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Introduction géenérale

Les alliages bases nickel contenant une grande quantité de chrome sont particulierement
intéressants pour des applications & haute température. En effet, leur oxydation a haute
température conduit a la formation d’une couche d’oxyde de chrome (Cr203) a leur surface. Cet
oxyde protége 1’alliage d’une corrosion accélérée en limitant les cinétiques des réactions
d’oxydation. Cela est également vrai dans les milieux verres fondus dans lesquels la faible
dissolution de I’oxyde de chrome a pour avantage de permettre la passivation de ’alliage [1-
5]. Cette propriété a rendu ces alliages intéressants pour des applications telles que la
vitrification des déchets nucléaires [6]. Ceux-ci sont dissouts dans un verre de confinement
fondu par induction @ 1100 — 1200 °C dans un pot d’alliage base Ni. L’étape de dissolution des
déchets implique donc un contact a haute température entre le verre de confinement et le pot ce
qui génere des phénomeénes de corrosion limitant la durée de vie des installations. Cette
problématique se retrouve également dans le procédé d’élaboration de la fibre de verre [5].
Dans ce procédé, le verre fondu est versé dans une assiette de fibrage faite d’un superalliage de
Ni, Co, Cr. L’assiette est creuse et les parois sont percées de facon a ce que le verre puisse
s’écouler au travers lorsque I’assiette est en rotation rapide formant ainsi la fibre de verre
utilisée en isolation thermique des habitations. L’étude de la stabilité de la couche d’oxyde de
chrome sur des alliages immergés dans des verres fondus est un point clé pour permettre

I’optimisation des matériaux et des conditions de mise en ceuvre de ces procédés.

Lorsque I’alliage est immergé, la pérennité de la couche d’oxyde de chrome est régie
par la compétition entre sa formation et sa dissolution. Sa formation se produit par oxydation
sélective du chrome de 1’alliage par I’oxygéne dissout dans le verre fondu. La dissolution se
produit via différentes réactions chimiques et phénoménes de transport de matiere dans le
liquide. Durant ses travaux de thése, Schmucker [4] a proposé une modélisation de 1’évolution
de I’épaisseur d’oxyde sur un alliage chromino-formeur immergé dans un verre fondu. Cette
modélisation, basée sur la formation/dissolution d’un oxyde développé sur un alliage passif a
fidelement prédit les valeurs expérimentales de 1’épaisseur d’oxyde sur un alliage modéle
immergé. Cependant, une dissolution compléte de la couche d’oxyde a pu étre constatée dans
certain cas. Ce phénomene appelé ici dépassivation n’est pas prédit par le modele de

Schmucker. 1l se révele néanmoins capital car la dissolution compléte de la couche d’oxyde
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conduit a une corrosion accélérée des alliages et finalement a leur ruine, limitant ainsi

directement la durée de vie des installations industrielles dont ils sont les constituants.

L’objectif de ces travaux de thése est d’étudier ce phénomene de dépassivation. Le but
est dans un premier lieu d’identifier les grandeurs physico-chimiques permettant de caractériser
ce phénoméne puis d’en déterminer 1’origine et le mécanisme. La finalité est de proposer des
outils prédictifs permettant d’estimer si les conditions opératoires conduiront un alliage

chromino-formeur a se dépassiver ou pas.
La démarche utilisée pour atteindre ces objectifs se décompose comme suit :

e La mise en place d’essais permettant la mise en évidence du phénomeéne de
dépassivation. Cela passe par 1’utilisation de méthodes de caractérisation in situ
telles que la mesure du potentiel de corrosion de 1’alliage immergé, couplées
avec des méthodes de caractérisation post-mortem telles que les microscopies
électroniques. La complémentarité des méthodes in situ et post-mortem permet
une caractérisation chimique et microstructurale de 1’alliage, de ’oxyde et du
verre. La réalisation de ces essais pour différentes conditions opératoires a pour
but de déterminer I’influence de grandeurs physico-chimiques telles que la

température et la composition du liquide silicaté sur la dépassivation.

e Le développement d’une modélisation de la corrosion d’un alliage chomino-
formeur par un liquide silicaté. Cette modélisation est réalisée a 1’aide de
résultats issus de la littérature et de données expérimentales. La comparaison
entre simulations et mesures expérimentales est également réalisée de facon a

valider le modeéle.

Ce manuscrit de thése regroupe 5 chapitres :

Le premier chapitre présente I’état de I’art de ce sujet. Les descriptions chimiques et
structurales des verres, les propriétés physico-chimiques du chrome dans ces milieux,
I’oxydation et la corrosion des alliages chromino-formeurs ainsi que les outils mathématiques

nécessaires sont ainsi abordés.

Le second chapitre présente les matériaux, les techniques et méthodes expérimentales

et numériques utilisées.
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Le troisiéme chapitre aborde les essais expérimentaux de la dépassivation de 1’alliage
étudié pour différentes conditions opératoires. Un mécanisme de dépassivation est propose a

I’issue de ce chapitre.

Le quatriéme chapitre présente une modélisation de la dissolution de I’oxyde de chrome.
Ce modéle a pour but d’étre le plus complet possible. Le développement de ce modele, une
comparaison entre simulation et expérimentation ainsi que les caractéristiques du modéle sont
discutées dans ce chapitre. Une forme simplifiée du modéle est également développée de fagon

a réduire les parameétres d’entrée et les temps de calcul.

Le cinquiéme chapitre aborde I’extension du mod¢le au cas de la corrosion d’un alliage
chromino-formeur immergeé dans un verre fondu. Des méthodes permettant de déterminer les
paramétres manquants a des simulations plus fines sont également développées. Les
simulations et les résultats expérimentaux du Chapitre III sont comparés pour s’assurer de la

fiabilité et de la validité du modele de corrosion.
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Chapitre | : Synthese bibliographique

Ce chapitre est dédié a I’état de I’art concernant le sujet de ce travail de these. Une
premiére partie traite des verres de silices Na2O-SiO2 et Na,O-B20s-SiO> utilisés dans ce
travail. La seconde partie concerne les propriétés de transport et les réactions chimiques du
chrome dans ces milieux fondus. Une troisieme partie traite de la corrosion des alliages
chromino-formeurs dans les silicates fondus. La derniére partie concerne les méthodes

numeériques de résolution des équations aux dérivees partielles.

