qui avec les notations précédentes est i = hJ = hS'

Par comséquent, la connaissance de hS permettrait d'obtenir hJ et donc de

- comparer hI/hS a . afin de voir si la relation (2) est vérifiée

expérimentaléﬁent. Bin'f
Si on admet que globalement les composants de 1'alliage se dis-
solvent d'une mani8re uniforme [III10], c'est-&~dire que tous les &lCments
passent en solution selon 1éur proportion dans 1'alliage, nous pouvons
alors appliquer la loi de Faraday aux alliages &tudiés en utilisant les
valences suivantes [IIT10] : 3 pour le fer, 6 pour le chrome, 2 pour le

nickel. hy est alors 1ié & Q par la relation :
M
by = w75 Q
oid F = 0,965 105 C, Z est la valence de dissolution, M est la masse

molaire, p est la masse volumique.

Comme nous avons toujours mesuré Q, on peut donc calculer hS pour

chaque echantlllon et chaque type d'attaque.

Ainsi, 3 1'aide des données expérimentales & , H, Q, on a donc

comparé les valeurs de hJ/hs et de pour chaque &échantillon et chaque

attague. Les résultats sont Sl regroupés dans les tableaux

ITI-5 a ITI-11.

Compte tenu de la précision des mesures, la relation (2) est
toujours vérifide, ce qui justifie 2 posteriori le mécanisme de formation
du sillon proposé. Il faut cependant remarquer que cette relation est moins
bien vérifi&e pour 2 &chantillons & 75 % de nickel, 1'un contenant 0,6 Z
de silicium et 0,02 Z de carbone, 1'autre contenant une forte teneur en
carbone (0,033 Z). Or, ces 2 &chantillons sont les seuls qui présentent une
hauteur H de 1'ordre de 151 (toutes les autres hauteurs sont inféricures ou
€gales & 10p ). On peut alors supposer que 1'hypothdse VF = Vg n'est vala-

ble que pour des sillons pas trop profonds.
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7 Ni 74,6 66,2 54,7 45,1 32,9 11,2
i mA/cm2 : 10 - - = ~ #
hg 1 10,1 9,8 9,5 9,3 9,0 8,6
Hu 8,5 9,3 T 4 2,5 -
- 1,9 1,9 1,6 1,4 1,3 -
sin 7 )
h;/hg : 1,8 1,9 1,8 1,4 1,3 -
Vs - 1 100 - - - - =
is mA/cm2 : 10,5 8,5 6,1 5,4 34 1,9
Hu 7,0 6,9 6,5 4,8 1,8 0,2
‘ . 1,6 1,6 1,6 1,4 1,2 1,0
sin 7 -
h;/hg 1,7 47 1,7 1,5 1,2 1,0
Tableau III~5
7 Cr 7,5 9,7 11,5 13,75 15,65 17,2 :
iS mA/,cm2 10 - - - - -
hg 1 11,4 11,1 10,9 10,6 10,4 10,2 :
Hyu 2,0 3,1 557 6,0 3,0 7,8
| ;
.- 1,2 1,2 1,4 1,6 1,8 1,8
81n —=
2
hJ/hS 1,2 i3 1,5 1,7 1,8 1,8
. : 1 100 - - - - -
2 :
i mA/cm 3,0 4,7 6,5 8,6 9,5 10,5 :
0 u 1,3 1,7 3,4 3,1 4,0 7;8
] 1,2 1,2 1,4 1,4 1,¢ 1,3
sin "é- : f
hJ/hS 1,1 {2 1,3 1,3 1,5 1,8

Tableau ITII-6




e

7 Or : 9,44 11,62 14,65 17,98 19,62 22,80
. ma/em®: - 10 - ot o - - - =
h M 9,8 9,3 9,3 _9,0 8,9 3,7
Hu - - - 1,2 2,0 4,3 6,3
! - - 1 1,1 1,2 1,5 1,8
sin ':-2- , |
hJ/hS - - 1,1 1,2 1,5 1,7
: A 1100 - - - - -
T mA(cmz 1 153 2,6 32 4,2 : B
Hu 1 1,4 1,7 3,4 5
1
e - 1,1 1,1 1:2 1,4 1,6
51n —2‘ :
1_1J/hS - 1,1 1,1 1,2 1.4 1,6
Tableau III-~7
7 Ni 71,74 66,18 58,58
: I Cr 19,58 23,58 29,45 1
I mA/cmz: 10 ! -
hS i 10 9,5 8,5
Hll-i 7,4 4,1 1,8 Tableau III-8
w— 1,7 1,5 1,2 :
Sin '2- .
hJ/jS 1,7 - 1,4 1,2
- 1100 - -
be e 10,6 10 N
H 6,3 5,0 2,0
i .
- 1,7 1,6 1,3
S1iln "-2-
h_ /h 1,6 1,5 1,3
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; 77 % Wi, moyen C
;7 si : 0,08 0,27 0,6 0,9
; is mA/cm2 ; 10 - - -
; h 1 10,4 10,4 10,4 10,5
: T 10,6 16,2 141 8,5
f f . 2,0 2,2 2,7 1,8
: Sin 5
g hJ/hs 2,0 2,0 2% 1,8
; Vo 1 100 - - -
: i A/ cm’ 10 10 10 12,7
P H u 10,6 10,2 14,1 10,3
: f ' 2,0 2,2 2,7 2,0
E 81ln '2—
E hJ/hS 2,0 2,0 2.4 2,0
; 77 Z Ni, bas C
. 7 si : 0,06 0,3 0,5 0,915 ;
el & o i i o
Phg 10,3 10,3 10,3 10,4
H.u Bl 755 7,2 6,2
1 1,6 1,8 1,9 1,6
sin 7 -
h;/hg 145 13 1,7 1,6
5 1 100 - - -
ig mA/mm2 10 10 11,2 11,3
: H u 5,7 7,5 8,2 752
; } 1,6 1,8 1,9 1,6
81ln E
hJ/hS 1,5 1,7 1,8 1,7 :

Tableau III-O
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75 7 Wi

ZC : 0,0035 : 0,005 : 0,017 : 0,033 : 0,053

: iS mA/cmz : 10 : - : - : - : -

hy M : 10,4 : 10,3 : 10,5 : 10,4 : 10,5

Hu 2 8 3 8 : 10,2 : 17,6 : 14,3
, ) ‘ . ‘ :

sin &
2

1,8 . 1,8 149" = 2,5 s 2,5
hJ/hS f 1,8 f 1,7 f 2,0. : 2,7 : 2,4

Tableau III-10
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36 7 Ni
Zc 0,003 0,016 0,038 0,062
2 —
i mA/ cm 10 - -
h W 8,9 8,9 8,9 8,9
H 5,7 £ 7,0 7,6 3,0
f - 1,8 1,9 1,9 2,2
sin 3
h /hg 1,6 1,8 1,9 2,0
1 = - -
7 oV .1 100
i mAfen” 5 5,2 3,4 5,4
s
;T 3,7 A 55 7,9
i y L
— 1,5 1,6 1,7 2,1
sin %
‘b /hg 1,4 1,5 1,6 . 1,6
Tableau III-11
o . 2
Nipur i, = 10 mA/ cm
hs = 13,7 u
H = 1,63 ¢4
.
P w12
sin 3
h./h = 1,1




Par ailleurs, ce mécanisme permet de comprendre pourguoi nous
avons utilisé les attaques i 10 mA/cm2 et non & 1 100 mV/ECS pour comparer
les effets des &léments mineurs dans 1'alliage. Dans ce cas les attaques
effectuées enlévent la méme hauteur de matidre hS sur la surface pour les
différentes teneurs en carbone ou silicium, par consBquent la comparaison
des valeurs de H et de traduit 1'effet de la teneur en £lément mineur
uniquement sur la dissolution du joint'&e‘éfains et ne prend pas en compte

celle de-la matrice.

II. Influence du traitement thermique sur la corrosion intergranulaire

Les ré&sultats pré&cédents laissent suspecter 1'iutervention de
phénoménes de ségrégation. Connaissant le r8le de la temp&rature sur ces
phénoménes, il est apparu intéressant d'étudier 1'effet de traitements

thermiques sur la corrosion intergranulaire.

I. Influence du chrome sur la corrosion intergranulaire d'alliages traités

4 jours i 1 000°

La série d'alliages contenant 77 Z de nickel et i teneur en chrome
variable a &té traitée pendant 4 jours i 1 000°, buis trempée & 1'eau, aprés
le traitement d'hypertrempe précédent., Ces &chantillons ont subi une atta-
-que potentiostatique identique A celle utilisde pour les &chantillons hyper-
trempés & 1 150° : maintien 3 1 100 mV dans une solution d'HZSO4 2% 3 25°,
pendant le temps nécessaire au passage de 40 C/cmz. Les résultats obtenus
sont présentés sur la figure III.26. On constate de méme que pour les &chan-
tillons hypertremﬁés a1 150° que 1'augmentation de la teneur en chrome
accrolt la sensibilité 3 la corrosion intergranulaire. On remarque un mini-
mum de o pour 1'échantillon 3 11,5 % de chrome qui a une teneur en soufre
inférieure 3 tous les autres. L'effet du soufre apercu sur les &chantillons
traitds a 1 150° apparait ici beaucoup plus nettement. Une teneur en soufre
supérieure i 0,001 Z a un effet bénéfiqué sur la corrosion intergranulaire.
Sur la méme figure TIII.Z26 » 00 & reporté les valeurs de & obtenues pour

-~

les &chantillons traités a 1 150°. La comparaison des résultats concernant
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les 2 traitements montre une diminution de la corrosien intereranulaire
quand la température de traitement augmente. Or on sait qu’une augmentation
de la températuré produit une décroissance de la ségrégation, quand il
existe une ségrégationen équilibre'[IIIII]. Ce résultat améne douc 3 penser
que la corrosion intergranuléire observée serait due au moins partiellement
a4 un mécanisme de séprégation du chrome. De plus on vient de remarquer que
1'effet du soufre est aussi dlmlnue par une augmentatlon de la température;
on peut donc penser aussi qu'un phenomene de segregatlop serait le méca-

nisme d'action du soufre.

. La figure III.27 montre que la profondeur du sillon augmente avec
la teneur en chrome. Les sillons intergranulaires sont beaucoup plus pro-

fonds que pour les &chantillons traités & 1 150°. Comme préc&demment le

mécanisme d'attaque proposé& conduit au calcul du rapport hJ/hS que 1'on

compare 1 3 ~ Le tableau III~-12 donne les r&sultats obtenus.

sin =

2
: %4 Cr : 7,5 9,7 11,5 13,7 15,6 17,2 1
f va i 1100 - 23 - - = :
2 is mA/cmz: I3 - » gl 3545 4,97 . B 6.0 1
:ohg s 7.4 10,6 10,4 10,1 10,0 11 :
: Hu : 10 1843 27,8 2353 40,2 39,5 i
. : - :
s A 1,6 2,3 1,8 2,2 2,2
i81n = : :
L) 2 : .
s hJ/hs E 2,3 257 3,6 3,3 5,0 T
Tableau ITI-12
On constate gque hJ/hS est beaucoup plus grand que I = Le

- . = " sin =
mécanisme proposé ne s'applique donc pas dans ce cas. Nous 2 avons



& B0 =

h

- B oo P 5 . i3 1
d&ji remarqué précédemment un écart & la relation T S dans le cas
N . . S sin %
oli la hauteur H est de 1'ordre de 15 u. Or ici 2

-

les hauteurs sont supérieures 3 15 J. Par cons&quent, nOUS pOUVONS encore
supposer que 1'hypothése VF = VS n'est valable que pour des profondeurs H

de sillons inférieures & 15 . Ceeci expliquerait que la relation (2) ne

soit pas vérifi&e pour ces alliages.

2. Influence_du, carbone_sur_la corrosion intergranulaire de 1'Inconel 600

sensibilisé
Les &chantillons d'Inconel 600 3 teneur variaktle en carbone
(0,002 - 0,007 - 0,017 -~ 0,033 - 0,053 %Z de carbone) hypertrempés (i 1 150°
pendant 4 heures, trempe 3 1'eau) ont subi des recuits de 1 heure & 700° et

de 75 heures & 700°.

Les courbes de polarisation de ces &chantillons sensibilisés
1 heure 3 700° ont &té traces dans les mémes conditions que pour les &chan-

tillons hypertrempés. Elles se sont révélées identiques i celles—ci.

R — m e o omm omE Fea b e e e e e

Les échantillons sensibiliséds 1 heuré 3 700° ont tous subi une
attaque potentiostatique dans des conditions identiques i celles décrites
précédemment : dans une ‘solution d'H2§04 21 3 25° A2 1 100 mV, la densitd de
courant de dissolution Etant 10 mA/cm” et la quantité d'électricité passée
dans 1a'celiﬁlé‘40 C/cmz. Puis ils sont observés au microscope &lectronique

& balayage.

Pour 1'&chantillon 3 trés basse teneur en carbone;la surface des
_u' ] 3 '! . e B IS . - -~ .
grains et 1'allure de 1'attaque intergranulaire sont identiques # ce qui
est observé sur un &chantillon de méme composition hypertrempé. L'angle
moyen d'ouverture du sillon est de 50°, ce qui est un peu inférieur & celui

de 1'8chantillon hypertrempé (65°).

Pour 1'échantillon & 0,007 % de carbone, on observe 3 types de
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faciés aux joints de grains : certains joints présentent um sillon d'attaque
d'allure habituelle, d'autres présentent un sillon déformé, d'autres enfin
ne sont pas attaqués. La surface reste la méme que celle d'un &chantillon

hypertrempé.

L'&chantillon & 0,017 % de carbone présente quelques joints atta-
qués de fagon irréguliére, mais la plupart des joints ne sont pas attaqués
et sont marqués par un fin liseré en relief. La surface & 1'intérieur des

grains est trés attaquée (beaucoup de cupules).

La surface de 1'&chantillon & 0,033 % de carbone sensibilisé est
trés attaquée, mais les joints ne le sont pas et sont marqués par le méme

liserg en relief que dans 1'&chantillon précédent.

L'observation de 1'&chantillon & 0,053 % de carbone sensibiligé@
conduit aux mémes conclusions que pour le précé&dent. L'attaque de la sur-
face y est encore plus importante. Sur cet &chantillon un maintien poten-
tiostatique 3 1 100 mV plus long (passage de 100 C/cmz} a été effectuéd. Le

faci@s observé est du méme type que pour 1'attaque i 40 C/cmz.

Sur les échantillons 3 0,033 Z et 0,053 % de carbone sensibilisé,
on a réalisé des lames minces. Leurs observations au microscope &lectro-
nique & transmission'a révélé la présence de précipit@s aux joints de
grains. Mais 1la technique de lames minces &tant longue et délicate, par la
suite nous avons cherché 3 révéler la présence de précipités 3 1'aide de

répliques extractives sur des &chantillons attaqués électrolytiquement.

Utilisant toujours la méme méthode d'&tude que pour les alliages
hypertrempés, nous avons fait subir & 1'échantillon & 0,053 % de carbone
traité 75 heures 3 700°, un maintien potentiostatique dans la solution
d'H,S0, 2N & 25, a1 100 mV, 10 mA/cm2

2774
cope &lectronique & balayage montre une surface identique 3 celle du méme

2 . .
s 40 C/cm”. L'observation au micros-

€chantillon non recuit. L'angle d'ouverture du sillon d'attaque intergra-

nulaire est de 48°, donc identique & celui de 1'alliage hypertrempé (48°).

Nous avons &tudi& le comportement de ces alliages sensibilisés 3
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teneur en carbone variable, d'une part & 1'aide des méthodes utilisées pré-
cédemment pour les alliages hypertremp@s comme nous venons de le voir,
d'autre part i 1'aide d'une méthode utilisée par Jouve et al. [IIT12] pour
déceler le rSle du carbone dans la corrosion intergranulaire d'Inconel

sengibilisés.

b. Cette méthode consiste en un maintien de 15 minutes & 800 mV/ECS dans
une solution d'H2804 2N 3 25° tpassivité), puis_une moniée rapide 3

1 250 mV et un maintien de 3 minutes a 1 250 mV (5,4 C/cm29 30 mA/cmz). Les
Echantillons sont ensuite 6bservés au microscopé 6ptiqué et au microscope
électronique & balayage. De plus, sur chaque gchantillon des.-répliques
extractives sont effectudes aprés 1'attaque, et observées au .microscope
€lectronique 3 transmission. Elles ont permis de méttre en évidence la pré-
sence de carbures de chrome. Ce traitement est effectué sur les &échantil-
lons dont ia teneur en carbone varie de 0,007 % 4 0,053 % recuits | heure 3
700° et sur ceux recuits 75 heures & 700°. Les_résultats obtenus sont pré-

sentés 3 1'aide des planches C et D. On y voit successivement :
- (ca) (ca") la surface de 1'&chantillon contenant 0,007 %' de carbone traité
1 heﬁre i 700°, observée au microscope &lectronique 3 balayage et une ré-

plique extractive effectude sur cette surface.

