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Résumé

Résumé

Les aciers inoxydables austénitiques sont utilisés dans des environnements agressifs couvrant de larges
domaines tels que le secteur alimentaire, chimique et nucléaire. Par ailleurs, ils doivent présenter des
propriétés d’emploi adéquates et une durée de vie optimale. Ainsi, plusieurs méthodes sont employées
afin d’améliorer ces propriétés a savoir I’addition des éléments chimiques, le traitement thermique et le
traitement de surface. Cette étude porte sur lI'influence de I'addition du vanadium et du niobium sur la
variation de la microstructure, 1’évolution des propriétés mécaniques et le comportement
électrochimique d’un acier inoxydable austénitique de type AISI309. Un traitement de mise en solution
a été appliqué sur I’acier inoxydable de base et I’acier inoxydable alli¢ au vanadium et au niobium a une
température de 1100°C pendant trois heures suivi d’un refroidissement rapide a I’eau. Ce traitement a
¢été suivi d’un revenu a différentes températures suivi d'un refroidissement a 1’air. La caractérisation
microstructurale a été effectuée par microscopie optique, MEB, EDS, DRX, DSC. Afin, d’évaluer la
résistance a I’usure des matériaux étudiés, une caractérisation mécanique des échantillons étudiés a été
réalisée au moyen des mesures de dureté et des essais d’usure par frottement. De plus, pour examiner le
comportement a la corrosion, des tests potentiodynamiques et des mesures d’impédances
électrochimiques (EIS) ont été réalisés dans deux milieux HCI et H,SO,. L'inhibition a la corrosion de
l'acier inoxydable austénitique de type AISI309 avec et sans ajout de vanadium et de niobium par 2,2’-
Bipyridyl dans H,SO, a été étudiée en utilisant la polarisation potentiodynamique (Tafel), la polarisation
linéaire (LRP) et la spectroscopie dimpédance électrochimique (SIE). D’apres les résultats
expérimentaux il a été constaté la présence d’une précipitation des carbures de niobium et de vanadium
de type MC (VaC, NbC) au détriment d’une précipitation intergranulaire de carbures riches en chrome,
ainsi qu’une amélioration des propriétés mécaniques tels que la résistance a 1’usure et la dureté suite a
I’ajout des éléments d’alliage (vanadium et du niobium) avec et sans traitements thermiques. Par
conséquent, 1’addition du vanadium et du niobium a contribué a I’amélioration du comportement a la
corrosion dans les milieux envisagés ainsi que 1’efficacité inhibitrice de 1’acier étudié en présence

d’inhibiteur (2,2’-Bipyridyl).

Mots-clés : AISI309, Cr2Cg, vanadium, niobium, 2, 2'-bipyridyle, corrosion, microstructure, propriétés

mécaniques, comportement électrochimique, dureté, usure par frottement.



Abstract

Abstract

Austenitic stainless steels are used in aggressive environments covering large areas such as the
alimentary, chemical and nuclear sectors. Furthermore, they must have adequate use properties and an
optimum life. Thus, several methods are used to improve these properties namely the chemical elements
addition, heat treatment and surface treatment. This work aims at studying the influence of vanadium
and niobium addition on the microstructure variation, the evolution of mechanical properties and the
electrochemical behavior of austenitic stainless steel of AISI309 type. A solution setting treatment was
applied to the base stainless steel and the vanadium and niobium-alloyed stainless steel at a temperature
of 1100 ° C for three hours followed by rapid cooling with water. This treatment was followed by
tempering at different temperatures with cooling in the air. Microstructural characterization was
performed by light microscopy, SEM, EDS, DRX, and DSC. In order to evaluate the wear resistance of
studied materials, a mechanical characterization of studied samples was carried out by means of
hardness measurements and friction wear tests. In addition, to examine the corrosion behavior, potentio-
dynamic tests and electrochemical impedance (EIS) measurements were performed in two different
solutions HCI and H>SO.. The inhibition at corrosion of austenitic stainless steel type AISI309 with and
without addition of vanadium and niobium by 2, 2°-Bipyridyl, in H.SO4 solution was studied using the
potentio-dynamic polarization (Tafel), linear polarization (LRP) and electrochemical impedance
spectroscopy (EIS). According to the experimental results it was observed, the presence of a
precipitation of niobium and vanadium carbides MC (VaC, NbC) type at expense of an intergranular
precipitation of chromium-rich carbides as well as an improvement of mechanical properties such as,
wear resistance and hardness following the addition of alloying elements (vanadium and niobium) with
and without heat treatments. Consequently, the addition of vanadium and niobium contributed to
improving the corrosion behavior in envisaged environments and the inhibitory efficiency of steel
studied in inhibitor presence of (2, 2’-bipyridyl).

Keywords: AISI309, Cr23C6, Vanadium, Niobium, 2, 2'-Bipyridyl, corrosion, microstructure,

mechanical properties, electrochemical behavior, hardness, friction wear.
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Introduction

Les aciers inoxydables austénitiques sont les matériaux métalliques les plus utilisés en
raison de leur colt, leur facilité de fabrication et leur bonne résistance a la corrosion. lls
représentent plus de 70% de la production mondiale d'aciers inoxydables. Ils sont sollicités par
divers domaines suites aux propriétés qui leurs permettent de résister a des environnements
séveres. Les aciers inoxydables austénitiques sont largement utilisés dans l'industrie alimentaire
et des boissons, dans l'industrie chimique, dans l'industrie nucléaire, dans le secteur des
transports et méme, plus récemment, dans des utilisations structurelles. En raison de leur
structure cristalline CFC, ces aciers sont considerés comme des matériaux plus ductiles, ils sont
caractérises par une faible dureté, une faible résistance a I’usure et une excellente résistance a
la corrosion. Cependant, lorsque les conditions sont plus séveres, ces aciers deviennent sensibles
a la corrosion localisée comme la corrosion intergranulaire, la corrosion sous tension et la
corrosion par piqdres. Le phénoméne de sensibilisation est un probleme communément
rencontré lors de I’exploitation de ce type d'aciers inoxydables. Ces aciers, lorsqu'ils sont
maintenus a une température comprise entre 823 et 1023K, ils deviennent le si¢ge d’une
précipitation de carbures riches en chrome localisés le long des joints de grains accompagné
d’un appauvrissement simultané en chrome dans le voisinage de ces carbures. La sensibilisation
entraine des changements microstructuraux dans les aciers inoxydables austénitiques affectant
sa résistance a la corrosion et ses propriétés mécaniques surtout le comportement tribologique.
Ce phénomeéne ne peut étre empéché parfaitement que par des techniques conventionnelles telles
que la réduction de la teneur en carbone, I’ajout des éléments stabilisants, traitements

thermiques,.... etc.

L’addition des éléments stabilisants aux aciers inoxydables austénitiques produit plusieurs
effets bénéfiques tels que la protection contre la corrosion intergranulaire et le durcissement par
précipitation. Les carbures de type MC (M =Ti, Zr, Va, Nb, Ta) sont trés stables et sont toujours
présents dans les aciers inoxydables austénitiques stabilisés. L'ajout des éléments qui forment
des carbures MC, appelés éléments stabilisants, connus pour leur fort pouvoir carburigéne,
empéche la formation du carbure M23Cs (M = Cr, Fe, Mo) qui est associée a des conséquences

indésirables, notamment la susceptibilité a la corrosion.
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L’¢lément d'alliage niobium est ajouté dans les aciers inoxydables austénitiques pour
améliorer les propriétés mécaniques a hautes températures a travers la fine précipitation
intragranulaire des carbures NbC. Cependant, la stabilité de ces particules fines détermine la
résistance a haute température a long terme de ces aciers stabilises. La présence de Nb augmente
la limite d'élasticité des aciers inoxydables austénitiques, méme a des températures élevées. La
résistance a la corrosion localisée des aciers inoxydables austénitiques dans le milieu NaCl
augmente avec l’augmentation du pourcentage de niobium. L'ajout de 0. 5% - |. 0%
(pourcentage en masse) de vanadium augmente la dureté et la résistance a froid de 80%, sans
aucun effet sur la ductilité.

Le niobium et le vanadium, étaient le centre de plusieurs investigations. Ces éléments
jouent un réle important dans les aciers inoxydables austénitiques en termes d'amélioration des
propriétés mécaniques et en particulier les propriétés tribologiques. L’addition du vanadium et
du niobium, dans un acier inoxydable austénitique est appelée double stabilisation ; elle présente
les avantages suivants : haute résistance a la température élevée et une meilleure résistance a la

corrosion aqueuse.

L’objectif de ce travail consiste a étudier I’influence de 1’addition du vanadium et du
niobium sur la structure, les propriétés mécaniques et le comportement a la corrosion de I’acier

AISI309 dans différents milieux acides.

Ce manuscrit est structuré en trois parties essentielles. La premiére partie est consacrée a
I’analyse bibliographique sur les aciers inoxydables et les aciers inoxydables austénitiques. Une
deuxiéme partie est consacrée aux différentes techniques de caractérisation utilisées pour la mise
en évidence de I’effet de ’addition des ¢léments d’alliage sur le comportement de 1’acier
AISI309 avant et apres différents traitement thermique. Une troisieme partie met en relief les
différents résultats et interprétations obtenus a I’issue de ce travail. Ce travail est acheve par une

conclusion géneérale qui synthétise ce travail de recherche.
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1.1 Les aciers inoxydables

1.1.1 Généralités

Les aciers inoxydables sont définis comme des alliages a base de fer contenant au moins
10,5% de chrome. La formation d’un film mince protecteur d'oxyde de chrome sur la surface de
cet alliage confere a cet acier une bonne résistance a la corrosion et empéche une oxydation plus
rapide [1] [2]. Cependant, parmi les aciers, les nuances d'acier inoxydable sont les plus diverses
et les plus complexes en termes de composition, de microstructure et de propriétés mécaniques,
pour cette raison, les aciers inoxydables sont utilisés dans de nombreux domaines tels que :
I’industrie pétroliere, station de traitement des eaux, l’agroalimentaire, chimie, transport,

médecine, chirurgie et méme dans la construction d’ouvrage d’art.

Les éléments d’alliages sont ajoutés dans ces aciers a fin d’améliorer les propriétés de ces
aciers ; Les différentes nuances d'acier inoxydable ont des compositions différentes. Par
conséquent, la connaissance de I'effet des éléments d'alliage sur la structure et les propriétés est
essentielle. Le nickel augmente la ductilité, le molybdene stabilise le film passif dans les milieux
riches en chlorure ce qui améliore la résistance a la corrosion par pigdres dans les environnements
d'eau salée, le titane stabilise I’acier inox a des températures autre que 1’ambiante, le vanadium et

le niobium sont ajoutés pour améliorer la résistance a chaud [3] [4].

1.1.2 Diagrammes d’équilibre

1.1.2.1 Systéme Fe-Cr

Le fer pur a la température ambiante présente une structure cubique centrée (ferritique),
quand il est chauffé au-dessus de 910°C, il subit une transformation en une structure cubique a
faces centrées (austénitique). Lors d'un chauffage ultérieur a 1400°C, il subit une transformation
vers la structure ferritique, la phase ferritique a basse température est appelée ferrite alpha (o)

tandis que la phase ferritique a haute température est appelée ferrite (J).

L’addition de chrome dans l'alliage augmente la température de transformation de la ferrite

(a) en austénite (y) tout en abaissant encore la température de transformation de 'austénite (y) en

ferrite (J).

Le chrome est un élément alphagene, sa solubilité dans le fer a des températures élevées est

compléte et la solidification de tous les alliages Fe-Cr se solidifie en mode ferritique, le
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diagramme d’équilibre (Figure 1.1) présente a faible teneur en chrome et dans un domaine de
température de 912-1394°C une boucle d’austénite, cette boucle sépare le diagramme en 3 zones
principales :

v' 0<Cr<11%, l’alliage subit une transformation réversible a<>y au chauffage et

I’inverse au refroidissement

v Cr>12,7%, la structure reste ferritique entre la température ambiante et celle du
solidus

v' 11<Cr<12,7%, I’existence de deux phases a et y en équilibre [5] [6].
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Figure 1.1 : Diagramme d’équilibre binaire Fe-Cr [7]

Le diagramme ci-dessus montre aussi la présence d’une autre phase appelée o, qui se forme
en général dans les alliages ayant des teneurs en Cr supeérieures a 20%. Cette phase o , a structure
quadratique complexe a 30 atomes par maille, peut cependant précipiter aux joints des grains
ferritiques o en rendant fragile 1’alliage dans le cas de fortes teneurs en chrome ou pour des

traitements de revenu prolongés [7].
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1.1.2.2 Systéme Fe-Ni

La Figure 1.2 présente le diagramme d’équilibre Fe-Ni, Contrairement au chrome, le nickel
est un ¢lément gammagene, sa présence dans I’acier favorise la formation de la structure

austénitique. En fonction de la teneur en nickel on peut distinguer trois structures :
v Ni > 17%, ’acier se solidifie en mode austénitique ;
v Ni < 5%, la structure est ferritique ;

v 5<Ni<17%, la structure est biphasée, composée d’austénite et de ferrite [8].

1600 w— ]
-‘-""H.._‘_‘_‘-‘-“-‘-"H_._‘_‘_‘-‘_ J— —
14010 ‘hﬂ——ﬂ_"—f—'—
(] =T
1200 / .
¢ ri4y
/|
O 1000 1
£ T o . ¥
% 200 P K
€ =
& 0T |
e.‘ll]ﬂ | = i i
i s
200 {— s
0
0 ) 10 15 20 25 20 35 q(
Mickeal (weight =a)

Figure 1.2 : Diagramme d’équilibre des alliages binaires Fe-Ni [8]

1.1.2.3 Systéme Fe-Cr-C

L'addition de carbone élargit la boucle de la phase y dans le diagramme Fe-Cr, de sorte que

ces aciers seront austenitiques a des températures élevées.

La (Figure 1.3) représente une projection sur le plan température/teneur en chrome, des
coupes du diagramme Fe-Cr-C pour des teneurs croissantes en carbone illustre I’influence

gammagene du carbone. Puisque le domaine y ne disparait que pour des teneurs croissantes en
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chrome lorsque la teneur en carbone augmente; pour 0%C, la structure est ferritique a toute
température pour une teneur en chrome au moins égale a 13% , pour 0,25% C il faut que la teneur
en chrome soit au moins de 24% pour obtenir le méme résultat [9].

1600

1400 ¢

o

C0,25%

Température &C)

800

600

30

Figure 1.3 : Projection sur le plan température / teneur en chrome des coupes du diagramme Fe-Cr-C
pour des teneurs croissantes en chrome [9]

1.1.3 Classification des aciers inoxydables

Les aciers inoxydables sont classés selon leurs structures cristallographiques en quatre
familles [10] :

v' Les aciers martensitiques

v’ Les aciers ferritiques

v' Les aciers austénitiques

v' Les aciers austéno-ferritiques

1.1.3.1 Les aciers inoxydables martensitiques

Les aciers inoxydables martensitiques (Figure 1.4) sont bases sur le systeme ternaire Fe-
Cr-C. lIs subissent une transformation allotropique et forment de la martensite a partir de

l'austénite dans la plupart des traitements thermiques. Ce traitement thermique consiste en une
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trempe dont la température située entre 980 et 1100°C dépend de la teneur en C avec un

refroidissement a I’huile ou a I’air et en un revenu final au-dessus de 600°C.

Ces aciers comprennent de 11,5% a 18% de chrome et des teneurs en carbone pouvant aller
jusqu'a 1,2%. D’autres éléments tels que le titane et I'aluminium sont ajoutés aux aciers
inoxydables martensitiques a faible teneur en carbone pour favoriser la précipitation des
intermétalliques tels que NiTi et NiAl lors de la trempe, le molybdéne et le tungsténe sont

nécessaires pour le durcissement de ces aciers par les carbures MoC et WC.

Les aciers inoxydables martensitiques sont magnétiques et sont généralement utilisés dans
des applications ou la dureté et/ou la résistance a l'usure est nécessaire. Ces aciers sont

principalement utilisés pour la fabrication des couteaux et d’instruments chirurgicaux [11].
Il existe essentiellement trois types d'aciers inoxydables martensitiques :

v Le premier type comprend ceux qui contiennent du carbone et qui sont durcis par
la précipitation du carbure de fer lorsqu'ils sont trempés a basse température ou
par la précipitation du carbure d'alliage lors du revenu a des températures plus

élevées (durcissement secondaire).

v Le deuxiéme type est celui des aciers qui contiennent de faibles quantités de
carbone mais qui sont durcis par la précipitation de particules de cuivre ou

d'intermétalliques lors de la trempe.

v' Le troisieme type est celui qui est durci par la précipitation des carbures d'alliage

et des intermétalliques.

Les trois types ont en commun une teneur élevée en chrome et des combinaisons d‘alliages
permettant une austénitisation a une température élevée et des températures de début et de fin de
martensite qui permettent d’atteindre la température d'austénitisation pour obtenir une structure

presque entierement martensitique avec de petites quantités d'austénite retenue [12].

Les propriétés mécaniques des aciers inoxydables martensitiques sont fortement
influencées par les traitements thermiques. Le traitement de durcissement augmente la limite
d’élasticité de ces aciers de 275MPa a 1’état recuit a 1900 MPa, la dureté augmente de 150HB a
600HB a 1I’état complétement durci [10].
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Les aciers inoxydables martensitiques sont utilises pour la fabrication des tuyautages a
vapeur, les hydro turbines de grandes dimensions, les canalisations d'eau, les canalisations et les
vannes pour l'affinage du pétrole. Les aciers martensitiques a haute teneur en chrome et en

carbone sont utilisés pour la fabrication des instruments chirurgicaux et des engrenages [13].

Figure 1.4 : Microstructure de 1’acier martensitique [14]

1.1.3.2 Les aciers inoxydables ferritiques

Les aciers inoxydables ferritiques (Figure 1.5) ont une structure cubique a face centrée, ils
contiennent 10,5 a 30% de Cr, jusqu'a 0,20% de C, plusieurs nuances d'aciers inoxydables
ferritiques contiennent également d’autres ¢léments en teneurs faibles tels que le molybdéne pour
une meilleure résistance a la corrosion par piqdres, le titane et le niobium pour une meilleure
résistance a la corrosion intergranulaire. Ils sont ferritiques a toutes les températures, c'est-a-dire

qu'ils ne subissent pas de transformations de phases lors de traitements thermiques [1] [15].

A travers le temps, les aciers inoxydables ferritiques sont évolués en trois générations par

rapport & leurs gammes de compositions générales :

v’ Lesalliages ferritiques de premiere génération (types 430, 422 et 446), contiennent
des teneurs moyennes en chrome avec des teneurs en carbone relativement élevées.
Ces aciers ne sont pas ferritiques a 100% parce qu'ils forment un peu d’austénite
dans leurs structures pendant la solidification et le refroidissement ou lorsqu'ils
sont chauffés a une température élevée. L'austénite formée a haute température se

transforme en martensite au cours du refroidissement.

10
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v’ Les alliages ferritiques de deuxiéme génération (types 405 et 409) ont été
développés pour minimiser la formation de la martensite dans la structure
ferritique. lls ont des teneurs faibles en chrome et en carbone, ils contiennent
souvent des éléments alphagenes et en méme temps carburigenes (Nb ou Ti) qui

lient le carbone et I'azote, favorisant ainsi la stabilité de la ferrite.

v' Les aciers inoxydables ferritiques de troisiéme génération (types444) ont des
teneurs élevées en chrome, de faibles teneurs en carbone et azote et de faibles taux
d'impuretés. Ces aciers sont souvent développés pour des applications
spécifiques. La stabilisation de ces alliages par des éléments carburigénes réduit
leur susceptibilité a la fissuration intergranulaire apres le soudage, améliore la
ténacité et réduit la susceptibilitt a la corrosion par piqlres dans les
environnements de chlorure et a la corrosion sous contrainte. A I'état recuit, les
aciers inoxydables ferritiques faiblement alliés ont des propriétés mécaniques
similaires aux aciers inoxydables austénitiques faiblement alliés, comme le type

304. La limite d'élasticité typique est comprise entre 205 et 345 MPa.

Ces aciers présentent une bonne résistance a la corrosion par pigdres et a la corrosion sous

contrainte [10].