1. Les verres de silices

1.1.Caractéristiques

1.1.1. Définition d’un verre

Les deux états de la matiere condensée couramment rencontrées que sont le liquide et le
solide, peuvent étre caractérisés par le désordre structural de la matiére qui les compose. Dans
le cas des liquides, les atomes et molécules qui le composent peuvent occuper un grand nombre
de configurations. Il existe malgré tout un ordre a courte distance (entre les atomes premiers
voisins). Le passage a 1’état solide implique une mise en ordre de la structure. Des structures
cristallines induisant des symétries a longue distance se développent. Le nombre de
configurations possibles pour les constituants de la matiére diminue alors. Cette variation du
nombre de configurations possibles permet d’introduire la notion d’entropie de solidification
(ASse;) en thermodynamique. Le passage de 1’état liquide a solide se traduit donc par une
diminution de I’entropie du matériau. La conservation de 1’énergie, représentée par 1’enthalpie
libre (AG) du systeme, au cours de la transformation implique une libération d’énergie du

matériau vers le milieu extérieur, cette énergie correspond a 1’enthalpie de solidification
(AHSOI)'

AG = AHgq) — Ts01ASge1 = 0 Equation I - 1

Avec Ts, la température de solidification du liquide. La libération d’énergie et la
variation des grandeurs thermodynamiques telles que le volume sont caractéristiques d’une

transition liquide/solide.




Chapitre | : Synthése bibliographique

Le verre quant a lui est un solide dit amorphe ou un liquide figé. Il se comporte
mécaniquement comme un solide (matériau fragile, rupture possible) mais il présente la
structure d’un liquide (pas d’ordre a longue distance). Il s’obtient par refroidissement rapide
d’un liquide [1,2]. Les méthodes d’analyses de la structure vitreuse du verre sont des méthodes
permettant d’obtenir des informations sur les environnements locaux des atomes. Ces méthodes
incluent les spectroscopies RAMAN et IR, la spectroscopie UV-visible, la RMN, ’EXAF et
XANES [3]. La diffractométrie peut également donner des informations sur la structure des
verres, cependant 1’absence d’ordre a grande distance génére des pics de diffraction trés étendus
: ’information apportée correspond alors a la distance moyenne entre les atomes, les plans

atomiques n’ayant pas de sens dans un verre.

D’un point de vue thermodynamique, les verres ne présentent pas de température de
fusion. En effet, en 1’absence de modifications structurales drastique, aucune enthalpie de
fusion (et de solidification) n’est libérée par le matériau et aucune variation brutale du volume
molaire ne peut étre mesurée. Les courbes d’évolution caractéristiques de 1’enthalpie ou du
volume molaire d’un composé présentant une phase vitreuse et du méme composé présentant

une phase solide cristalline sont données Figure I - 1 [3].

(ou H) Liquide stable

Liquide métastable

Domaine de
transition vitreuse

am g F

Figure | - 1 : Evolution schématique de I’enthalpie ou du volume molaire d’une phase vitreuse [3].

11 apparait qu’une distinction est possible entre le verre et le liquide. Cette derniére est
caractérisee par la température de transition vitreuse ou Tq. A une temperature supérieure a Tg,
les propriétés du verre tendent vers les propriétés du liquide. En dessous de cette température,
le matériau est a 1’état vitreux. Cette température est fortement corrélée a la vitesse de
refroidissement qui a conduit a la formation de la phase vitreuse comme présenté sur la Figure
| -2.
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m

Liquide
surfondu

Figure I - 2 : Evolution schématique du volume molaire avec la température pour une phase vitreuse
pour différentes vitesses de refroidissement (vi, vz et v3) conduisant & différentes températures de
transition vitreuse (Tgq1, Tg2 et Tgs) [3].

Cela indique que la transition vitreuse est un phénomeéne cinétique lié a la vitesse de
réarrangement de la matiere dans le liquide surfondu et non a la thermodynamique. Les
propriétés du verre a basse température sont également dépendantes de la vitesse de

refroidissement.

Tous les matériaux peuvent présenter une phase vitreuse, a condition que la température
de refroidissement du liquide soit suffisamment rapide. Néanmoins, les composés présentant
des liaisons chimiques majoritairement covalentes sont plus simples a vitrifier. C’est le cas de
certains oxydes comme la silice ou des éléments purs comme le sélénium [1,2]. Les travaux de
Sun [4], Rawson et Minaev ont permis d’établir un critére qui indique si un matériau est
facilement vitrifiable. Ce critere se définit comme le ratio entre 1’énergie de liaison des éléments
du matériau et 1’énergie thermique a la température de fusion (soit la constante de Boltzmann
multipliée par la température de fusion) [5]. Plus ce critére est élevé plus le matériau sera

vitrifiable.

1.1.2. Structure des verres base silice

Généralités

Dans le cas des verres d’oxyde, les éléments qui composent la phase vitreuse peuvent

étre décomposés en trois familles :
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e Les formateurs de réseau qui sont des oxydes présentant une structure locale
souvent tétraédrique et dont les tétraedres sont liés entre eux par les sommets et
non par les arrétes [6]. Les ions au centre des tétraédres d’ions oxydes O sont
de forte charge électrique positive et de petite taille (Si**, B®*, P>*...). lls forment

le squelette du verre.

e Les modificateurs de réseau qui sont des oxydes d’alcalins ou d’alcalino-terreux

(Li2O, Na20, K20, CaO...). Les ions sont de faible charge électrique. lIls
permettent de dépolymériser le réseau en cassant les liaisons fortes oxygeéne/ion

formateur. Ils ont pour effet d’augmenter la fluidité du verre fondu.

e Les oxydes intermédiaires qui présentent les caractéristiques des deux familles

d’oxyde précédentes. C’est le cas de AlOs ou de FexOs. Les oxydes
intermédiaires prennent une configuration de modificateur de réseau sauf si un
oxyde au caractere modificateur plus marqué est présent : dans ce cas les deux

oxydes s’associent pour former une unité de type formateur de réseau.