(Cb) (Cb') le mme &chantillon traité 75 heures i 700°.

(Cc) (Cc') 1'échantillon contenant 0,017 7 de carbone traité 1 heure & 700°.
(Da) (Pa') le meme Echantillon traitd 75 heures 3 700°.
(Db) (Db') 1'&chantillon contenant 0,053 % de carbone traité& 1 heure 3 700°.

(Dc) (Dc') le mBme &échantillon traité 75 heures & 700°.

Pour les échantillons sensibilisés | heure i 700°, on observe :
- d'une part une corrosion transgranulaire localisé@e sur certains

plans cristallographiques, dont 1'importance augmente avec la teneur en
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carbone (la surface des grains de 1'&chantillon & 0,007 % de carbone n'est
pas encore attaquée, celle de celui i 0,053 % est tré@s attaquée) ;

- d'autre part, la disparition progressive du sillon intergranu-
laire et 1'apparition d'un liseré en relief marquant les joints, avec
1'augmentation de la tenecur en carbone. Ces résultats sont identiques i
ceux obtenus aprds un maintien potentiostatique & 1 100 mV et 40 C/cmz. Les
répliques extractives effectuées sur ces échantillons révélent la présence
de précipités de Gr783 le long des joints de grains, dont la densité
augmente avec la teneur en carbone. Mais aucun précipité de Cr703 n'a été

trouvé -3 l'intérieur des grains.

Sur 1'échantillon a 0,007 % de carbone recuit 75 heures i 700°,
on observe encore une surface lisse, sans corrosion transgranulaire, et les
répliques ne révElent aucun précipité dans les grains. Par contre, sur les
échantillons a4 plus forte teneur en carbone, il n'y a plus de corrosion
transgranulaire, mais on observe des alignements de particules en relief
dans les grains. Les répliques montrent qu'il s'agit de précipités de
Cr7C3 alignés a‘l'intérieur des- grains.

Sur ces échantillons recuits 75 heures & 700°,de 0,007 Z &

0,033 7 de carbone, les joints de grains sont marqués par un liseré en
relief, de plﬁs en plus continu quand la teneur en carbone augmente.L'&chan-
tillon 3 0,053 % de carbone a des joints attaqués, les sillons d'attaque
ont un p;ofil habituel. Les répliques extractives rév€lent la présence de

précipités de 6:763 le long des joints, formant un ruban de plus en plus

continu quand la teneur en carbone augmente.

Par ailleurs, les travaux faits au Centre de Recherche de Creusot-
Loire, 3 Unieux, sur ces alliages [III13] ont'permis de tracer les diagram-
mes reportés sur la figure I.4. On constate que pour des teneurs en carbone
supérieurés ou égales 3 0,01 % (cette limite de solubilité est certainement
plus bgsse), un traitement entre 500 et 800° provoque la précipitation de
carbures de chrome et 1'apparition de zones déchromées le long des joints
de grains (le domaine délimité sur la figure correspond & la détection d'une
déchromisation intergranulaire). L'augmentation de la teneur en carbone
conduit a ﬁng déchromisation plus rapide et une rechromisation plus tardive.
Ceci est en accord avec nos résultats, sauf en ce qui concerne la

rechromisation.




- 64 -

. B. RESULTATS EXPERIMENTAUX : "ATTAQUE THERMIQUE"

En vue d'obtenir des données sur 1es propriétés superficielles
et 1ntergranu1a1res de ces alliages, nous avons effectué des attaques

thermiques sous hydrogéne et sous un mélange d’ hydrogene et d'hélium.

I. Alliages & teneur en nickel variable

1. "Attaques thermiques" sous flux d'hydrogéne:purifié a 1 040°
“Attag A Y P

5 traitements thermiques ont &t& effectués sur la série d'allia-
ges 3 teneur en nickel variable et 3 18 7 de chrome, pendant les durées

suivantes : 55 -heures, 75, 90, 100, 120 heures.

—.—.-—--.-.——.—.-._...--—.——.——-..._- ™

L'angle 8 d' equ111bre a Eté mesuré sur chacun des Echantillons
pour chaque durée de traltement thermique. On constate une grande disper—
sion des mesures pour une méme teneur comme le montre la figure IITI.101
qui donne la variation de:yJ/yS en fonction de la teneur en nickel pour
des échantillons trait&s 55 heures & 1 040°. Mais la f1gu re III.102 qui
représente la distribution &e ces valeurs, montre qu'elles se répartissent
en 3 groupes, les valeurs intermédiaires &tant les plus fréquentes, pour
chaque teneur. Nous avons constatd cette dispersion et cette répartition
des valeurs de: YJ/YS pour tous les traitements. La valeur la plus faible
apparalt pour tous les échantillons ; il n'en  est pas de méme pour la
valeur la plus &lévée. Mais aucune relation n'a pu Etre dégagée entre cette
derniére et la teneur en”nickel.'Nous avons chaque fois s@paré les valeurs
les plus fréquentes des autres ét'néus n'avons considéré que la moyenne de
ces valeurs pour &tudier 1l'influence du temps et de la teneur en nickel sur

le rapport YJ/YS

Le tableau ITI~101 montre pour chaque  teneur en nickel les va-

leurs de YJ/YS pour chaque dur@e de traitement.
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1
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2 7 Ni - 55 heures s 75 heures 5 90 heures ¢ 100 heures : 120 heures m
; ) 0,342 0,343 ' : 0,337 ° 0,352 °
; 75 : 0,359 { 0,371 0,362 { 0,381 ° 0,363 : 0,360 { 0,378 0,342 { o“wwm :
: ; 0,347 ° 0,333 ° : ; 0,340 °
. : 0,361 ° 0,371 ° 0,339 ° : . ;0,342 °
” 45 : 0,371 {0383 : 0,39 { 0,511 } 0,365 {62390 : : 0,346 { 0352 }
: ) 0,333 | 0,399 ° 0,363 ° 0,35 ° 0,347 °
: 33 : 0,360 { 0,371 ° 0,367 { 0,343 0,368 { 0.371 ° 0,359 { 0,373 ° 0,360 { 0,378 °
: : 0,352 ° . 0,347 ° : :
: 11 : 0,366 { 0,387 : “.o,wm_ { 0,371 ° : ”
Tableau III-101
Y3
— 3 1 040° sous mm.

¥g
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On peut admettre que YJ/YS est indépendant du temps compte tenu
de 1'incertitude des mesures et de la dispersion due au fait que 1'on
compare des joints différents d'un polycristal. Par conséquent, la moyenne
des valeurs de YJ/YS les plus fréquentes pour toutes les durées de traite~
ment a permis de tracer la courbe présentde sur la figure III.103 donmant
la wariation de YJ/YS en fonction de la teneur en nickel & 1 040° sous

hydrogéné. Les valeurs obtenues sont regroup&es dans le tableau III.I102:

: Z Ni 3 YJ/YS i E Dispersion  :
; 75 % ; 0,361 : { g:gﬁé E
: 55 % ; 0,354 - E { 8:3?3 %
f 45 7 f 0,369 g { g:gg; g
E 33 7 g 0,363 E { 822?? :
5 11 7 ; 0,361 5 _{ 8:342 -

Tableau ITI-102

On constate que compte tenu de la dispersion des mesures, il est
impossible de déterminer une modification de YJ/YS avec la teneur en
nickel, sauf autour de 40 7% oii le rapport semble un peu plus Elevé. On
peut donc admettre que YJ/YS = 0,360 * 0,02 pour des teneurs en nickel
inférieures 3 40 7 et supérieures 3 50 Z; et YJ/YS = 0,375 £ 0,02 entre
ces 2 teneurs (Fig. III.103). Cela signifie donc que 17énergie libre des
joints de grains (& forté’désorientation) et celle de la surface ont sen-

siblement la méme &volution en fonction de la teneur en nickel.

Si nous revenons aux différents groupes de valeurs de YJ/YS
trouvés, nous remarquons que les faibles valeurs ( = 0,31) pourraient
correspondre & des joints de grains de faible désorientation pour lesquels
1iénergie intergranulaire est plus petite que pour des joints i grande

désorientation, qui sont les joints les plus fréquents. Le rapport entre
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ces 2 types de valeurs de YJ/YS est de 1,2. Or, Gjostein et Rhines [III14]
ont mesuré .les rapports YJ/YS pour des joints de grains de flexion du cuivre
d'angle de désorientation variable & 1 065°. Les valeurs de YJ/YS trouvées

se r@partissent de la facon suivante

Groupe(1) YJ/YS < 0,144 pour les désorientations B < 6°
" (2) 0,202 < y;/yg < 0,222 g% & 8. & (3"
" (3) 0,29 < YJ/YS < 0,338 16° < B < 28°
" (4) 0,356 < v /vg < 0,374 32° < B < 40°
' 0,374 > y./yg > 0,353 40° < B < 53°

On constate qu*entre le groupe (4) et le groupe (3) le rapport
des valeurs de YJ/YS est de 1,2.

On trouve de méme un rapport de 1'ordre de 1,2 entre YJ/YS pour
des joints de grains de torsion d'angle de désorientation compris entre
30 et 45° et YJ/YS pour des joints de torsion d'angle compris entre 9°
‘et 30°. | '

Cependant, les valeurs faibles de TJ/YS trouvées pour chaque
échantillon ne sont pas suffisamment nombreuses pour pouvoir 3 partir de
leur valeur moyenne en déduire une variation en fonction de la teneur en

nickel.

Les valeurs Elevées de YJ/YS pourraient correspondre & des
orientations cristallines particuligres de la surface pour lesquelles Yg
a une valeur plus faible que dans le cas général, comme nous 1'avons

rappelé précédemment .

- o e em e e mm e e e e e mm

Nous venons de voir que 6 reste constént quelle que soit la
durée du maintien & haute température. Par contre, la largeur W du sillon
(mesurée entre les sommets des bourrelets de part et d'autre du joint)
augmente avec le temps de maintien. Nous avons mesuré cette largeur W du
sillon pour chaque teneur en nickel et pour chaque dure de traitement.

On constate une grande dispersion des mesures pour ume méme teneur en
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nickel. En utilisant la valéﬁr moyenne des mesures effectuées sur chaque
€chantillon, on a tracé pour chaque dur@e de traitement les courbes donnant
la variation de la largeur en fonction de la teneur en nickel. La

figure IIT.104 donne la courbe pour le traitement de 55 heures. Pour les
traitements de 55 heures, 90 heures et 100 héﬁres,.la largeur présente
‘autour de 30 7 de nickel unm léger minimum et un maximum autour de 55 %.Mais
le traltement de .75 heures ne donme pas la méme evolutlon de W. En effet,

il evt necessalre de regarder la distribution des valeurs trouvées pour
chaque teneur en nickel et chaque durée. La figure III.103 montre cette dis-
trlbutlon pour le traitement de 55 heures. On constate que pour chaque
teneur les valeurs de W se répartissent en 2 groupes. Le diagramme de Té-
partition des valeurs de W a &té effectud pour chaqﬁe traitement. On cons-—
tate alors qu'il est nécessaire de distinguer 3 gfoﬁpes de valeurs de W
pour chaque teneur en nickci} On a vu dans le chapitre précéddent que W est
fonction du produit (DSYS) du coefficient de diffusion superficieclle et de
1'énergie libre superficiells. Nous avons indiqué aussi que Blakely et
Mykura [IIIl5, III16] ont montré que pour le fer Y et le nickel, DS et Yg
varient avec 1l'orientation de la surface. Mais YS eﬂt beaucoup moins sen-
sible 3 1' orlentatlon crlstallographlque que DS' On peut donc attribuer la
grande dispersion des valeurs expérimentales de W pour chaque échantillon
aux variations de DS et de Yg avec l'orientation cristaliine. Si le méca-
nisme prépondérant responsable de la formation du sillon est la diffusion
superficielle (ce qui est le cas comme nous le verrons), on peut considérer

que cette dispersion est due essentiellement & la variation de D compte

g?
tenu de 17 1mporLancerelat1ve de 1eurs variations. Il faut alors noter que
cette variation avec 1' orlentatlon cristalline est sufflsamment importante
pour masquer une &volution en Lonctlcn de la temeur en nickel. Il est donc
nécessaire de dlstlnguer chaque groupe de valeurs de W pour chaque teneur
~en nickel et chaque durée de- traltement On peut alors tracer pour chaque
durée les’ courbes donnant 1' evolutlon de chaque type de largeur (type a,
b, e) en fonctlon de la teneur en nickel. Les figures III.106 et 107

donnent ces courbes pour les traitements de 55 heures et 120 heures. On

constate que W présente un minimum autour de 30 Z de nickel et un maximum

autour de 55 7 de nickel.

Remarquons que s'il n'y a pas de textures, un plus grand nombre
de mesures devraient donner le méme type de courbe W = f(Z Ni) pour la

valeur moyenne des mesures de W et pour chacun des 3 groupes de largeurs.
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D'aprés la théorie rappelée au chapitre précédent, 1'dtude de 1a
variation de la largeur en fonction du temps doit permettre de déterminer

le mécanisme prépondérant responsable de la formation du sillon.

Si le seul mécanisme mis en jeu est la diffusion superficielle,
la relation liant W et t est :
W= 4,6) %t

vﬂz
avec B = DSYS T

§'il s'agit de la diffusion en volume :

2

3
DyYs %T

o= (5,002 At A" =

8'il s'agit d'@vaporation cnndensation :

W2 = AZCt

Nous avons donc porté en fonctiom du temps les quantités WA, WB,
wz, pour chaque teneur en nickel et pour chaque groupe de largeurs. A titre
d'exemple les figures III.108 3 112 montrent les courbes obtenues pour les
alliages a4 75 et 33 Z de nickel. Compte tenu de la dispersion des mesures,
on peut considérer ﬁue Wa‘admet une représentation lindaire en fonction du
temps (avec pour t =0, W = 0) passant par l'origine, pour tous les échan-
tillons et tous les types de largeurs. On peut donc considérer que le méca-

nisme prépondérant est la diffusion superficielle.

- Si on admet que la' théorie de‘Mullins,_établie pour un métal pur,
peut s'appliquer en l&re approximation 3 un ailiége, la largeur du sillon
varie avec le temps selon la relation : .

W 4 Déyévﬂz
T = (A8
kT

avec T=1313°K
k = 1,38 10710 erg/degrs
 est le volume atomique (en cm3/atome)

. . 2
V est la densité de surface des atomes (enlagpme/cm )
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3 Les alliages considé&rés sont cubiques i faces centrées, donc
a " p P . ~2/3
f =5 ol a est la maille du réseau cubique. v = Q .

donc sz = 94/3 = 4_4/3 34.

=

Pour chaque alliage, a a été déterminé par diffraction de rayons X
par J. Amblard, que je remercie infiniment. Le tableau IIT-103 donne les

valeurs de a obtenues. On constate que a diminue quand la teneur en nickel

augmente.
: 2 Ni £ 75 : 55 g 45 5 33 s 11 :
: a, : 3,5583 : 3,5726 : 3,5708 : 3,5756 : 3,5772 :
: A : - : : 3 s

Tableau III-103

On peut donc calculer pour chaque alliage la quantité DSYS i partir
des valeurs expérimentales de a et de W. Cependant, pour W de 1'alliage 3
11 7 de nickel, il semble que: W3 £(t) soit plus proche d une droite pas-
sant par 1l'origine que W4 = f£(t). On peut se demander si les 2 mécanismes,
diffusion superficielle et diffusion en volume, ne donneraient pas une con-
tribution du méme ordre de grandeur i la largeur du sillon. On a vu que dans
le cas de diffusion en volume seule, la largeur du sillon est lide au temps
par la relation :

3 Y
v Yg't
e = G 02)° Dy %7

Or, les coefficients de diffusion en volume ont &té déterminds par
des expériences de diffusion de radiotraceurs [IIT17, III18] . On trouve

-

ainsi pour 1'alliage 3 11 % de nickel :

-12 2
Dy o, = 14,510 em /s
~ -12 7
DV Ni 2,5 10 cm /s
D = 8,4 10—12 cmz/s

V Fe
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On neut done déterminer Yg 2 1'aide de 1'équation prédédente : on
obtient alors pour YS une valeur beaucoup trop élevée { = 20 000 mJ/cmZS.
Ceci montre que la contribution du phénoméne de diffusion en volume & la
formation du sillen intergranulaire est néglipcakle devant celle de la Aif-
fusion superficielle. La dispersion des mesures expdrimcntales est doné
seule responsahle de 1'Ecart de WA = f(t) avet une droite. On peut donc
admettre que la quantiﬁé %w est ind@rendante du temns compte tenu des incer-

W, 7
titudes de mesures: On utilige denc la movenne des Vvaleurs de +— pour cha-

que durie de traitement pour tracer la courbc donnant %f-en fonetion de 1a
tenaur en nickel pour les 3 tyned de largeur (Figs IIT.112 ot

tableau ITI-104). On en déduit la variation de DSYS en fonction de la teneur
en nickel (Fig. Til.!14 et tableau ITI~105). DS?S présente un légef mininum

autour de 30 Z de nickel et un maximum autour de 55 Z.