Figure 1.5 : Microstructure de 1’acier ferritique [14]

1.1.3.3 Les aciers inoxydables austénitiques

Les aciers inoxydables austénitiques contiennent de 16 a 25% Cr en plus d'additions

suffisantes de Ni, Mn ou N en teneurs suffisantes pour qu’ils restent a I’état austénitique. Les

11
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aciers inoxydables austénitiques presentent également une résistance supérieure au fluage par
rapport aux nuances ferritiques, ils sont caractérisés aussi par une bonne résistance a la corrosion,

une bonne ténacité et une trés bonne soudabilité.

IIs sont utilisés dans presque tous les types d'applications et d'industries tels que : les
systemes de tuyauterie, les échangeurs de chaleur, les circuits de refroidissements, les réservoirs
et les cuves de traitement pour les industries alimentaires, chimiques, pharmaceutiques et autres
industries de transformation. Leur microstructure a phase unique (Figure 1.6) leur confére une
soudabilité facile et une basse limite élastique. Les aciers austénitiques sont souvent utilisés dans
des applications nécessitant des matériaux non magnétiques car ce sont les seuls aciers non
magnétiques. Les inconvénients de ces aciers sont leur codt éleve et leur sensibilité a la rupture

par corrosion sous contrainte

Les aciers inoxydables austénitiques peuvent étre classés en trois groupes basés sur la

composition d’alliage :

e Alliage a faible teneur en carbone, ces aciers présentent une bonne résistance a la corrosion
intergranulaire ;

e Les aciers austénitiques fortement alliés tels que les aciers a haut carbone (AISI304H) et les
aciers stabilisés (AISI 321, 347 et 316Ti) ou les aciers alliés a I’azote (AISI304LN et
316LN), ces aciers sont utilisés a des températures élevées ;

e Les aciers fortement alliés a haute résistance thermique, tels que 353MA, sont utilisés dans

les environnements agressifs a haute température (supérieurs a 750 °C) [16].

Nous examinerons plus en détail cette famille d’acier au sous chapitre 1.2

Figure 1.6 : Microstructure de ’acier austénitique [14]
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1.1.3.4 Les aciers inoxydables austéno-ferritiques

Les aciers inoxydables duplex (par exemple grade S31803) sont constitués de chrome (18-
26%) de nickel (4-7%), de molybdene (0-4%), de cuivre et de fer.

En dehors des aciers purement ferritiques ou des aciers purement austénitiques, le
traitement thermique des aciers austéno-ferritiques a pour but non seulement de mettre en solution

les précipitations mais aussi d’établir la répartition des quantités de phases structurales

(Figure 1.7) [17] [18].

Les teneurs en éléments alphagenes et gammagenes sont choisies de telle sorte que la
proportion de ferrite et d’austénite obtenue apres traitement thermiques a haute température, de

950 a 1120°C, suivant les nuances soit de 1’ordre de 50% [9].

La limite conventionnelle d'élasticité et la résistance a la traction des aciers austéno-
ferritiques, est plus élevée que celle des aciers ferritiques ou austénitiques, elle est comprise entre
550 et 690 MPA [10]. L’avantage effectif de résistance par rapport aux aciers ferritiques et
austénitiques se maintient aux hautes températures [19]. Les aciers inoxydables austéno-
ferritiques sont utilisés pour la fabrication des tuyauteries de pétrole et du gaz, des valves et des
pompes travaillant dans les milieux agressifs tels que les acides sulfuriques et phosphoriques. Les
aciers duplex présentent une bonne résistance a la corrosion sous contrainte ou par piqdres par

rapport a celle des aciers inoxydables austénitiques.

Comme les aciers inoxydables duplex forment un certain nombre de précipités fragilisant a
des températures relativement basses, ils ne sont pas recommandés pour les applications de

service dépassant environ 280°C [20].

Figure 1.7 : Microstructure de 1’acier austéno-ferritique [21]
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1.2 Les aciers inoxydables austénitiques

1.2.1 Généralités

Les nuances austénitiques représentent 70 a 80% de la production totale des aciers
inoxydables. Ils sont employés dans de nombreux domaines, y compris les industries alimentaires
et pharmaceutiques, les appareils électroménagers, les transports, I'ingénierie énergétique, les
applications architecturales décoratives, les centrales nucléaires, et les équipements hospitaliers.
Leurs principaux avantages sont leur facilité de formage et de soudure, leur résistance mécanique
et leur ténacité, et bien sar, leur résistance a la corrosion. Certaines qualités fortement alliées sont
utilisées pour le service a trés haute température [au-dessus de 1000 ° C (1830 °F)] pour des
applications telles que les installations de traitements thermiques. En plus des teneurs en chrome
superieures, ces alliages contiennent normalement des teneurs plus élevées en silicium (et parfois
d'aluminium) et en carbone, pour maintenir respectivement la résistance a I'oxydation et / ou a la
carburation et la résistance. Ces aciers ont deux caractéristiques métallurgiques principales : ils
contiennent suffisamment de chrome pour leur conférer un caractére inoxydable et suffisamment

d’éléments gammagenes pour leur attribuer leur structure cubique a faces centrées [20] [21] [22].

Les aciers inoxydables austénitiques contiennent 16 a 28% en poids de chrome et une
quantité suffisante d'éléments de stabilisation d'austénite comme le nickel, le manganese et le
carbone pour avoir une microstructure austénitique a la température ambiante. Le nickel est
I'élément de substitution de base utilisé pour stabiliser l'austénite, de sorte que les aciers
inoxydables austénitiques sont généralement considérés comme alliage Fe-Cr-Ni ternaire.

En outre, les aciers inoxydables austénitiques dus a la structure CFC sont dans de nombreux
cas plus appropriés pour étre utilisés a des températures élevées (notamment supérieures a 550 °C)

car ils ne perdent pas leur résistance aussi rapidement que les autres structures a base de fer [23].

Les aciers inoxydables austénitiques de base présentent une faible résistance a la traction
(inférieure @ 300MPa). Cette résistance peut étre améliorée par divers mécanismes de
durcissement soit en solution solide par des éléments interstitiels, en particulier I'azote ou bien

par I’affinement des grains [20].
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1.2.1.1 Systéme Fe-Cr-Ni

La structure a haute température de 1’alliage ternaire Fe-Cr-Ni dépend essentiellement de
la proportion relative du chrome, élément alphagene, qui rétrécit le domaine vy et stabilise la ferrite
d ou a selon la température et le pourcentage du nickel (élément gammagene). L’influence des
teneurs en chrome et en nickel sur la constitution a haute température des aciers austénitiques

peut étre mise en évidence a partir des sections isothermes du diagramme d’équilibre ternaire Fe-

Cr-Ni.

L'addition de nickel au systeme Fe-Cr élargit également la boucle vy et rend l'austénite une
phase stable a température ambiante. Ce systeme de ternaire est la base pour les aciers

inoxydables austénitiques et duplex [13].

La (Figure 1.8) montre une section isotherme du diagramme d'équilibre ternaire Fe-Cr-Ni
a 750°C .Les positions des deux nuances austénitiques connues, 18Cr-12Ni et 20Cr-25Ni sont
identifiées dans le diagramme. Souvent, des éléments d’insertion (C, N) ou de substitution (Mo,
Mn, Nb et Va) sont additionnés pour obtenir les propriétés exigées. Ils peuvent étre classifiés

comme des ¢léments stabilisants de la ferrite ou de I’austénite [23].

Ni

Data curves / Grid: at.%
Axes scaling: at.%

20

80

20 40 60 O+OL 80
Cr 2

Figure 1.8 : Section isotherme du diagramme Fe-Cr-Ni a 750°C [24]
Une variété de nuances d'acier inoxydable a été développées au cours des années. Chaque
nuance a une composition chimique différente et des avantages distincts, puisque la structure des
aciers inoxydables a la température ambiante a une influence sur les propriétes. La base des

différents aciers inoxydables est le systeme Fe-Cr. Les principaux types de structure sont
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austénitiques, ferritiques, martensitiques, et austéno-ferritiques. Chaque structure contient
différentes nuances d'aciers inoxydables. L'institut américain du fer et de I'acier (AISI) a désigné
difféerentes nuances d'aciers inoxydables par des nombres a trois chiffres. Certains aciers
austénitiques couramment utilisés sont identifiés comme les types 201, 301, 304, 309, 310, 316.
Environ 200 grades sont disponibles. L'acier inoxydable austénitique contient typiquement de 12
a 25% en poids de Cr, de 8 a 25% de Ni et de 0 a 6% de molybdene. Les aciers inoxydables
austénitiques largement utilisés sont des nuances AISI 304 et 304L et sont suivis par AISI 316 /
316L. Ensemble, ces nuances représentent plus de 80% du tonnage total des aciers inoxydables
[25].

1.2.1.2 La série AIS1300

Les compositions des aciers inoxydables austénitiques couvrent une large gamme. Les
deux principaux éléments d'alliage sont du chrome et du nickel, de sorte que les aciers sont
souvent désignés par leur teneur en Cr et Ni [26]. Parmi les aciers inoxydables austénitiques ; les
alliages de la série 300 sont les plus anciens et les plus couramment utilisés. La plupart de ces
alliages sont basés sur le systeme 18Cr-8Ni, avec d’autres éléments d'alliages ou des
modifications pour fournir des propriétés améliorées. Le type 304 est la base de cette série
d'alliage, il représente la catégorie austénitique la plus couramment choisie. Le type 316 contient
2% de Mo afin d'améliorer la résistance a la corrosion par pigdres. Les nuances stabilisées, 321
et 347, contiennent de petites quantités de Ti et de Nb, respectivement, pour se combiner avec le
carbone et réduire la tendance a la corrosion intergranulaire due a la précipitation au carbure de
Cr. Les nuances L a faible teneur en carbone (304L, 316L) ont été largement utilisées parce
qu’elles présentent une bonne résistance a l'attaque intergranulaire et a la fissuration par corrosion

sous contrainte [13].

Les principales compositions des aciers inoxydables austénitiques de série AISI300 sont

indiquées dans le Tableau 1.1.
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Tableau 1.1 : Composition des séries AISI300 (% en poids) [26]

Composition chimique (% en poids)

AlSI
(Etats-Unis) C Si Mn Cr Ni Mo Ti Nb Al | Va
max. | max. | max.
301 015 | 100 |200 |16-18 |6-8
302 015 100 |200 |17-19 |8-10
304 0.08 | 1.00 |2.00 |18-20 | 8-12
310 025 | 150 |2.00 |24-26 | 19-22
316 0.08 | 100 |200 |16-18 |10-14 | 2.0-3.0
321 0.08 | 100 |200 |17-19 |09-12 5x%C min.
347 0.08 | 1.00 |[200 |17-19 |9-13 10x%C min.

a.1.2.1.2.1 Acier inoxydable de type 25-12 (AIS1309)

Cet acier fait I’objet de notre étude, il s’agit d’acier austénitique contenant 23 a 25% Cr et

12 a 15% Ni. Des additions de silicium augmentent la résistance a 1’oxydation. Leur structure est

maintenue austénitique en ajustant les éléments Cr, Ni et C et parfois composée d’austénite et une

faible proportion de ferrite. Les aciers inoxydables de ce type ont une bonne résistance a

I’oxydation jusqu’a 1100°C et a des atmosphéres légérement sulfureuses. Ils ne sont pas

utilisables entre 600 et 900°C a cause de la précipitation de la phase sigma qui les rend fragiles

[27].

b.Composition Chimique

La composition chimique de 1’acier 25-12est donnée par le Tableau 1.2,

Tableau 1.2 : Composition chimique de I’acier inoxydable austénitique 25-12 [27]

Composition Chimique (% poids)
Normes | Désignation C Si Mn P S Ni Cr Mo N
JIS SCH13 0.2-05 | <2 <2.0 | <0.04 | <0.04 | 11.14 24-28 | <0.5
ASTM | HH 0.2-05 | <2 <2.0 | <0.04 | <0.04 | 11.14 24-28
ASTM | Typel 0.2-0.45 | <1.75 | <25 | <0.05 | <0.05 | 23-28 <0.5
ASTM | Type Il 0.2-0.45 | <1.75 | <25 | <0.05 | <0.05 | 23-28 <0.5
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1.2.2 Structure des aciers inoxydables austénitiques
1.2.2.1 Influence des éléments d’alliages

Les aciers inoxydables austénitiques avec un systeme de base Fe-Cr-Ni sont fréeqguemment
utilises pour des applications a haute température. Les différents éléments d'alliages ont des effets
specifiques sur les propriétés de I'acier inoxydable, ils déterminent les propriétés qualitatives de
ces aciers [14]. Le nickel est ajouté pour stabiliser l'austénite, ce qui augmente fortement la
résistance générale aux environnements corrosifs. Une teneur élevée en chrome confére a l'acier
inoxydable une excellente résistance a la corrosion. Puisque le chrome est un élément alphagene,
il favorise la formation de la ferrite donc il devrait étre équilibré par d’autres éléments
stabilisateurs d'austénite pour qu'une structure austénitique soit stable. Les éléments alphagénes
sont le chrome, le molybdene, le silicium, le vanadium et le niobium, tandis que les éléments

gammagenes sont le nickel, le manganése, le carbone et I'azote [18].

L'un des moyens les plus pratiques pour représenter l'effet de divers éléments sur la
structure de base des aciers inoxydables chrome-nickel est le diagramme de Schaeffler
(Figure 1.9). Ce dernier montre les régions d'existence des trois phases : I'austénite, la ferrite et la

martensite a température ambiante pour les alliages fer-chrome-nickel [28].

Le nickel et le chrome équivalents sont calculés en fonction des différentes concentrations
des éléments stabilisants l'austénite ou la ferrite [29].

Ni.q = [Ni] + [Co] + 0.5[Mn] + 30[C] + 0.3[Cu] + 25[N](wt%) (1.1)

Crpq = [Cr] + 2.0[Si] + 1.5[Mo] + 5.5[Al] + 1.75[Nb] + 1.5[Ti] + 0.75[W](wt%) (1.2)
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Figure 1.9 : Diagramme de Schaeffer des aciers inoxydables a 1’état brut de soudage [7]
L’augmentation de la teneur en chrome équivalent permet de faire apparaitre une proportion
de ferrite plus importante. Pour restaurer la structure austénitique, il suffit d'augmenter la teneur

en nickel équivalent.

a.Chrome

Le chrome est I'élément d'alliage le plus important dans les aciers inoxydables. C’est un
élément alphagene ; il étend le domaine ferritique (o ou d), et diminue ou supprime le domaine
austénitique y de telle sorte qu’au-dela de 13% dans 1’alliage, sa structure reste ferritique de la
température ambiante a la fusion.

Le chrome est ajouté principalement pour donner une protection contre la corrosion a l'acier
inoxydable. La résistance a la corrosion augmente avec l'augmentation de la teneur en chrome. Il
est particulierement efficace dans les environnements oxydants tels que l'acide nitrique. Avec
l'addition de chrome, un oxyde de steechiométrie (Fe, Cr)203 se forme sur la surface de I'acier. La
présence de chrome augmente la stabilité de I'oxyde car il a une affinité beaucoup plus élevée

pour I'oxygeéne que le fer. Cependant la présence de chrome plus que la teneur en chrome

La limite supérieure pratique de I'addition de chrome est d'environ 30%, au-dessus de cette
limite la tendance a la formation de phases intermétalliques au cours de maintien en température

devient un probléme entrainant la détérioration des propriétés mécaniques de I’acier [30] [31].
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b. Carbone

Le carbone a un double rdle dans les aciers inoxydables :

» Comme élément gammagene il favorise la structure austénitique ;

> Le carbone soluble en grande proportion dans la phase austénitique a haute température peut
précipiter de la solution solide austénitique sursaturée au cours d’un traitement de revenu
effectué a une température inférieure a la courbe limite de solubilité du carbone. pour un
acier 18-10 a 0,10%C, cette température de I’ordre de 1150°C pour solubiliser tout le
carbone avant refroidissement rapide a la tempeérature ambiante, sans apparition de
transformation martensitique. Le carbone précipité sous forme de carbure contenant 90%
de chrome en poids, la formation de carbures provoque un appauvrissement de la solution
solide en contact direct notamment aux joints de grains. Il en résulte donc une zone anodique
par rapport au centre des cristaux d’austénite. Cette hétérogénéité est d’autant plus marquée
avec un revenu dans un intervalle de température de 600 a 900 °C que les phénomeénes de
diffusion sont trop longs pour provoquer la réhomogénéisation des cristaux d’austénite

apres précipitation du carbure [32].

c. Nickel

La raison principale de I'addition de nickel aux aciers inoxydables austénitiques est la
formation d’une microstructure austénitique. La teneur de nickel varie de zéro dans les aciers
inoxydables ferritiques faiblement alliés jusqu'a 20% dans les aciers super-austénitiques. En
ajoutant suffisamment de nickel, I’intervalle de la phase austénitique peut étre considérablement
étendu de sorte que l'austénite soit stable jusqu'a la température ambiante. La coupe du diagramme
ternaire Fe-Cr-Ni (Figure 1.10) montre que la boucle y se déplace vers les teneurs élevées en
nickel. Cependant, 1’effet gammageéne du nickel est beaucoup plus faible que celui du carbone.
Par convention, un coefficient 1 est affecté a I’effet gammagéne du nickel, et 30 a celui du carbone
[33].

Le nickel ne forme pas les carbures et ne favorise généralement pas la formation de
composés intermétalliques, mais sa présence dans l'alliage peut influencer la cinétique de la
précipitation [14] [34].
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Figure 1.10 : Coupe du diagramme ternaire Fe-Cr-Ni pour des teneurs croissantes en nickel [7]

Le nickel augmente la dureté, la ductilité, la soudabilité et la résistance a la corrosion en
général et de l'acier inoxydable, en particulier celle par piqdres. Une forte teneur en nickel dans
la matrice peut rendre le coefficient de dilatation thermique de l'alliage proche de celui de la
couche d'oxyde, ce qui réduit le risque de la rupture de I'oxyde, donnant une augmentation de la

résistance a la corrosion a haute température [23].

d. Cuivre

Le cuivre favorise la structure austénitique et augmente la résistance a la corrosion de
I’acier inoxydable dans certains acides. Le cuivre permet de former des précipités a 1’échelle
nano. Ce qui permet d’améliorer la résistance au fluage a des températures é€levées apres
vieillissement. Certains résultats montrent que les précipités riches en cuivre se forment
indépendamment des autres phases [35].

e. Silicium
Le silicium est un élément alphagene, il améliore la résistance a 1’oxydation de 1’acier
inoxydable en formant une sous-couche dense d’oxyde de silicium sur la surface. La plupart des
aciers inoxydables austénitiques limitent la teneur de silicium a 0,75%. Si le silicium devient trop
élevé, il favorisera la formation de la ferrite et, pendant le travail a froid, il provoque la
transformation en martensite. Compte tenu de son réle sigmagene (risques de fragilisation), son

ajout doit étre, cependant, limité a des teneurs comprises entre 1 et 2.5% [36].
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f. Manganeése

Le manganése est considéré comme un élément gammagene, son teneur dans les aciers
inoxydables est comprise entre 1,5 et 1,75%. Le manganeése participe a la stabilité des aciers
inoxydables par trois choses :

Il favorise la formation d'austénite

Se combine avec le soufre pour former des sulfures de manganese

Augmente la solubilité de l'azote.