Les modificateurs de réseau permettent la dépolymeérisation du réseau. En d’autres
termes, ils s’inserent entre les tétracdres formés par les formateurs de réseau. Le schéma d’un

tel phénomeéne pour un systéme Na>O-SiO: est presenté Figure | - 3.

Oxygénes
Oxygene non pontants
A
J pontant 1 1 A

Figure I - 3 : Schémas de la dépolymérisation de la silice par I’oxyde de sodium [7].

La dépolymérisation permet d’introduire la notion d’oxygeénes pontants (Bridging
Oxygens ou BO) qui lient les tétraedres de formateurs de réseau par leurs sommets, et
d’oxygeénes non pontants (Non Bridging Oxygens ou NBO) qui forment des liaisons ioniques

10
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faibles entre les tétraedres. Les cations des oxydes modificateurs compensent la charge des
oxygénes non pontants [8]. Chaque tétra¢dre de formateur peut porter jusqu’a 4 NBO
(dépolymeérisation totale du réseau).

Des mesures spectroscopiques ont révélé que ces compensateurs de charge formaient
des canaux de percolation au travers du réseau de formateurs [9-12]. L arrangement d’un verre
Na2O-SiO> calculé par dynamique moléculaire par Meyer et al. [13] mettant en évidence ces

canaux de percolation est présenté Figure I - 4.

Figure | - 4 : Structure d’un verre Na20-SiO: calculée par dynamique moléculaire [13]. Oxygéne en
rouge ; silicium en jaune et canaux formés par les ions sodium en bleu.

Le facteur NBO/T (oxygénes non pontants par tétraedre de formateur) est un indicateur
de la dépolymérisation d’un verre. Il peut étre determiné a partir de la composition du liquide.
Dans le cas d’un systéme binaire d’oxyde modificateur et de silice, la facteur NBO/T se calcule
comme le rapport entre la quantité d’oxygene libéré par 1’oxyde modificateur multiplié par 2
(car chaque oxygeéne libéré créee 2 NBO comme le montre la Figure | - 3) et la quantité d’atome
de silicium. De fagon plus général, les tétraedres de formateur sont alors notés Q", avec n le
nombre d’oxygénes pontants portés par le tétraedre (4 a 0). Dans le cas d'un verre de silice, la
proportion de Q" peut étre déterminée par des méthodes spectroscopiques telles que la RMN

[14-17]. Le facteur NBO/T se calcule alors a I’aide de 1’équation suivante.

4
NBO/T = 2(4 —n) - Xqgn Equation | - 2
0

11
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Avec xqn la fraction molaire de Q" parmi les tétraedres de formateur. Le facteur NBO/T

prend une valeur de 0 pour la silice, totalement polymérisée. L’ajout d’oxydes modificateurs se

traduit par une augmentation de ce facteur.

Le facteur de Dietzel [18] permet d’introduire un critére de discrimination des oxydes
en fonction du champ de force ionique du cation. Cette grandeur s’écrit Z/r2, avec Z la charge
élémentaire du cation et r la somme des rayons ioniques du cation et de 1’oxygéne en A. Les
cations des oxydes formateurs de réseau ont un facteur de Dietzel élevé (de 1,3 a4 2,1 A?), et
ceux des oxydes modificateurs ont un champ faible (< 0,4 A). Le classement de quelques ions

couramment rencontrés dans les verres est proposé Figure | - 5.

18 44— o
] ep
1.6 4 g
14 v i
1.2 *5i :
&7 B oGe  oSb
< 17 F
oo ] oTi F
Los ] *Al °7r i
0.6 7 °* Be g
04 e Mg/Zn g
E 8 Ca/Pb g
0.2 7 $Li/Na -
o +——r—7———— F
0 2 4 6
z

Figure I - 5: Champ de force ionique de certains cations couramment rencontrés dans les verres d’oxyde
[19]. En rouge : les modificateurs, en vert : les intermédiaires et en bleu : les formateurs.

Le systéme binaires Na,O-SiO»

Les systemes binaires & base d’un oxyde alcalin et de silice forment les verres les plus
simples a étudier structuralement. De plus, I’environnement local du silicium peut étre étudié

par RMN du silicium 29.

En 1984, Dupree et al. [14] ont étudié la répartition des Q" dans des verres Na2O-SiO>
de 0 & 50 % molaire en NazO. lls constatent une conversion des tétraédres Q* en Q* de 0 & 33
% molaire en Na2O, la composition a 33 % en Na2O comportant un maximum de Q°. Les Q°

sont convertis en Q2 de 33 & 50% en Na,O.

En 1991, Maekawa et al. [16] ont introduit des réactions chimiques permettant de

décrire 1’évolution des Q% Q3, Q? dans les verres et ont réalisé les mémes mesures RMN du

12
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Sizg pour des verres Li,O-SiO2, Na,0O-SiO> et K2O-SiOx. Les réactions proposees s’écrivent de

la fagon suivante.

K
2Q" & QM+ + Q! Equation I - 3

A chaque réaction possible (n = 3, 2, 1) est associée une loi d’action de masse, les
activités en Q" étant considérées comme égales a la fraction molaire de Q" parmi les tétraedres
de formateur. L’ensemble des équations et les bilans matiére en SiO, et MO (M = Li, Na, K)
permettent I’expression d’un modéle thermochimique de répartition des Q". L’ajustement de ce
modele sur leurs données expérimentales a permis de déterminer les constantes d’équilibre entre

les Q". Les résultats sont donnés dans la Figure | - 6.

100

80+

60}

Qn /%

40+

204+

Figure | - 6 : Répartition des Q" dans les systémes M20-SiO2 donnée par Maekawa et al. [16]. M = Li (A),
Na (o) et K (0).