- e e : 75 ; 55 : L5 : 34 : 11 :
: '.—Jé‘ : : : i : :
v a : 85,73 ¢ 169,66 : 128,97 : 120,41 : 134,59 :
!t § - : : - -
: wﬁ : : : : : :
: b : 45,47 92,10 : 72,50 ¢ 70,22 : 71,33
1 k : ' : i : : :
g 3 5 : : 5 :
O 3 4 i 51,27 45,19 31,29 33,83
P B, pP Bl : : : s -
: B 3 : 3 : : :
Tableau ILI-104
: Z Wi 4 75 : 55 5 45 : 33 y 11 -
3 (DSYS)a 13,7 ¢ 26,8 : 20,4 : 12,9 : 21,1 H
: (DSYS)b ¢ 7,3 H 14,5 $ 11,5 : 11,0 ; 11,2 -
: (DSYS)C Y : 8,§ : 7,1 : 5,0 3 5,3 '
4 4 8 : : : - :
- 10 'mJ/s i : : : : : ;

Tableau III-105
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2. "Attagues thermiques' sous atmosphire d'hydrogéne~hélium 3

2_% d'hydrogéne 3 1 100°C

4 traitements ont été effectuds pendant les durdzs suivantes :

65 h, 63 h, 46 h 30, 28 h 30.

a. Equilibre des tepsions superficielles st_interfaciales

De méme que précidemment, 1'angle d'Equilibre 8 a 6té mesurd sur
chacun des &chantillons et pour chaque dur8e de traitement. On constate
aussi une grande dispersion de mesurcs sur une méme teneur en nickel, comme
le montre la figure III.115 qui donne la variation de YJ/YS mesurée sur des
@chantillons traités pcndant 69 heures. Mais la figure III.116 qui représente
la distribution de ces valeurs, montre, de méme que dans le cas pricédent,
leur répartition en 3 proupes, les valeurs intermédiaires étant les plus
fréquentes. Cette répartition des valeurs de YJ/YS apparalt sur tous les
traitements et on lui donne la méme explication que dans le cas précédent.
En ne considérant que les valeurs de YJ/YS'les plus fréquentes =t en faisant
leur moyenne pour chaque teneur en nickel et chaque traitement, on a tracé
les courbes qui montrent la variation de YJ/YS en fonction du temps. Le

tableau III-106 donne les valeurs obtenuss :

Z Ni : 69 heures 63 heures : 46 heures 30 : 28 heures 30

50 ss e s

——u . By e it . ——
®

49 ®s a8 ws 34 ee¢ sa
©8 gsa @
as

: * 0,376 0,385 ° 0,368

. 75 - 2 2 . 2 -
: 75 : 0,389 {0,404 0,390 {0’397 : 0,383 {09399 : 0,390 ;
L] » 8 & % -
: 55 : 0,399 {8’213 : : ¢ 0,387 :
o f 0,376 ° 0,387 ° : 0,394
P4 P 0,397 {5°005 £ 0,397 {5709 : 0,404 {07414 :
d : 0,394 ° : 0,382 ° 0,382 °
: 33 : 0,394 {03404 ; : 0,390 {09399 : 0,386 {09392 :
: : 0,39 ' 0,368 ° 0,390 ° 0,39 °
: 11 : 0,398 {09402 ; 0,383 0:394 ; 0,396 {09402 : 0,397 {0,400 :

Tableau ITI-106
Yy .
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Compte tenu de 1'incertitude des mesures et de la dispersion due
au fait que 1'on compare des joints différents dans des alliages polycris-
tallins, on peut admettre que YJ/YS est indépendant du temps pour toutes
les teneurs en nickel. On peut donc utiliser la valeur moyenne de YJ/YS
sur toutes les durées de traitement pour déterminer la variation de YJ/YS

en fonction de la teneur en nickel (Fig. III.117 et tableau III-107).

; % Ni ; YJ/YS dispersion ;
B 0,388 (37420
A 0,393 {31283
E 45 E 0,399 {8:2?3 E
S 33 ; 0,390 {gzggg g
S 1 ; 0,393 {8:233 ;

Tableau III~107

De méme que précédemment, compte tenu de la‘dispérsion des mesgu~
res,YJ/YS Treste constant quelle que soit la teneur en nickel, excepté au-
tour de 45 7. Une &tude sur des bicristaux diminuerait la dispersion des
mesures et permettrait peut-€tre de voir une &volution s'il en existe une.
Le rapport YJ/YS vaut 0,390 * 0,015. Dans le cas du traitement sous flux
d'hydrogéne 3 1 040°, on avait YJ/YS = 0,360, Cette diffdrence peut s'ex-
pliquer par une diminution de 1'énergie libre superficielle avec une aug-
mentation de la température plus rapide que celle de 1'énergie libre
intergranulaire, et aussi par une modification de cette énergie due i la

différence de 1'atmosphére du traitement thermique (phénoméne d'adsorption).
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b. Cinétique de_croissance des sillons

L'angle § reste constant, quelle que soit la durée du traitement,
par contre la largeur W du sillon augmente avec le temps de maintien. Nous
avons mesuré la largeur du sillon pour chaque teneur en nickel et chaque
durge de traitement, ce qui nous a permis de tracer les courbes domnant la
variation de W en fonction de 12 teneur en nickel pour chaque durée de
traitement. On constate que, comme dans les traitements 3 1 040°, il existe
une grande dispersion des mesures pour une méme teneur en nickel. Mais
cette dispersion est moins importante que dans le traitement & 1 040°. En
utilisant la valeur moyenne des mesures effectudes sur chaque &hhantillon,
on a tracé pour chaque durée de traitement les courbes donmant la variation
de 1la largeur en fonction de la teneur en nickel. A titre d'exemple, la
figure III.118 montre la variation pour le traitement de 69 heures. Le dia-
gramme de la figure III.119, qui présente la répartition des valeurs mesu-
rées pour le traitement de 69 heures, montre que 1'on peut les regrouper
en 2 types distincts. Il en est de méme pour tous les autres traitements.
lescourbes de la figure III.120 montrent la variation de chacun de ces
2 types de largeur en fonction de la teneur em nickel pour le traitement
de 69 heures. Pour chaque autre traitement les courbes ont la méme forme.
On constate que la forme de la courbe reste la méme que celle de la valeur
moyenne de la largeur. Le nombre de mesures effectudes &tait donc suffisant
pour que la valeur moyenne Soit significative. Comme dans les trailtements
a1 040°, 1a largeur du sillon présente un mlulmun autpur de 30 7 de
nickel et un maXLnum autour de 55 7. e L

‘Nous avonﬂ au551 tracé les courbes donnant 1'évolution des
quantités W4, WS, Wz, en;fpnction du temps pour chaque type de largeur,
afin d'essayer de déterminer le mécanisﬁe responsable de la formation du
sillon intefgraﬁﬁlairq; A titre d'exemple, les figures ITI.121, 122 mon-

trent ces courbes ﬁou;.l'alliage A 75 % de nickel.

La précision des mesures ne permet pas de déterminer unme &ven-
tuelle contribution de la diffusion cn volume 3 la formation du sillom. On
.o 4 P : 5 cxm o ;

peut considérer que W admet une représentation lindaire en fonetion du

temps passant par 1'origine. Ceci revient donc 3 considérer que la quantité
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4

%?~est indzpendante du temps. Par cons@quent, la courbe donnant les varia-

tions de T obtenues a partir des moyennes sur tous les traitements, en

fonction de la tepeur en nickel, représente 1'influence du nickel sur le

vl
sYs T
cédemment,on en déduit la courbe donnant la variation du produit DSYS avec

terme B = D (tableau III-108 et figure III.123). De méme que pré-
la teneur en nickel (Figure III.124 et tableau ITI-109). On constate que
DSYS présente un léger minimum autour de 30 Z de nickel ot un maximum

autour de 55 7 de nickel.

Z Ni : 75 : 55 : 45 ; 33 : 11
wﬁ : : : : :
_a : 67,46 : 97,55 : 75,02 40,74 : 74,27
t : - : : :
wh : : : :
_b 29,60 : 53,04 : 44,64 : 29,78 : 38,26
t E g 2 s g
- 10_3 Hff s
: 8! : : :

% Ni : 75 : 55 : 45 ¢ 33 : 11

L )
.

(Dgygd, + 11,3 = 16,1 : 12,4 : 8,0 : 12,2

(p

ch
“w
(W3]

SYS)b f 5,0 f 8,7 f 7,4 f 4,9

Tableau III-109
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IT. Nickel pur

Un échantillon de nickel‘pﬁf a été traité en méme temps que la
série d'alliages 3 teneur en nickel ﬁariable sous hydrogéne & 1 040° pen-
dant 75 heures, 98 heures et [20 heufeé. Les résultats obtenus sont présen-
tés dans le tableau ITI-110. On constate que YJ/YS = 0,36 + 0,02, La
valeur de YJ/YS reste donc la méme que celle de la série d'alliages étudiés

précédemment. Cette valeur est reportée sur la courbe de 1la figure III.103.

Les 3 types de largeur ont &té observés. Comme dans les cas
précédents, la diffusion superficielle est le mécanisme responsable de 1a
formation du sillon, c'est ce que montrent les courbes donnant les varia-
tions de Wé, W3, WZ, en fonction du temps (figures ITII.125 3 127) . Nous
avons donc calculé la quantité - pour les 3 types de largeur, puis le pfo—
duit DSYS’ sachant que le paramdtre cristallin du nickel est a = 3,5238 A,
Ces valeurs sont reportées dans le tableau III-110 et sur les figures
ITI.113 et 114.
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Tableau ITII-]110

Le méme métal a &été traité sous hydrogéne-hélium & 1 100° pendant
69 heures. Les résultats obtenus sont présentés dans le tableau ITI-11].
On constate aussi que YJ/YS reste le meéme que celui de la série a teneur en
nickel variable : YJ/YS = 0,39 £ 0,015. Cette valeur est reportiée sur la
figure II1.117. Compte tenu des résultats obtenus pour le traitement 3

1 040° pour le nickel et de ceux obtenus pour la sdrie 3 teneur en nickel
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variable 3 1 040° et 1 100°, on peut supposer que la diffusion superficielle
est la mécanisme responsable de la formation du sillon. On a domc calculé
le terme %? puis le produit DSYS' Les valeurs sont portées sur les figures

II1.123 et III.124 et sur le tableau III~111.

1]
< B

1]

H - 74 4 x

Y W W 4 . )
: J ; : : a b =3 u s -7 :
g .if_-s- dlspersz.on : —t—' T ]0 _.é— p (DSYS)a (DSYS)b 10 UJ/B:
: 0,375 ; ;
f 0,390 {0:407 f 47,10 19,10 ¢ 8,2 3,3 f

1
I
I
i
I
]
I
I
[

Tableau III-111

On constate que la quantité DgYg pour le nickel est inférieure 3
celle de 1'Inconel 600 et de 1'inox ; cette différence est sans doute due
au coefficient de diffusion superficielle plus faible dans le nickel que

dans un alliage NiFeCr.

ITI. 8érie d'alliages 3 teneur en chrome variable

Il n'a pas été possible d'éviter 1'oxydation des alliages a 7,5
et 10 7 de chrome, méme sous flux d'hydrogéne. Aucune mesure n'a donc pu

8tre faite sur ces échantillons. Des analyses ont montré qu'il s'agissait

d'oxyde d'aluminium.

1. "Attaques_thermiques" sous flux d'hydrogénme i 1 040°

4 traitements thermiques ont &té effectuds : 50 h, 75 h, 100 h,

125 h, sur les alliages 3 teneur en chrome supérieure 3 11 Z.




e S

L'angle d'&quilibre a &té mesuré sur chaque &chantillon et pour
chaque durée de traitement. La figure IIT.128 montre la variation de
YJ/YS en fonction de la teneur en chrome pour le traitement de 50 heures.
On constate aussi une grande dispersion des mesures pour une méme teneur
en chrome. La figure III.129 représente la distribution de ces valeurs. On
constate de méme que précédemment leur répartition en 3 groupes, les
valeurs intermédiaires &tant les plus fréquentes. Cétte‘népartition appa-
rait pour tous les &chantillons et tous les traitements ¢t on lui donne 1la
méme explication que pour la série d'alliages préc&dente. Par la suite
‘on ne considérera que ces valeurs les plus fréquentes. En faisant leur
moyenne pour chaque teneur en chrome et chaque durée de traitement nous

avons obtenu les valeurs reportées dans le tableau ITI-112

Z Cr : 50 heures : 75 heures : 100 heures .: 120 heures

s co3s (022 o363 20 c 0,0 U200
E 14,5 5 0,361 {gjggg 5 0,365 {8:32; z 0,357 {gzggg S 0,349 ;
E 15,5 _E 0,360 {gzggg S 0,370 {82332 g ; ;
E 17 5 0,432 {g:Zi? 5 0,364 {81232 ;‘ : ;

ae
3

Tableau ITI-112 -

- o
YJ/YS 31 040° sous H,.

‘Compte tenu 'de la dispersion des mesures, on peut considérer que
YJ/YS est indépendant du temps pour toutes les teneurs en chrome. On peut
donc utiliser la valeur moyenne de'YT/YS sur toutes les durées de traite-
J

ment pour déterminer la variation de YJ/YS en fonction de la teneur en
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chrome (figure III1.130). La dispersion des mesures ne permet pas de voir

de wvariation de YJ/YS avec la teneur en chrome. On peut donc considérer que
YJ/YS reste constant, quelle soit soit la teneur en chrome entre 1! et

18 % YJ/YS = 0,36 £ 0,02 (Tableau III-113). Cela signifie donc que 1'éner~
gie libre intergranulaire &volue avec la teneur en chrome de la m@me facon

que 1'énergie libre superficielle.

wn

4 Z Cr g 11,5 13,5 : 15,5 i 17 i
tov/Yg ¢ 0,361 : 0,361 i 0,365 . 0,366
T, (0,361 ; {0,342 : (0,336 : (0,336 f

tEpersion: g asq ¢ ‘0,376 0,389 ‘0,397 °

s 8% &
s ss =&
-

s mw =

Tableau ITI-113

b. Cipnétique de croissance des sillons

On vient de voir que O reste constant quelle que soit la durée du
traitement, . par contre la largeur du sillon augmente avec le temps. N~
avons mesuré la largeur W du sillon pour chaque teneur en chrome et chague
durée de traitement. On constate toujours une grande dispersion des mesures
pour chaque &chantillon. En utilisant 1la valeur moyennc des mesures effec-
tuées sur chaque échantillon, on a tracé les courbes donnant la variation
de W en fonction de la tenmeur en chrome pour chaque dure de traitement.
La figure III.131 donne la variation obtenue pour le traitement de 50 h
3 titre d'exemple. La largeur augmente de 11 & 13 Z de chrome puis reste
constante. Cette dispersion des valeurs de W peut étre attribuée & la va-
riation de D, avec 1'orientation cristallographique, comme nous 1'avons dit
précédemment (on verra que la diffusion superficielle est encore le méca-
nisme de transport de matidre prépondérant). La distribution de ces valeurs,
comme le montre la figure III.132 pour le traitement de 50 heures, révile

que 1'on peut les répartir en 3 groupes. Afin d'améliorer la précision des

résultats, nous avons tracé les courbes donnant la variation de chaque
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type de largeur (o, B , Y) en fonction de la teneur en chrome. A titre
d'exemple nous donnons les courbes obtenues pour le traitement de 50 heures

(figure IIT.133). On retrouve la méme &volution qu'avec la valeur movenne.