Améliore la ductilité a chaud

Le seul aspect négatif du manganese est sa tendance a former des inclusions dans I'acier, en
particulier en présence de soufre. Pour cette raison, certaines applications de semi-conducteurs
limitent le manganeése & 0,5% maximum ou dans certains cas a 0,05% maximum Dans certains
nuances d’aciers inoxydables le manganese remplace le nickel a fin d’améliorer la résistance a la

corrosion intergranulaire et la corrosion sous contrainte [14].

g. Aluminium
L’aluminium est un élément alphagene ; il n’a aucune tendance a former des carbures, mais
ameéliore la résistance a la corrosion. Dans les aciers a durcissement par précipitation, I’aluminium
est utilisé pour former des composés intermétalliques qui augmentent la résistance mécanique au

cours du vieillissement [31].

h. Phosphore

Le phosphore augmente la sensibilité a la fragilité au revenu, une teneur élevée peut

entrainer une augmentation de la limite d'élasticité dans les aciers austénitiques Fe-Cr-Ni [37]

i. Soufre

Afin d'augmenter l'usinabilité des aciers inoxydables, le soufre est ajouté a des teneurs de
I’ordre de 0,2%, mais a ce niveau, le soufre réduit légeérement la résistance a la corrosion, la
ductilité, la soudabilité et la formabilité. Des niveaux plus faibles de soufre peuvent étre ajoutes
pour diminuer le durcissement au cours de travail dans ces aciers. Pour améliorer la formabilité.

Une teneur Iégerement plus élevée en soufre améliore egalement la soudabilité de I'acier [14].
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j- Molybdéne
Le molybdéne augmente significativement la résistance a la corrosion uniforme et localisée.
Il augmente quelque la résistance mécanique et favorise fortement une microstructure ferritique.
Cependant, le molybdene augmente également le risque de formation de phases secondaires dans
les aciers ferritiques, duplex et austénitiques. Dans les aciers martensitiques, il augmentera la
dureté a des températures de trempe plus élevées en raison de son effet sur la précipitation du
carbure [1] [14].

k. Niobium

Le niobium posséde une forte affinité chimique au carbone ce qui conduit a des effets trés
importants suite a la précipitation des carbures a haute température. Généralement, ces petits
précipités se forment aux niveaux de joints de grains ce qui provoque I’affinement de la

microstructure donc une augmentation de la résistance.
L’ajout de niobium dans 1’acier a trois effets principaux :

e L’affinement de la structure par I’inhibition au grossissement des grains austénitiques au
cours de réchauffage ;
e Durcissement par précipitation des carbures durs et stables de type MC (Figure 1.11) ce qui
améliore les propriétés mécaniques ;
o il retarde usuellement la transformation y/a lorsqu’il est présent en solution.
Le niobium est un élément fortement alphagéne, utilisé surtout dans les aciers austénitiques pour
améliorer la résistance a la corrosion intergranulaire, mais il améliore également les propriétés

mécaniques a haute tempeérature [38].

Angelo Fernando Pdilha et al. [39] a étudié¢ I’influence de I’addition de niobium a
différentes concentrations (0, 0.4, 0.89, 1.74, 1.88) sur la structure et les propriétés mécaniques
de I’acier inoxydable austénitique (Fe-15%Cr-15%Ni), ’addition de niobium élargit I’intervalle
de solidification ce qui provoque la précipitation de la phase laves (Fe, Ni, Cr) 2Nb et améliore

les propriétés mécaniques tels que la dureté, la résistance a la rupture et la résistance élastique.
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Figure 1.11 : Structure cristallographique de NbC [38]

I. Vanadium

Le vanadium parmi les éléments qui présentent une grande affinité chimique au carbone de
tel sort que le carbure de vanadium VaC se forme méme pour une teneur faible en vanadium de
I’ordre de 0,1% [40].

Le vanadium est utilisé comme un formateur de précipité dans les alliages résistants au
fluage, généralement & faible teneur en carbone contenant de I'azote et présentant une résistance
élevée a la corrosion intergranulaire. Le vanadium forme des nitrures tels que VVaN et CrVaN, qui
ont été considérés comme des précipités efficaces et stables. Comme le molybdene, le vanadium
forme un oxyde a faible point de fusion, Va>,O5 (690 °C). Pour éviter la formation de cet oxyde
dans les alliages contenant du vanadium, dans la plupart des cas, la teneur en vanadium doit étre

inférieure a 0,5%.

Le vanadium forme des carbures et des nitrures a des températures plus basses, favorise la
formation de la ferrite dans la microstructure et augmente la ténacité. 1l augmente la dureté des
aciers austénitiques en raison de son effet sur le type de carbure présent. Il augmente également

la résistance au revenu [41].

Abbasi et al. [42] a étudié I’influence de I’addition de vanadium a différentes concentrations
(0,0.5, 1, 2, 3) sur les propriétés mécaniques de 1’acier inoxydable Cr-Ni-Mo-Cu-Ti, les résultats
montrent que 1’addition de vanadium a une teneur inférieure ou égale a 1% améliore les propriétés

mécaniques tels que la dureté et la résistance a la rupture, au-dela de cette concentration les
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propriétés diminuent a cause du caractére alphagene de vanadium qui favorise la formation de la

ferrite.

BumPark et al. [43] a étudié I’influence de vanadium a 3% sur la résistance au fluage de
I’acier inoxydable austénitique stabilis¢ au niobium18Cr9Ni3CuNbN, a 700°C le niobium se
précipite sous forme MX et le vanadium favorise la précipitation de la phase Z riche en vanadium,

cette derniére augmente la résistance au fluage de ’acier.

1.2.2.2 Traitements thermiques des aciers inoxydables austénitiques

a. Traitement de mise en solution

Le traitement de mise en solution est le traitement thermique le plus fréquemment
recommandé pour les aciers inoxydables austénitiques avant leur mise en service. L'objectif
principal de ce traitement, comme son nom l'indique, est de dissoudre les phases précipitées lors
du traitement thermomécanique du matériau, notamment les carbures riches en chrome de type
M23Cs, oU M = Cr, Fe, Mo. Comme la précipitation du carbure M23Ce Se produit dans la plage de
température de 450 a 900°C, dans ce cas la limite inférieure de température pour le traitement de
mise en solution doit étre supérieure a 900°C. Au-dela de cette température, les carbures
commencent a se dissoudre ; ce phénomeéne nécessite un temps de maintien élevé pour assurer

une dissolution compléte des carbures.

La croissance des grains limite la température maximale de recuit de mise en solution. En
particulier, la croissance anormale des grains, également connue sous le nom de recristallisation
secondaire, doit étre évitée. Pour les aciers inoxydables plus classiques, tels que AlIS1201, 202,
301, 302, 303, 304, 304L, 305 et 308 les températures de traitement sont d'environ 1010 a 1120°C.
Pour les aciers contenant plus de carbone tels que les AISI 309 et 310 ou les aciers contenant du
molybdéne tels que AISI 316, 316L, 317 et 317L, la température minimale doit étre augmentée a
1040°C alors que le maximum doit étre maintenu a 1120°C. Dans le cas des aciers stabilisés, plus
susceptibles a la recristallisation secondaire, le cas de I’acier AISI32 stabilisé au titane, la plage
de température de recuit de mise en solution doit étre entre 955 et 1065°C, et elle est entre 980 et
1065°C pour les aciers AISI 347 et 348 stabilisés au niobium. En revanche, la vitesse de
refroidissement influe sur la mise en solution des précipités. Dans le cas des aciers de type
AISI309 et 310 contenant une teneur maximale en carbone et susceptibles de provoquer une

précipitation du carbure, le refroidissement par eau est obligatoire. Comparés aux cas des types
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stabilisés AISI321, 347 et 348, le refroidissement par air est suffisant pour éviter la
sensibilisation [7]

b. Recuit de stabilisation

Le recuit de stabilisation est utilisé pour les aciers inoxydables austénitiques stabilisés afin
d'assurer une résistance maximale a la corrosion intergranulaire. Apres le traitement de mise en
solution, une partie du carbone demeure liée sous forme de phases primaires, telles que les
carbures (MC), carbonitrures M(C, N), nitrures (MN) ou carbosulfures (M4C>Sz), ou M=Ti, Nb
ou Va. L autre partie du carbone reste dans la solution solide et peut précipiter sous forme de
carbures secondaires MC ou M23Cs & des températures inférieures, car la solubilité du carbone
dans l'austénite au-dessous de 900°C est trés faible. La température de début de précipitation des
carbures MC est thermodynamiquement plus stable par rapport a la température de précipitation
des carbures riches en Cr du type M23Cs. Par conséquent, le maintien de I'acier, apres recuit de
mise en solution, a des températures allant de 845 a 955°C jusqu'a 5 heures, favorise la

précipitation de MC au détriment de M23Cs [7].
1.2.2.3 Précipitation dans les aciers inoxydables austénitiques

La précipitation est le facteur qui influence le plus les propriétés mécaniques des matériaux
a haute température. La formation, le grossissement et la dissolution des précipités doivent étre
contr6lés pour obtenir de bonnes propriétés de fluage. Des recherches approfondies sont toujours
en cours pour un meilleur contrdle du processus de précipitation afin d'obtenir des performances
plus fiables des alliages pendant les longues périodes de service. Le processus de précipitation
dans l'acier inoxydable austénitique, similaire aux autres systemes d'alliage, est basé sur la
diminution de la limite de solubilité des éléments d'alliage dans l'austénite au cours du
refroidissement. Pour cette raison, les aciers inoxydables austénitiques sont genéralement soumis,
avant leur mise en service, a un traitement de mise en solution effectué entre 1050 et 1150°C,
ayant pour but la dissolution des carbures précipités ainsi que la plupart des autres phases
intermétalliques. Lorsque l'alliage est vieilli en service, les éléments sursaturés diffusent et
réagissent pour former des précipités. Le type, la morphologie, la taille, la distribution et la
stabilité des précipités sont des facteurs qui influent sur la structure et le comportement au fluage
de l'alliage [44].

26



Etude bibliographique

1.2.2.3.1 Précipitation des carbures de type MC

L’addition des éléments stabilisants tels que (Ti, Nb, Va, Zr.. .etc.) ralentie la précipitation
et la coalescence des carbures M23Ce riches en chrome et accroit ainsi la résistance a la corrosion
intergranulaire. L’appauvrissement en carbone de 1’austénite a lieu par formation sélective des
carbures MC (TiC, NbC, VaC...). Ces derniers cristallisent avec une structure CFC de type NaCl
(Figure 1.12) [45].

Figure 1.12 : Structure cristallographique de type NaCl des carbures de vanadium et des carbures de
niobium (MC) [46]

Les paramétres cristallins, I’énergie de cohésion calculée et D’enthalpie de formation

des MC (M = Va, Nb) sont présentés dans le Tableau 1.3.

Tableau 1.3 : Parameétres cristallins optimisés, I'énergie de cohésion calculée et I’enthalpie de formation
des carbures MC (M = Va, Nb) [46].

carbures Parametre de L’énergie de L’enthalpie de
maille(A) a=b=c cohésion formation (kJ/mol)
VaC 4.16 -8.1 -116.6
NbC 4.48 -9.5 -140.9

Les carbures MC précipitent de fagon intergranulaire. Cependant une précipitation
intergranulaire a lieu dans certaines conditions, notamment quand les températures
d’austénitisation sont élevées, par exemple les zones soudées [37]. La solubilité de MC dans les

aciers austenitiques est donnée par la relation :
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Log[M][C] = A — H/T (1.3)

Ou [M] est le pourcentage en poids d’élément stabilisant en solution solide ;
[Clest le pourcentage en poids du carbone en solution solide ;
Le produit [M][X] est souvent désigné comme produit de solubilité
A, H, T sont respectivement une constance, I’enthalpie de la solution, et la température.
Le Tableau 1.4 donne quelques valeurs pour les coefficients A et H dans le cas de 1’équilibre
de VaC et de NbC dans I’austénite. Ces expressions sont déterminées a partir de données
expérimentales ou de calculs thermodynamiques [45].

Tableau 1.4 : Constante A et enthalpie H des produits de solubilité des carbures VaC et NbC dans
’austénite [45].

Domaine de validité A H
3.71 5309
VaC 800-1100°C
4.44 6700
3.36 7167
NbC 900-1200°C
3.66 7261

Les carbures metalliques sont des composés qui présentent des propriétés physiques
remarquables : sur le plan thermodynamique (point de fusion élevé), et mécaniques (grande dureté
et résistance a chaud). Le Tableau 1.5 présente les valeurs de quelques-unes de ces propriétés.

Tableau 1.5 : Quelques propriétés générales des VaC et NbC [45].

Composés | Microdureté (MPa) | Module de Young (MPa) | Température de fusion (°C)
NbC 24000 510000 3600
VaC 29000 430000 2648

1.2.2.3.2 Précipitation des carbures de type MsC

Ce carbure a un réseau de type CFC, I'espace groupe de MsC est Fd3m, ce qui est différent
du groupe d'espace Fm3m de M23Cs. Ce carbure est fréqguemment présent dans les aciers
inoxydables austénitiques a base de Mo. Contrairement au M23Cs qui a une solubilité nulle pour
I'azote, le carbure MeC peut contenir de I'azote. Comme I'apparition de MeC est facilitée par Mo

et N, sa présence est donc trés probable dans les aciers inoxydables super-austénitiques qui
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contiennent typiquement des teneurs élevés de Mo et N. Le niobium surtout lorsqu'il est présent
dans les aciers austénitiques a une teneur élevée, il empéche la formation de MgC [26]

1.2.2.3.3 Précipitation du carbure de chrome M23Cs

Le terme M23Cs est une notation générale de carbure de chrome Cr23Ce dans lequel d'autres
éléments métalliques comme Fe, Mo, Va, W et Ni se substituent souvent au Cr. Ce carbure est le
précipité principal dans de nombreux grades d'acier inoxydable austénitique. La précipitation est
relativement rapide dans la plage de 600-900 ° C. Le carbure Cr23Cs contient environ 70 a 90%
de chrome en poids. Il cristallise dans le systeme cubique a faces centrées. La maille élémentaire
contient 24 atomes de carbone et 92 atomes de chrome répartis sur quatre sites cristallographiques
(Figure 1.13), son paramétre cristallin est de 10.68+0.1A soit le triple de 1’austénite [26] [30]
[47].

Figure 1.13 : Maille élémentaire du Cry3Cs [47]
La précipitation se fait préferentiellement sur les joints de grains et sur tous les défauts du
réseau cristallin. La précipitation intra granulaire sur les dislocations est caractérisée par

I’existence d’une orientation cristallographique entre la seconde phase et la solution solide mére.
(100)y|| (100)Cr25Cs
[100]y|| [100]Cr2sCs

La relation d’orientation entre les deux réseaux cristallins est du type «cube sur cube» [8].

a. Morphologies et endroits de précipitation de Cr23Cs

Les carbures Cr23Cs précipitent d’abord aux joints de grains et aux joints de macles

coheérents et incohérents et enfin au sein des grains austénitiques (Figure 1.14) [26].
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Figure 1.14 : Diagramme de précipitation de M23C6 dans un acier inoxydable austénitique [33]

a.1 Précipitation intergranulaire

La précipitation de Cr23Cs aux joints des grains (Figure 1.15) a été le centre de beaucoup

d’investigations, motivées par son importance en termes de résistance a la corrosion.

Dans les joints de grains, les précipités sont toujours en relation d’orientation cube a cube
avec 1'un des deux grains, ou 1’un des trois aux joints triples. La morphologie et la taille des

particules peuvent varier considérablement d’un joint a I’autre dans un méme échantillon [33].

R

Figure 1.15 : Précipités de carbures M23Cs aux joints de grains austénitiques [26]

a.2 Précipitation sur les joints de macles incohérents et cohérents

Dans les joints de macles cohérents (Figure 1.16), les précipités prennent le plus souvent la

forme de plaquettes triangulaires ou hexagonale tres minces, limitées par des directions <110>,
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leur plan étant paralléle au plan (111) de ’austénite. Dans les joints de macles incohérents
(Figure 1.16), les précipités ont la forme de lattes d’épaisseur faible 100-500A, leur plan (111)

¢tant parallele au plan de ’austénite (111) .

Figure 1.16: Précipités de carbures M23Cs. a) sur un joint de macle incohérent, b) sur un joint de macle
cohérent [26]

a.3 Précipitation intragranulaire

Plusieurs types de précipités de morphologie différente sont observés :

e des précipités répartis au hasard dans la matrice et qui en croissant prennent des formes
parallélépipédiques plus ou moins allongées dans des directions < 110 > (Figure 1.17 a)

les faces des précipités étant des plans (111).

o des précipités alignés et accolés coin contre coin dans les directions <110 > de l'austénite
(Figure 1.17a)

e dans certains cas, il se développe une forme particuliere de précipités en lanieres trés

allongeées et minces (Figure 1.17b) [48].
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Figure 1.17 : Formes particuliéres des précipités M23Cs. a) sous forme de lame mince, b) sous forme de
lanieres [48]

Les alliages métalliques contenant un élément de transition B tel que Fe, Ni, Mn, Co..., et
un élément de transition A (Cr, Ti, Va...) peuvent former des phases intermétalliques dont la

formule peut varier de BsA a BAs.

1.2.2.3.4 Précipitation de la phase o

La phase sigma a une structure tétragonale (a = 0,88 nm ¢ =0,4544 nm) et sa température
de précipitation se situe entre 600°C et 1000°C. La phase ¢ peut augmenter la dureté et diminuer
la ténacité, ainsi que l'allongement des aciers. La relation d'orientation entre la phase sigma et

l'austénite est la suivante :

(111), | (002)s
<011>, || <041>5

Les ¢léments d’addition influent sur I’équilibre des phases et les conditions d’apparition de
la phase sigma. Les éléments d’addition tels que le chrome, molybdéne, tungsténe, silicium,
niobium..., favorisent la formation de la ferrite et donc accentuent la susceptibilit¢ a la

précipitation de la phaseo.
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Les éléments en insertion dans I’austénite comme le carbone, I’azote et le bore tendent a
former respectivement des carbures, nitrures et des borures, ces précipitations ont tendance a

retarder, sinon freiner, la formation de la phase o [26].

1.2.2.3.5 LaphaseZ
La phase Z précipite a une température comprise entre 700 et 1000° C dans les aciers
austénitiques stabilisés au Nb et contenant une teneur élevée en azote. Elle a une composition
N2Cr2Nb; a structure quadratique avec les paramétres a = 3.037 A et ¢ = 7.391A. La phase Z
précipite généralement sur les joints de grains trés rapidement, mais également sur les joints de

macles et dans la matrice [37].

1.2.2.3.6  Phase de laves
La phase de laves a une structure hexagonale avec les paramétres a = 4.73 A et ¢ =7.72A.
La phase de laves formée dans les aciers Fe-Cr-Ni stabilisés au Ti et/ ou Nb, correspond a la
formule FeaNb ou Fe,Ti. La phase de laves Fe>Nb précipite apres un maintien de plus de 1000 h
a 800°C dans I’alliage 18Cr-10Ni a haute teneur en niobium. Elle précipite dans la matrice sous

forme de particules [37].

1.2.2.3.7 Phase khi (y)
La phase y a une structure cubique centrée (a =0,88 nm). Les sites préférentiels de sa
nucléation sont les joints de gains, les joints de macles incohérents et les dislocations intra
granulaires. Fréquemment la phase y apparait lorsque le carbure M23Cs se redissous aprés un

temps de sensibilisation assez long a température élevée [30].
1.2.3 Corrosion des aciers inoxydables austénitiques

Les processus de corrosion sont des réactions hétérogenes de nature chimique ou

électrochimique, qui s'effectuent a la surface métal/ milieu ambiant.

La corrosion est donc un mode de destruction du métal progressant a partir de la surface.
Les aciers inoxydables austénitiques qui ont la réputation de bien résister a la corrosion

n'échappent cependant pas, sous certaines conditions, a cette dégradation.
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1.2.3.1 Corrosion intergranulaire des aciers inoxydables austénitiques

La corrosion intergranulaire correspond a une dissolution sélective des joints de grains qui

se trouvent & la surface des matériaux mis en présence de milieux agressifs.

Les joints de grains sont, d'une fagcon générale, des zones désordonnées séparant des grains
d'orientations cristallographiques différentes. lls constituent de ce fait des sites favorables a la
précipitation de composés métalliques comme les carbures ou encore de phases intermétalliques

comme la phase sigma [37].

La précipitation des carbures de chrome Cr23Cs se produit lors d’un maintien plus ou moins
prolongeé dans un domaine de température défini comprise entre 425 et 815°C. Ce domaine appelé

domaine de sensibilisation.

La précipitation des carbures appauvrit en chrome les zones proches des joints de grains
(Figure 1.18).