Cette distribution a été confirmée par Nesbitt et al. [15] a 1’aide de mesures RMN et
XPS. Ils ont converti leurs résultats en BO (fraction d’oxygeénes pontants) et NBO (fraction
d’oxygénes non pontants). Ils ont également introduit la possibilité d’existence d’ions O libres
non liés aux tétraédres de silice. La présence d’O? est attestée par des mesures visant a étudier
les propriétés d’oxo-basicité des verres. Cependant, les valeurs de Nesbitt et al. [15] sont bien
plus importantes que celles obtenues par les études de I’oxo basicité des verres. Cet aspect sera
plus amplement détaillé dans la section 1.2.2.. Nesbitt et al. [15] ont utilisé un modele
d’interaction en considérant les trois types d’oxygénes pour interpréter leurs valeurs. Ce modele

correspond a la réaction suivante.
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K
2NBO © BO + 0%~ Equation | - 4

Les résultats obtenus par Nesbitt et al. [15] sont présentés dans la Figure | - 7.
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Figure | - 7 : Répartition des BO, NBO et O? dans les verres Na.O-SiO2 donnée par Nesbitt et al. [15].

Le systéme ternaire Na,O-B-03-Si0»

Comme presenté en Figure | — 3, oxyde de bore est un formateur de réseau. Sa
coordinance de 3 et I’absence de doublet d’électrons non liants lui confére une forme trigonale
plane. En présence d’un oxyde modificateur tel que ’oxyde de sodium, le bore adopte une
coordinance de 4 et une charge négative [20-23]. Cette charge électrique est compensée par

I’1on sodium.

En 1983, Dell et al. [21] présentent un modeéle de répartition du bore en fonction de
deux ratios, K = %mol SiO2 / %mol B2Oz et R = %mol Na.O / %mol B20s. Dans ce modele, le
bore se présente sous forme tétraédrique Na, trigonale N3 (3 ou O oxygenes pontants) ou

trigonale asymétrique Nsa (1 ou 2 oxygenes pontants).

L’effet de 1’addition des oxydes de sodium et de bore sur la structure locale du bore

dans le systéeme ternaire Na.O-B>03-SiO présenté par ce modéle est abordé ici.

R <0,5: ’'oxyde de sodium permet la formation de bore tétraédrique Ns. L’ion sodium

dévient compensateur de charge du bore. La fraction de bore tétraédrique N4 est égale a R, la
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fraction de bore trigonal vaut 1-R, et aucun bore trigonal asymétrique n’est formé. Les

tétraedres de bore se lient via les ions sodium formant ainsi des groupements diborates.

0,5 <R <05+ K/16 : I’'oxyde de sodium ajouté au-dela de R = 0,5 contribue a la
formation de groupements reedmegnerites. Ces groupements sont des tétraedres de bore liés
par leurs quatre sommets a des tétraedres de silices. La fraction de N4 reste donc égale a R dans

ce domaine de composition.

0,5+ K/16 <R < 0,5 K/4 : I’oxyde de sodium ajouté au-dela de R = 0,5 + K/16 réagit
avec les tétraedres de bore pour former des oxygenes non pontants. Le bore reste tétraédrique

mais il perd de sa symétrie. La fraction de N4 reste constante dans ce domaine de composition
et vaut 0,5 + K/16.

0,5+ K/4 <R <2+ K : une fois les groupements reedmegnerites saturés en oxygenes
non pontants, 1’ajout d’oxyde de sodium conduit a la formation de bore trigonal asymétrique et
a la formation d’oxygeénes non pontants sur les tétraedres de silice. Pour la composition R = 2

+ K, tous les tétraédres de bore N4 sont convertis en bores trigonaux asymétriques Nsa.

L’évolution de la fraction de bore N4 d’aprés ce modéle est présentée Figure | - 8.

—K =05
—K=1
K=2
K=4

=
-_1
th

Frac. mol. de N,
o

0.25 -

Figure | - 8 : Evolution de fraction de bore N4 dans un verre Na:0O-B20s-SiOz en fonction de K et R
d’aprés le modéle de Dell et al. [21].
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1.2.Propriétés physiques et chimiques des verres d’oxyde

1.2.1. Viscosité

La viscosité (en Pa.s ou poise-dPa.s) est définie comme la résistance au mouvement
d’un fluide. Elle intervient comme facteur de proportionnalité entre une pression appliquee a
un fluide et le taux de cisaillement de ce dernier, ou encore entre la force de frottement visqueux

et la dérivée seconde de la vitesse du fluide.

Modeles théorigues courants

Les premicéres approches permettant de décrire I’évolution de la viscosité des verres
avec la temperature datent des années 1920. Vogel, Tammann [24] et Fulcher [25] mettent en
évidence que la viscosité (1) des verres suit une loi d’ Arrhenius modifiée. L’équation empirique

qui en découle est I’équation de Vogel-Fulcher-Tammann ou VFT (Equation | —5).

B
n(T) = AeT-To Equation 1 - 5
Avec T la température, n(T) la viscosité, A une constante de méme dimensionalité que

la viscosité et B et T, des constantes de méme dimensionalité que la température.

En 1965, Adam et Gibbs [26] utilisent 1’équation de transition d’état pour décrire

I’évolution théorique de la viscosité des verres avec la température (Equation | — 6).

z'Ap
n(T) = A’ekoT Equation | - 6
Avec z* le nombre d’arrangements possibles des particules (atomes ou molécules) du
verre, Ap la barriere énergétique d’activation, k;, la constante de Boltzmann et T la température
absolue. Le développement de cette expression conduit a I’équation d’Adam-Gibbs pour la

viscosité des verres (Equation | — 7).

Br
n(T) = A"eTSc Equation | - 7
Avec S, I’entropie de configuration du verre. Cette grandeur est dependante de la
température. Sous certaines approximations, le développement de 1’entropie de configuration

[27-29] conduit a I’expression suivante pour la viscosité [30] (Equation I — 8).
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B
n(T) = AeT(1-T2/Tg) Equation | - 8

Avec T, une nouvelle constante de méme dimensionnalité que la température et T¢ la
température fictive du verre. Cette température correspond a la température a laquelle le
systéme a 1’équilibre aurait les mémes propriétés que le verre hors équilibre [31] (méme
entropie de configuration par exemple). L’équation empirique VFT se retrouve lorsque la
température fictive est proche de la température réelle (plut6t proche et supérieure a Tq et au-
dela).