De méme que pour la série d'alliages 3 teneur en nickel variable,
nous avons cherché A déterminer le processus responsable de la formation du
sillon intergranulaire. Pour cela nous avons porté en fonction du temps les
quantitéé WA, Wj, wz, pour'éhaque teneur eﬁ chrome et chaque type de lar-
geur. Les figures III.134 3 136 montrent les courbes obtenues pour 1'alliage
a 11,5 Z de éhrome,i titre d'exemple. Compte tenu de la dispersion des
mesures, on peut admettre que EE- est une fonction linBaire du temps pas-
sant par le point W =0, t =0, pour tous les &chantillons et les 3 types
de largeur. On peut donc considérer que le transport de matiére est dii
essentiellement 3 la diffusion superficielle,:c'est—ﬁ—dirc que W et t sont

1iés par la relation :

9
4 D.Y. VO
4
L= et 25
kT

4
. - v .o W -
Cela revient donc 3 considérer que la quantité - 2St indépendante du

temps. On peut donc utiliser la valeur movenne de — syr tous les traite-
2. . . . ' < .. g .

ments pour tracer la courbe donmant la variation de4 %;- en fonction de la

teneur en chrome (Fip. III.137, tableau III—I]&‘.-%; augmente jusqu'l

15 Z de chrome, puis reste constant.

: Z Cr 5 11,5 : 13,5 $:w 155 : 17 :
P : ) f’ X X
2 cloas. -t 122,2  f gt o2 F
P : : B e :
- gl TV SUE 3 5
- I S 60,4 ' 69,9 ' 76,9 ° gg5
, E S : ' ;
: Wé '}‘ N | :_ o - - :
. - ©36,3 Y 47,9 50,8 48,0
T o : PEeR e S S | .

BB . 0B 30 Bse 88 B3 wvas Ssa
" oen .

]
I
1
1
I

I oo oe oo «
=
o

Tableau IIT-114
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3 Les alliages considérés sont cubiques & faces centrées, domnc
Q= %— et 0%v = a* 4743,

diffraction X. Le tableau III-115 donne les valeurs de a obtenues. On cons-

Pour chaque alliage, a a &té déterminé par
tate que a augmente quand la teneur en chrome augmente.
On peut donc calculer pour chaque alliage la quantité DSYS’

d partir des valeurs expérimentales de a et %?- (tableau III-116). La

figure I1I.138 donne la variation de DSYS avec la teneur en chrome.

ZCr 115 ¥ 13,5 - 15,5 C 17

a o : 3,3471 : 13,5493 : 3,5505 : 3,5583

% Cr : 11,5 5 13,5 % 15,5 : 17
: (DSYS)a % 17,0 19,8 =« 22,9. ¢ 22,5
: (DS’YS)b : 5.8 : 11,3 i 12,4 i 14,2
~ (DS'YS)c 8 5,9 : 7,7 k 8,2 - 7,7
: 10 " n1/s

‘Tableau IIT-116




2. "Attaques thermiques" sous hydrogéne~hélium I 1 100°

Les alliages 3 11,5, 13,7 et 17 Z de chrome ont &té portés &

1 100° pendant 71 heures, sous le mélange hydrogéne~h&lium (2 Z d'hydrogéne).

!

e e T = e = - il U i e e =]

La figure II1.139 montre la variation de YJ/YS an fonction de 1la
teneur en chrome. La figure III.140 représente la dispersion des valeurs
obtenues. On ne considére que les valeurs intermédiaires pour calculer les
valeurs moyennes de YJ/YS reportées dans le tableau III-~117, De méme que
pour les traitementsVprécédents,on ne voit pas QQ variation de YJ/YS avec
la teneur en chrome compte tenu de la dispersion des mesures. On obtient

Y;/Yg = 0,38 * 0,02.

: ACr . & 11,5 i 13,5 i 17 t
: YJ/YS : 0,384 : 0,376 : 0,385 f
P .t 0,356 0,356 0,361
¢ dispersion : for3es = 10.390 : blsor ¢

an
-
.

e
1]
1]

Tableau III-117

— 3 1 100° sous H2He.

—_ e T T ai = Ta e S e S e = -

La courbe de la figure III.141 montre la variation de la largeur
du sillon en fonction de la teneur en chrome, obtenue en faisant la moyenne
de toutes les valeurs expérimentales. La distribution des valeurs de W,
présentée sur la figure III.140, montre qu'on peut répartir ces valeurs cn

2 groupes, & cause de la variation de D, avec l'orientation cristallogra-

S
phique de la surface. La figure III.142 montre la variation de ces 2 types
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(a, B) de largeur en fonction de la teneur en chrome. On retrouve la méme
forme de courbe que pour la valeur moyenne de W : la largeur augmente quand

la teneur en chrome augmente.

Compte tenu &es résultats obtenus d 1 040° pour ces alliages et
ceux obtenus & 1 040° et 1 100° pour la série d'alliages & teneur en nickel
vaéiable, on peut aussi supposer que la contribution de la diffusion en
volume au trénsport de matiére est négligeable devant celle de la diffusion
superficielle. C'est~3~dire que la largeur du sillon et le temps sont 1iés

par la relation :

4 2
W 2°v 4
T = Dg¥g g (40

Noys avons donc calculé,3 1l'aide des mesures de W et de a,les
valeurs de'j?, puis de DoYg pour chaque teneur en chrome (tableaux III-11{
et 119), ce qui permet de tracer les courbes donnant les variations de-%r et

de DSYS en fonction de la temeur en chrome (figures IIT.143 et 144).

: Z Cr : 11,5 H 13,5 : 17 3
: WA H £ : :
: o : 57,3 : 70,8 H 95,6 s
: o - : : H
L ; i ; ,
: B i 28,0 : 37,6 ; 51,3 .
s 5 4 : g :
: 4 i : : -
: 10"3 L. H - 2 :
=m===m= S _—== R S I N s e e e T S s T e Ty e e

Tableau ITI-118
5 7 Cr 3 11,5 : 13,5 : 17
i (DS'YS)u f 2,7 f 12,0 f 16,5 f
i (DSYS)8 f 4,8 f 6,4 f 3,6 3
; !0‘7mJ/s : i -

Tableau ITI-119
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CHAPITRE IV

DISCUSSION DES RESULTATS

A. LES TFACTEURS DE LA CORROSION INTERGRAWNULAIRE

On peut admettre que la corrosion intergranulaire dépend de trois
sortes de facteurs :

~ la structure des joints de grains,

- 1'énergie libre intergranulaire,

- des facteurs propres i la matrice et aux interactions lacune -

impuretd : composition, ségrégation ...

I. Structure et Energie des joints de grains

On peut décrire la structure du joint par un réseau de transition:
c'est-3-dire que dans le joint les atomes sont déplacés de la position qu'ils
auraient dans 1'un ou 1'autre des deux grains adjacents, de manidre 3 occu-
per les sites d'un réseau de transition qui permet de passer da 1'un 3
1'autre des réseaux des grains. Dams 1o cas de bicristaux, on sait déterminer
pour certains joints la position exacte des atomes du joint i 1%aide de la
microscopic &lectronique en transmission a haute résolution TZIVl]. Cepen-
dant, quand il s'agit de.polycristaux on ne connait pas de facon précise la
structure réelle du réseau. On est donc amené 3 concovoir des modéles atomi-
ques et &nerg@tiques pour décrire la structure de transition séparant deux

grains, de méme nature, désorient&s 1'un par rapport 3 1'autre.
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Un modéle quantitatif de la structure d'un joint doit prédire 1la
position exacte de tous les atomes du joint et permettre le calcul de

1'énergie du joint due & la déformation des deux ré&seaux cristallographiques.

Un joint est défini géométriquement par 5 paraméires : 2 définis-
sent 1'axe de la rotation par laquelle se correspondent les 2 grains, un
paramétre B mesure 1l'angle de cette rotation, 2 paramétres définissent le
plan du joint par rapport 3 1'axe de rotation et par rapport aux deux ré-
geaux. On distingue les joints de grains de faible ‘désorientation 6 et de

forte désorientation.

Pour décrire la structure d'un joint de grains,; on utilise pour
chacun de ces deux types de joints des modé@les basés soit sur des critdres

géométriques, soit sur des critéres énergétiques.

Un joint de faible désorientation (B < 20°) est bien décrit par le
modéle de dislocations de Read [IV2]. Ce modéle se déduit‘de la gEométrie
du cristal. La plupart des atomes au joint peuvent &tre considérés comme
appartenant aux deux réseaux. Il permet de calculer 1'gnergic du joint avec
1'"hypothé&se que 1'on peut négliger la nature discontinue du cristal loin
d'une dislocation et que 1'on peut appliquer la théoric de 1'&lasticité.

L'énergie intergranulaire est donnée par la formule suivante :
E=E B = logB)
ot ED et A sont ind@pendants de 8.

Le modéle du réseau de coincidence, réseau commun aux deux grains
adjacents, permet de décrire certains joints i forte désorientation. I1 est |

~ basé sur des consid8rations gdométriques.

- Plus récemment, Baroﬁk, Biscondi et Coux [TV3], & partir d'hypo-
théses géométriques simples, ont pu décrire une structure de transition et
en déduire le déplacement individuel des atomes par rapport aux noeuds des
deux réseaux, ainsi que 1'énergie du joint due & la déformation &lastique
des 2 cristaux. Le calcul fait apparaitre une forte influence de la déso-
rientation sur 1'énergie du joint. Un calcul plus complexe, affectué par

flasson et al. [IV4], met en Evidence une faible variation de 1'@nergie aux
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fortes désorientations car il prend en compte non seulement 1'éncrgie &las-
tique‘calculée primitivement, mais aussi 1'@nergie des atomes qui ont

au moins un plus proche voisin de 1'autre c8t& du cristal ; alors que 1'é-
nergie &lastique et 1'&nergie chimique sont du méme ordre de grandeur aux
faibles désorientations (B < 15° ou 8 > 75°), par contre aux fortes déso-

rientations (15° < B < 75°) 1'Bnergie chimique est plus importante.

Plus récemment, Hasson [IV5],utilisant une méthode reposant non

plus sur des critéféé_géoﬁétriqués mais sur des critéres &nerg@tiques, a
proposé de représenter la structure du jdint par une composition de défauts
lin8aires paralldles & 1'axe de flexion. L'intér@t de cette description

est de pouvoir décrire la structure du joint de facon continue en fonction
de la désorientation. Sa méthode consiste # rechercher la structure d'éner-
gle libre minimale du joint de grains cénsidéfé. Ces calculs sont basés sur
1'utilisation du potentiel interatomiqﬁe'de Morse qui n'est pas valable pour
les métaux de transition. Il faut aussi noter dans le ‘cas des métaux de
transition des tentatives de calcul d'énergie intergranulaire et d'interac-

tion lacune =~ impureté i 1'aide de lé méthode des moments [IV6].

Mais pour effectuer des cofrélations entre la sitructure et les
phénoménes de corrosion, il est nfcessaire d'utiliser des bicristaux. Dans
ce travail nous nme pouvons donc nas tenir compte de ce paramdtre. Par
contre, nous avons cherché des corrélations avec l’énergie intergranulaire.
Comme nous venons de le voir, les différents modéles proposés nour décrire
la structure des joints de grains permettent le calcul de 17énergie

intergranulaire.

Un certain nombre d'auteurs ont cherché i rclier 1'énergic des
joints et 1l'attaque préférentielle des zones intefgranulaires [Tv7, 8, 9,
10]. Cependant, quand il s'agit d'alliagos et non d'un métal pur, il est
difficile de s@parer les facteurs jouant dircctement sur 1'énergie inter-
granulaire de ceux ‘qui modifient la composition de 12 matrice 6h entrainent

-

des ségrégations intergranulaires.
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I1. Ségrépation — composition — effet d'impureté

-

Jusqu'ici nous n'avons considérs que des propriftés intrinsdques
des joints de grainé. En fait les ré$ultats expirimentaux montrent que la
corrosion intergranulaire ne se localisz pas seulement dans les zones ol
la position des atomes est pertuibée par la prisence du joint de graims.
Nous évons vu, en effet, que les dimensions des sillons intergrarulaires
atteignent tre&s rapidement des valeurs de 1'ordre du micron. Ceci laisse
supposer que les caractéristiques de dissolution de la matrice doivent
intarvenir. La corrosion intergranulaire telle que nous pouvons 1'obsgerver,
correspond finalement 3 une compd@tition entre une attaque plus rapide dams
le plan du joint et la corrosion gén3rale de la matrica. Or, il est bien
Evident que de nombreux facteurs sont suscentibles de modifier cette cor-
rosion générale. Les conditions d'attaques (milieu agressif, potentiel
4'8lectrode ...) jouent un role important ; mais dans des conditions don-
nées d'attaques, il faut &galement tenir compte des caractéristiques des
matériaux. Il est donc nécessaire d'examiner le r6le jou€ par la composi-
tion du matériau. Ce point est complexe, car il y a des relations Ztroites,
et pés toujours bien connues, entre la composition du matériau, la présence
d'impuretés ét les propridtés mémes des joints de grains, modififes par des

phénoménes de z8grégation.

Les phinomines de corrosion intergranulaire ont souvent &té
expliqués par des ségrégations d'lmpuretés ou d'&léments d'addition. Cet
enrichissement du joint peut se produire soit par une ségrédgation en

équilibre, soit par une ségrdgation hors &quilibre.

Une ségrégation en €quilibre se traduit par une redistribution
du solut& de facon & diminuer 1'@nergie libre totale du systéme. La descrip-
tion thermodynamique de 1'interface, comme nous 1'avons rappelé précédem—
ment, permet d'exprimer 1'excés d'atome de 1'&ldment 2 i 1'aide de 1'Equa-—

tion de Gibbs :

. a‘Y
""—-—-g- -—‘]—.-—- a 11 316 agqt 2 -
r, = RT ( sz)P,T dans le cas oii 1'31Cment 2 est en insertion,
XX, rBYJ '
= - —_— ] u élen t 2 as i =
T2 RT { xz)P,T dans le cas ou l'élément gt en substitu

tion et dans le cas d'une solution tr@s dilude.
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; et x, sont les concentrations atomiques des &léments 1 et 2, de 1'alliage

binaire.

X

I1 apparait donc que si une augmentation de concentration du
soluté diminue 1'énergie libre intergranulaire, il se produit un enrichis-
sement en solutd du joint de grains (adsorption positive). Cet enrichisse~
ment diminue quand la tempé@rature augmente, et il n'affecte que la zone
perturbée c'est-d-dire quelques distances interatomiques. Par contre, une
ségrégation hors &'équilibre peut s'Ctendre sur ume plus grande distance.
Le ph&noméne de ségrégation hors d'équilibre est un processus associé au
mouvement des lacunes qui diffusent vers le joint. Le flux de lacune est
accompagné d'un flux d'atomes d'impuretds qui va dans le méme sens ou en
sens inverse ; il peut donc produire un enrichissement ou un aopauvrissement
du joint en impureté@s au cours d'une trempe, d'un chauffage, d'une déforma-
tion mécanique. Dans le cas ol la ségrégation est rézie par un flux
inverse de lacunes et d'atomes du soluté (dans ca cas 1'énergiec de Haison
lacune~impureté est inférieure ou &gale 3 kT), le soluté 2 ne peut ségréger
aux joints de grains (puits de lacune) dans le solvant I que si les coef-
ficients de diffusion en volume de 1 et 2 sont tels que : D, < E, [Ivii].
Le type de s&grégation qui r&sulte de l'interaction lacune ~ soluté, aug-
mente quand la température croit. Un moyen de déterminer quel est le type
de sE€grégation responsable d'un phénoméne de corrosion est donc d'étudier
L'influence d'un traitement thermique sur la corrosion observie. Si une
augmentation de la température produit unme diminution de la corrosion, il
s'agit d'une ségrégation en &quilibre, dans le cas contraire il s‘agit d"une
ségrégation hors d'équilibre. Des méthodes d'analyse, telle que la spectro-
métrie Auger, permettent de mettre en évidence de facon précise des profils
de ségrégation de surface ou de joint de grains aprés fracture intergranu-
laire (a4 condition bien sfir de pouvoir fragiliser le matériau de facon i

obtenir une fracture intergranulaire) [IVI2, 13, 14, 15].

Nous allons done tenter d'expliquer les ré&sultats de corrosion
inrergranulaire obtenus en essayant de dégager les facteurs de la corrosion
intergranulaire plus particulidrement mis en jeu dans le cas des alliages

FeNiCr 3 base de nickel.’
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B. INTERFRETATION DES RESULTATS D'"ATTAQUE THERMIQUE"

Afin de mieux comprendre les phénoménes de corrosion intergranu-
laire observés, il est done intéressant d'essayer de les relier avec

1'énergie libre intergranulaire.

Les expériences d'attaque thermique nous ont permis d'obtenir les

deux quantités : YJ/YS et DSYS'

I. Interprétation des résultats obtenus pour YJ/YS d 1'aide des données de

la littérature

Les valeurs trouvées pour YJ/YS sont en accord avec celles de la

littérature reportées dans le tableau IV-1.