Zone appauvrie
en Cr

Figure 1.18 : Appauvrissement en chrome des joints de grains di a la précipitation de carbures de
chrome M23Cs [7]

Sous certaines conditions, les zones appauvries en chrome prés des joints de grains
deviennent actives ou le courant de dissolution est élevé, alors que le coeur des grains reste passif.
Il se forme ainsi une pile de corrosion. La zone appauvrie étant anodique par rapport au reste de
la surface. Le petit rapport des surfaces anode/cathode conduit ainsi a une corrosion rapide des

zones anodiques. Ce type d’attaque est appelé corrosion intergranulaire (Figure 1.19).
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Figure 1.19 : Photographie d’une coupe transversale mettant en évidence ’attaque intergranulaire d’un
acier austénitique [7]

1.2.3.2 Comportement a la corrosion des aciers inoxydables austénitiques dans les milieux
acides

a.Acide sulfurique

Lorsque les aciers inoxydables sont exposés a des environnements de travail acides,
I’agressivité dépend généralement du degré de concentration du milieu et de la température. De
nombreux matériaux et alliages métalliques sont corrodés par I'acide sulfurique en raison de son
pH bas. Dans la gamme moyenne de l'acide sulfurique concentré jusqu’a la plus forte
concentration d'ions H+, entrainant une forte agressivité (0,5% H2SOs== pH = 2,1 ; 5% H2SO04
= pH~1,2;50% H>SOs== pH = 0,3). Selon la concentration et la température, I'acide sulfurique
peut étre un acide réducteur ou un acide oxydant. Les traces d'impuretés, par exemple I'oxygene
atmosphérique, les sels de Fe3*, le SOs,...etc. peuvent complétement modifier le caractére de

I'acide sulfurique, transformant une solution réductrice en oxydant [49].

Les aciers austénitiques Cr-Ni résistent a la corrosion en formant une couche passive a leur
surface. Cette couche, sous des conditions oxydantes, en présence d’acide sulfurique peut se
développer et donner lieu a la formation d'oxyde de fer et d'oxyde de chrome avec des sulfates
incorporeés, ce qui améliore la stabilité de ces aciers. En ce qui concerne l'effet de I'oxygene dans
I'acide sulfurique, il est généralement connu que les aciers inoxydables austénitiques dans les
solutions oxygénées d'acide sulfurique dilué, manifestent un comportement passif a la
température ambiante. Cependant, il existe des cas ou l'introduction d'une petite quantité
d'oxygéne dans l'acide désaéré augmentera le taux de corrosion dd a la nature oxydante de la

35



Etude bibliographique

solution. Dans les aciers inoxydables austénitiques, l'augmentation de la teneur en chrome de
I'alliage augmente la vitesse de corrosion dans I'acide sulfurique. En paralléle, I'augmentation de
la teneur en nickel et en molybdéne entraine une augmentation majeure de la résistance a la
corrosion dans l'acide sulfurique. L’addition du cuivre aux alliages austénitiques est également
significative, elle améliore la résistance a la corrosion. C’est dans cette optique que dans
I’industrie chimique, on utilise souvent des aciers inoxydables contenant du cuivre et des super
alliages tels que les aciers AIS1 904L (1,5% Cu), 20 Cb-3 (3,5% Cu), alliage 825 (2% Cu) et CN-
7M (3,5% Cu) [49].

b.Acide chlorhydrique

L'acide chlorhydrique est I'un des acides minéraux les plus agressifs pour les aciers
inoxydables. En général, la résistance a la corrosion dans ce type d'environnement augmente avec
l'augmentation de la teneur en chrome, en molybdéne et en azote. Cependant, les aciers
inoxydables ne sont utilisés que dans les faibles concentrations d’acide chlorhydrique et aux
basses températures. L'acide chlorhydrique est soluble dans I'eau a n'importe quelle concentration.
Il se dissocie complétement en ions, ce qui constitue la base de la forte agressivité a I'égard des
métaux et alliages, qui ont un potentiel standard négatif avec le dégagement d'hydrogeéne.

L’effet de la teneur en nickel sur la vitesse de corrosion des aciers inoxydables austénitiques
dans une solution d’HCI a 15% a 339°K montre que la résistance a la corrosion de ces alliages
diminue. La présence des ions chlorures provoque la corrosion par piqglre. Pour lutter contre ce
type de corrosion, des inhibiteurs, par exemple le dibenzyl sulfoxyde, la phénylthiourée ou la
quinoléine, sont utilisés. En régle générale, les inhibiteurs classiques du systéeme Fe/HCI
presentent une efficacité inhibitrice moyenne pour les aciers austénitiques Cr-Ni. L’addition de 1
a 3% molybdéne améliore la résistance a la corrosion des aciers inoxydables dans I’HCI. Les
aciers Cr-Ni-Mo de type AISI 316 et les aciers inoxydables 317 ne sont pas utilisés dans les
milieux chlorurés. Les aciers Cr-Ni qui contiennent du molybdéne et du cuivre sont aussi moins
résistants dans I’HCI avec I’absence des substances oxydantes. Un ajout de 0,3% d'étain réduit
I'attaque d'acide chlorhydrique a 2% sur I'acier 18Cr-20Ni-2Mo a 373°K [49].

1.2.3.3 Inhibition a la corrosion des aciers inoxydables austénitiques

Les aciers inoxydables austénitiques sont largement utilises comme matériaux de

construction dans les domaines : médicales, automobiles, alimentaires [50], centrales électriques
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a vapeur [51], systemes de tuyauterie, usines chimiques et équipements d'échangeur de chaleur
[52]. Leur résistance a la corrosion est due a la formation d’un film passif d’oxyde de chrome sur
la surface. Cependant, ces aciers sont sensibles a la corrosion dans certains milieux acides [2],
parmi lesquels I’acide sulfurique et I’acide chlorhydrique qui sont largement utilisés pour le

décapage, le nettoyage et le détartrage de processus industriels [53] [54].

L'utilisation d’inhibiteurs organiques constitue une méthode pratique, économique et
efficace de protection des matériaux contre la corrosion [55]. Les composeés organiques
hétérocycliques sont considérés dans la littérature comme étant des inhibiteurs efficaces de
corrosion de I’acier doux dans les milieux acides [56]. Généralement le mécanisme 1’adsorption
de ces composés se fait par I'intermédiaire des hétéroatomes tels que I'azote, I'oxygeéne et le soufre
[57] [58] et dépend des propriétés physico-chimiques de l'inhibiteur, de la composition chimique
de I’électrolyte, de la nature du métal [59] [60].

Parmi les composés organiques hétérocycliques, La pyridine et ses dérivés sont des
inhibiteurs efficaces contre la corrosion des aciers doux dans 1’acide chlorhydrique [61] [62] [63]
[64] [65] [66] [67] [68]. Par ailleurs, la pyridine joue un rdle trés important dans 1’activité
biologique par sa présence dans les produits naturels et pharmaceutiques, ses dérivés possedent
généralement diverses propriétés pharmacologiques [61] [69]. Cependant, peu d’études ont été
réalisées sur la pyridine et ses dérivés comme inhibiteurs de corrosion des aciers inoxydables dans
H2SO4. M.M. Hamza et al. [70] ont étudie I'effet d'inhibition du bromure d’hexadecyl pyridinium
(HDPB) en tant que tensioactif cationique sur le comportement a la corrosion de certains aciers
inoxydables austénitiques égyptiens SS 304L, SS 316H et SS 304H dans H2SO4 a 0,5 M. Les
résultats indiquent que la HDPB est un bon inhibiteur pour les échantillons étudies dans des
solutions 0,5 M H2SO4. En outre, I'efficacité inhibitrice augmente avec la concentration

d'inhibiteur alors qu'il diminue avec I'augmentation température.

A.Y. Obaid et al. [71] ont étudié I’effet d’inhibition des produits syntitisés a base de la
pyridine tels que : 1,10-Bis (1-methyl pyridinium-2-yl)-4,40-dipyridinium dichloride di-iodide
(TPy) et 1,10-dimethyl-4,40-dipyridinium di-iodide (DPy) sur le comportement a la corrosion de
I’acier inoxydable ferritique de type 430 dans une solution de H2SO4 a 0,5. Les résultats
confirment I'action inhibitrice de ces inhibiteurs ainsi que l'augmentation de l'efficacité

inhibitrice avec 1’augmentation de la concentration et de la température.
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Matériaux et techniques expérimentales

2.1 Matériaux

Le matériau d’étude est un acier inoxydable austénitique de type AISI309 élaboré au niveau
de la société de fonderie ALFET (Tiaret) dans un four électrique de capacité 6 tonnes. L’addition
des éléments d’alliage, tels que le vanadium et le niobium (Va<1.5%, Nb<0.14%), a été effectuc¢e

dans un creuset de capacité 3.5Kg de meétal liquide.

Les éléments sont ajoutés sous forme de ferroalliages (ferro-vanadium, ferro-niobium),
ensuite le mélange est coulé directement dans un moule en sable préalablement préparé. Apres
I’analyse spectrale de la composition chimique, les échantillons ont subi différentes opérations
d’usinage et de trongonnage. Les compositions chimiques des deux aciers : acier sans addition

(acier A) et acier avec addition (acier B) sont données dans le Tableau 2.1.

Tableau 2.1 : Composition chimique de 1’acier A et de 1’acier B (% poids)

C Si Mn P S Al Cr Ni Cu Va Nb
Acier A | 04| 158 | 0.74 | 0.019 | 0.012 | 0.28 | 23.94 | 14.23 | 0.096 | 0.08 | 0.022
AcierB |04 | 154 | 0.79 | 0.018 | 0.010 | 0.22 | 2399 | 14 | 010 | 12 | 0.14

2.2 Traitements thermiques

Dans le but d’étudier I’influence des traitements thermiques sur la structure, les propriétés
mécaniques et le comportement a la corrosion des aciers A et B, nous avons choisi comme
traitement thermique I’hypertrempe qui est recommandée pour les aciers inoxydables
austénitiques, puis d’un revenu de 5 heures dans une gamme de température variant de 600°C a

900°C (Tableau 2.1)
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Figure 2.1 : Cycle de traitements des aciers A et B

Le choix des traitements thermiques a été basé sur plusieurs travaux de recherche. A.F.
Padilha et al. [39] dans leur étude sur I’acier inoxydable austénitique Fe-15%Cr-15%Ni contenant
plusieurs concentrations en niobium, en utilisant un traitement d’hypertrempe a 1200°C durant 5
heures et un traitement de revenu a 600,700, et 800°C durant 3 heures. J. Kallgvist et al. [72]
ont réalisé une étude sur le phénomene de précipitation dans un acier inoxydable austénitique
stabilisé au niobium aprés un traitement de longue durée (7.10* h) & 500, 600 et 700°C.
MaridnVach et al. [73] ont étudié I’évolution des phases secondaires dans trois aciers inoxydables
austénitiques (18Cr-8Ni, 18Cr-10Ni, 21Cr-30Ni) apres maintien de longue durée a 600, 650 et
800°C.

2.3 Caractérisation microstructurale
2.3.1 Métallographie en microscopie optique

Le but de cette méthode est de mettre en évidence les constituants structuraux de I’acier
avant et apres traitements thermiques. Avant observation, les échantillons ont subi un polissage
mécanique aux papiers abrasifs de différentes granulométries : 320, 600, 800, 1200 et 2400, suivi
d’un polissage a la pate diamantée de 3, puis d’une attaque électrolytique par I’acide oxalique

a 10%. Le microscope optique utilisé est de type Nikon ECLIPSE LV 100ND (Figure 2.2). Les

micrographies ont été¢ acquises numériquement a 1’aide d’une caméra Nikon DS-Fi2.
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Figure 2.2 : Microscope optique Nikon ECLIPSE LV 100ND

2.3.2 Métallographie en microscopie électronique a balayage

Le but de cette méthode est d’obtenir des images a haut grandissement et une grande
profondeur de champs avec une résolution nettement supérieure a celle obtenue par la
microscopie optique. Le principe consiste a bombarder 1’échantillon par un faisceau d’électrons
a haute énergie, I’interaction, entre les €lectrons et les atomes de la matiére, produit différents
types de signaux captés par des détecteurs spécifiques [74]. Un microanalyseur a dispersion
d’énergie (EDS) est couplé au MEB afin de donner une microanalyse quantitative des éléments
d’alliage. Le microscope électronique a balayage (MEB) utilisé est de type Zeiss EVO MAZ25,
couplé a un spectrométre a dispersion d’énergie (EDS) de type OXFORD X-MaxN (Figure 2.3).

Figure 2.3 : Microscope électronique a balayage Zeiss EVO MA25 - EDS
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2.3.3 Diffraction des rayons X

La diffraction des rayons X a été utilisée pour déterminer la structure cristallographique des
phases et pour quantifier les précipités constitutifs des matériaux étudiés . Elle est basée sur la
réflexion d’un faisceau incident de photons X par les plans réticulaires d’un échantillon. D’un
point de vue géométrique, la diffraction d’un faisceau incident par un plan réticulaire hkl ne se

produit que si la relation de Bragg est vérifiee :
2dpg; Sin @ = ni (2.1)
Ou
dn : distance entre deux plans réticulaires (hkl) adjacents ;
0 : angle d’incidence du faisceau avec le plan (hkl) ;
A @ longueur d’onde du rayonnement X ;
n : ordre de la réflexion.

A chaque famille de plans (hkl) correspond un angle 6. L’échantillon est fixé sur un porte-
échantillon qui est en rotation avec un angle 4 vis-a-vis des RX incidents, un détecteur se déplace
sur un cercle avec un angle 26 autour de I’échantillon enregistrant le rayonnement diffracté. La
raie K, utilisée est celle du cuivre obtenu aprés passage a travers un monochromateur. Le
diffractométre utilisé est un Philips avec une anticathode de cuivre (Ax, = 1.54A), ’angle de
diffraction varie entre 10°et 80° avec un pas de 0.02. L’affinement des spectres a été fait par la
méthode de Rietveld, a I’aide du logiciel Maud [75].

2.3.3.1 Méthode de Rietveld

Cette méthode a été introduite par H.M. Rietveld initialement pour le dépouillement des
diffractogrammes, obtenus par la diffraction des neutrons, puis adaptés a ceux des rayons X. Elle
permet d'ajuster le profil global théorique a celui expérimental du diffractogramme en adaptant

les parametres microstructuraux du matériau étudie [76].
2.3.4 Calorimétrie différentielle a balayage (DSC)

La calorimétrie a balayage différentiel (DSC) est la technique d’analyse thermique la plus
utilisée par rapport aux autres analyses thermiques. elle est utilisée pour mesurer les variations

d'enthalpie dues aux modifications des propriétés physiques et chimiques d'un matériau en
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fonction de la température ou du temps. Le systeme de DSC est constitué de deux cellules, une
cellule de référence et une cellule de mesure contenant I'échantillon, les deux cellules se trouvent
dans le four, chaque cellule contient un thermocouple reli¢ a I’ordinateur. Au cours de chauffage
I’ordinateur permet d’enregistrer la différence entre la température de 1’échantillon et celle de

référence, et les convertit en flux de chaleur.

Dans le but d’étudier I’influence de 1’addition du vanadium et du niobium sur La
température de précipitation des carbures dans 1’acier AISI309, nous avons utilisé la technique
de calorimetrie différentielle a balayage. L’objectif de cette méthode consiste a déterminer la
température et a mesurer le dégagement de chaleur lié a la précipitation des carbures [77]. Dans
le cadre de notre étude, nous avons suivi le comportement au cours d’un seul cycle de chauffage
de 25° a 1100°C en utilisant un colorimétre de type Thermal Analysis SDT Q600 de TA
Instrument (Figure 2.4).

Figure 2.4 : Calorimétrie différentielle a balayage SDT Q600

2.4 Caractérisation mécanique
2.4.1 Durete Rockwell

L’essai de dureté consiste a exercer une force par I’intermédiaire d’un pénétrateur en
diamant sur la surface du matériau et a mesurer 1’accroissement rémanent de la profondeur de

pénétration [78]. Les essais de dureté ont éte réalisés sous une charge de 150kg en utilisant une
machine de type Zwick/Roell ZH10 (Figure 2.5).
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Figure 2.5 : Durométre Zwick/Roell ZH10

2.4.2 Essai d’usure par frottement

Le frottement est un processus d'usure spécial qui se produit au niveau de la zone de contact
entre deux matériaux en charge et soumis a un mouvement relatif par vibration ou autre force.
L'usure par frottement est affectée par I'amplitude de mouvement, la charge normale, les
propriétés du matériau, I'humidité et la lubrification. Généralement I'amplitude de mouvement de
glissement est souvent de I'ordre du micrométres au millimetres. Ce mouvement répétitif de faible
amplitude provoque une grave usure mecanique localisée et un transfert de matiére a la surface

et cela influe sur la progression de I’usure [79].

Généralement, la grandeur de la force de frottement est décrite en termes d'un coefficient
de frottement p qui est le rapport de la force de frottement F a la force normale N appliquée sur

le contact par I’équation (2.2) :

H=y (2.2)
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La résistance a l'usure par frottement des deux aciers A et B avant et aprés différents
traitements thermiques a été étudié en utilisant un tribometre bille-disque de type Tribometer
4.4U Marque CSM Instrument (Figure 2.6).

Les parameétres d’essai sont :
e Bille: 100Cr6
e Dimension : 6,00 [mm]
e Rayon : 4,00 [mm]
e Vitesse linéaire. : 10,05 [cm/s]
e Force normale : 5,00 [N]
e Tempeérature : 25,00 °C
e Atmospheére : air
e Humidité : 50,00 [%]

L’essai consiste a produire un déplacement relatif entre deux corps sous une charge
contrélée. L'échantillon en contact avec une bille montée sur un bras élastique subit un
déplacement rotatif ou alternatif. La faible déflection du bras permet de déterminer les forces

tangentielles et donc le coefficient de frottement induit par ce déplacement.

Figure 2.6 : Tribométre bille-disque
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2.5 Caractérisation électrochimique

2.5.1 En absence d’inhibiteur

Les mesures électrochimiques ont été menées en utilisant un potentiostat / galvanostat, de
marque Gamry interface 1000 (Figure 2.7), associé a un logiciel Gamry Framwork et doté d'une
cellule électrochimique classique a trois électrodes : électrode au calomel saturée (SCE), contre-
électrode en platine et une électrode de travail en acier inoxydable austénitique AISI309 sans et
avec ajout de vanadium et niobium. Cette derniere est enrobée dans une résine époxy délimitant
une surface de travail plane de 1cm?, polie successivement aux papiers abrasifs en carbures de
silicium (SiC) a difféerentes granulométries : 600, 800, 1000 et 1200 puis a la pate diamantée de
3U. Apres, elle est lavée a I'eau distillée, dégraissée a I'acétone, ensuite lavée de nouveau a I'eau

distillée et enfin séchée sous un flux d'air sec.
Les mesures électrochimiques ont été faites aprés une heure d’immersion a 298K :

a) Les courbes de polarisation (Tafel) sont tracées en balayant I'intervalle de potentiels (-600
a +970) mV/ ECS a une vitesse de 1ImV/s ;

b) Larésistance de polarisation (Rp) a été mesurée a partir des courbes de polarisation obtenues
a+ 10 mV par rapport au potentiel de corrosion ;
c) Lesmesures par la spectroscopie d'impédance électrochimique (SIE) ont été effectuées dans

la gamme de fréquences de 100 kHz a 10 mHz, avec une amplitude du signal de 10mV.

Les milieux utilisés sont H.SO4 a 0,5M et HCI a 0,1 M.

Figure 2.7 : Machine de corrosion Gamry interface 1000 Potentiostat/Galvanosta
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2.5.2 En présence d’inhibiteur

L’objectif de cette partie est d’étudier 1”’influence des éléments vanadium et niobium sur
I’inhibition a la corrosion de I’acier AISI309 par 2,2’Bipyridyl dans H.SOs4 a 0,5M ; le
comportement a la corrosion a été suivi par la polarisation potentiodynamique (Tafel) et la

spectroscopie d'impédance électrochimique (SIE).