Le modéle VFT est encore tres utilisé grace a ses bonnes prédictions et a sa simplicité
(trois parametres a connaitre). D’autres modéles théoriques ont également été développés mais
leur emploi pour des cas concrets n’est pas toujours possible. Plus d’informations sont

disponibles dans la référence suivante [30].

Approche microscopique de la viscosité

Le lien entre les phénomenes macroscopiques irréversibles et les phénomeénes
microscopiques peut étre fait a I’aide de la relation de Green [32] et Kubo [33]. Dans le cas de

la viscosité, cette relation prend 1’expression suivante.

V co
=— P(ty)P(ty + t))dt
N kBTth (P(to)P(to +0O) Equation I - 9
Avec V le volume considéré, P la pression agissant sur les particules et t le temps. Le
symbole (P(ty)P(t, + t)) représente la corrélation entre 1’état de pression du systéme au temps
initial t, et un temps t. La viscosité est donc vue comme la vitesse a laquelle 1’état de pression

du milieu change. Un systeme qui se décorrele rapidement a donc une faible viscosité.

Avec 1’augmentation des puissances de calcul, des méthodes de simulation de type
dynamique moléculaire [34,35] se développent de plus en plus. Ces simulations font appel a
des simplifications d’interactions entre atomes et au controle de la température [36]. Elles
permettent d’obtenir des informations structurales sur les verres [37] mais également des
propriétés dynamiques a ’aide de la relation de Green-Kubo [38—41]. Par exemple, Bauchy et
al. [38] ont réalisé ce type de calcul pour un verre fondu 33Na>0-67SiO> et un basalte. Les

courbes de corrélation des pressions qu’ils ont obtenues a 2000 °C sont présentées Figure | - 9.
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Figure I - 9 : Corrélation normalisée des pressions en fonction du temps de simulation de dynamique
moléculaire pour deux verres fondus a 2000 °C [38].

Les valeurs obtenues par ces méthodes sont relativement proches des mesures
expérimentales. Pour le binaire 33Na,0-67SiO, & 1150 °C, Bauchy et al. [38] obtiennent une
valeur de viscosité d’environ 30 dPa.s, la mesure expérimentale de Bockris et al. [42] donne
200 dPa.s, les ressources de prédiction de la viscosité telles que le modeéle de Fluegel [43]
donnent 230 dPa.s et FactSage [44] donne 300 dPa.s (il est a noter que le modele de Fuegel et
FactSage se basent sur des mesures expérimentales de la viscosité contrairement a la dynamique

moléculaire).

L’inconvénient majeur de ce type de calcul est le temps de simulation nécessaire pour
faire converger la corrélation des pressions a zéro. Plus le verre est visqueux plus ce temps est

grand, ce qui rend inenvisageable le calcul pour de faibles températures.

Ressources de prédiction de la viscosité

Deux bases de données permettant de prédire la viscosité des verres sont comparées ici.
La premiere est le modéle statistique de Fluegel [43]. Ce modele permet de calculer la
température pour laquelle un verre aura une viscosité de 1,5; 6 ou 12 dPa.s (température
« isokom »). L’équation VFT peut ensuite étre utilisée pour interpoler la viscosité aux autres
températures. Le modeéle se base sur une analyse statistique de plusieurs centaines de mesures
de viscosité pour différentes compositions de verre. Les paramétres d’interaction entre
composition et viscosité ont ainsi pu étre déterminés par Fluegel [43]. Les températures

« isokom » peuvent alors étre calculées en appliquant une relation polynomiale. Ce modeéle est
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purement statistique, les considerations théoriques de la viscosité abordées précédemment ne

sont donc pas prises en compte.

La seconde approche est le logiciel FactSage (calcule en mode Melt) [44]. Ce dernier
utilise une base de données thermodynamiques pour calculer 1’entropie de configuration du

verre et ainsi obtenir la viscosité par application de 1’équation d’Adam-Gibbs (Equation | — 7).

Les deux outils ont été utilisés pour calculer la viscosité des systemes Na>O-SiO; et
Na20-B203-SiO; fondus.

Frac. mol. B,0,

0,4 0,3 0,2 0,1 0
Erfoimes f0 W5 VU p e Gy B4 wa Fn g R=1 R=3 ;
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Figure I - 11 : Evolution de la viscosité dans le
Figure I - 10 : Evolution de la viscosité dans le systeme Naz0-B20s-SiO2 a 1150 °C pour une
systéme Na.0-SiO> d’aprés Fluegel [43] : quantité constante de SiO2 (60 %)d’aprés Fluegel
pointillés, et FactSage [44] : traits pleins. [43] : pointillés, et FactSage [44] : traits pleins.

La Figure I — 10 donne I’évolution de la viscosité pour les verres fondus Na2O-SiO. de
0 & 50 % mol. en Na2O pour des températures de 1000 °C a 1300 °C. Les deux approches
donnent des résultats similaires dans un domaine de composition de 10 a 40 % mol. Na;O avec
des écarts d’un facteur 2 au maximum et ce pour les températures les plus faibles. L’ajout de
Na20 contribue a la diminution de la viscosité en augmentant la dépolymeérisation du réseau de
silice le rendant ainsi moins rigide. Le faible nombre de mesures de viscosité pour des verres
contenant moins de 20 % mol. et plus de 40 % mol. de Na>O peut expliquer les écarts importants

entre ces deux modeles dans ces domaines de compositions.