: : YJ/YS ! Temp@rature : Atmosphére : Références :
¢ TFer ¥y 0,36 : i 3157 : Ar : V16 :
: Acier : 0,38 : 1 060° 2 Fe ¢ IVi7, 18

¢  inoxydable : 0,36 : 1 360° : : 17 -
: Ni : 0,40 3 1 3507 . : Ar : V19 3
: : 0,38 : 1 060°‘ : Hea : 1v20 :
: - 0,39 : 1 200° : He Iv21 5
: NiCr : 0,35 : 1 060° - He - Iv22 :
: : 0,39 : 1 200° : He : 1v22 -

Tableau IV-l
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On peut donc noter que pulsque nous avons trouvé que le rapport
YJ/YS teste constant quand la concentration en chrome d'un alliage TFeNiCr 3
77 7 de nickel varie, ou bien quand la concentration en nickel d'un alliage
FeNiCr 4 18 % de chrome est modifi&e, cela signifie que les variations
d'Energie libre superficielle et intergranulaire en fonction de la compo-
sition restent proportionnelles entre elles (du moins i la précision de la

méthode de mesure utilisée).

Afin d'avoir des renseignements sur 1'énergie libre intergranu~
laire, il est donc indispensable de connaltre ou du moins d'avoir une &va-
luation de 1'énergie libre superficielle dans les alliages considéréds. Mous
n'avons pas pu obtenir de données indépendantes sur la tension de surface.
En effet, les méthodes de mesure de la tension de surface d'un solide sont
trés délicates 3 mettre en oeuvre. M.C. Inman et al. [IV23], 1. Levy et al.
[IV24] et L.E. Murr [IV25] ont exposé les différentes méthodes utilisées.

La méthode la plus employée est celle du "fluage nul” : on soumet A une
tension unia: lale un fil chauffé 3 trés haute température; s5i 1'effet de
cette teusion est inférieur 3 celui de la tension superficielle, le fil se
raccourcit, dans le cas contraire il s'allonge par fluage. Il existe par
cons@quent une certaine charge critique qui &quilibre exactement la force de
rappel due i 1'&nergie de surface ot annule la vitesse de fluage. Udin a
montré que de la mesure de cette charge critique on pouvait déduire 1'éner-
gie superficielle [IV26]. En réalité on mesure la vitesse de fluage en
fonctior de la contrainte appliquée & température constante, et on détermine
la contrainte correspondant au flﬁage nul par interpolation. Mais le calcul
de la tension superficielle Yg a partir de la contrainte appliquée n3cessite
aussi la connaissance de YJ/YS. Ces expériences doivent donc 8tre associées
4 des mesures d'"attaque thermique". Par contre, les mesures expérimentales
de la tension superficielle d'un métal ou alliage liquide, quoique trés
délicates, sont plus précises que les mesures & 1'Gtat sclide. Les deux
mithodes les plus employées sont celles de la goutte posée et celle de 1la
Pression maximale de bulle [Iv25]. Par ailleurs, plusieurs théories ont &té
développées pour calculer 1'énergie superficielle d'un métal solide. Mais
elles se limitent au méral bur et ne concernent pas les métaux de transition
(€lectrons d) [IV V27, 1v28].

Par conséquent, on est souvent obligé de chercher Z obtenir
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1'énergie superficielle d'un métal ou d'un alliage sclide 3 nartir de cal-
culs empiriques. C'est-a-dire que 1'on relie 1'énergie libre superficielle
a2 des propriétés physiques du métal, telle que la chaleur de fusion, le
module d'Young [IV29, IV30]. Ainsi, Allen et Kingery [IV31] ont montr& que
1'énergie superficielle d'un métal subissait une variatiom brusque au point
de fusion en passant de 1'&tat solide A 1'é&tat liquide. Cette variation

brutale peut 8tre &valuée approximativement par [IVIS] :

o

AH
AYm = A
o

od AHf'est la chaleur latente de fusion et

Ao 1'aire par atome de la surface métallique.

L'énergie libre de la surface solide au noint de fusion est alors
donnée par : (rs)m = Aym + (YLV)m
Oﬁ~(YLV)m est 1'@nergie libre de la surface liquide au point de fusion Tf.
Cette expression a &té ensuite améliorée par Skapski [IV32] qui a proposé
la relation :

Z -2, AMH Pg

= rD)
7 s PL

2/3

Oidn

oli Z et ZS sont les nombres de coordination des atomes du coeur et de la
surface dans le liquide, AHf est la chaleur latente de fusion, AS 1'aire de
1& surface solide par mole, DS et pL les densité&s du solide et du liquide
d cette température. Pour un métal cubique d faces centries, cette expres—
sion peut s'Bcrire de facon approximative [IV25] :

(Fgy = 1,2 (¥), + 0,45 (Tg - 1) (1

S)m

ol Tf est la température du point de fusion, T la température en-dessous de
T i laquelle on désire &valuer 1'énergie libre superficielle. Cette &qua-
tion est approximativement valable pour un métal cubique 3 faces centrées

et il.n'est pas déraisonnable de 1'appliquer aussi I des alliages.

Les résultats bibliographiques concernant le fer, le nickel, le

chrome et leurs alliages sont donnés dans le tableau IV-2.

On constate une trés forte dispersion des valeurs,méme & 1'état

liquide. Cependant, tous les résultats domnent dy/dT négatif. En particulier
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: : H : dy :
H : 5 WO TR vV )
: Références Y. mqlm R ) L ;
3 H : \'} : 3 dT 2
s Ni 1 IV31 - 1 725 i 1 475 } - - 1,03 :
- 5 H 1 3590 2 1 800 : :
+ Ni : Iv33 s 1 580 - 1 455 (Tf) i i
s Ni : Ivi7, : |1 780} : 1 455 (Tf) : -1,2 3
8 : IV34 : - : : :

Fe 25 7 Ni : Ivi3s g 1 480 z Tf g
¢ Fe 50 Z Ni : Iv33 : 1 510 : - :
: Fe 75 7 Ni Iv33 : I 550 : ~ & :
¢ TFe : BRVCH! : 1 720 2 1 550 } 3 - 0,52 :
z 4 : 1 850 H 1 800 ¥ ‘
: Te : IV33 - 1 400 : 1 535 (Tf) - :
: Fe : Ivi7, : ﬁhaso! : I 535 {B : - 0,43
? : 1v34 : T : H :
:  Inconel : Iv3ii ; 1 600 : 1 475 ' :
» Cr : IV37. ¢ ,1590f : 10950 @ ; :

cw
va

Tableau IV-2

une £tude faite en 1954 par W.D. Kingery et al. [IV33] sur les alliages FoNi
donne pour le fer et le nickel des valeurs de Yiy qui ne sont pas en accord
avec celles données en 1959 par les mémes autcurs [TV31]. ¥ous ne retiendrons
donec pas ces résultats. Par contre, les expériences de Kingery et al. [IV31]
montrent que le fer et le nickel ont la méme énergie libre superficiclle Yy
& une température tré&s proche de ng mais que la variatiom de Yy avec la

~

tempér: iffé v 8 i . . Enfin, E
température est différente 1 B0O®, Yiv 55 < Vv Fe Enfin, la valeur la

-

plus récente pour le nickel est Yiy = ! 780 mI/m? 3 1 455° (T%} et




O, -

day: .

'd;q = - 1,2 [IV17, IV34] qui est la valeur que nous utiliseroms par la
suite. Le méme auteur [IV17], ainsi qge d'autres [IV35]1, donnent pour le fer
Yiy = 1 880 nl/m? 3 1 535° (T) et ~§%2-= - 0,43. C'est la valeur que

nous retiendrons.

I1 semble donc qu'd@ la templrature de fusion 1'Znergie libre
superficielle du fer soit un peu supBrieure 3 celle du nickel ; mais
1'Gcart est trés faible, cependant il s'accentue quand la température aug-

maente, car les valeurs de dYIV/dT ‘sont trés différentcs.

La dicpersion des résultats bibliographiques peut s'expliquer par
1'effet d'impuret&s telle que le soufre, le carbone, 1'oxygdne. En effet,
on 3 observ@ [IV31] que le soufre et 1'oxvgéne abaissaient Ypy du fer.
Cependant, Kingery a d&cel& seulement une faible diminution de YLV du fer ot
du nickel due 3 un effet du carbome. Par contre Xaufman et al. [IV36] montrent °
que dans un alliage FeNiC 3 1,6 % de carbone, 1'augmentation de la teneur
en nickel jusqu'i 50 7 diminue YLV (Fig. IvV.1) : ainsi, pour FeC 3 1,6 % C,

g1 425°, Yiy = 1 980 mJ/mz; pour FeC d 13 Z Ni, & 1 425°, Yiy = ! 800 mJ/m2.

Les différences entre les résultats bibliographiqu=s peuvent donc
étre dues aux impuretés des alliages utilisés ou 3 d'&ventuelles contami-

nations lors des exp@riences.

Kingery a aussi mesuré Ypy Pour un Inconel 3 I 475° [1Vv31]
(tableau IV-2) ; cette valeur est inférieure & celles du fer et du nickel
mesurées dans les mémes conditions. I1 semble donc que le chrome diminue

1'énergie libre superficielle i 1'tat liquide d'un alliage FelNi.

Pour le chrome, V.N. Eremenko [IV37] trouve Yiy = 1 590 mJ/mz
(tableau IV-2) 3 1 950°. Si 1'on compare cette valeur % celle obtenun pour

o - % ~ 2 . . ;
le nickel 3 la méme température, =1 186 wi/m", 1l'@nergie libre super-

Yy
ficielle du nickel Z 1'&tat liquide serait plus faible que celles du chrome.
Mais la température de fusion du chrome &tant plus &levée que celle du
nickel (1 800° pour le chrome, 1 455° pour le nickel), la comparaison des

Yiv d la température de fusion donne le résultat contraire.
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Le tableau IV-3 rassemble les résultats ou les @valuations de la

litt8rature pour 1l'énergie libre superficielle & 1'&tat solide des alliagcs

FeNiCr.
== eSS e e R s===ms ] =ommee
: z g Yg L : ¢ 3 Yy Yy : dYJ :
i :Références: 9 : T = T S —— - 9 : aT 3
: : : mi/m : - : c Yo : mJ/m : :
:+ Ni : IV38 : 2150 : : 850° : : 0,40 : 860 : :
: Ni : Iv39 : 2 100 : =0,4 :1060° :: 0,40 : 840 : :
. I : IV20, : 12 280 : - 0,55 :1060° :: 0,38 : 866 :
» : IV40 ooee m v - . i -
: Ni r  IVal, = : : 900° : 700 5 :
2 . V42 0 ¥ : i s : :
: Fe : 739 : 2 080 : 1 060° @ : : : :
: TFe :  IV23, : 2100 : : 1 350° : : 0,36 756 : :
5 : Iv43, : : P ; -
H 4 V44 2 : § i : s :
: Fe i Ival 3 i 9%00° : : : 790 5 :
: : IV42 - : H 03 : 3 i
:Fe 13Cr IONi: IV39 : 2 080 : : 1060° :: 0,38 : 790 - -
:fort C 2 y : g £ : - i
:Fe 13Cr 10Ni: IV45 : 2190 : - 1,76 : 1 060° : : 0,38 : 835 : - 0,49;
:Fe 18Cr 10Ni:  IV41, : :  900° : 750 s :
: H Iv42 g H : I : s H
$75Mi 12Cr Fe: IV38 : : 1 060° ::: : 880 : :
:fort C i : g : % e c : :
$75Ni 10Cr Fe:  IV41, k : 300° @ o: : 530 t ;
: : IV42 : : sk : : :
: Ni 20T i IVL6 {i"éédmj : :1060° :: 0,37 : 1680 | : :
i Cr : IV47, :+ 2 300 v T 5007 = = : : -
: ;o Ivag : : st : : :

Tableau

Iv-2




On retrouve pour ces mesures une tr@s faible différence entre
1'énergie superficielle du nickel et du fer. De ces résultats on ne peut pas

déduire un sens de variation de Yg en fonction de la composition de 1'allia-

ge FeNi, on peut seulement affirmer que la variation est faible.

A 1%aide de 1'Equation (1) nous avons &valué Yg pour le nickel,
le fer et le chrome, en prenant pour Yoy les valeurs encadrées dans le

tableau IV~2, Les résultatz sont présentfs dans le tableau IV-4

H H 2 H : 2 H H
: - Fii nt/m : Tg "Yg mi/m” Top

Ni : 1 780 [IV17,34] : 1 455° : 2314 @ 1060°
; : 1 2464 ° 1 060°
: T : .38 I 35 : 535° : ! : :
: Te : 1-380 [1Iv17,35] ; i 535 2332 1 350 :
’ o - AL 7 R 7« LA
f Cr f 1 599 [Iv27] f 1 800 f { " 08 1 400° f

I

Tableau IV~4

La comparaison avec les valeurs de Y. de la littérature
(tableau IV-3) montre que l'&quation (1) donme une anproximaiion valable de

Yo pPour ces métaux.

flous avons alors caleulé yg & partir de 1'&quation (i) pour les

alliages TeNiCr 3 18 7 de chrome. Pour cela nous avons utilisé (YLV)m
i

obtenu par pondération des valeurs de (YLV)m (3 Tf) pour lz nickel, le fer
et le chrone. La comparaison de (",’Lv)m calculé par pendération pour 1'Inco-
nel et de la valeur mesurée (tableau IV--2) justifie ée.mode de calcul : par
pondération Yooy = 1 746 mJ/m2 il 38§° ( = T solidus) pou;ll‘lgcpncljwla
valeur mesurée par Kingery reportéc A 1 335° est approximstivement

1 69D mJ/mE.‘ie tableau IV-5 donne les valeurs de YS calculées 3 partir de

1'équation (1) avec obtenu par pondération, pour les alliages FeNi A

Ty
18 Z de chrome.
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: 7 Wi f Yoy mJ/m - colidus ; g :J;mgﬁg :
;76 L1 746 Soormst i 22 :
. 55 . 1770 L 1400t i 227 :
P s . 1703 14100 i 2297 :
L x . 170 ;o 1430° i 20218 :
.10 L 1is L4t : 2 369

Tableau IV--5

Sur la figure IV2 nous avons reporté ces valeurs de y, calculBes
o
i 1 060° pour le fer, le nickel et les alliages FeNiCr & 18 % Cr. De 1'ob-

servation de cette figure on peut tirer 3 conclusions :

~ Yg diminue quand la teneur en nickel de 1'alliage varie de 10 3 75 7,
mais cette diminution est faible.

.= La valeur de Yq pour 1'acier inoxydable est un neu inférieurc & celle du
fer, mais 1'&cart est‘toujoursrfaible. Le nickel et(ou) 1z chrome abaissent
donc 1'énergie superficielle du fer. |
= La valeur de Yg Pour un Inconel est inférieure é_celie du nickel, domc le

chrome ou le fer diminuent 1'énergie superficiclle du nickel.:

Nous avons reporté aussi sur cette figure les valaurs de Yg de la
littérature pour le nickel et un alliage Ni 20%Cr (valeurs encadrées dans le
tableau IV-3). On constate que le chrome diminue nettement 1'Znergie libre
superficielle du nickel. On peut donc penser que la diminution de 1'énergie
litre superficielle de 1'Inconel par rapport & celle du nickel est due &

1'effet du chrome et non & celui du fer.

De la mé@me fagon nous avons dvalué 3 1'aide de 17équation (1) Yq
pour les alliages FeNiCr & 77 ¥ de nickel. Les résultats sont présentés

dans le tableau IV-6.
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E 5 B f % BE f YLV mJ/mz f Tsolidus E YS ;i }mgﬁoo E

; 76 ; 17 : 1 755 ; 1 335° S 2 252 ;

; bl : 16 : 1 750 : 1 390° f 2 248 ;
- 77 ; 14 : 1 762 : 1 390° ; 2 263 ;

: 73 : 11 : I 770 : 1 400° : 2 277 ;

; 77 j 10 ; 1 774 : 1 400° _; 2 282

f 78 : 7 : 1 782 : 1 410 ,; 2 296 ;

.
.
ca

Tableau IV-6

Sur la figure IV.3 nous avons reporté ces résultats, ainsi que
les valeurs de Yg pour le nickel et 1'alliage Ni 20ZCr de la littérature
(valeurs encadrées du tablesau IV-3). Les valeurs calculées montrent une
faible diminution de Yg avec 1'augmentation de la teneur en chrome. Les va-
leurs de la littérature pour Ni et Wi 20%Cr montrent un effet du chrome sur
l'éncrgie de surface du nickel beaucoup plus important. On neut penser
qu'il en est de mémé pour un alliage 3 75 Z de nickel, et que par conséquent
1'4quation (1) donne une approximation de Yg qui diminue 1a variation réelle

de Yo avec l'augmentation de la teneur en chrome.

En résumé, 1'&valuation de Yg A 1'aide de 1'&quation (1) prévoit :
- une diminution de Yg quand la teneur en nickel d'un alliage FeNiCr a 18 J
de chrome augmente de 10 & 75 ¥.
- une diminution de Yo quénd la teneur -en chrome d'un alliage TeNiCr a

77 7 de nickel augmente de 7 3 17 Z.