L’inhibiteur expérimenté est le 2,2"-Bipyridyl, fourni par la compagnie Sigma-Aldrich et
dont la structure chimique est présentée dans la (Figure 2.8.) Le milieu d’étude est une solution
H2S044 0,5 M sans et avec les concentrations 10,10, et 10“M de 2,2'-Bipyridyl.

Figure 2.8 : Structure chimique du 2, 2’-Bipyridyl
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3.1 Influence de I’addition du vanadium et du niobium sur la structure de I’acier inoxydable

austénitique AIS1309
3.1.1 Etat brut

3.1.1.1 Examen microstructural

Les Figure 3.1 et Figure 3.2, illustrent les structures métallographiques optiques
correspondantes aux deux aciers A et B. La micrographie de 1’acier de base (Figure 3.1) révele
une structure typique de coulée ou structure dendritique. A 1’état brut de coulée, 1’acier de base
manifeste une microstructure composée d’une matrice a gros grains austénitiques de morphologie
dendritique. Un réseau continu relativement fin de carbures de chrome interconnecté par un

agrégat d’austénite et de carbure occupe les espaces interdendritiques de la microstructure.

La présence de ces trois constituants structuraux a été citée par Bala et al. [80], d’aprés une
étude sur un acier austénitique moulé contenant 19%Cr et 12%Ni. Ils ont montré, par ailleurs,
que les grains d’austénite 8 morphologie dendritique croissent perpendiculairement aux parois du
lingot. De ce fait, les phases qui se précipitent au cours du refroidissement prennent la méme

orientation ce qui forme le réseau continu de carbure.

Généralement, dans les aciers moulés, les carbures primaires qui précipitent sont des
carbures complexes de type M7Cz et M23Cs. Le symbole M dans la formule steechiométrique des
carbures correspond principalement aux atomes de chrome, mais également aux atomes de
substitution tels que le fer, de molybdene, de manganese, etc. Comparativement a la teneur en
carbure M23Cs, les aciers moulés manifestent une teneur en carbure de type M-Cs relativement
élevee [81].

Les éléments fortement carburigénes, tels que le niobium et / ou le vanadium, sont
généralement ajoutés a l'acier moulé pour former des carbures beaucoup plus stables que les
carbures de chrome. lls permettent la formation de carbures a haut point de fusion et obtenir ainsi
une amelioration de nombreuses propriétés physiques et mécaniques. Ces carbures commencent
a germer a haute température dans le bain liquide et constituent un centre de germination de
I’austénite et ils apparaissent dans la matrice [82]. Dans la structure de I’acier B (Figure 3.2) a
1’état brut, nous constatons que 1’addition du vanadium et du niobium affine la structure de 1’acier
AISI309 et augmente par conséquent sa duret¢ HRB de 40 jusqu’a 76. Cet effet est dii a la

présence des carbures de niobium et de vanadium dans la matrice. Leur présence confére a la
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matrice une dureté meilleure. L’affinement des grains observé est di a la présence des précipités
durs a base des ¢léments ajoutés, jouant le réle de centre de germination de 1’austénite et bloquant
la progression des joints de grains austénitiques lors de la solidification [83]. L attaque par I’acide
oxalique montre que le réseau de carbure est réparti autour des grains austénitiques et prend un

volume moins important que celui de 1’acier A.

Figure 3.1: Microstructures de I’acier A a I’état brut a différents grossissements

1 - l’austénite vy, 2 - agrégat formé d'austénite y et de carbures (eutectique), 3 - réseau continu de carbures
de chrome

Figure 3.2 : Microstructures de I’acier B a I’état brut a différents grossissements

Les micrographies MEB prises sur les aciers A et B sont présentées sur les Figure 3.3 et
Figure 3.4. La micrographie MEB de 1’acier A présente, dans le voisinage des agrégats (y+
carbure) et du réseau continu de carbure, une précipitation accrue de carbures de morphologie

hétérogéne (lamellaire et globulaire) sur les joints de grains.
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L’ajout de vanadium et de niobium (Va, Nb) influe de maniere significative sur I'affinement
des carbures en modifiant leur morphologie [84] [85]. La microstructure de ’acier B se caractérise
par deux formes de précipites fins. Le premier précipité est localisé au niveau des joints de grains
et se manifeste sous forme d’un réseau continu par contre le second précipité de forme globulaires
apparait a l’intérieur des grains. Ce dernier est communément appelée précipitation

intragranulaire issue des éléments d’alliage ajoutés influengant la taille des grains.

Généralement, la morphologie et la taille des carbures secondaires dépendent en premier
lieu de la vitesse de refroidissement et de la teneur en carbone de l'alliage, elles ont une influence
sur la structure et les propriétés de 1’acier AISI309. Les fines particules globulaires sont plus

souhaitées que les particules grossiéres [86].

Le vanadium favorise fortement la formation de carbures de type MC, méme en faible
quantités dans les aciers inoxydables austénitique. Ces carbures a base de vanadium sont
considérés comme étant de type MC. Le niobium, ayant comme le vanadium une forte affinité

pour le carbone, contribue également a la formation de carbures MC [87].

L’ajout du niobium et du vanadium aux aciers moulés favorise la précipitation des carbures
de type MC. Ce type de carbure se forme a haute température et contribue a I’affinement de la
microstructure. L’ajout de niobium & I'acier moulé 25Cr-20Ni permet I’obtention d’une structure
austénitique avec une distribution plus uniforme des précipités secondaires et un réseau eutectique
discontinu [81] . La morphologie et la distribution des carbures secondaires dans la matrice est
conditionnée par le rapport total (vanadium+ niobium)/carbone [81] [88]. Les micrographies

MEB (Figure 3.3 et Figure 3.4) révélent nettement la discontinuité de réseau de carbure.

20 pm EHT = 20.00 KV Signal A= SET Date 17 Juil 2016 2 Signal A = SE1 Date :17 Juil 2018
WD= 8.5 mm Grand = 609 X Largeur= 496.1 yurm - wo= 85mm Grand. = 1.50 KX Largeur = 200 8 ym

Figure 3.3 : Micrographies MEB de I’acier A a I’état brut a différents grossissements
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2l EHT = 2000 kV Signal A= SE1 Date 21 Juil 2016

i WD = 120 mm Grand = 669 X Largeur = 495.8 ym W

EHT=2000kV Signal A= SE1 Date :21 Juil 2016
WD= 12.0 mim Grand.= 150K X Largeur= 200.7 yim

Figure 3.4 : Micrographies MEB de I’acier B a I’état brut a différents grossissements

En vue de quantifier la proportion des éléments dans la matrice et dans les précipités des
alliages étudiés, des analyses ponctuelles par EDS ont été réalisées. Malgré 1’utilité des résultats
donnés par cette technique, mais ils sont sujets a des incertitudes qui sont dues a d’éventuelles
interférences entre le précipité analyseé et la matrice dans le volume d'interaction. Cette technique
d’analyse ne fournit, donc, pas d’informations suffisantes pour décider sur le type de phases
existantes. De ce fait, d’autres techniques de caractérisations, entre autres la diffraction des rayons
X, sont nécessaires pour une identification précise des constituant microstructuraux.

Afin de se situer par rapport aux résultats de la littérature, des plages biens définies
(précipités et matrice) ont été analysées par EDS. La probabilité d’existence des phases a été jugée
sur la base d’un rapprochement entre les résultats obtenus (composition chimique des phases) et
ceux donnés par la littérature. Le fait de se baser sur un seul critére (similarité de composition
chimique) pour opter sur la nature des phases rend cette technique insuffisante. Toutefois, il
convient d’ajouter que cette méthode comporte toujours un certain degré d’incertitude puisque
seule la similarité de composition est prise en compte. Les compositions chimiques sont données
en pourcentage atomique de sorte que le rapport atomique des éléments présents puisse étre
facilement déduit pour I'estimation de la formule chimique possible.

Les résultats d’analyse EDS prises sur les différents précipités et plages de matrice des deux
¢échantillons d’aciers A et B sont présentés sur les Figure 3.5 et Figure 3.6. Les spectres des aciers
A et B révelent la présence des ¢€léments conventionnels composant 1’acier inoxydable
austénitique tels que le fer, le chrome, le nickel, le manganése, le silicium et le carbone. En tant
que précipité le plus courant dans les aciers inoxydables austénitiques, le carbure M23Cs devrait

exister dans la microstructure des échantillons a 1’état brut. L’examen des spectres obtenus montre
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que les pics intenses sont respectivement le fer au niveau de la matrice et le chrome au niveau des
précipités. Bien que la composition du carbure M23Cs ne soit pas exactement spécifiée dans la
littérature, elle est composée de beaucoup de chrome, d’un peu plus de carbone et moins de fer
[89]. Sa teneur en chrome est souvent signalée supérieure a 50% atomique et le pourcentage de

carbone avoisine les 20% atomique [90].

Les résultats quantitatifs moyennes de 1’analyse EDS des deux aciers A et B (Figure 3.5 et
Figure 3.6) montrent la présence du chrome et du carbone a des proportions qui coincident avec
la composition de carbure M23Cs. Nous notons aussi la présence des €léments ajoutés vanadium
et niobium dans les deux spectres (matrice et précipité) de 1’acier B, ce qui confirme la formation

des précipités de type MC.

C Cr Fe Mn Si Ni

Matrice 18,14 18,95 5258 - 298 7,36

Précipité 19.54 5357 2291 205 - 257

Figure 3.5 : Spectres EDS de I’acier A a I’état brut
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Fe

'H%r'ﬂ'ﬁf ot kil e 1

C Cr Fe Ni Va Nb

Matrice 10,32 19,50 58,30 8,73 2,57 0,57

Précipité 13,31 51,52 22,56 4,38 3,25 1,93

Figure 3.6 : Spectres EDS de I’acier B a I’état brut
Les carbures MC dans les aciers stabilisés sont classés comme des carbures intra granulaires
mais ils peuvent coexister, en faible proportion, au niveau des joints de grains avec les carbures

secondaires M23Cs.

Les carbures NbC se forment selon deux processus : on rencontre des carbures primaires
sous forme de précipités grossiers qui sont issus de la solidification et logent entre les dendrites
et des carbures qui sont issus du traitement thermique de mise en solution qui se manifestent sous
forme de précipités fins répartie de maniere homogéne dans la matrice. Les précipités primaires
de carbure de niobium se distinguent facilement des carbures secondaires par leur taille et leur
morphologie [91] . Une analyse approfondie par MEB et EDS sur 1’acier B a montré la présence
des carbures NbC en couleur clair [39] (Figure 3.7) au niveau de joints de grains austénitique dont
la teneur en Nb est de 71,56%.
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EHT=20.00 kV Signal A = SET Date 13 Oct 2016
WD = 8.0mm Grand.= 12054 X Largeur= 25.06 ym

Figure 3.7 : Particules MC (NbC) identifiée dans I’acier B
3.1.1.2 Analyse par diffraction des rayons X

Les diffractogrammes X des deux aciers a 1’état brut sont présentés sur les Figure 3.8 et
Figure 3.9. Une analyse quantitative moyennant le logiciel MAUD basé sur la méthode de
Rietveld a été réalisée. Cette méthode nous a permis de definir la nature et la proportion des
phases existantes. Les spectres X obtenus montrent la présence du fer gamma de maille cubique
a face centrée, des carbures de type M23Cs et M7Cs et des oxydes de type Cr203 dans I’acier A.
En plus des phases citées un carbure de type MC a été décelé dans I’acier B. La teneur en carbures
de chrome de type M-Cs dans la structure d'acier moulé est élevée comparée a celle en carbure
M23Cs [81]. Du point de vue proportion de phases, 1’acier B présente une réduction du taux de
carbures M23Cs et M7C3 et I’apparition de pics caractéristiques des carbures de vanadium et de
niobium (VaC, NbC) (Tableau 3.1). Ce type de carbure a été rapporté dans plusieurs travaux :
Angelo Fernaldo Pdiha et al. [39] ont montré que 1’ajout de 2% de niobium dans un acier
inoxydable austénitique Fe-15%Cr-15%Ni provoque la formation des carbures de niobium de
type NbC. Aussi Ahmed Ismail Zaky Farahat et al. [92] ont trouvé que 1’addition de niobium
dans les plages variant entre 0.004 et 0.4% et le titane entre 0.007 et 1.1% améliore nettement les
propriétés mécaniques suite a la précipitation des carbures NbC. Dans une étude visant la
stabilisation d’un acier inoxydable austénitique de type AISI347, J. Kallgvist et al. [72] ont
montré que 1’ajout de 0.8% de niobium provoque la précipitation des carbures NbC sous forme

de particules dispersés dans la matrice.

L’examen des résultats mentionnés sur le Tableau 3.1 montre que 1’ajout du niobium et du

vanadium contribue a la diminution de la proportion des carbures de chrome primaires. Lors de
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la solidification, les carbures de type MC sont les premiers qui cristallisent et qui consomment le
carbone du bain liquide ce qui contribue & la diminution du taux de carbures de M23Cs. Etant les
premiers a se former, les carbures de type MC génent la croissance des carbures primaires de type
M23Cs ce qui provoque leur fragmentation et de ce fait a la diminution de leur diametre moyen
[93].
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Figure 3.9 : Diffractogramme de 1’acier B a 1’état brut

56



Résultats et discussion

Tableau 3.1 : Fraction volumique des phases des aciers A et B a 1’état brut
(% poids) | Gamma-Fer | M23Cs | M7Cs | Cr203 | NbC | VaC
Acier A 83,79 6.04 | 10,03 | 0,14 - -
Acier B 86,82 498 | 7,21 | 0.09 | 0.16 | 0.74

3.1.2 Etat hypertrempe

3.1.2.1 Examen microstructural

Geénéralement les pieces moulées en acier inoxydable austénitique sont utilisées a des
températures élevées. Une dégradation métallurgique peut se produire apres une exploitation de
longue durée au-dessus de 800 ° C ayant comme conséquence une fragilisation du matériau. Cette
fragilisation est associée a un changement de la nature des précipités dans les zones
interdendritiques de la structure de coulée pendant le service prolongé. Cela se traduit
généralement par une résistance élevée mais entraine également une perte de ductilité a la

température ambiante, ce qui peut entrainer un endommagement des piéces en cours de service.

La fragilisation des aciers inoxydables austénitiques pose généralement plus de problemes
entre les alliages moulés que les alliages corroyés, car dans les alliages moulés la teneur en
carbone est généralement plus élevée et la ségrégation pendant la coulée entraine la formation de
constituants interdendritiques qui ne sont pas présents dans les alliages corroyés. Techniquement,
il est possible de réduire la fragilisation grace a un traitement thermique de mise en solution allant
de 1149°C 4 1232°C suivi d'un refroidissement rapide a I’eau. Ce traitement permet de dissoudre

les phases fragilisantes et d’augmenter la ductilité du matériau [85] [88].

Les microstructures des aciers A et B a I'état hypertrempe sont représentées respectivement
par les Figure 3.10 et Figure 3.11. Elles se caractérisent par une phase austénitique. Toutefois, le
maintien a 1100°C dans le domaine y permet une mise en solution partielle des carbures
secondaires de de type M23Cs riches en chrome qui ont contribué a I’augmentation de la dureté de
40 a 85 HRB pour I’acier A et de 60 a 99 HRB pour I’acier B.

Les microstructures montrent I’effet du traitement de mise en solution sur la morphologie
des précipités ou une modification significative est mise en évidence. La microstructure de 1’acier
A, manifeste une réduction du réseau de carbure de chrome interdendritique avec une

intensification des précipitations fines ressemblant a une pigmentation entre les dendrites.
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Pour I’acier B, des carbures de dimension et de morphologie hétérogénes sont observés au

niveau des joints de grains apres le traitement de mise en solution.

Figure 3.10 : Microstructures de 1’acier A a I’état hypertrempe a différents grossissements

Figure 3.11 : Microstructures de I’acier B a 1’état hypertrempe a différents grossissements

Les micrographies MEB des deux aciers A et B apres le traitement d’hypertrempe sont
présentées par les Figure 3.12 et Figure 3.13. Apres le traitement de mise en solution, la
précipitation des carbures dans les joints de grains d’austénite est devenue plus fine. Ces
modifications peuvent étre expliquées par une dissolution des phases intermétalliques et une

dissolution partielle des carbures secondaires dans I’austénite [80].

L’examen des micrographies MEB obtenues sur les échantillons A et B apres traitement de
mise en solution montre que la microstructure de chacun des deux aciers est constituée d’une
matrice austénitique avec la présence de carbures riches en chrome de type M23Cs, de forme
globulaire, dispersés au niveau des joints de grains. Ce résultat est en an accord avec la littérature

[94] ou il a été cité que ce type de carbure est en grande partie observé au niveau des joints de
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grains et en proportion faible dans des emplacements intragranulaire. Lors du traitement de mise
en solution, la forme des carbures de chrome change a cause de la diffusion du carbone vers la
matrice ; 1’alliage B se caractérise par la présence des précipités sous forme globulaire, dont

certains sont sous forme de batonnets.

20 pm EHT = 20.00 kV Signal A= SET Date :28 Juil 2016 EHT = 20.00 k' Signal A= SE1 Date :28 Juil 2016
WD= 8.5mm Grand = 607X Largeur= 497.7 pm — WD= 8.5mm Grand. = 150 KX Largeur = 201.4 pm

Figure 3.12 : Microstructures MEB de I’acier A a 1’état hypertrempe a différents grossissements

20 pm EMT = 20.00 kV Signal A = SE1 Date :13 Oct 2016 ZEISS 24m EAHT= 2000 kY Signal A= SET Date :13 Ocf 2016
WD= 865mm Grand. = 603X Largeur= 501.2 ym W= 6.5mm Grand. = 502K X Largeur= 60.10 um

Figure 3.13 : Microstructures MEB de ’acier B a I’état hypertrempe a différents grossissements
La microanalyse des deux aciers (Figure 3.14 et Figure 3.15), obtenue par EDS, montre une
diminution de la concentration des éléments carbone et chrome dans les carbures par rapport a
1’état brut, par ailleurs, nous notons la présence du vanadium et du niobium dans la composition

des précipités de 1’acier B.
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Matrice

Image électronique 1

Précipité

C Cr Fe Ni

Matrice 8,37 27,78 57,23 8,94

Précipité 3,88 48,42 45,09 2,62

Figure 3.14 : Analyse par EDS de ’acier A a I’état hypertrempe
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Matrice

Image électronique 1

Ni

i

Précipité

C Cr Fe Ni Va Nb

Matrice 6,51 20,95 66,99 8,45 0,17 0,87

Précipité 8,81 45,04 37,26 596 335 1,01

Figure 3.15 : Analyse par EDS de I’acier B a I’état hypertrempe
3.1.2.2 Diffraction des rayons X des aciers A et B a I’état hypertrempe

La diffraction des rayons X, effectuée sur les aciers A et B a 1’état hypertrempe, donne
respectivement les diffractogrammes des (Figure 3.16 et Figure 3.17). L’analyse quantitative par

le logiciel Maud corrobore les observations métallographiques en mettant en évidence la
présence :

- Dans ’acier A : I’austénite (Fey), des carbures (M7Cs, M23Cs) et des oxydes (Cr20z3);

- Dans I’acier B, I’austénite (Fey), des carbures (M7C3, M23Cs, VaC, NbC) et des oxydes
(Cr205).
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Figure 3.16 : Diffractogramme de 1’acier A a I’état hypertrempe
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Figure 3.17 : Diffractogramme de ’acier B a 1’état hypertrempe
Il a été prouvé que la redistribution par diffusion d'éléments d'alliage et leur transfert entre
la matrice et les carbures, en raison de leur interaction mutuelle lors de traitements & haute
température des aciers, entrainaient des modifications qualitatives et quantitatives des carbures
[87]. D’apres les concentrations des phases suscitées dans les aciers A et B (Tableau 3.2), nous

constatons une diminution de la concentration des carbures secondaires M23Ce par rapport a 1’état
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brut ; cette diminution est due a une dissolution de ces derniers dans ’austénite au cours du

traitement de mise en solution.