La Figure I — 11 donne I’évolution de la viscosité dans un liquide ternaire de
composition (Na,0)x(B;03)0,4-x(5102),6 @ 1150 °C. Le modéle de Fluegel [43] prédit des

oscillations de la valeur de viscosité avec la fraction de Na,O avec des minimums pour 0 et 30
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% mol. et un maximum a 15 %. L’analyse statistique de Fluegel [43] a été réalisee sur des verres
dont la teneur en B2O3z maximale était de 18 % mol. Le manque de données pour des teneurs
plus élevées et le caractére polynémial du modele a pu générer ces oscillations sans raison
physigue. Sur le méme domaine de composition, FactSage [44] prédit une premiére diminution
de la viscosité puis une stagnation a partir de 10 % mol. en Na2O. La diminution de viscosité
pour des ajouts faibles de Na-O dans un ternaire contenant B2Os peut étre discutée. D’un point
de vue structural, I’ajout de NaO conduit a la transformation du bore trigonal plan en tétraédres
de bore comme discuté dans la section 1.1.3. a partir du modéle de Dell [21]. L’interaction du
bore avec le réseau de formateurs est alors plus grande, la viscosité devrait donc augmenter
pour de faibles ajouts de Na2O. De plus I’introduction d’un nouvel oxyde dans un systéme
B203-SiO- devrait conduire a une augmentation de I’entropie de configuration et donc a une
augmentation de la viscosité du liquide, ce qui rend plus sensée la prédiction du modele de
Fluegel [43] pour les faibles quantités de Na2O. En revanche, la viscosité devenant constante
pour une teneur en Na.O supérieure a 10 % mol. semble cohérente avec la structure du systéme
ternaire devenant elle aussi constante avec une quantité de tétraédres de bore stable pour ces
domaines de composition [21], ce qui va dans le sens de la prédiction du logiciel FactSage [44]

pour des quantités plus importantes de Na2O.

1.2.2. Diffusion dans les liquides silicatés

Généralités

La grandeur caractérisant la diffusion d’une espece est le coefficient de diffusion. Cette
grandeur est le facteur de proportionnalité entre le flux et le gradient de concentration d’une
espece chimique introduit avec la loi de Fick. Cette loi décrit le flux d’une particule soumise au
seul mouvement Brownien. Cependant, le flux peut également s’exprimer a partir de la loi de
Nerst-Einstein qui postule que le flux trouve son origine dans une force. Le facteur de
proportionnalité entre le flux et la force est alors appelé la mobilité. L’¢égalité de ces deux

expressions du flux permet d’écrire I’Equation I — 10.

- ac,
Wl = - Uox Equation | - 10

Avec y; la mobilité de i, Fl la force agissant sur i, D; le coefficient de diffusion de i et

C; la concentration en i. La partic gauche de I’Equation I — 10 correspond au flux dans le
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formalisme de Nernst — Einstein et celle de droite au formalisme de Fick. Cette expression est

a la base des développements présentés ci-apres.

La diffusion des éléments dans les liquides silicatés peut en premiere approximation
s’apparenter a la diffusion dans les liquides. En 1905, les travaux d’Einstein [45] et Sutherland
[46] ont permis d’établir la loi connue sous le nom de Stokes-Einstein ou Stokes-Einstein-
Sutherland (Equation | — 11).

kgT
~6mrn Equation I - 11

i

Dans cette expression, kg et la constante de Boltzmann, T est la température absolue, r;
est le rayon de ’espéce i et 1 est la viscosité du liquide. Cette loi a été développée pour des
spheres soumisses au mouvement Brownien dans un fluide visqueux. La force de trainée qui
s’exerce sur les sphéres fait intervenir la viscosité du milieu. Le coefficient de diffusion apparait

comme inversement proportionnel a la viscosité.

En 1936, Eyring [47] développe sa théorie des cinétiques chimiques et donne une
expression du coefficient de diffusion pour des particules se déplacant par sauts successifs dans

un fluide. Dans le cas d’un liquide isotrope, I’expression prend la forme suivante bien connue

(Equation | — 12).

An Equation I - 12

Dans cette expression, A; est la longueur de saut de I’espéce i. Dans cette expression, le
coefficient de diffusion apparait également comme inversement proportionnel a la viscosité du

milieu.

En 1931, Onsager présente les relations de réciprocite [48,49] en thermodynamique hors
équilibre. Dans cette discipline, les flux I (électrique, matiere, thermique...) sont exprimés
comme étant linéairement dépendants des forces thermodynamiques FT( Le facteur de
proportionnalité est une matrice [L] dont Onsager a prouvé qu’elle était symétrique (matrice
des coefficients cinétiques L;y). Un flux quelconque s’exprime donc de la fagon suivante
(Equation 1 — 13).
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Jy = Z Lix Fx _
m Equation I - 13

Avec L;y les termes de la matrice des coefficients cinétiques. L application de cette loi
a la diffusion permet d’introduire la matrice de diffusion [D] contenant les termes D; . (Equation
| —14).

b= . LK 5x Equation I - 14

Le flux d’une espéce chimique devient donc proportionnel a 1’ensemble des gradients
de concentration de toutes les especes chimiques et pas seulement & son propre gradient. Dans
les liquides silicatés, 1’application de cette théorie a par exemple montré I’existence de la
diffusion couplée [50-53]. Ces phénomenes de couplage sont associés au rdle structural des

éléments dans les liquides silicatés comme discuté dans la section 1 de ce chapitre.

Enfin, il est a noter que toutes les approches présentées jusqu’ici sont macroscopiques.
D’un point de vue microscopique, la diffusion peut étre définie par la relation

d’Einstein (Equation | — 15) :

_ (x;)?

D; 6t Equation I - 15

Avec (x;)?, le déplacement quadratique moyen de I’espéce i. La loi de Green-Kubo peut
également permettre de calculer le coefficient de diffusion en prenant en compte la corrélation
des vitesses des particules. Ces approches microscopiques permettent donc de calculer le

coefficient de diffusion a partir de simulations de dynamique moléculaire.

Coefficient de diffusion des éléments des silicates fondus

Les calculs de dynamique moléculaire de Bauchy et al. [38], déja abordés dans la section
sur la viscosité des liquides silicatés, ont également permis de déterminer les coefficients de
diffusion des éléments Na, O et Si dans un liquide simple 33Na>0-67SiO. Le graphique (type

Arrhenius) qu’ils ont obtenu est présenté Figure | - 12.
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Figure I - 12 : Coefficients de diffusion de Na, Si et O dans un liquide 33Na20-67Si02, d’aprés Bauchy et
al. [38] (present work en bleu). Negodaev et al. [54], Gupta and King [55], Johnson et al. [56], Truhalarova
et al. [57].