Cependant, il faut encore unc fois noter que ces variations sont

faibles, surtout celle due au nickel.
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Les donn2es bibliographiques concernant 1'@nergie libre superfi-
cielle des alliages &tudids ici &tant trés peu nbmbreuses et trés diverses,
nous avons aussi cherché dans la littérature les résultats concernant
1'énergie libre intergranulaire Yy Nous avons vu en effet que Y; et Yg ont
le méme sens de variation avec la composition de ces alliages. Les rdsul-
tats sont présent&s dans le tableau IV-2. Nous avons report3 aussi sur ce
tableau les valeurs de YJ/YS qui ont permis aux autcurs de Adduire Yy de Yg-
Ces valeurs étant‘toutes de 1l'ordre de 0,36 - 0,38, comme nous 1'avons vu,
on retrouve sur Y5 la mBme dispersion que sur Yg+ Donc, en ce qui concerne
1'effet du nickel, on ne peut riem en déduire diautrc que ceci : les valeurs
de s dues i des modifications de 1a tencur en nickel restent voisines.

Par ailleurs, la figure IV.4 donne les récultats obtenus par P. Guiraldeng
al. [IV41]. 11 s'agit de la variation de Yy avec la teneur en nickel
d'alliage FeNiCr i 18 % de Cr, obtenue i partir d'expériences de diffusion
de traceurs radioactifs, complétées par un calcul i 1'aide de 1'2quation de

Borisov. On constate une diminution de Y; quand la teneur en nickel aug~
mente. Sachant que nous avons trouvd que ‘YJ/YS reste constant, cés résultats
sont en accord avec ceux obtenus pour 1'évaluation de Yo i partir de
1'équation (1). Les mémes mesures ont até faites aussi pour le fer et le
nickel. Si 1'on admet que YJ/YS est le méme pour le fer et le niclkel (nous
avons vu qu'il est le m@me pour le nickel et tous les alliages de FeNiCr &
18 7 de chrome), les valeurs relatives de Yy pour le fer, le nickel, les
alliages TeNiCr de la figure IV.4 sont en accord avec celles obtenues i
1'aide de 1'8quation (1).

La valeur de Y; pour un alliase Wi 207Cr 3 1 060°, notée dans le
tableau IV-3, montre que le chrome diminue nettement 1'énergie intergranu-

laire du nickel.

Ces résultats permettent d' Lvaluﬂr, par une deuxidme mét thode, la
variation de- YJ et Yq en fonction de 1la teneur en ‘nickel dans un alliage
FeNiCr 3 18 % de chrome. Pour cela, on utilise les varlatlons relatives de
Yz tirées des résultats de P. Guiraldenq [IV41], la valeur de YJ/YF que
nous avons mesurde, la valeur de Yg pour le nickel & 1 060° ‘notée dans le
tableau IV-3 (valeur encadre), et on suppose une variation lindaire de
Yy 8t Yg avec la teneur en nickel. Les donn@es exnérimentales utilisdes

sont donc :
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5y, de 10 & 75 % de mickel = 120 ni/m’
AYJ entre le nickel et le fer = 90 mJ/m2

. 2
AYJFe et Yy ;. .y SORE trés voisins = Ay, = 40 mJ/m
1 060° = 2 280 mJ/m2

[T}

Yo wi

On cn déduit les valeurs de Yy et Yg a I 060° présentées dans le

tableau suivant (IV-7) et la figure IV.2 :

. 2 :

: f Yg nJ /m f Y3 nJ/m :

s Ni 2 2 280 : 821 3

: Fe ': 2 53¢ : 911 .

: Aciers inoxydables : 2 419 : 871 :
Tnconel 5 2 08t - 751

Tableau IV--7

Cette deuxiéme &valuation de Yg donne des resultats voising de
ceux obtenuo avec 1'@quation (1). On observe seulement une dLmlqutlon de
Yg avec la teneur en nickel plus importante. Comme nous 1'avons noté pour
la chrome,il est possible que 1'@quation (1) domne une anproximation de Yg

qui diminue les &carts entre les différents alliages.

Nous avons aussi &valué Yg et ¥y d'une deuxiéme fagon pour la
sirie d'alliages 3 teneur en chrome variable. Pour cela nous utilisons la
valeur de Yg calculée par 1'équation (1) pour 1'alliage 3 17 % de chrome
(Inconel), la valeur de YJ/YS que nous avons mesurée pour ces alliages, et
nous supposons que la variation de Yg avec la teneur x en chrome est li-
néaire et que la pente de cette droite Y(x) est la méme que pour un alliage
N¥iCr. Nous utilisons donc les données suivantes :

dYS

2 2
Yg = 2 252 mJ/m" pour 17 % de chrome - YJ/YS = 0,36 - . 16 mI/m".
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On obtient alors les valeurs suivantes de Y, et Y5 (tableau IV-8).

310 mJ/mz

~I
™
(]
~
<
[¥5]

i
3]
%]
(¥ ]
[a]
~
=]

i
-
S
1}

2 412 wl/m’ - 868 mJ/m®

~J
X
o
H
<
in]
i
=
(93]
I

It

Tableau IV—-8

Ces valeurs sont présentées sur la figure IV.3,

Pour compléter ces données sur la variation des &nergies libres
interfaciales avec la composition d'alliage FeNiCr, il nous a paru intéres-
sant de rapporter quelques données concernant 1'énergie libre de fautes
d'empilement dans ces alliages. Ainsi, la figure IV.5 [IV49] présente la
variation avec la teneur en chrome de 1'énergie de fautes d'empilement
d'alliages FeNiCr 3 base de fer. On constate que 1'effet du chrome dépend
de la teneur en nickel ; poﬁr une teneur en nickel de 20 7 il apparalt un
minimum de 1'Znergie de faute d'empilement autour de 12 3 20 Z de chrome.
Par analogie il barait donc possible que 1'effet du chrome sur Yg et ¥;
d'un alliage FeNiCr puisse varier avec la teneur en nickel et 8tre diffé-

rent dans des alliages 3 10 et 75 7 de nickel.

En conclusion, les données bibliographiques montrent la difficulté
i dégager la variation de 1'énergie libre supérficielle en fonction de 1la
teneur en nickel et en chrome d'un alliage FeNiCr. I1 semble cependant gue
1'on puisse considérer :

- qué dans un alliage FeNiCr & 18 7 de chrome, Yg et Y5 diminuent
quand la teneur en nickel augmente de 10 3 75 % ;

—- que dans un alliage FeliCr & 77 7 de nickel, Yq et YJ diminuent
quand la teneur cn chrome augmente jusqu'a 13 % ;

- que 1'amplitude de ces variations est faible.

Or, nous avons vu que l'accroissement de la teneur en nickel d'un

alliage FeNiCr 4 18 % de chrome augmente la corrosion intergranulaire de

facon trés importante. Par conséquent, dans ce cas, la seula considération
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de 1'énergie libre interfaciale (dont la variation est faible) est tout 3
fait insuffisante pour expliquer 1'é@volution de la corrosion intergranulaire.
Par contre, elle conduit 2 concevoir des phénoménes de ségrégation &troi-
tement 1i8s 3 1'énergie libre superficielle et intergranulaire comme nous
1'avons vu lors de la description thermodynamique dz ces &nergies

interfaciales.

II. Interprétation des r3sultats obtenus pour la diffusion superficielle

Les expériences d'attaques thermiques nous ont permis d'obtenir
" les valeurs du produit DSYS pour chaque alliage @tudi€ et pour le nickel.
Pour le traitement 3 1 040° sous hydrogéne, nous avons obtenu 3 valeurs de
DS dues 3 sa variation avec l'orientation cristallographique de la surface,

et 2 valeurs pour le traitement 3 1 100° sous le mélange hydrogine — hélium

(tableau III~105 et III-109).

Si 1'on admet :

- d'une part que 1'énergie libre superficielle du nickel est
Yg = 2 280 mJ/m2 a1 060° et que 1'on peut négliger sa variation avec la
tompérature entre [ 040° et 1 100°, compte tenu de la dispersion des mesures
et de 1'approximation qu'implique le choix de cette valeur de Yoo

- d'autre part que pour les alliages a teﬁeur_en nickel variable
les valeurs de Yg sont celles obtenues précédemﬁent (fableau v-7), et
pour les alliages & teneur variable en chrome, celles qui sont notées dans
le tableau IV-8, ;
on obtient alors pour Dy les valeurs présentées dans les tableaux IV-9 et
IV--10 et les figures IV.6 et IV.7. Nous avons noté:;aryaleur Dg qui est la
moyenne de Dy pour toutes les orientations cristallogranhiques de la sur-
face. B. Mills [IV50] a mesuré le coefficient de diffusion superficielle
du nickel sous hydrogéne, il obtient :
Doy = 0% wenit e, Qg = 20 K cal, soit Ty = 4,6 10"_6 et/ % 1 040°. Notre
résultat pour DS du nickel sous hydrogéne n'est pas trés €loigné de celuimei

(tableau IV-9).
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: is, : Dg Ben
Z Ni nl/o : 6 2 5 7 ¢
:(tableau III-7): 10 “em™ /s 10 “cm /s:
: sous H2 11 i 2 419 : 8,73 4,63 2,158
33 2 300 : 8,23 4,80 2,18 587
45 2 240 : 9,10 5,12 3,15 5,80
55  : 2 180 : 12,27 5,66 3,71 7,55
75 2 085 6,58 3,49 5,04
N 2 280 : 4,58 2,73 1,64 3,12
T s0US Hzﬂe : '
| 2 419 : 5,04 2,60 3,82
33 2 300 : 3,48 2,13 2,80
: 45 2 240 : 5,56 3,29 4,40
55 2 180 7,38 4,01 5,70
75 2 086 : 5,19 2,27 3,72
Ni 2 280 3,60 1,46 2,53

Tableau IV~Y
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Ysz DS DSm
# Or ?iéi IIi-8): 16" e e 1 % fe
E sous Hz
14,5 2 340 .27 A8 3.5 4,65
13,7 2 300 8,60 4,92 3,37 : 5,63
15,5 2 270 : 10,10 5,48 3,62 6,40
17 2 252 5 9,98 6,30 3,41 6,56
sous HZHe :
11,5 2 340 4,15 2,03 3,09
13,7 2 300 5.8 2,76 3,99
17 2 252 7,34 3,81 5,56

P o e T T PP p———

Sommomoemm

_Tableau IV-10




= 105 -

On constate que les valeurs trouvées pour DS sont plus &levées
pour le traitement sous hydrogéne que pour celui sous le mélange hydrogéne-
hélium. Cet &cart ne peut &8tre di & la différence de température des deux
traitements puisque dans ce cas l'effet observé devrait Gtre inverse
(DS augmente avec la ﬁempérature). Par contre, bien que les surfaces obser-
vées au microscope paraissent propres, elles peuvent &tre recouvertes d'une
couche d'impuretés adsorbées. Cette couche peut modifier Yg et Dg. Ainsi,
Blakely e xplique certaines vitesses de diffusion superficielle trés lentes
trouvées sur du nickel par 1'adsorption d'impuretés [IV47]. On a vu que ces
impureté&s adsorb&es peuvent aussi provoquer une diminution de Yg- I1 pourrait
donc y avoir une adsorption em surface d'impureté@s se trouvant dans 1'atmosp-
hére résiduelle au cours du traitement thermique sous le mélange d'hydrogéne-
h&lium, qui provoquerait une diminution du coefficient de diffusion superfi-
cielle. Cependant, la comparaison desmesures de Dg effectuées sur du nickel
chauffé dans un vide de 10-'5 torr et des mesures effectues aprés un traite—
ment sous hydrogéne montre une vitesse de diffusion superficielle plus
rapide en présence d'hydrogéne [IV50,51]. Donc, ce peut &trz la présence
d'hydrogéne dans 1'atmosph@re du traitement qui modific DS. L'un ou 1l'autre
de ces phénoménes, ou les deux & la fois, peuvent &tre responsables de la

différence entre les valeurs de Dg trouvées pour chaque traitement.

La figure IV.6 montre que Dy passe par un maximum autour de 55 7
ou 60 Z de nickel. Or, puisqu'il s'agit d'un alliage, ce coefficient D
mesuré correspond i la diffusion des 3 &léments Fe, Ni, Cr, et on ne connait
pas la contribution de chaque &lément. Les coefficients de diffusion en
volume et aux joints de grains d'alliapes NiFeCr, de composition voisine de
ceux que nous avons utilisé@s, ont &té mesurés par P. Guiraldenq et
W. Assassa [IV41, 42] par la méthode de diffusion de radio traceurs. Les
courbes IV8 et 9 donnent leurs résultats 3 1 050°. La comparaison de ces
figures avec celles qué-ﬁbus avons obtenues pour DS (Fig. 1IV.6) montre que
le maximum de DS pour 55 7 de nickel est du i la diffusion du fer. En effet,
le coefficient de diffusion en volume du fer présente un maximum trés accusé
pour un alliage & 55 Z de nickel. Pour cette teneur il devient supérieur au
coefficient de diffusion en volume du chrome et du nickel, alors aue pour
toutes les autres compositions les coefficients en volume ss répartissent de
> D

la facon suivante : D Ceci traduit une plus grande

> .
V Cr DV Fe V NMi
imperfection du réseau cristallin pour un alliage 3 55 7 de nickel et 27 %
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-

de fer i laquelle les atomes de fer sont particuliZrement sensibles. Cette
méme imperfection semble existar au niveau du joint de grains et de la

surface (Fig. IV.6, 9).

Le minimum de Ds autour de 30 7 de nickel semble traduire un
minimum de la vitesse de diffusion du nickel, puisqu'on retrouva nour cette

composition une variation similaire pour DV et DJG.

Par ailleurs, les résultats de P. Guiraldenq et W. Assassa, con-
cernant la diffusion intergranulaire dans les alliages d 10, 55 et 75 7 de
nickel, montrent gqu'entre 850° et 1 050° le coefficient de diffusion inter-
granulaire du chrome est trés supérieur 3 celui du nickel pour 1'alliage 3
75 7 de nickel (Fig. IV.10) 1IV42 . Ce comportement particulier du chrone
n’existe rlus pour 1'alliage i 55 % de nicknl (Fig. IV.11). Pour 1° alliage
4 10 7 de nickel c'est le comportement du nickel qui se différencie'des
autres Eléments (Fig. IV.12). I1 v a done, un désordre‘aarticulier des atomes
de chrome aux joints de grains' dans un alliage 8 75 7 > de nickel. L'@cart
.entre DJ cp ot DJ Fe dans cet’&lliapn augmente quand la temparaturp diminue.
Lione le nh&noméne responsable de ce comportement partlculltr des atomes de

chrome voit son 1mp0rtance augmenter quand la. temnerature diminue. La com~
paraison deg énergies d'activation 1nteruranu1a1res révéle aussi le mBme

phénoméne (Tableau IV-11) puisque pour 1' ‘alliage & 75 4 de nickel, st

QJ Cr
inférieum 3 QJ Ni et QJ Fo® ©C cet ordre n'est pas conservé -pour les autres
4

teneurs en nickeal.

PORRL LY Qg Syt t Qg f |
o 10 5 29 7 17 - 17 :
: .55 : 36 44 : 35,5 £
: 75 - 50 5 60,5 : 60,5 :

Tableau IV-11
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Les données %1b110graph1ques concernant DIﬁ conduisent donc 3
prévoir un comportement partlculler des atomes de chrome aux joints de
grains d'alliages 3 75 7 de nickel. Le phénoméne qu'il révéle est accru par
une diminution de la temp@rature et diminue quand la teneur en nickel de
1'ailiage diminue. Enfin, pour un acier inoxydable, ce sont les atomes de
nickel qui, aux joints, ont un comportement nettement diffirent des deux

autres &éléments.

C. ESSAI D'EXPLICATION DES RESULTATS DE CORROSION INTERGRANULAIRF

I. RGle des &léments majeurs de 1'alliage

Nous avons vu au début de ce chapitre que 1'on peut admettre
qu'une augmentation de la teneur en chrome d'un alliage & 77 7 de nickel
diminue‘l'énergie libre intergranulaire. On peut donc supposer qu'il existe
une ségrégation du chrome au niveau des joints de grains. Les résultats
obtenus lors de 1'@tude de la corrbéioﬁ intergranulaire conduisent i la méme
hypothése. En effet, nous avons vu que dans les conditions expérimentales
utilis@es la corrosion générale d'un alliage a 77 % de nickel augmente quand
la teneur en chrome de 1'alliage augmente; Par conséquent, un enrichissement
‘du joint de grains en chrome expliquerait son attaque plus importante que
celle de 1a matri;e adjacente. De plﬁs cet excés de chrome aux joints
augmenterait avec la teneur en chrome de 1'alliage jusqu'a 1'alliage conte-
nant 20 Z de chrome environ qui présente le maximum de corrosion intergra-
nulaire. Pour cette teneur la quantité de chrome concentrZe aux joints de
grains atteindrait une valeur limite qui ne pourralt plus @tre dépassée pour
des alllages i teneur en chrome supérieure & 20 7. Par conséquent, quand on
augmente la teneur en chrome de 1'alliage au-del3 de 20 %, 1'excés de
chrome aw joints par rapport & la matrice diminue, ce qui explique la dimi-

nution de la corrosion intergranulaire observée pour ces teneurs.