Tableau 3.2 : Fraction volumique des phases obtenues par diffraction des aciers A et B a I’état
hypertrempe

Gamma-Fer | Cr23Cs | Cr7Cs | Cr203 | NbC | VaC
Acier A 86,22 4,05 9,57 0,08
Acier B 87,97 3,6 7,01 01 |012 ] 1,2

3.1.3 Etat Revenu

3.1.3.1 Examen microstructural

a.Observation par microscopie optique

Les micrographies optiques prises sur les échantillons d’aciers A et B aprés traitement de
revenu a différentes températures sont illustrées sur les Figure 3.18 et Figure 3.19. Les
microstructures des deux aciers évoluent différemment dans I’intervalle des températures
considérées : 600°, 700°, 800° et 900°C. L’augmentation de la température de traitement a agi
sur la redistribution des précipités ou une modification progressive est constatée sur la

microstructure :

» Revenu a 600°C :

Apreés traitement de revenu a 600°C, nous remarquons que la structure des deux aciers A et
B (Figure 3.18 et Figure 3.19) devient le si¢ge d’une fine précipitation se localisant au niveau des
joints des grains. De plus, dans 1’acier A, on note la présence de fines particules discontinues en

forme de batonnets réparties aux joins des grains.

Des travaux de recherche ont identifié ces particules précipitées comme étant des carbures
secondaires de type M23Cs : Marian Vach et al. [73], sur un travail effectué sur deux aciers : 18Cr-
8Ni et 18Cr-10Ni-0.56Nb, dans une plage de température variant entre 550°C et 900°C,
moyennant un calcul thermodynamique par le logiciel ThermoCalc avec la base de données
STEEL16F ont montré qu’en plus de 1’austénite les phases en équilibre existant dans 1’acier18Cr-
8Ni a 600°C sont des carbures de type M23Ce et la phase sigma alors que dans I'acier18Cr-10Ni-
0.56Nb elles sont des carbures de type M23Ce¢ et MC [89]. Dans un autre contexte, faisant
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apparaitre ’effet du temps de maintien prolongé sur le type de précipitation dans l’acier
inoxydable AISI316L(N), A.F. Padilha et al [39] ont constaté qu’aprés un maintien a 600°C
pendant 10 ans trois phases ont été détectees a savoir le carbure M23Cs, la phase o et la phase de
laves. A la suite de suite de ce travail il a été déduit que la précipitation débute par une rapide

formation de carbure de type M23Cs au niveau des joints de grains.

» Revenu a 700°C :

La variation de la température de revenu a 700°C a entrainé une augmentation de la

précipitation des carbures au niveau des joints de grains des aciers A et B.

L’examen de la morphologie des précipitations secondaires ayant lieu sur I’acier A et I’acier
B (Figure 3.18 et Figure 3.19) montre, suite au traitement de revenu appliqué, que les carbures
en forme de batonnets observés dans 1’acier A ont tendance a former un réseau continu. Par contre
dans I’acier B, ces carbures en forme de batonnets ne sont qu’a leur début de précipitation. La
précipitation des carbures de type M23Cs ne peut avoir lieu qu’en la présence d’un taux élevé en
carbone et en chrome. L’augmentation de la température de revenu a intensifié¢ la diffusion du

carbone vers les joints des grains donnant la possibilité de formation des carbures de type M23Ce.

Lors de la solidification de 1’acier B, le vanadium et le niobium, connus pour leurs forts
pouvoirs carburigénes, ont tendance a former leurs propres carbures a haute température avant la
précipitation des carbures de type M23Ce. La présence de ces éléments consomme une partie du
carbone ce qui influe sur le taux du carbure formé soit au cours de la solidification ou au cours

du traitement thermique ce qui justifie le faible taux de carbures observé sur 1’acier B [89].

> Revenu a 800°C :

Les micrographies optiques des deux aciers A et B a apreés revenu a 800°C (Figure 3.18 et
Figure 3.19) montrent une précipitation importante des carbures de type M23Cs a I’intérieur et a
la périphérie des grains austénitiques. Il s’agit d’une précipitation intergranulaire et
intragranulaire des carbures. Zhou et al. [88] ont montré suite a un traitement de revenu réalisé a
800°C que les précipités se localisent préferentiellement sur le long des joints de grains initiaux
et se développent progressivement vers l’intérieur des grainS. Avec l’augmentation de la
température de revenu, la précipitation devient de plus en plus importante. Les contours des joints
de grains y apparaissent clairement délimités par ces précipitations. Les carbures, initialement
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observés sur I’acier A en forme de batonnets demeurent du méme type (M23Ce) et se connectent

entre eux en formant un réseau continu.

» Revenu a 900°C

Les micrographies optiques des aciers A et B aprés revenu a 900°C (Figure 3.18 et
Figure 3.19) révélent un réseau continu des carbures de chrome, ainsi, une précipitation tres
intense des carbures a l’intérieur des grains austénitiques. Une variation progressive et
proportionnelle a la température de traitement est nettement mise en évidence sur les
microstructures par 1’abondance des précipitations. Comparativement aux traitements précédents,
nous notons que la précipitation secondaire a tendance a s’intensifier de la périphérie vers le
centre du grain avec 1’augmentation de la température de revenu. En ce qui concerne I’acier B,
nous remarquons que les précipitations secondaires ont tendances a étre plus concentrées sur la

périphérie et espacées a I’intérieure du grain.
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600°C
Particules discontinues

Figure 3.18 : Micrographies optiques de I’acier A aprés traitement de revenu a différentes températures
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600°C 600°C

700°C
700°C

900°C

90000°C \

Figure 3.19 : Micrographies optiques de I’acier B aprés traitement de revenu a différentes températures
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b.Observation par MEB

Le traitement de revenu modifie de maniere significative la composition de phase et la
morphologie des précipités. Les carbures de chrome secondaires du type M23Cs cOmmencent a se
précipiter au cours de ce traitement [95]. Le taux de carbure précipité est tributaire de la
température de revenu, du temps de maintien et de la composition chimique de l'alliage (teneur
en carbone et en chrome principalement). La formation du carbure M23Cs consomme du chrome

et du carbone et provoque un appauvrissement de ces éléments dans la matrice [81].

La micrographie MEB nous a fourni plus de détails sur la morphologie et la composition
des précipités issus du traitement de revenu appliqué aux aciers étudiés. L’évolution
microstructurale des aciers A et B, enregistrée pour chagque température de traitement peut étre

décrite comme suit :

> Revenu a 600°C :

Les micrographies MEB obtenues sur les échantillons d’aciers A et B (Figure 3.20 et
Figure 3.21) illustrent clairement la morphologie des précipités dans les deux aciers. Pour cette
température de traitement, nous notons une précipitation de carbure qui débute au niveau des
joints de grains. Des travaux de recherche similaires [85], ont reporté que la plupart des précipités
sont réparties en deux types, les précipités primaires issus de la solidification de 1’alliage et les
précipités secondaires qui sont provoqués par le traitement thermique. Cette étude a montré que
ces précipités secondaires de carbures de chrome se forment dans I’intervalle de températures
variant entre 600°C et 900 ° C et ne sont pas stables aux températures élevées. Dans I’acier A, la
structure de I’acier est composée d’une matrice austénitique, un agrégat (y+ carbure) et des
précipités fins au niveau de joints de grains. La morphologie de ces précipités est en forme de

batonnets mais certains se présentent sous forme globulaire.

D’aprés [96] le milieu de refroidissement semble étre un paramétre important du traitement
thermique initial qui conditionnerait la morphologie des carbures de type M23Cs. Dans le cas d’un
refroidissement sous air, les joints de grains contiennent des carbures M23Ce riches en Cr de
morphologie lamellaire, alors qu’apres une trempe a 1’eau, ces carbures sont plutot de forme

globulaire.

Comme le traitement d’hypertrempe provoque la dissolution de réseau continu de carbure

secondaire forme au cours de la solidification de 1’alliage liquide, le traitement de revenu permet
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a nouveau la formation de ce réseau de carbure. La formation de ce dernier passe par plusieurs
étapes en fonction de la température et du temps de maintien. Comme notre étude est basee sur
I’influence de la température sur la précipitation des différentes phases, nous constatons que la
formation du réseau continu de carbure commence a 600°C par la formation des particules

discontinues en forme de batonnets réparties aux joins des grains.

Les mémes constations pour ’acier B, une précipitation fine des carbures secondaires aux
niveaux des joints de grains avec un taux plus ou moins faible par rapport a I’acier de base, la
plus part des précipités se présente sous forme globulaire. Leur taille, tres fine, rend difficile leur

investigation.

» Revenu a 700°C

Les micrographies MEB obtenues sur les aciers A et B revenus a 700°C sont présentées sur
les Figure 3.20 et Figure 3.21. Ces micrographies mettent clairement en évidence la morphologie
et ’emplacement des précipités issus de ce traitement. Apres le traitement de revenu a 700°C, la
microstructure est fortement marquée la présence de précipités intergranulaires. D’aprés les
travaux de [89], les carbures mis en évidence dans les aciers austénitiques a 700°C sont des
carbures de type M23Cs. Dans le présent travail, nous avons noté une différence dans la
morphologie des carbures identifiés dans 1’acier A et I’acier B. D’une maniére générale, 1’effet
de la température de traitement est saisi par ’augmentation du nombre de précipités répartis au

niveau des joints de grains.

Dans I’acier A, trois types de morphologies ont été détectées : des précipités fins
polygonaux dispersés, en forte proportion, au niveau des zones interdendritiques, des précipités
sous forme de batonnet et des précipités sous forme lamellaire, en faible proportion, situés dans
les zones interdendritiques. L’observation de la microstructure de I’acier A, montre qu’une partie
des carbures M23Cs intergranulaire, en forme de batonnet, a tendance a former un réseau continu

lorsque la température de traitement augmente.

Dans I’acier B, nous constatons que les précipités secondaires sont localisés autour des
joints de grains. lls apparaissent en forme de batonnet et en forme de particules polygonales
espacées les unes des autres. Nous remarquons aussi la présence des carbures de niobium de type

MC primaires en couleur claire au niveau des joints de grains.
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» Revenu a 800°C

Les observations par microscopie électronique a balayage (Figure 3.20 et Figure 3.21)
montrent la précipitation de particules, de morphologie variable, sur des sites différents. Tenant
compte de leurs site de formation, ces précipités peuvent étre répartis en deux catégories : les
précipités sur les joints de grains et les précipités situés a l'intérieur des grains, d’ou leurs
appellations “précipités intergranulaires et précipités intragranulaires”. Comme il est perceptible
sur les micrographies, nous observons dans I’acier A la présence des précipités sous forme des

particules polygonales ainsi que des précipités sous forme lamellaire.

Dans I’acier B, la précipitation ne se développe pas de la méme maniére que dans 1’acier A,
elle augmente avec la température de traitement mais avec un taux faible. Nous remarquons la
présence des précipités sous forme des particules polygonales au niveau de joints de grains ainsi

qu’en forme de batonnet.

La formation du carbure de type MC se déroule a des températures plus élevées que
les carbures riches en chrome, M23Cs et M7Cs, donc ces carbures restent stables et ne sont pas
affectés par la température de revenu utilisée [88]. La caractérisation par MEB met en évidence
la présence des carbures de type MC au niveau des joints de grain.

» Revenu a 900°C
Dés 4 heures de traitement de revenu & 900°C (Figure 3.20 et Figure 3.21), la précipitation

intragranulaire et intergranulaire des aciers est trés intense en comparaison d’un traitement de
méme durée a 800°C. Dans ’acier A, au niveau intragranulaire, des carbures de type M23Cs sont
présents sur tout le grain austénitique tout en étant concentrés a la periphérie. La morphologie de
ces précipités est en grande partie polygonale avec une minorité en forme de batonnets.
Cependant, une coalescence de ces carbures est plus marquée a proximité des joints de grains.
Dans I’acier B, le phénoméne de précipitation se déroule de la méme maniére qu’a 800°C, des

précipités polygonaux fins sont plus remarqués a proximité des joints de grains.
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Figure 3.20 : Microstructures MEB de ’acier A aprés traitement de revenu a différentes températures
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Figure 3.21 : Microstructures MEB de ’acier B aprés traitement de revenu a différentes températures
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c. Analyse par EDS

Une caractérisation par EDS de la matrice et des différents types de précipités, observés sur
les microstructures de I’acier A et I’acier B, pour les différentes températures de revenu appliquée,
a été réalisée. Les résultats sont indiqués sur les Figure 3.22 et Figure 3.23 et annexe 1. I’examen
de ces résultats, nous permet de déduire I’effet de la variation de la température de traitement sur
la proportion des éléments chimiques et leur répartitions entre la matrice et les précipitations des

aciers A et B. les observations suivantes peuvent etre déduites :

Matrice : Une diminution de la teneur en chrome et en carbone et en fer sont remarquées
avec 1’augmentation de la température de revenu. Cette diminution est la conséquence de la
contribution des ces éléments dans la formation des précipités de type M23Cs. Ces préciptés, en
fonction de la variation de la tepérature de revenu et selon leur localisations sont dist précipités

intergranulaires et intragranulaires.

L’analyse montre aussi la présence de nickel dans la matrice. Des études antérieurs [97] ont
montré que la présence du nickel diminue la solubilité du chrome et du carbone dans la solution
solide ce qui permet une précipitation fine dans la matrice. Les résultats d’analyses EDS obtenus
(Figure 3.22 et Figure 3.23) sont en concordance avec ce résultat ou on remarque une diminution
de la teneur en chrome et en carbone, dans la matrice, avec I’augmentation de la teneur en nickel.
Cet effet peut étre expliqué par la formation de précipités intragranulaire de type M23Cs. Une
proportion de fer entre dans la formation de ces carbures complexes (Fe,Cr)23Cs ce qui justifie

aussi la diminution en fer donnée par I’analyse EDS dans la matrice.

Cette analyse a aussi mis en évidence la présence du vanadium et du niobium dans 1’acier

B qui varient respectivement dans les plages (0.83 -1.84)% et (0 - 0.35)%.

Précipités : L’analyse EDS réalisée sur les différents précipités observés sur la
microstructure de I’acier A et de 1’acier B montre la présence des €¢léments chrome, fer, nickel,
carbone dans les précipités de 1’acier A plus le niobium et vanadium dans les précipités de 1’acier
B. Le pourcentage de chrome dans ces précipités est supérieur a 50%. Sur la base de la littérature
[98] affirmant que la teneur en chrome dans les précipités M23Cs dépasse 50%, les résultats
obtenus par I’analyse EDS des précipités observés sur la microstructure des aciers A et B sont en

la faveur de la présence de précipités de type M23Ce.
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Cette meme analyse montre la présence du vanadium et du niobium dans la composition
des précipités avec des teneurs variant respectivement dans les plages (2.96 - 4.73)% et (0.11 —
4.24)%. La structure de 1’acier B se caractérise aussi par la formation des fines précipités
primaires, dans le spectre de la Figure 3.24 le niobium est le pic le plus intense. Ce carbure se
forme aux niveaux de joints de grains, I'augmentation de 1’énergie dans ces zones favorise la

création des sites plus préférentiels pour la germination des précipités stables et donc un effet de
durcissement plus important.
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Figure 3.24 : Particules MC (NbC) identifiée dans I’acier B aprés revenu a 800°C
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3.1.3.2 Analyse par diffraction des rayons X

Les diffractogrammes X obtenus sur I’acier A et B pour les différentes températures de
revenu sont présentés sur les Figure 3.25 et Figure 3.26. Le fit des diffractogrammes, moyennant
le logiciel MAUD, basé sur la méthode de Rietveld montre la nature des phases microstructurales
existantes pour chaque température de traitement de revenu appliquée. Ces diffractogrammes
montrent 1’effet de la variation de la température de revenu sur I’intensité des phases présentes.
Cet effet est illustré par la diminution de I’intensité du pic du fer gamma en fonction de
I’augmentation de la températre de revenu. Cet effet est clairement mis en évidence a 800° et
900°C. Les diffractogrammes révélent aussi la présences de carbures de vanadium (VaC) et de

niobium (NbC) dans I’acier B.
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Figure 3.26 : Diffractogrammes X de I’acier B apres revenu a différentes températures
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Les résultats de I’analyse quantitative des phases en fonction de I’augmentation de la
température de revenu sont présentés sur les Figure 3.27 et Figure 3.28. La variation de la
température de traitement a affecté la proportion de certaines phases microstructurales pour les

deux aciers étudiés. Cet effet peut étre résumé comme suit :

- Une diminution de la proportion du fer gamma de 81,24 a 55,37 % pour ’acier A
et de 79,83 & 60,5 % pour I’acier B ;

- Une augmentation notable de la proportion du carbure M23Cs de 10,93% a
30,54% pour I’acier A et 6,05 a 24,26 % pour 1’acier B ;

- Laproportion de carbure M7Cs, obtenue sur les deux aciers A et B est presque stable
pour les températures de revenu utilisées. Ce carbure se formant en cours de

solidification, ne subit pas de transformation lors du traitement de revenu.

- Le taux des carbures de type MC demeure presque constant pour toutes les
températures de traitement car ce type de carbure, ne peut étre le sujet d’une

transfomation qu’apres un traitement particulieérement prolongée .
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Figure 3.27 : Effet de la température de revenu sur la fraction volumique des phases dans ’acier A
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Figure 3.28 : Effet de la température de revenu sur la fraction volumique des phases dans 1’acier B

3.1.3.3 Analyse thermique par DSC

Les phénomenes de précpitation et de dissolution peuvent étre caractérisés par analyse
calorimétrique différentielle (DSC). Cette derniére permet de mesurer les dégagements et les
absorptions de flux d’énergie qui ont lieu dans un échantillon au cours d’un traitement thermique.
La Figure 3.29 présente les résultas obtenus par la technique DSC pour chaque acier étudié (A et
B). Nous constatons la présence de deux pics, un pic exothermique situé dans I’intervalle de
température comprise entre 627°C et 869°C pour ’acier A et entre 654°C et 832°C pour ’acier
B. Un autre pic endothermique apparait entre 996 et 1178°C pour I’acier A et entre 943 et 1180°C

pour I’acier B.

L’apparition du pic exothermique est attribuée a la précipitation des carbures M23Cs par
contre le pic endothermique est lié a la dissolution de ce type de carbure [99]. Nous constatons a
travers ces résultats que 1’addition du vanadium et du niobium a contribué a un déplacement du
point de débuts de transformation lié a la précipitation des carbures M23Ce vers le domaine de
température plus élevé avec une diminution du flux d’énergie dégagée. Par contre, un léger
déplacement de la température de début de dissolution des carbures M23Cs , lié aussi a une

diminution du flux d’énergie absorbée est noté lors de la dissolution de ces carbures M23Ce.
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3.2 Influence de I’addition de vanadium et de niobium sur les propriétés mécaniques de

I’acier AISI309

Figure 3.29 : Thermogrammes de DSC des deux aciers A et B

3.2.1 Evolution de la dureté

L’évolution de la dureté mesurée sur les aciers A et B, a 1’état brut, a 1’état hypertrempe et
aprés revenu a différentes températures est schématisée par les histogrammes indiqués sur la
Figure 3.30. Ces histogrammes comparatifs, illustrent 1’influence de I’addition du vanadium et
du niobium sur la dureté de I’acier AISI309. Il en ressort que pour tous les traitements effectués,
I’acier B manifeste une dureté plus élevée que celle obtenue sur I’acier A. Ce résultat est di a la
présence des carbures stables de vanadium et de niobium dans la structure de I’acier B. A 1’état

hypertrempe la dureté des deux aciers est élevée par rapport aux autres états, cette augmentation
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est due a la dissolution des carbures M23Ce dans la matrice austénitique au cours de ce traitement.
Aussi le traitement de revenu a contribué a une augmentation de la dureté ou une relation
proportionnelle entre les valeurs de duretés mesurées et la température de revenu est observée.
Cet effet est le résultat de la précipitation des carbures de type M23Cs ayant eu lieu a la suite de

ce traitement thermique.
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Figure 3.30 : Histogrammes comparatifs illustrant I’influence de 1’addition du vanadium et du niobium
sur la dureté de I’acier AISI309

3.2.2 Usure par frottement

La Figure 3.31 présente l’influence des traitements thermiques sur 1’évolution du
coefficient de frottement des aciers A et B. Nous constatons que 1’évolution du coefficient de

frottement dans les deux aciers passe par deux étapes :

1. La premiére étape est caractérisée par une augmentation brusque du coefficient de
frottement (). Cette augmentation est due aux chocs entre les aspeérités des surfaces

antagonistes ;

2. Dans la seconde étape, on note une stabilisation du coefficient de frottement. Les
asperités sont cisaillées se dégagent des deux surfaces et jouent le rdle du troisieme
corps. L’augmentation de la température de traitement et la formation du troisieme

corps affectent la variation du coefficient de frottement.
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Figure 3.31 : Evolution du coefficient de frottement des deux aciers A et B avant et aprés traitements
thermiques :

D’aprés les histogrammes comparatifs (Figure 3.32), illustrant 1’influence de 1’addition du
vanadium et du niobium, sur I’évolution du coefficient de frottement de 1’acier AISI309, on

constate que :
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1.L’¢état hypertrempe présente un coefficient de frottement faible par rapport aux autres états
(0,459 pour I’acier A et 0,213 pour I’acier B). Cette diminution est due a la mise en

solution des carbures dans la matrice austénitique.