Les simulations ont montré un bon accord avec des mesures expérimentales [56]. La
diffusion du sodium est toujours rapide ce qui peut étre attribué a la formation de canaux dans
lesquels la diffusion des modificateurs de réseau est facilitée [13,39]. L’oxygeéne, qu’il
provienne de la silice ou de 1’oxyde modificateur, diffuse de la méme fagon que le silicium ce

qui traduit I’existence d’une liaison forte entre ces deux éléments.

Expérimentalement, le coefficient de diffusion d’une espéce peut s’obtenir a partir de la
mesure du profil de diffusion [50] (en élément ou traceur radioactif), ou par des méthodes
électrochimiques [58]. Le premier type de mesure est le plus répandu car il peut étre appliqué
a tous les ¢éléments. Les méthodes électrochimiques s’appliquent dans le cas d’éléments
électroactifs et solubles dans le milieu présentant plusieurs degrés d’oxydation [58-64]. Russel
et al. [58] ont utilisé des méthodes voltampérométriques pour déterminer les coefficients de
diffusion de divers éléments. Les coefficients de diffusion obtenus s’étendent sur 3 a 5 ordres

de grandeur.

De fagon général, les coefficients de diffusion des éléments dans les liquides silicatés
peuvent étre classés comme suit : alcalin > alcalino-terreux > métaux de transition, éléments du

bloc p, terres rares.
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1.2.3. Acido-basicité des oxydes fondus

Modeéle d’acido-basicité

La premiere description de 1’oxo-basicité des liquides silicatés date de 1939 avec le
modeéle de Lux [65]. Ce modele postule que les propriétés acido-basiques des liquides
dépendent de I’activité en ions O? libres qui feraient office de base forte. Ces ions sont formés

par dissociation des oxydes.

En 1948, Sun [66] estime la force des liaisons entre les cations et les ions oxygenes.
Pour cela, il utilise 1’enthalpie de dissociation des oxydes correspondants. Plus la force de
liaison est faible, plus I’oxyde aura tendance a se dissocier et a produire la base forte 0%, Avec
ce modele, les ions formateurs de réseau qui ont une forte affinité pour 1’oxygeéne constituent
les acides, et les oxydes modificateurs qui se dissocient plus facilement sont les oxydes

basiques.

En 1952, Sanderson [67] propose une autre approche de 1’acido-basicité des oxydes
fondus. Il calcule une grandeur x correspondant a la densité électronique des ions a partir de

I’électronégativité y de Pauling (Equation | — 16).

077X
0,21 Equation | - 16

En 1962, Toop et Somis [68] proposent un modele dans lequel les ions O% sont en
équilibre avec les oxygénes pontants (BO) notés Q° et les oxygeénes non pontants (NBO) noté
O'. La constante d’équilibre K entre ces trois types d’oxygene prend donc la valeur suivante
(Equation | — 17).

a02—aoo
- 2

dp- Equation | - 17

Avec a; I’activité de I’espéce i. Cette approche est similaire & celle employeée par Nesbitt
et al. [15] pour exploiter leurs résultats RMN et XPS. La basicité est donnée sous forme de pO*

ou pNazO dans le cas de verres sodiques (—Log,(agz-) ou (_Loglo(aNaZO))-

En 1993, Duffy et al. [69], proposent d’utiliser le concept de basicité optique. Cette
méthode consiste en la mesure d’une raie d’absorption en UV-visible d’un ion sonde
(communément Pb?*) dans un verre. Le déplacement chimique de la raie d’absorption donne

une mesure de la basicité du milieu. L’idée derricre cette approche est que 1’ion sonde est un
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acide de Lewis. Une fois cet ion solubilisé, les ions oxydes O (ou tout autre base de Lewis)
cedent une partie de leurs électrons a cet ion. Les niveaux d’énergie des électrons de 1’ion sonde
se retrouvent alors modifiés. Le déplacement chimique des raies d’absorption UV-visible donne
ainsi une information sur le caractére donneur d’électrons du verre, et donc sur sa basicité. La

valeur de la basicité optique correspond a ce déplacement chimique.

Les mesures expérimentales réalisées ont permis de donner les valeurs de basicité
optique de différents oxydes [70]. Les valeurs des oxydes couramment utilisés dans les verres
de silice sont données ci-dessous.

Tableau I - 1 : Basicité optique de quelques oxydes.
SiO. | Al03 | BaO MgO | KoO | Na2O | Li2O B203 Ca0O

A 0,48 0,6 1,15 0,78 | 14 | 115 1 0,42 1

Un modele de prédiction de la basicité optique a également été développé. Il postule
que la basicité optique d’un mélange d’oxydes est égale a la somme des basicités optiques des
oxydes formant le mélange, pondérée par la fraction molaire d’oxygene apporté par les oxydes
(Equation | — 18).

A= z Xi A4
o Equation I - 18

Avec A la basicité optique du mélange, A; la basicité optique de I’oxyde i et X; la fraction

molaire d’oxygene apporté par I’oxyde 1.

Les modeles présentés jusque-la sont les plus courants mais d’autres approches ont
également été proposées. Maekawa et al. [16] dans leur article traitant de la structure de verre
M20-SiO2 (M =Li, Na et K) présentent une section « Thermodynamic modeling » dans laquelle
ils proposent une série de réactions chimiques faisant intervenir 1’oxyde M0 et les Q". llIs

écrivent ces réactions de la fagon suivante (Equation I — 19).

Kn
Si0; + (2 —n/2)M,0 & Q" Equation I - 19

La quantité d’oxyde M20 qui ne réagit pas pour former des Q" correspond donc a la
base forte. La silice est vue comme un polyacide dont chacun des n atomes d’oxygéne possede

une constante d’acidité K,, propre. Dans le cas du systéme binaire Na2O-SiO, les lois d’action
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de masse associées a ces réactions permettent I’expression de ’activité en Na2O dans le liquide

en fonction de la fraction molaire en NaxO.

Mesure de [’activité en Na,O

Différentes méthodes de mesure de 1’activité en NapO dans les verres sodiques sont

reportées dans la littérature.