On peut rapprocher ceci du maximum de corrosion intergranulaire

observé sur des alliages FeCr autour de 16 & 20 7 de chrome (les teneurs de
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25 3 30 7 de chrome présentent une corrosion intergranulaire moins sévére)
[Iv51, 53]. Cette hypothése dé ségrégation est suggérée aussi par le compor-
tement du chrome vig=3-yis de la diffusion intergranulaire qui est trés
différent de celui du fer et du nickel dans un alliage 3 75. 7 de nickel,
cette différence n‘existﬁnt plus pour des teneurs en nickel beaucoup plus

faibles, comme nous 1'avons vu précédemment.

Cette ségrégation ne peut &tre une ségrégation hors d' 8quilibre
régie par un flux inverse de lacunes et d'atomes du soluté, puisque nous
avons vu que ce phé&noméne n'existe que si le coefficient de diffusion en
volume du soluté est inférieur 3 celui du solvant. Or, la courbe IV.I0
montre que dans un alllage d 75 7 de nickel les coefficients de diffusion
suivent cet ordre : Cr > DNi et DFe' I1 ne pourrait denc s’agir que d'une
ségrégation hors d'8quilibre due & un mouvement d'atomes du soluté drainés
par le flux de lacunes. Cependant, d'une part nous avons remarqué que
17'&cart entre DJ cr et DJ yi adugmente quand la temp€rature diminue ; d‘fautre
part, nous avons observé un accroissement important de la corrosion de ces
alliages lorsqu’ils ont subi un traitement 3 1 000° pendant 4 jours suivi
d'une trembé. La méme obsérvation a été faite pour 1'alliags 3 tré&s faible
teneur en carbone traité & 700°. D'aprés ce que nous avons rappelé précédem-
ment, ces observations impliquent qu'il s'agisse d'une ségrégation d'équi-
libre du chrome aux joints de grainé. Cette derniérec étude a révélé aussi
l'existence d'une action du soufre sur 1a corrosion intergranulaire. Mais
1'effet du soufre est inverse de celui du chrome : une teneur: en soufre
inférieure 3 une valeur de O ,01 Z environ a un effet néfaste sur la corro-
sion intergranulaire, et cet efFet est accru par une diminution de 1la tempé-
rature. On peut donc penser 4 une ségrégation en équilibre intergranulaire

du chrome assaciée & une ségrégation en €quilibre du soufre,

Cette hypothese est i rapprocher des observations effectudes par
Werckmanu et al. [Iv13] sur la surface d'un alliage NiCr (70 % Ni, 30 3 Cr).
A 1'aide de la spectrométrie Auger ces auteurs ont mis en &évidence un
enrichissement simultanéd de la surface en chrome et en soufre. D'autres
analyses par spect;qmétrié:Auger, effectuées par Langeron et al. [IVI2] sur
des alliages FeCr (éé 7 Cr), ont aussi révéla une séprégation superficielle
de chrome, associée 4 une ségrégation superficielle de soufra. Leygraf et

al. [IV14] ont au531 trouvé une ségrégation superficielle de chrome dans un
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alliape FeCr (84 7 Fe). Cet enrichissement de la surface dépend de son orien-

tation cristallographique.

On peut supposer, compte tenu des ré@sultats d'attaques thermiques
et des considérations théoriques sur les interfaces, que le joint a un
comportement similaire 3 celui de la surface en ce qui concerne les phé&no-
ménes de ségrégation. Par conséquent, le phénoméne de corrosion intergranu-
laire des alliages FeNiCr i 77 % de nickel et 3 teneur en chrome variable
serait dii & une ségrégation en équilibre du chrome et du soufre aux joints
de grains. Il serait int&ressant de confirmer cette hypoth&se par une méthode
d'analyse par spectrométrie Auger, par exemple, sur les fractures intergra-

nulaires, ou par une analyse ponctuelle de lames minces en S.T.E.M..

Les résultats de la littérature montrent que ce phénoméne de s&-
grégation superficielle du chrome et du soufre existe dans les alliages FeCr
comme dans les alliages NiCr; on pourrait donc penser qu'il existe aussi
dans un alliage FeNiCr 3 base de fer. Mais dans un acier inoxydable, Stein
et al. [IVI5] ont montré ume ségrégation de nickel aux joints de grains, &
1'aide d'analyse de fractures intergranulaifes nar spectrométriec Auger. Cet
enrichissement en nickel convrirait une région importante (300 E) devant 1la
"largeur" de la zone perturbée du joint de grains, ce qui fait penser qu'il
s'agirait d'une ségrégation hors d'équilibre. De plus, les résultats
obtenus par P. Guiraldenq et W. Assassa [IV41, 42] et présent@s sur la
figure[IV.11] montrent que le coefficient de diffusion en volume du nickel
reste inférieur & celui du fer dans un alliage 3 10 % de nickel. D'aprés la
théorie développée par Anthony [IVI1], concernant la ségrégation hors
d'&quilibre,ce r8sultat impliquerait une sé@grdgation hors d'équilibre du

~nickel aux joints de grains, 1'interaction lacunes~impuretds se traduisant
par un flux d'atomes et de lacunes de sens oppos@s. Le comportement du nickel
vis-3-vis de la diffusion intergranulaire, différent de celui du fer dans un
alliage & 10 Z de nickel, appuie aussi cette thypoth&se. Dans ce cas DJ Ni
est inférieur a DJ Fe’ alors que dans le cas de 1'alliage a2 75 % de nickel,
Dy oy eSt supdrieur 2 Dy owi b ceci traduit peut-&tre qu’il s'agit de deux
types différents de ségrégation. De plus, dans un alliage FeNi & &4 % de
nickel, il a été déceld 3 la microsonde un enrichissement des joints de
grains en nickel, et dans un alliage & 22 7 de nickel on a mis en &vidence
un appauvrissement en nickel aux joints [IV54]. Ceci confirme 1'hypothise
d'une ségrégation de nickel limitde aux alliages aux faibles teneurs en

nickel.
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Nous avons vu qu'une augmentation de la teneur en nickel accroit
la corrosion générale ; 1'hypoth&se d'une sdgrégation de nickel aux joints
de grains expliquerait-donc une attaque de joints plus importante que celle
de la matrice. Mais 1'effet du nickel sur la corrosion générale est beau-
coup moins important que celui du chrome, et pour des basses teneurs en
nickel il est tré&s faible (Courbe Tig. ITT.1), ce qui explique la corrosion
intergranulaire beauéoup plus faible d'un alliage 3 10 % de nickel que celle
d'un alliage 3 base de nickel. De plus, nous avons observé que 1'effet
néfaste du chrome sur la corrosion intergranulaire est moindre dans un
alliage & 36 7 de nickel que dans un alliage & 75 Z de nickel. On peut donc
penser que la ségrégation intergranulaire du chrome, responsable de cette
corrosion, diminue quand la teneur en nickel de 1'alliage diminue9 allant
jusqu'3 s'annuler pour des teneurs voisines de 10 %, ou blen seulement &tre
considérablement diminuée par la présence d'une ségrégation 51mu1tanee de
nickel. Cette hypothése expliquerait la décroissance de 1' importance de 1la
corrosion intergranulaire observée sur la sdrie d'alliages FeNiCr, quand la
teneur en nickel diminue, et elle traduirait aussi le fait que 1'énergie

intergranulaire augmente.

Ces considé@rations sont en accord avec..les prévisions de ségréga-

tion que 1'on peut faire i 1'aide de la forme des diagrammes d'8quilibre,
comme le propose Burton [IV55]. ©La fipure IV.13 montre le dia-
gramme ternaire FeNiCr et les 2 coupes correspondant aux séries d'alliages

d 77 % de nickel d'une part, 18 Z de chrome d'autre part. Le diagramme des
alliages & 77 7 de nickel et dont la teneur en chrome augmpnte Jusqu i 18 ;
montre que pour un alliage de composition x (0 < x < 18 %) de chrome, le i
liquide qui se forme i la temp@rature du solidus est plus riche en chrome '
que 1'alliage solide. D'aprés Burton, ceci_montrefqugil peut y avoir une

ségrégation superficielle de chrome dans ces alliage. Pour les alliages &

18 7 de chrome, les m@mes considérations montrent qu'il yeut y avoir une
ségrégation superflclclle de nickel dans un alliage contemant molne de 50 7%
de nickel. Il en est de méme pour les alliages & 33 7 de nickel et dont la

teneur en chrome augmente jusqu'a 23 7,

Compte tenu des résultats d'attaque thermiqus, de corrosion, et
des données de la littérature, on pourrait donc expliquer 1'existence d'une

corrosion intergranulaire d'un alliage a4 77 % de nickel et 18 % de chrome




FIG.IM.13
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par une ségrégation en &quilibre du chrome aux joints. La diminution de la
susceptibilité de cet alliage & la corrosion intergranulaire quand on
abaisse la teneur en chrome s'expliquerait par une diminution de 1'enrichis-
sement du joint en chrome. L'exc8s de chrome aux joints ayant une limite,
la corrosion intergranulaire passe par un maximum autour de 20 % de chromec.
De plus, cette ségré@gation intergranulaire de chrome diminuerait avec la
teneur en nickel pour &tre remplac@e ou fortement amoindriec par une ségré-
gation hors d'@quilibre du nickel aux joints de grains pour des teneurs

- voisines de 10 7 de nickel ; ceci expliquerait d'une part la variation de
‘la susceptibilité & la corrosion intergranulaire d'un alliage TFeNiCr avec
la modification de sa teneur en nickel, d'autre part 1'cffet moins néfaste
du chrome sur la corrosion intergranulaire d'un alliage & 36 % -de nickel

que sur celle d'un alliage 3 77 % de nickel.

L'étude du r8le joué par le carbone va nous permeéttre de priciser

cette action du chrome dans la corrosion intergranulaire.

II. Role des Eléments mineurs de 1'alliage dans la corrosion -

intergranulaire

1. Le carbone

Nous avons observé qu'une augmentation de la teneur en carbone
d'un Inconel hypertrempé accroft sa susceptibilité & la corrosion intergra~-
nulaire. Comme dans le domaine de concentration explori ici 1le carbone ne
modifie pas la vitesse de dissolution générale de 1'Inconel 600, une
explication du mé@me type que celle proposée pour le chrome conduirait a
supposer des teneurs en carbone trés élevées dans les zones intergranulaires,
incompatibles avec la faible limite dc solubilitd de cet 8lément dans ces
alliages. Une autre hyvothé&se consiste 3 admettre qu'il existe une interac-
tion entre les atomes de carbone en insertion dans le résecau métallique et

les défauts constituant les joints de grains. Il en résulterait une diminu-

tion de 1'énergié nécessaire pour provoquer le passage en solution des
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atomes métalliques soumis & cette interaction avec le carbone et donc une
vitesse de dissolution plus &levée. Cette hypoth@se peut &tre précisée par
1'explication que G. Jouve et al. [IV56] domnent & 1'attaque transgranulaire
observée sur des Inconel 600 traités 1 heure & 700° (qui ne présentent donc
-pas de préciéités de;carbures de chrome dans les grains mais seulement au
niveau des joints) et maintenus A un potentiel transpassif : le carbone
diffuserait vers les dislocations en provoquant un appauvrissement en carbone
des régions avoisinantes. A cet appauvrissement en carbone correspondrait
-~ augmentation de 1'activit@ thermodynamique du chrome et une &lévation

du courant de dissolution anodique. Ensuite, aprés un maintien plus long
700° (supSrieur 3 50 heures pour des teneurs de 0,09 Z d= carbone), il v a
précipitation de carbures de chrome sur ces défauts et apparition d'une

zone déchromée autour. Cet appauvrissement en chrome entraine une diminution
de 1'activité du chrome, ce qui explique que 1'on n'observe plus d'attaque
intergranulaire. Puis le chrome diffuse et se r@homogénise cntre ces régions
et le reste de la matrice. Dans le domaine d'activité ou de passivité, on
peut observer un phenomene inverse. Ainsi, D. Bouchet montre que dans le

cas d'alliages FeCr, 1° apport de carbone dans une rLgLon ‘diminuve 1'activité
du chrome en solution solide et ainsi a le méme effet qu'un appauvrissement
en chrome [IV54]. Ceci montre que le carbone en solution solide a un effet
sur la dissolution &lectrochimique, alors que sous forme de carbures il
n'intervient qu'indirectement en provoquant 1'apparition de zones déchrom@es.
I1 faut remarquer que cet effet du carbone sur 1'activité thermodynamique du
chrome a des consé@quences sur la corrosion qui sont différentes suivant le
domaine de potentiel ol est polarisé l'alliage. Dans le domaine transpassif
1'attaque intergranulaire observée peut donc s'expliquer non‘pés par une
action directe du carbone, mais plutdt par une action du chfomé résul tant de
1a diffusion du carbone vers les défauts : le carbone en solution solide
serait piégé par les défauts du joint de grains dans un alllage ""Dertrempé,
' par conséquent dans les zones autour de ces défauts il y aurait un appau-
vrissement en carbome qui augmenterait 1'activité du chrome en solution
solide ; ceci diminuerait les énergies d'activation d'un ou de plusieurs
processus intermédiaires intervenant dans le mécanisme de diséolution, pro-
voquant ainsi une dissolution plus facile. On peut supposer que 1"augmenta-
tion de la teneur en carbone de 1'alliage accroitla vitesse de diffusion du
carbone, ceci est confirmé par les observations de €. Jouve (1'attaque

transgranulaire d'un alliage i 0,02 % de carbone se preduit au bout d'un
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temps plus long de traitement 3 700° que pour un alliage 3 0,09 % de carbone
[IV56]. Par conséquent, 1'importance de 1'appau vrissement en carbone et

donc de la corrosion intergranulaire augmente avec 1la teneur en carbone.

Ce mEcanisme d'action du carbone serait le méme dans une matrice
de nickel et dans une matrice de fer, mais comme nous avons vu que l'action
du carbone sur la corrosion intergranulaire est beaucoup plus faible sur un
alliage a 36 Z de nickel que sur un alliage & 75 Z de nickel, on est amené
4 penser que l'augmentation de 1'activitd thermodynamique du chrome dans les
zones appauvries en carbone autour des défauts dépend aussi de la teneur en
nickel. Elle serait d'autant »lus importante que la teneur en nickel serait
plus pgrande. Ce mécanisme est en accord avec le processus proposé& pour
expliquer 1'effet du chrome : en effet, 1'excés de chrome dans la zone in~
tergranulaire par rapport 3 la matrice se traduit par une activité thermo-
dynamique du chrome plus grande dans cette zone. De plus; la diminution de

1'activité du chrome pour de faibles teneurs en nickel est aussi en accord

avec la diminution de la corrosion intergranulaire.

‘Par ailleurs, des mesures de diffusion par la mfthode des radio-
traceurs [IV42] dans les aciers inoxydablas ont montré unme diminution de
1'énergie intergranulaire accompagnant une augmentation de la teneur en
carbone. Ce résuitat est un argument de plus pour 1'hypothé&se d'une ségréga-

tion de carbone aux joints d'un acier inoxydable.

Lorsqu'il y a des précipités de carbures de chrome aux joints
(Inconel sensibilisés), ils soht entourds d'une zone appauvrie en chrome.
Cr, on a vu qué dans 1le domaine transpassif une diminution de la teneur en
chrome entrafnait une diminution de la dissolution générale. Donc, ces zomes
appauvries en chrome ne sont plus attaquées. Cet appauvrissement en chrome
correspond & une diminution de 1'activité du chrome. Ceci explique les
liser&s en relief marquant les joints non attaqués que nous avons observés
suf les &chantillons d'Inconel sensibilisés. Pour un traitement trés long
le chrome diffuse de fagon a retrouver 1'activitd qu'il aurait dans un
alliape 3 trés faible‘teneur en carbone, d'oli une attaque intergranulaire

identique & celle d'alliages 3 faible teneur en carbone.
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Par ailleurs, nous avons vu [IV57] que dans les tests sulfoferri-
que et nitrique 1'Inconel sensibilisé subit une forte attaque intergranu-
laire, qui s'explique par le mécanisme des zones déchromies, comme dans le
cas des aciers inoxydables : en effet, la corrosion générale diminue quand
la teneur en chrome augmente dans ces solutions. Mais dans ces conditions
1'échantillon se trouve porté i des potentiels correspondant au domaine
d'activité ou de passivité (suivant la teneur en chrome). En reprenant le
mécanisme proposé précédemment, on peut menser que pour ces domaines de
potentiel, contrairement au domaine transpassif, la dissolution est plus
facile dans les zones ol l'activitéd thermodynamique du chrome est plus

faible.