2.A 600°C : le coefficient (u) augmente jusqu’a (0,63 pour I’acier A et 0,56 pour I’acier B)
par rapport a 1’état hypertrempe, cette augmentation est due au début de précipitation des

carbures dans la matrice austénitique

3.De 700°C a 900°C le taux de carbures augmente avec 1’augmentation de la température de
revenu, 1’acier devient dur, donc le coefficient de frottement des deux aciers diminue de

0,509 a 0,47 pour I’acier A et de 0,51 & 0,304 Pour I’acier B.

4.Dans tous les états de traitements, le coefficient de frottement de 1’acier B est inférieur a
celui de I’acier B. Cette diminution est due a la présence des carbures trés stables de
vanadium et de niobium de type MC ce qui augmente la résistance a 1’usure par frottement

de I’acier B.
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Figure 3.32 : Histogrammes comparatifs illustrant I’influence de 1’addition de vanadium et de niobium
sur le coefficient de I’acier AISI309
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3.3. Influence de I’addition du vanadium et du niobium sur le comportement a la corrosion
de ’acier AISI309

3.3.1 Dans un milieu acide HCl a 0,1M

3.3.1.1 Etat hypertrempe

a. Courbes de polarisation potentiodynamique
La Figure 3.33 représente les courbes de polarisation potentiodynamique cathodique et

anodique des aciers A et B dans HCl a 0,1 M a la température ambiante. Dans le Tableau 3.3, les
parameétres électrochimiques relatifs au potentiel de corrosion (Ecorr) €t la densité de courant de
corrosion (icorr) déduits a partir des courbes de polarisation des branches cathodique et anodique
enregistrées expérimentalement a l'aide de la méthode d'extrapolation linéaire de Tafel.

D’aprés I’allure des courbes Log i = f (E), les deux aciers présentent un comportement
sensiblement identique, nous remarquons 1’absence de la région passive, qui peut étre expliqué
par la diffusion des ions CI™ qui diffusent a I’intérieur de la surface du métal [100]. McCaffertty
et Heckermann [101] ont montré que dans HCI, une interaction synergique existe entre les ions
Cl" chimisorbées a la surface métallique et les ions H* de la solution, qui sont attirées
électrostatiquement par des ions CI™ qui couvrent la surface métallique et catalyser les réactions
de dissolution [102].
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Figure 3.33 : Courbes de polarisation potentiodynamique des aciers A et B dans HCla0,1 M ala
température ambiante
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Le potentiel de corrosion calculé (Ecorr), dans le cas de I’acier A est -449 mV/ecs avec une
densité de courant de corrosion, Icorr, = 0.038 mA.cm 2. Les valeurs correspondantes & I’acier B
sont -385 mV/ecs et 0.012 mA.cm 2 respectivement. La comparaison des valeurs de Ecorr €t Icorr
des deux aciers indique que I'addition du vanadium et du niobium dans I’acier AISI309 provoque
le déplacement du potentiel de corrosion vers des valeurs plus nobles et diminue la densité de

courant de corrosion.

La comparaison des valeurs des constantes de Tafel anodique et cathodique, Ra, 3¢, conduit
a des valeurs distinctes de 70,4 , 91,3 mVdecade™ pour ’acier A et 49,8, 204 mVdecade™ pour
I’acier B respectivement. Ainsi, on peut conclure que dans le domaine cathodique, l'ajout
d'éléments vanadium et niobium dans I’acier AISI309 induit & une réduction importante de

courant cathodique

Tableau 3.3 : Paramétres électrochimiques des aciers A et B dans HCl a 0,1 M a température ambiante

Acier Ecorr lcorr Ba Bc Rp
(mV) | (mA/cm? | (mVdec? | (mVdec™? | (Q. cm?
A -449 0,038 70,4 91,3 390
B -385 0,012 49 8 204 1340

a. Mesures d'impéedance électrochimique
La technique de mesure d’impédance é€lectrochimique a été appliquée pour l'étude du

comportement a la corrosion des métaux donnant des informations sur les phénoménes et
processus présent a la surface métal/ électrolyte. Cette technique est utilisé principalement pour

I'étude des réactions interfaciales et d'autres phénomenes interfaciaux [103].

Les Figure 3.34 et Figure 3.35 Montrent les spectres EIS ; plan de Nyquist et diagrammes
de Bode pour les aciers A et B, dans HCl a 0,1 M a la température ambiante.

Le diagramme d'impédance est composé d'une boucle capacitive aux hautes fréquences et
une boucle inductive aux basses fréquences. La variation du rayon de la boucle capacitive
représentant 1’augmentation de résistance de polarisation est li€ée au processus de passivation
d'acier inoxydable AISI 309 dans la solution. La boucle capacitive peut étre attribuee a la réaction
de transfert de charge [104].
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La boucle inductive aux basses fréquences peut représenter le début de la période
d'incubation de la corrosion par pigdres. La boucle inductive peut étre attribuée au processus de
relaxation obtenus par 1’adsorption d'espéces Clags™ et Hags™ sur la surface de I'électrode. Il peut

également étre attribué a la redissolution de la surface passivée aux basses fréquences [104].
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Figure 3.34 : Spectres de Nyquist des aciers A et B dans HCI a 0,1 M a la température ambiante
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Figure 3.35 : Diagrammes de Bode correspondant aux aciers A et B dans HCl a2 0,1 M & la température
ambiante

Les données relatives a I'EIS ont été analysées par le modéle de circuit équivalent représenté
sur la Figure 3.36. Les valeurs des différents paramétres deduits a partir de 1’ajustement

paramétrique utilisant le programme Zview figurent dans le Tableau 3.4. Ce circuit est constitué
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de la résistance de solution (Rs), d’un élément & phase constante (CPE), de la résistance de

transfert de charge (Rct), d’une résistance inductive (RL) et d’une inductance L.

Rs

Figure 3.36 : Le circuit électrique équivalent utilisé pour I’analyse des impédances correspondantes aux
aciers A et B dans HCIl a 0,1 M a la température ambiante

Les donnees présentées dans le Tableau 3.4. montrent que I'addition du vanadium et du
niobium dans 1’acier inoxydable austénitique AISI309 augmente la résistance de transfert de

charge Rct et réduit la valeur de CPE

L’augmentation de Rct est associée a un comportement anti corrosif. En outre, une
meilleure protection est associée a une diminution de CPE qui résulte a une augmentation de
I'épaisseur de la double couche électrique [104].

Tableau 3.4 : Paramétres électrochimiques déduits des diagrammes d’impédance des aciers A et B dans
HCl a 0,1 M a la température ambiante

Acier | Rs CPE n Rct R L
(Qem? | (UF.cm?) (Q.cm?) | (Q.cm?) (H)
A 9 316,1 0,8739 246 1479 4570
B 10 189,5 0,8835 437 2074 5151

3.3.1.1 Etat revenu

a. Courbes de polarisation potentiodynamique de ’acier A

La Figure 3.37 présente les courbes de polarisation (Tafel) de I’acier A apreés traitement de
revenu a différente températures dans HCI a 0,1M. Nous constatons que les courbes présentent la
méme allure méme avec celle a 1’état hypertrempe. L’augmentatation de la température e revenu

provoque le déplacement du potentiel de corrosion vers des valeurs plus négatives.
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Figure 3.37 : Courbes de polarisation (Tafel) de I’acier A aprés traitement de revenu a différente
températures dans HCl a 0,1M

Le Tableau 3.5 regroupe les valeurs des parametres électrochimiques déterminées a partir
des courbes de polarisation de I’acier A aprés traitement de revenu a différente températures dans
HCl a 0,1M. En effet, I’augmentation de la température de revenu provoque une augmentation de
la densité de courant, correspond au passage des cations ferreux en solution. Dans ces conditions,
I’absence de palier de passivation traduit le fait que les produits de corrosion formés lors de la
dissolution ne permette pas la formation d’un film sur la surface du métal, ceci est peut étre due
a la forte agressivité du milieu chloruré, arrivé a 900°C ou le potentiel est le plus négative, la
densité de courant augmente et arrivé a 69,74 pA cm, expliquant une détérioration de la surface.

Tableau 3.5 : Paramétres électrochimiques déduits des courbes de polarisation de 1’acier A apres
traitement de revenu a différente températures dans HCI a 0,1M.

Traitements | Ecorr Icorr -pc Ba
(mV) | (MAcm?) | (mV dec?) | (mV dec?)

600°C -414 26,82 99,1 54,9

700°C -431 52,45 98,5 70,4

800°C -440 58,91 91,9 61,3

900°C -457 69,74 86,9 72,7
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b. Courbes de polarisation potentiodynamique de I’acier B -

La Figure 3.38 montre les courbes de polarisation linéaire (Tafel) de 1’acier B dans HC1 a4 0,1M.
Une absence du palier de passivation est remarquée. Un déplacement du potentiel de corrosion
de -396 mV/ECS a 600°C vers -425mV/ECS a 900°C, est enregistré. En paralléle et en fonction
de la température les densités de courant de 1’acier B (Tableau 3.6) présentent une légere
augmentation comparée a celle de I’acier A dans HCl a 0,1M.

L’addition du vanadium et du niobium diminue le volume des zones appauvries en chrome,
formées au cours de traitement thermique, jouant le role des zones anodigques dans un milieu

agressif ce qui ralentit le processus de corrosion de 1’acier AISI309dans HCI a 0,5M
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Figure 3.38 : Courbes de polarisation (Tafel) de I’acier B aprés traitement de revenu a différente
températures dans HCl a 0,1M

Tableau 3.6 : Paramétres électrochimiques déduits des courbes de polarisation de 1’acier B apres
traitement de revenu a différente températures dans HCI a 0,1M.

Traitements | Ecorr Icorr -pc Ba
(mV) | (MAcm?) | (mV dec?) | (mV dec?)
600°C -396 14,19 171,2 56,7
700°C -403 16,45 83,6 39,7
800°C -406 18,79 98 37,5
900°C -425 25,96 98,3 50
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3.3.2 Dans un milieu acide H2SO4 a 0,5M

3.3.2.1 Etat hypertrempe

a. Courbes de polarisation potentiodynamique

Les courbes de polarisation (Tafel) des aciers A et B dans H2SOs a 0,5M apres 1h
d’immersion a température ambiante sont illustrés sur la Figure 3.39. Dans le Tableau 3.7 sont
regroupés les parametres électrochimiques, déduits des courbes de polarisation (Tafel), tels que
le potentiel de corrosion (Ecorr), la pente de Tafel cathodique (Bc) et anodique (Ba), la densité du

courant de corrosion (icorr) et la résistance de polarisation (Rp).

Un déplacement du potentiel de corrosion remarqué dans le comportement de 1’acier B, et
cela vers des valeurs positives, donc plus noble, avec en paralléles la diminution de la densité de
courant de corrosion, de 337,94 PA cm™ pour I’acier A & 16,61uA cm pour I’acier B. D’aprés
la littérature, le comportement actif-passif est caractéristique a l'acier inoxydable en milieu acide
sulfurique [105] et le processus de passivation est lié a la formation de couches d'oxyde sur la
surface des échantillons [106]. Les courbes de polarisation des deux aciers présentent un plier de
passivation, la densité de courant du palier relative a I’acier B est plus basse comparée a celle de
I’acier A. Ce palier traduit la présence du film passive composé d’oxydes et riche en oxydes de
vanadium(VaO, Va>0s3, Va0,, Va0s) et niobium (NbO, NbO2, Nb2Os) pour le cas de 1’acier B.
Dans les solutions acides, la réaction anodique de corrosion est le passage des ions métalliques
de la surface du meétal dans la solution, et la réaction cathodique est la décharge des ions

d'hydrogene pour produire le gaz d’hydrogene ou pour réduire 1'oxygéne [107].

La comparaison des valeurs des constantes de Tafel anodique ([3a) et cathodique ([3c) montre

une réduction importante des courants cathodique et anodique de I’acier B.
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Figure 3.39 : Courbes de polarisation potentiodynamique des aciers A et B

Tableau 3.7 : Paramétres électrochimiques pour acier A et acier B

Acier Ecorr icorr -Bc Ba Rp
(mV) (MAcm?) | (mVdec? | (mVdec? | (Qem?)

A -384 337,946 114,2 66,4 290

B -358 16,616 118,9 36,1 454

b. Mesures d'impédance électrochimique

Les diagrammes d’impédance électrochimique des aciers A et B dans H.SO4 a 0,5M en

représentation de Nyquist et Bode sont présentés sur la Figure 3.40 et Figure 3.41

Le diagramme d’impédance en représentation de Nyquist de chaque acier est caractérisé
par une seule boucle capacitive semi-circulaire, qui est attribuée aux processus de transfert de
charge, son diamétre est lié a la résistance de transfert de charge (Rct) a l'interface métal / solution.
Les diagrammes d’impédance en représentation de Bode permettent de confirmer 1’existence

d’une seule constante de temps correspondant a I’apparition d’une seule boucle capacitive.
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Figure 3.40 : Spectres de Nyquist des aciers A et B dans H.SO4 a 0,5 M a la température ambiante
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Figure 3.41 : Diagrammes de Bode correspondant aux aciers A et B dans H,SO,4 a 0,5 M a la température

Le schéma du circuit électrique équivalent correspond au diagramme d’impédance

ambiante

(Figure 3.42) est constitué de la résistance de solution (Rs), d’un élément & phase constante (CPE)

et de la résistance de transfert de charge (Rct).

Les valeurs des différents parametres déduits a partir de 1’ajustement paramétrique sont
répertoriées dans le Tableau 3.8. Elles montrent que I'addition du vanadium et du niobium dans
I’acier inoxydable austénitique AISI309 augmente la resistance de transfert de charge (Rct) et

réduit la valeur de CPE.
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Rs CPE
VA

Rct

Figure 3.42 : Circuits électrique équivalent utilisé pour 1’analyse des impédances correspondantes aux
aciers A et B dans H,SO4 a4 0,5 M a la température ambiante Références

Tableau 3.8 : Paramétres électrochimiques déduits des diagrammes d’impédance des aciers A et B dans
H,SO4a 0,5 M a la température ambiante

Acier Rs n CPE Ret
(2 cm?) (UF cm?) | (2 cm?)
3,528 |0,870| 2338 296,8
B 4532 |0,905| 1855 457,4

3.3.2.2 Etat revenu

a. Courbes de polarisation potentiodynamique de ’acier A

Dans le but de tracer les courbes de polarisation de 1’acier A dans H2SO4 a 0,5 M, un
balayage a été effectué a une vitesse de 1mV/min entre -600 a +970mV/ECS, apres un temps
d’immersion de 1 heure correspondant a la formation et la stabilisation de la double couche

électrique.

La Figure 3.43 montre les courbes de polarisation obtenue pour 1’acier A. D’aprés 1’allure
présentée, le méme comportement est observé. Un déplacement négligeable du potentiel de
corrosion est remarqué, il se fait vers des valeurs plus au mois négatives comparé au potentiel de

I’acier a I’état hypertrempe qui est de 1’ordre de -384 mV/ECS.

94



Résultats et discussion

2
Acier A ——600°C
1 ———700°C
M
-
S 09
<
E .
(@)
o .
_3 _

-0,8 | —0I,6 | -0,4 | -0I,2I 0,0 | 0:2 | 0:4 | 0:6 | 0:8 | 1:0 | 1,2
E (V/ECS)
Figure 3.43 : Courbes de polarisation (Tafel) de I’acier A aprés traitement de revenu a

différentes températures dans H2SO4 a 0,5 M.

Le Tableau 3.9 rassemble les paramétres électrochimiques déduits a partir des courbes de
polarisation tracées. Dans les branches anodiques, un important palier de passivation dans le
milieu sulfaté est observé, et cela avec les quatre hautes températures. Nous constatons que
I’augmentation de la température de revenu provoque le déplacement de potentiel de corrosion
vers des valeurs plus negatives. La valeur de la densité de courant de corrosion augmente de
(41.26 uA cm22a 600°C) a (60,63 A cm24a 900°C).

Tableau 3.9 : Paramétres électrochimiques déduits des courbes de polarisation de 1’acier A aprés
traitement de revenu a différente températures dans H.SO4 a 0,5M.

Traitements | Ecorr icorr -pc Ba
(mV) | (WA cm?) | (mV dec?) | (mV dec?)
600°C -398 41,26 92,2 47,8
700°C -405 23,35 81,6 44,3
800°C -410 54,06 104,6 48,8
900°C -425 60,63 104,8 54
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b. Courbes de polarisation potentiodynamique de l’acier B
Les courbes de polarisation traduisant le comportement a la corrosion de 1’acier B apres
traitement de revenu a différentes températures dans H2SO4 a 0,5 M sont représentées dans la

Figure 3.44.

Acier B — 600°C
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Figure 3.44: Courbes de polarisation (Tafel) de 1’acier B aprés traitement de revenu a différentes
températures dans H,SO,a 0,5 M

On a une augmentation spontanée des densités de courant observée au voisinage du
potentiel de corrosion, qui est due a une dissolution du métal, donnant des oxydes différents.
D’apres la composition de l’acier B, on peut dire qu’il s’agit d’oxyde de chrome, et
principalement d’oxydes de vanadium et de niobium présents avec des pourcentages important.
Cette densité de courant diminue juste apres et forme un plateau bien distingué et cela dans le cas
des différentes températures, traduisant la formation d’un film de passivation qui protége la
surface de ’acier B. Ce palier n’est pas observé dans le milieu chloruré ou les ions chlorures
agissent par le processus de corrosion par piqures, alors que les sulfates SO* forment comme des
spinelles avec la présence du fer et du chrome, expliquant la présence du palier dans ce milieu
d’attaque. Les résultats déduits a partir des courbes de polarisation tracées dans (Figure 3.44),

sont présenté dans le Tableau 3.10.
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Tableau 3.10 : Paramétres électrochimiques déduits des courbes de polarisation de I’acier B apreés

traitement de revenu a différente températures dans H,SO4 a 0,5M

Traitements Ecorr Icorr -pc Ba
(mV) (LA cm?) (mV dec?) (mV dec?)
600°C -396 21,43 101,5 41,8
700°C -401 34,81 94,3 38,4
800°C -403 39,43 98,1 44,5
900°C -415 42,49 97,1 50,6

Concernant la variation du potentiel de corrosion, un léger déplacement vers des valeurs
négatives est remarqué, indiquant ainsi la dissolution de notre métal. Mais reste du méme ordre
pour les quatre hautes températures. On remarque aussi une légére augmentation des densités de

courant avec I’augmentation de la température de revenu.

Aprés le traitement de revenu a différentes tempeérature, 1’acier B présente un bon

comportement a la corrosion dans H2SO4 a 0,5M comparé a I’acier A.
3.3.3 Comportement électrochimique des deux aciers A et B en présence d’inhibiteur

3.3.3.1 Les mesures de la spectroscopie d'impédance électrochimique

Les spectres d’impédance électrochimiques des aciers A et B dans 0,5M H2SOa4, tracés apres
1 heure d’immersion en absence et en présence du 2,2’-Bipyridyl, aux concentrations (10,105t

10"*M) sont présentés sur les Figure 3.45 et Figure 3.46.