2. Le silicium

Nous avons vu que le silicium provoquait un maximum de corrosion
intergranulaire dans un Inconel 600 qui en contient environ 0,6 %. Ces ra-
sultats sont & rapprocher de ceux obtenus Suf les alliages NiSi et les
aciers inoxydablés au silicium [IV58, 59]. Dans les deux cas les expérien-
ces ont révélé un maximum dé corrosion iﬁtergranuléire entre 0,5 et 1 % de
silicium. Nous avons vu aussi que la corrosion générale augmente avec la
teneur en silicium. De m@me que pour les alliages NiSi, on peut donc penser
qu'il existe une ségrégation de silicium aux joints, qui est la cause de
son attaque plus imﬁortante que celle de la matrice.Cependant, 1l'effet du
silicium sur 1'Inconel 600 est bien moindre que dans le cas des alliages
NiSi et sur les aciers inoxydables; il semble donc entravé par la pré@sence
de chrome ou d'une impureté comme le soufre qui serait en moins grande quan-
tité dans les alliageé,,On peut donc penser soit que la s&jzrédgation de chro-
me empEcherait le silicium de ségréger autant que dans les alliages NiSi,ce
qui diminuerait 1'effet du silicium, soit qu'une ségrégation de soufre vien-
drait s'ajouter i la ségfégation de silicium et de chrome. Mais les aciers
inoxydables au silicium utilisés ont tous ume teneur en soufre supérieure 3
0,008 Z, donc la premi&re hypothésc semble la plus probable, c'est-d-dire
que 1'enrichissement en silicium du joint serait entrav@ par 1'excés de chro-
me qu'il contient. De plus, un certain mombre de données[IV60]laissent pen—
ser que le silicium serait en substitution dans 1'alliage, comme le chrome

(contrairement au carbone).
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Cette remarque rend donc la.dérniére hypothése encore plus vraisemblable.
Comme dans le cas du ghfbme on explique done 1l'action du silicium par un
mécanisme voisin de celui qui régit la dissolution générale. Contrairement
au carbone, le silicium agirait donc directement sur la dissolution. Il est
remarquable que les 2 éléments pour lesquels on a &té amené & concevoir un
mécanisme d'action directe sont en substitution dans 1'alliage, alors que
1'Elément interstitiel agirait par 1'intermédiaire d'un &lément en substi-
tution. L'exiétence d'un maximum de corrosion s'expliquerait, comme pour le
chrome, par le fait que la quantité de silicium aw joints a une limite supé-
rieure, atteinte pour 0,6 % de silicium dans 1'alliage, et donc 1'excds de
silicium aux joints par rapport 3 la matrice diminuerait au-deli de cette
teneur. Nos r&sultats sur 1l'effet du silicium sont en accord aussi avec
ceux de Vermilyea [IV61] qui a &tudisd 1'effet du silicium sur la corrosion
intergranulaire d'Inconel 600 hypertrempds dans une solution bouillante
d'HNO, + Cr6+ pour des teneurs allant jusqu'd 1 Z. Il observe aussi un ma-

3
ximum de corrosion autour de 0,5 %.

Ces résultats, ainsi que tous ceux que nous avons rappel@s dans
le chapitre I concernant la corrosion intergranulaire dans cette solution,
montrent_qﬁe ce milieu qonduit i une corrosion intergranulaire identique 3
celle pbtgnue.dahs nos conditions expérimentales. Par comtre, nous avons
déja not& que dans les tests gulfoferrique et nitrique les &chantillons
sont 2 un potentiel passif ou actif suivant la temeur en chrome (actif pour
les faibles teneurs‘én chrome). D'aprés les résultats obtenus dans ces solu-
tions, il semble donc que le comportement du chrome y soit inverse de celui
que nous observons : les zones attaquées préférentieliement sont les zones

de faible activité du chrome.

3. Le_soufre

Nous n'avons pas prévu d'étude de 1'effet du soufre sur la corro-
sion intergranulaire d'alliages a .75 7 de nickel. Cependant, certains
alliages 3 teneurs en soufre difﬁérenﬁesénous ont parmis de faire les obser-
vations suivantes : pour 1'alliage 5_75 % de nickel et 11 7 de chrome, une

teneur en soufre inférieure 3 0,0010 % provoque une corrosion intergranulairc
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plus importante que dans le cas d'un alliage d 0,0015 % de soufre. Cet
effet du soufre s'accroit quand on diminue la température de traitement
thermique. Ces observations, ainsi que les données de la litté@rature
concernant les ségrégations superficielles de soufre et de chrome associes
dans les alliages NiCr et FeCr, que nous avons rappel@es pricé&demment,
conduisent & penser & une ségrégation intergranulaire du soufre. De plus,
la tendance du soufre 3 ségréger aux joints du fer et des zcicrs inoxyda-
bles a déja &té rcivélée[IV62, 63], ainsi que 1l'augmentation des coeffi-
cients de diffusion intergranulaire qu'il provoque dans le fer [IV64]. Tout

ceci semble appuyer 1'hypothése d'une ségrégation intergranulaire du soufre.

En outre, nous avons remarqué qu'un alliage 3 0,053 7 de carbone
et 0,004 Z de soufre présente une attaque intergranulaire aprés un traite-

-

ment de 75 heures 4 700°, comme s'il y avait eu une r&homogénéisation de la
tene&?l aig;;,que nous n'avons pas observé ce phénoméne pour les alliages i
plus faibles teneurs en éﬁ}i%;; Or, d'aprés Combrade et al. [IV57],la
réhomogénéisation du chrome aprés la précipitétion de carbures est d'autant
plus longue que la teneur em carbone est plus grande. Cependant, on remarque
que cet alliage & 0,053 7 de carbone a une teneur en soufre un peu supé-
rieure 4 tous les autres. Par conséquent, la présence d'une plus forte
teneur en soufre dans 1'alliage permettrait une diffusion plus rapide du
chrome, ou bien augmentarai; 1'activité thermodynamique du chrome dans les
zones déchromées autour des carbures de softe que 1'on observe le méme
effet qu'une augmentation de la teneur en chrome. Cependant, une &tude de
la diffusion en volumg du chrome sur la série d'alliages d 77 % de nickel
et @ teneur en chrome variable que nous avons utilisée, montre une Etrés
forte augmentation du coefficient de diffusion en volume du chrome pour cet

alliape dont la teneur en soufre est inféricure 3 0,0010 Z [IV65]. Ce rd-

sultat laisse donc penser plutdt 3 une action du soufre sur 1'activité

thermodynamique du chrome. Cependant, pour préciser le mdcanisme d'action
du soufre, il serait nécessaire de faire une &tude compl&te de 1'effet de

cet &lément.

En conclusion, les résultats de corrosion intergranulaire,
d'attaque thermique, et les donndes de la litt8rature conduisent & Droposer

les mécanismes suivants pour la corrosion intergranulaire observée :
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Dans le cas ol 1l'alliage est porté A un potentiel dans le domaine
de la transpassivité, les zones 3 forte temeur en chrome, donc 3 forte

activit? thermodynamique du chrome, s'attaquent préférentiellement.

I1 y a probablement une ségrégation intergranulaire en &quilibre
du chrome dans un alliage FeNiCr & 77 % de nickel, qui est responsable de

sa forte attaque intergranulaire.

Cette ségrégation diminuerait quand on abaisse la teneur en chrome
de 1'alliage en—dessous de 18 %, ce qui expliquerait 1'affaiblissement de
la corrosion dans ces conditions : elle s'attenuerait aussi guand la teneur
en nickel d'un alliage 3 18 % de chrome diminue, ce qui expliquerait la

variation de la corrosion intergranulaire observée.

En outre, une ségrégation intergranulaire hors d'équilibre du
nickel dans un alliage 3 basse teneur en nickel (de 1'ordre de 10 Z) serait

la cause de la faible corrosion intergranulaire de 1'alliage. ,

En ce qui concerne 1'effet des impuretés, il est possible qu'une
ségrégation intergranulaire de silicium soit responsable du maximum de cor-
rosion intergranulaire observée pour une teneur de 0,6 ? de silicium : son

7

mécanisme d'action &tant semblable & celui du chrome.

Par contre, le carbome n'agit pas directement sur la corrosion ‘
intergranulaire ; en effet, les atomes interstitiels de carbone ségrége-
raient dans les défauts des joints de grains, provoquant ainsi des zones
appauvries en carbone oii 1'activité thermodynamique du chrome est &lévée,
ce qui a le méme effet qu'une augmentation de la teneur en chrome ; ce phé-

noméne serait augmenté par 1'accroissement de la teneur en carbone.




IIT. Relations avec les ré&sultats de fissuration intergranulaire

sous contrainte

Comme nous l'avons vu dans le premier chapitre, les résultats de
la litté@rature concernant la fissuration intergranulaire sous contrainte
sont trés divers. Or, nous venons de rappeler que la présence de précipités
de carbures de chrome modifie.complétement le mécanisme de dissolution, et
comme Berge 1'a montré&, beaucoup de produits industriels hypertrempés pré-
sentent d€j3 un début de précipitation [IV6(]. Donc, certains résultats

attribuds 3 des alliages hypertrempés peuvent &tre erronés.

Nous avons remarqué au chapitre I le bom accord entre les résul-
tats de corrosion intergranulaire dans les tests sulfoferrique et nitrique
et 1'@tude du phénoméne de précipitation ; ce qui permet d'expliquer la
corrosion par le mécanisme de déchromisation comme dans le cas des aciers
inoxydables. Nous avons vu aussi que la fissuration intergranulaire sous
contrainte dans 1l'eau aére et dans une solution de soude aérée est plus
importante pour un alliage Inconel sensibilis& que pour un alliage hyper-
trempé. Ceci est en accord avec les résultats précédents: la présence de
zones déchromées favorise l'attaque initiale. Donc, dans ces milieux les
zones ou 1'activité thermodynamique du chrome est faible sont les plus fa-

cilement attaquées.

Par contre, dans l'eau et la. soude dEsoxygénée les résultats sont
inversés : 1'Inconel sensibilisé résiste mieux 4 la fissuration intergranu-
laire sous contrainte. Ceci est en accord avec les résultats que mous avons
obtenus. I1 semble donc que l'oﬁ-puisse essayer de micux comprendre les
phénoménes de fissuration intergranulaire sous contrainte de ces alliages
en utilisant les mécanismes proposés pour expliquer la corrosion intergra-
nulaire observée dans ume solution d'II,)SO4 dans le domaine de transpassivi-
té : les zones de faible activité thermodynamique du chrome seraient les
moins attaquées. Par conséquent, la fissuration intergranulaire sous
contrainte de 1'Inconel dans ces milieux pourrait s'expliquer par la pré-
sence d'une forte activité@ thermodynamique du chrome dans la zone intergra-

nulaire, due & la ségrégation de cet &lément. Nous avons vu que le gradient
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d'activité du chrome entre le joint de grains et la matrice diminue quand
la teneur en nickel diminue, ceci expliquerait le fait que les alliages i
35 7 de nickel et les aciers inoxydables résistent mieux 3 la fissuration
intergranulaire sous contrainte dans une solution de goude a 50 7 désoxygé-
née. Mais le mode de fissuration dépend de la concentratlon de la solution
de soude : dans la soude & 10 % il y a fissuration intergranulaire de
1'acier inoxyvdable et de 1'Incoloy 800. On peut alors penser que la ségré-
gation intergranulaire de nickel, aux joints de graiﬁs des alliages 3
faible teneur en nickel, devient ici responsable du démarrage de la fissu-
ration. L'effaet néfaste du nickel serait plus important dans ce milieu que

dans nos conditions expérimentales.

Cordovi [IV67] a signalé que dans une solﬁtion de soude & 50 7,
désaérée, 3 300°, une forte teneur en carbone ‘diminue la résistance & la
fissuration 1ntergranu1a1re sous contrainte d un Inconel 600, mais qu'une
teneur &levée en soufre atténue cet effet néfaste du carbone. On peut donc
encore une fois rapprocher les résultats obtenus dans ce milieu de ceux due
nous avons obtenus, et par conséquent proposer pour expliquer le demarrage

-de la fissuration le meme mécanisme.
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CONCLUSION

A 1'aide d'un nouveau test de corrosion intergranulaire, nous
avons &tudié 1'influence de la composition sur la corrosion intergranulaire
d'alliages FeNiCr i teneur variable en nickel B e GL”*v
une solution d'H,80,. Cette &tude a permis de vérifier un mécanisme de
dissolution d&jad proposé par ailleurs et d'en définir les conditions de
vaiidité.\Nous avons constaté que lorsqu'un_aliiage TeNiCr est porté i un
‘potentiel transpassiflz 7- | . &

- l'augmentation de la tenmeur en nickel pour une teneur en chrome de 18 %
accroit la corrosion intergranulaire, |

- celle-ci passe par un maximum pour une teneur en chrome autour de 20 7
dans un alliage & 77 Z de nickel, |
~ la corrosion intergranulaire d'un alliage 3 33 % de nickel augmente avec
la teneur en chrome jusqu'a 23 7,

~ 1'accroissement de la teneur en carbone augmente la réactivité du joint
i la corrosionm, L '

" 1'accroissement de la teneur en soufre diminue la réactivité du joint 3
la corrosion,

= pour une teneur de 0,6 7 de silicium la réactiﬁité du joint 3 la corro-

sion passe par un maximum.

L'étude de 1'influence du traitement thermique sur le comportement
de ces alliages vis-d-vis de la corrosion intergranulaire nous a fait sus—
pecter un m@canisme de dissolution 1ié& 3 une ségrégation intergranulaire de

chrome.

La méthode d'attaque thermique a montré que les énergies libres
intergranulaires et superficielles de ces alliages évoluent parallé&lement
lorsque la teneur en chrome ou en nickel varie. On observe aussi que la

vitesse de diffusion superficielle dans ces alliages dépend fortement de
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l'orientation cristallographique de la surface, et que cette variation est

plus importante que la modification avec la composition.

A 1'aide de données bibliographiques sur 1'énergie superficielle
et intergranulaire nous avons pu montrer que 1'énergie libre intergranu-
laire et superficielle d'un alliage & 77 ¥ de nickel diminue quand sa teneur
en chrome augmente jusqu'd 18 7, celle d'un alliage 3 18 % de chrome diminue

quand la teneur en nickel passe de 10 3 75 %.

La comparaison des résultats de corrosion intergranulaire, d'atta-
que thermique, et des données de la littérature concernant les énergies
libres superficielles et intergranulaires, et la diffusion en volume et aux
‘joints, ont permis de proposer des mécanismes d'action de chaque élément

intervenant dans la corrosion intergranulaire :

Quand 1'alliage est porté'i.un potentiel dans le domaine de
transpassivitd, les zomes 3 forte teneur en chrome s'attaquent préféren-
tiellement. C'est ce phénoméne qui intervient dans la variation de la cor-
rosion intergranulaire avec la modification de la teneur en nickel, chrome
et carbone de 1'alliage. En effet,'il est probable qu'une s&grégation
intergranulaire en 8quilibre du chrome dans 1'alliage a 77 7 de nickel et
18 7 de chrome soit responsable de sa forte attaque intergranulaire. Une
diminution de la teneur en chrome d'une part, en nickel d'autre part,
atténuerait cette ségrégation. Le comportement d'un alliage 3 faible teneur
en nickel (environ 10 %) peut dtre da a une ségrégation hors d'équilibre du
nickel. Quant au carbone il agit sur la corrosion intergranulaire par
l'intermédiaire du chrome. En effet, sa ségrégation dans les dé&fauts des
joints de grains provoquerait un appauvrissémenthen carbone des zones
environnantes qui s'accompagnerait d'une aﬁgmentation de 1'activité thermo-
dynamicue du chrome. Pér contre, le silicium en s&grégeant aux joints de

grains agit diréctement sur la dissolution anodique.

Un certain nombre des hypoth&ses que nous avons 8mises dans ce
travail, pour expliquer la corrosion intergranulaire, nécessiteraient d'8tre
vérifiées. Une &tude compléte des phénoménes de ségrégation superficielle
et intergranulaire intervenant dans les alliages 8tudids serait intéressan-—
te 3 il serait en particulier important d'examiner 1'influemce de la teneur

en nickel sur la sdgrégation superficielle de chrome.