En absence du 2,2°-Bipyridyl, les spectres d’impédance des deux aciers, sont composes de
deux boucles : une boucle capacitive aux hautes fréquences (HF) semi-circulaire, qui est attribuée
a la réaction de transfert de charge [108] [109] et une boucle inductive aux basses fréquences (LF)
qui est attribuée soit au processus de relaxation di a I’adsorption des espéces de FeSO4 ou des
especes de I’inhibiteur sur la surface métallique [110], et /ou a la re-dissolution du film passif
[111].
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Figure 3.45 : Diagrammes d’impédance de I’acier A dans 0.5M H2SO4 a différentes concentrations de
2,2'-Bipyridyl en représentation de Nyquist et de Bode en fonction de la phase et du module

sont composés d’une seule boucle capacitive indiquant que le processus de corrosion est controlé
par le phénomene de transfert de charge [112]. La disparition de la boucle inductive avec

I’addition du 2,2’-Bipyridyl résulte de la formation d’un film protecteur sur la surface de 1’acier

En présence du 2,2’-Bipyridyl, les spectres d’impédance, dans les deux cas d’aciers étudiés,

[113].
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Figure 3.46 : Diagrammes d’impédance de I’acier B dans 0,5M H>SO, a différentes concentrations de
2,2'-Bipyridyl en représentation de Nyquist et de Bode en fonction de ’angle de phase et du module

D’apres les Figure 3.45 et Figure 3.46, les courbes de Nyquist en présence du 2,2’-Bipyridyl
aux différentes concentrations sont plus larges que celle en absence d’inhibiteur, leurs diamétres

augmentent avec 1’augmentation de la concentration de 1’inhibiteur, améliorant ainsi 1’efficacité
inhibitrice [114] [115].
Les demi-boucles capacitives obtenues ne sont pas parfaites, résultant de la rugosité et de

I’inhomogénéité de la surface de 1’électrode [116]. Par conséquent, au lieu de modéliser la double
couche par une capacité Cqr , il est préférable d'utiliser un élément a phase constante (CPE) dont

I’'impédance est décrite par I'expression [117].

Zepp = Q7 (jw)™ (3.3)
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ou : Q est la constante de CPE ;
o est la fréquence angulaire (enrad/s) ;

j? = -1 est le nombre imaginaire

L'exposant « n » peut caractériser différents phénoménes physiques comme les
inhomogénéités de surface résultants de sa rugosité, de 1’adsorption d’inhibiteur, de la formation
de la couche poreuse, etc [118]; ses valeurs varient de 0 a -1 et caractérisent les propriétés du CPE
[119] [120].

En représentation de Bode, un méme comportement des deux aciers A et B est remarqué,
I’angle de phase augmente en présence d’inhibiteur aux différentes concentrations par rapport a
celui en absence du 2,2’-Bipyridyl, cette augmentation est dle a la formation d’un film inhibiteur
sur la surface métallique et I’augmentation du module 1Z1 indique une bonne performance de
I’inhibiteur [121].

Les circuits équivalents déduits des courbes d’impédance en représentation de Nyquist en

absence et en présence d’inhibiteur sont représentés respectivement sur les Figure 3.47a, b.

En absence d’inhibiteur le circuit équivalent est constitu¢ d’une résistance d’¢lectrolyte
(Rs), d’un ¢lément a phase constante (CPE), d’une résistance de transfert de charge Rct, d’une

résistance inductive (RL) et d’une inductance L.

En présence d’inhibiteur le circuit équivalent est composé d’une résistance d’électrolyte
(Rs), d’un élément a phase constante (CPE) et d’une résistance de transfert de charge Ret. A partir
de ce modele électrique, un ajustement paramétrique a été fait montrant que le spectre
expérimental et le spectre simulé sont bien corrélés avec un coefficient d’adéquation y? de I’ordre

de 23x1073.

Rs CPE
»

WaVa 3 Rs CPE
Ret VAV r ¥,
Rct
RL L
(a) (b)

Figure 3.47 : Modéles de circuits électriques équivalents utilisés pour 1’analyse des impédances
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Les wvaleurs de différents paramétres ¢électrochimiques, déduits de [’ajustement

paramétrique des spectres d’impédance, sont reportées dans le Tableau 3.11.

Les valeurs de ces parametres montrent que : la valeur de Rt augmente avec I'augmentation
de la concentration en inhibiteur, ceci est attribué a la formation d'un film protecteur a I'interface
métal/ solution, ce qui augmente l'efficacité inhibitrice [118]; la diminution des valeurs de CPE
peut résulter de I’augmentation de 1'épaisseur du film inhibiteur formé sur la surface du métal qui

est peut étre due a l'adsorption des molécules du 2,2’-Bipyridyl a I'interface métal / solution
[122].

Pour I’acier A, le maximum de Rct (773 Q.cm?) et le minimum de CPE (111, 5 pFem?) sont
atteints a la concentration 10*M du 2,2’Bipyridyl. En paralléle, pour ’acier B, le maximum de
Ret (722 Q.cm?) et le minimum de CPE (895 pFcm™) sont atteints a la concentration 10*M de
2,2°Bipyridyl

Tableau 3.11 : Parametres d'impédance électrochimique pour I’acier A dans 0,5 M H,SO, sans et avec
I'addition de diverses concentrations de 2, 2'-bipyridyle et efficacité d'inhibition correspondante

Concentration Rs Ret CPE n RL L
d’inhibiteur (M) | (Q.cm?) | (Q.cm?) (UF.cm?) (Q.cm?) | (H.cm?)
Sans inhibiteur 2,17 94,39 749,4 0,868 289,2 551
106 3,31 303,6 202,7 0,894 - -
10° 3,42 4248 179,4 0,875 - -
104 3,83 773 111,5 0,902 - -

Tableau 3.12 : Parameétres d'impédance électrochimique pour 1’acier B dans 0,5 M H,SO4 sans et avec

I'addition de diverses concentrations de 2, 2'-bipyridyle et efficacité d'inhibition correspondante

Concentration Rs Ret CPE n RL L
d’inhibiteur (M) | (Q.cm?) | (Q.cm?) (UF.cm?) (Q.cm?) | (H.cm?)
Sans inhibiteur 1,451 129,2 2455 0,904 | 521,2 853,1
106 9,21 526 724 0,87 - -
10 10,4 555 685 0,865 - -
104 16,4 722 895 0,895 - -
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3.3.3.2 Polarisation potentiodynamique (Tafel)

Les deux Figure 3.48 et Figure 3.49 présentent les courbes de polarisation (Tafel) des aciers
A et B dans 0,5M H>SO4 en absence et en présence du 2,2’-Bipyridyl a différentes concentrations
apres 1h d’immersion a 298K. Les courbes présentent la méme allure générale avec un palier de

passivation anodique dans l'intervalle de potentiel entre -0,2 et 0.8 VV/ SCE.
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Figure 3.48 : Courbes de polarisation (Tafel) de I’acier A dans 0.5M H»SO, contenant différentes
concentrations de 2,2'-Bipyridyl
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Figure 3.49 : Courbes de polarisation (Tafel) de I’acier B dans 0.5M H,SO4 contenant différentes
concentrations de 2,2'-Bipyridyl
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L’ajout d’inhibiteur, en présence de ’acier A comme celle de I’acier B, provoque la
diminution des densités du courant anodique et cathodique, déplace le potentiel de corrosion vers
des valeurs nobles et fait variée les valeurs de Bc et de Ba, ce qui modifie la cinétique de la réaction

cathodique suite a I’adsorption des molécules inhibitrices sur la surface métallique [123].

La classification d’un composé inhibiteur dépend, en général, de son influence sur le
déplacement du potentiel de corrosion (d ecorr. ) par rapport a sa valeur sans inhibiteur (Ecorr). Si
d ecorr> 85 MV, l'inhibiteur est considéré de type anodique ou cathodique tandis que si d gcorr.< 85
mV, il est considéré de type mixte [124] [125].

Dans cette étude, pour I’acier A, d gcor = +73 mV et pour I’acier B d gcor = +61 mV,
indiquant un déplacement vers la direction anodique montrant que I’inhibiteur 2,2’-Bipyridyl agit
comme inhibiteur mixte avec un effet principalement anodique. Ce comportement est dd a
I’adsorption des molécules du 2,2°-Bipyridyl qui bloguent les sites actifs cathodiques et
anodiques par la réduction du taux de dégagement d'hydrogene cathodique et le ralentissement
des réactions de dissolution anodique du métal [126].

Dans les Tableau 3.13 et Tableau 3.14 sont regroupés les parametres électrochimiques,
déduits des courbes de polarisation (Tafel), tels que le potentiel de corrosion (Ecorr), la pente de
Tafel cathodique (Bc) et anodique (Ba), la densité du courant de corrosion (icorr) et la résistance
de polarisation (Rp ); pour ’acier A, sans inhibiteur, icor = 55,57 A cm? et Rp = 94,28 Q cm?,
elles atteignent respectivement 7,68 HA cm2et 753 Q cm?a 10*M de 2,2°-bipyridyl. Alors que
pour Dacier B, icor = 147.25 PA cm? et Rp = 111 Q cm?, elles atteignent respectivement
9, 50 HA cm2et 919.43 Q cm?a 10™*M de 2,2’-bipyridyl.

L efficacité inhibitrice (E %) a été calculées a partir de la densité de courant de corrosion

sans et avec inhibiteur d'apres 1’équation [127].

%E — (Icorr - Icorr(inh)) x 100

ICOTT'
Ou:
icorr - densité du courant de corrosion avec inhibiteur ;

icorr (inh) - densité du courant de corrosion sans inhibiteur.
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Les resultats calculés des efficacités inhibitrices représentés dans les Tableau 3.13 et
Tableau 3.14, montrent une meilleure efficacité obtenue pour 1’acier B a 10*M de 2,2’-bipyridyl,

avec une valeur égale a 93,54%.

Tableau 3.13 : Parametres électrochimiques de I'acier A a différentes concentrations de 2, 2'-bipyridyle

dans 0.5M H>S0O; et les inhibiteurs d'efficacité

Concentration | Ecorr icorr -Bc pa Rp E
d’inhibiteur (M) | (mV) | (MAcm?) | (mV dec?) | (mVdec?t) | (Qcem?) (%)
Sans inhibiteur | -403,7 55,57 104,7 56,4 94,28 -

106 -401,4 17,83 86,0 37 325,3 67,91
10° -366,9 14,89 83,7 52 467,4 73,20
104 -330,6 7,68 124,8 79,4 753 86,17

Tableau 3.14 : Parametres électrochimiques de I'acier B a différentes concentrations de 2, 2'-bipyridyle
dans 0.5M H,SO; et les inhibiteurs d'efficacité

Concentration | Ecorr icorr -pc Ba Rp E
d’inhibiteur (M) | (mV) | (MAcm?) | (mV dec?l) | (mV dec?t) | (Qcm?) (%)
Sans inhibiteur | -406,3 147,25 100,2 61,9 111 -

106 -372,7 16,96 583,1 228 5914 91,59
10° -341,1 13,34 438,4 407 661 90,62
104 -345 9,50 469,7 352 919,4 93,54

3.3.3.3 Isothermes d'adsorption

En général, le processus d’adsorption des molécules sur la surface métallique se traduit par

le remplacement des molécules d’eau adsorbées par des molécules organiques selon la réaction

suivante [128].

Org(sol) + XI—Izo(ads) « Org(ads) + XHZO(SOI)

Ou:

Orgsoly : molécules organiques dissoutes dans la solution

H2Osol) : molécules d'eau en solution

Orgds) : molécules organiques adsorbées a la surface métallique,
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H20(ads) : molécules d'eau adsorbées a la surface métallique ;

X : nombre de molécules d'eau substituées par les molécules organiques.
Le mécanisme d’adsorption ainsi que le comportement des inhibiteurs peuvent E&tre
expliqués a partir d’une interprétation thermodynamique des isothermes d’adsorption, établies a

partir des mesures de polarisation potentiodynamique [129] [130].
L’isotherme d'adsorption est représentée par le graphe Cinn / 6 en fonction de Cinni (Figure 3.50).

O, le taux de recouvrement (0) de la surface métallique par les atomes adsorbés est calculé en

utilisant 1’équation suivante [131].

%E
0 = —= (3.8)
100

E % : efficacité inhibitrice calculée en fonction des densités de courant de corrosion.

Pour les deux aciers A et B, le meilleur ajustement donne une ligne droite caractéristique
d'une isotherme de Langmuir dont les valeurs du coefficient de régression (R?= 0,9998 et R?=
0,999, respectivement) est proche de I’unité. D’aprés ce modeéle, le taux de recouvrement 6 de la

surface est lié a la constante d'equilibre d'adsorption Kags par 1’équation [125] [132]

Cinn 1
= + C; 3.9
0 Kads inh ( )

Ou:
Cinh : concentration d’inhibiteur ;

Kads peut étre calculée a partir de I’intersection de la ligne d’ajustement sur I’axe Cinn/0.

L’énergie libre standard d’adsorption (AG%qs) est obtenue selon 1’équation suivante [133] :

AGY,s = —RT In(55.5K45) (3.10)

Ou:
R : constante des gaz parfaits (8.314 J mol™t K%) ;
T : température absolue (K);

La valeur 55,5 est la concentration d'eau en solution (mol L?).
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Dans le cas de I’acier A, La valeur élevée de Kags = 0,818 x 106 M indique une adsorption

de 2,2’-Bipyridyl sur la surface de I’acier ce qui donne une efficacité inhibitrice de 86,17% a
10*M.

De méme, dans le cas de ’acier B, Kags = 0.101 x 106 M? indiquant aussi une adsorption
de 2,2’-Bipyridyl a I’interface.

0.00012
Y=1.148X + 1.222E-06

0.000104 R*=0.9998

0.00008

0.00002

0.00000

T T
0.0E+00 2.0E-05 4.0E-05 6.0E-05 8.0E-05 1.0E-04
Cinnh(M)

Figure 3.50 : Isotherme d’adsorption de Langmuir de I’acier A dans 0,5M H>SO, & différentes
concentrations de 2,2’-Bipyridyl
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Figure 3.51 : Isotherme d’adsorption de Langmuir de I’acier B dans 0,5M H,SO; a différentes
concentrations de 2,2’-Bipyridyl
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Pour des valeurs de AGags < -20 kJ mol™, les molécules organiques sont physisorbées sur la
surface métallique, tandis que pour AGads > -40 kJ mol?, les molécules inhibitrices sont
chimisorbeées sur la surface métallique par partage ou transfert de charge. Dans cette étude, la
valeur calculée de AGags dans le cas de I’acier A, est de -43.68 kJ mol™?, et dans le cas de I’acier
B, elle est de -32.79 kJ mol?, donc I’adsorption du 2,2’-Bipyridyl est spontanée et de type

chimisorbée.
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Conclusion

L’acier inoxydable AISI309 est un matériau destiné pour des applications exigeant une

bonne résistance a la corrosion et en méme temps de bonnes propriétés mécaniques. Pour

ameliorer les propriétés de cet acier nous avons ajouté deux éléments carburigénes qui sont le

vanadium et le niobium. Le présent travail traite 1’effet du Vanadium et du Niobium a des

concentrations respectives de 1.2% et 0.14%, sur la microstructure, les propriétés mécaniques et

le comportement électrochimique d’un acier inoxydable austénitique de type AlSI309avant et apres

traitements thermiques.

Les différentes caractérisations effectuées sur ’acier de base et sur ’acier allié au vanadium et au

niobium ont montré ce qui suit :

A T’état brut de coulée, les micrographies optique et MEB obtenues sur les des deux aciers
ont montré que la microstructure révéle la présence de trois principaux constituants
microstructuraux a savoir : une matrice austénitique, un agrégat formé d'austénite y et de
carbures et un réseau interdendritique continu de carbures de chrome. A travers ces
microstructures, nous notons 1’effet affinant des éléments d’alliage ajoutés. L ’affinement des
grains est clairement d0 a la formation des carbures durs de type MC qui sont des carbures de
vanadium et de niobium. Ces derniers bloquent la progression des joints de grains
austénitiques lors de la solidification ce qui est a I’origine de la finesse de la microstructure.
A T’état hypertrempe, les deux aciers manifestent une matrice complétement austénitique. Ce
traitement caractérisé par un maintien & 1100°C dans le domaine vy, favorise la mise en
solution des carbures secondaires de chrome de type M23Cs. Ceci a contribué a une
augmentation de la dureté de 40 & 82 HRB pour I’acier sans addition (acier A) et de 76 a 99

HRB pour I’acier avec addition (acier B).

A T’état revenu, les résultats obtenus ont montré une précipitation des carbures M23Cs au
niveau des joints de grains et a D’intérieure des grains. Cette précipitation apparait
principalement sur le long des joints de grains initiaux et se développe progressivement
vers D'intérieur des grains. Les résultats de I’analyse EDS effectu¢ sur les précipités
observés sur la microstructure des aciers A et B sont en la faveur de la présence de
précipités de type M23Ce. lls confirment la présence des carbures NbC au niveau de joints

de grains austénitiques dont la teneur en Nb est de 71,56%.
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L’analyse par diffraction des rayons X montre que les phases prédominantes dans les deux
aciers sont : Fey, M7Cs, M23C6, Cr203, avec la présence des carbures VaC et NbC dans
I’acier avec addition. L’effet du traitement thermique effectué est saisi sur la proportion
du carbure M23Cs pour les deux aciers étudiés : Une diminution du taux de ce carbure a
lieu au cours du traitement d’hypertrempe induit par la mise en solution a haute
température et une augmentation du taux de carbures M23Ce est obtenue avec

I’augmentation de la température de revenu.

L’analyse thermique par DSC montre I’apparition d’un pic exothermique qui est attribuée
a la précipitation des carbures M23Cs et d’un autre pic endothermique qui est lié a la
dissolution de ce type de carbure. I’addition du vanadium et du niobium a contribué a un
déplacement du point de débuts de transformation lié a la précipitation des carbures M23Cs

vers le domaine de température plus élevé avec une diminution du flux d’énergie dégagée.

Les essais de dureté et d’usure par frottement ont montré que I’ajout du vanadium et du
niobium affecte positivement la dureté et le comportement a I’usure de 1’acier étudié. Une
nette amélioration de la dureté et de la résistance a ’usure de ’acier AISI309 avant et
apres traitements thermiques est obtenue. Cette amélioration est due a la présence des

carbures trés stables et durs de vanadium et de niobium.

L’¢étude électrochimique du comportement de I’acier AISI309 sans et avec addition, dans
deux milieux agressifs tel que le HCI 0,1 M et H2SO4 a 0,5M, montre que 1’ajout de
vanadium et de niobium améliore le comportement a la corrosion de I’acier étudi¢ dans les

milieux acides choisis.

e Les résultats de 1I’étude du comportement électrochimique de 1’acier AISI309 en présence

d’inhibiteur 2,2’-Bipyridyl dans H.SO4 a 0,5M montrent que le 2,2’-Bipyridyl présente
de bonnes propriétés inhibitrices en présence de 1’acier avec addition avec une efficacité

de 93,54% a 10*M.
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Perspectives

L’¢étude pourrait étre approfondie par:
= Caractérisation microscopique a transmission (MET);
= Diffraction des rayons X apres extraction des précipités;
= Caractérisation des phases intermétalliques ;
= Influence des éléments ajoutés sur la taille des cristallites ;

= Modélisation matématique des processus de corrosion.
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Annexe 1. Résultats de I’analyse EDS
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Figure 1 : Analyse par EDS de I’acier A aprés revenu a 600°C
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Figure 2 : Analyse par EDS de I’acier B apreés revenu a 600°C
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Figure 3 : Analyse par EDS de I’acier A aprés revenu a 700°C
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Figure 4 : Analyse par EDS de I’acier B apreés revenu a 700°C
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Figure 5 : Analyse par EDS de ’acier A aprés revenu a 800°C

Matrice

Précipites

Figure 6 : Analyse par EDS de ’acier B apreés revenu a 800°C



Annexes

Matrice

Précipités

Matrice

Précipités

Figure 8 : Analyse par EDS de ’acier B apreés revenu a 900°C
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