Neudorf et Elliot [71] ont réalisé cette mesure a partir de la différence de potentiel entre
le liquide silicaté étudié et Na2O-WOs dont I’activité en Na2O est connue. Les deux liquides
sont séparés par une alumine-p perméable aux ions Na*, qui assurent la conductivité du
montage. Les mesures réalisées dans le systeme NaO-SiO, entre 1000 °C et 1100 °C ont
montré que pNa2O varie de 10,2 pour 25 % massique jusqu’a 8,3 pour 40 % massique en Na.O.
Neudorf et Elliot [71] ont également réalisé ces mesures dans le systeme Na>O-CaO-SiO; et
ont conclu que I’ajout de CaO augmentait pNa>O pour un ratio Na;O/SiO2 constant. Des

mesures similaires ont été réalisées dans les systemes Na,O-Al,03-SiO; [72,73].

La méthode de la transpiration a été utilisée par Rego et al. [74] pour déterminer pNa.O
dans le systéme binaire Na,O-SiO- entre 0 et 40 % molaire en Na2O entre 1300 °C et 1400 °C.
La méthode consiste a mettre en équilibre le verre avec du carbone C. La réaction entre Na,O

et C produit CO(g) et Na(g) d’apres la réaction suivante.

Kc
NazO(l) + C(S) (=4 CO(g) + ZNa(g) Equation | - 20

Les deux gaz formés sont ensuite dosés. Le calcul de I’activité en Na2O dans le liquide
est possible en connaissant la constante d’équilibre Kc. Les résultats ont montré que pNa.O

pour 40 % molaire en Na>O vaut 6,3 et 6,1 pour 1300 °C et 1400 °C respectivement.

La spectroscopie de masse avec le montage de la cellule de Knudsen permet également
d’obtenir la valeur de pNa;O d’un verre [75,76]. Le principe est proche de la méthode de la
transpiration : il s’agit de mesurer I’activité des produits gazeux issus de la dissociation de Na,O
dans le liquide a haute température (Equation I — 21). La connaissance de la constante

d’équilibre Kgaz permet de déterminer la pNa>O dans le liquide.
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NagOg 520, +2N

a = - a

2¥0 2 z(g) ® Equation I - 21
Enfin la mesure directe de I’enthalpie de mélange des oxydes constituant le verre (Na.O,

SiO») permet également de déterminer la valeur de pNa2O d’un verre [77,78]. L’enthalpie libre

de mélange « G » des oxydes permet d’obtenir I’activité de chaque oxyde en dérivant

I’enthalpie par rapport a la quantité d’oxyde. Dans le cas de Na,O cela donne I’Equation I - 22.

anNaZO

aG
= RT Ln(ana,0) Couation | 22
TPn; quation I -

AVEC ny,,0 la quantité de matiere de NazO et R la constante des gaz parfaits. Sugawara
et al. [78] ont donné les parametres et la fonction mathématique permettant de tracer pNa.O en

fonction de la composition du binaire Na2O-SiO: et de la température. Cette derniére est donnée
Figure I - 13.

1500 °C L

4 L TR A B e e e I B B e LA
0 0,1 0,2 0,3 0.4 0,5 0,6
Fraction molaire en Na,O

Figure | - 13 : Evolution de pNa20O en fonction de la composition du binaire Na2O-SiO2 entre 900 °C et
1500 °C d’apreés Sugawara et al. [78].

1.2.4. Propriétés red/ox

Les liquides silicatés se comportent comme un solvant ionique. Les éléments dissouts
peuvent s’oxyder ou se réduire sous I’effet d’échanges électroniques avec les oxydants et
réducteurs présents dans le liquide. Par exemple, le couple M™*/M™* (M"™* étant la forme
oxydée et M™* la forme réduite, n > m) peut réagir avec le couple de I’oxygéne 0,/02%". Les

demi-équations électroniques associées a ces couples sont données Equation | - 23 - 24 (avec X
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la valence en oxygeéne de la forme réduite M™" et y la valence en oxygéne de la forme oxydé
M™)

@-m- 4 (1 m)e- @M 4 (x - y)0*
MOy +(n—m)e” & MO, +(x=y0 Equation I - 23

0, + 4e~ & 20%" _
Equation | - 24

Un potentiel électrique peut alors étre associé a la réaction chimique en écrivant la loi
de Nernst associée aux deux demi-réactions électroniques. Si le systéme est a 1’équilibre, on

peut donc écrire 1’¢galité des potentiels des deux couples, ce qui donne I’Equation I — 25.

RT dypn
E= EI(\)/[n+/Mm+ + Ln( M . aoz_(X—Y))

(n—m)F apm+
RT ap Equation | - 25
— 10 - 2
= Foyor- + g0 <a02_2>

Les potentiels Eppn+ /mm+ €t E82 /02— Sont les potentiels standards des deux couples

red/ox. Différentes études se sont intéressées aux potentiels standard des couples red/ox en
milieu liquide silicaté [59,79-83]. Petitjean et al. [84] ont recensé les potentiels de couples
red/ox couramment rencontrés dans les liquides silicatés. L’échelle de potentiels obtenue est

donnée Figure | - 14.

Fell/Fe? Cr'/Cr!t Nill/Ni!!
Ni/Ni® CrVyCrtt
cr/Cr® co/co®| | com/col  Fell/pelt
L) | o
| | | | | | | |
1 1 1 l 1 1 1 i >
-1.0 -0.8 -0.6 -04 -0.2 0.0 +0.2 E(V)

SilV/Si® Mo™/Mo° MoY/Mo™ Te'V/Te?

Figure | - 14 : Echelle de potentiels de couples red/ox en milieu liquide silicaté [84]. Les potentiels sont
donnés par rapport a I’électrode de zircone YSZ (voir Chapitre I1).

Cette échelle de potentiels permet de prédire les réactions red/ox possibles et la nature
des produits formés. De plus, la présence des couples 0,/02" et Si'V/Si® permet de positionner
les murs cathodique et anodique du liquide silicaté. En effet, comme tout solvant, les liquides

silicatés possédent une limite haute de potentiel (limite anodique) et une limite basse (limite
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cathodique) correspondant respectivement a I’oxydation des ions O? et & la réduction de la

silice. Le domaine de potentiels compris entre ces deux limites est le domaine électro-actif.

La somme des Equations | — 23 et 24 permet d’écrire la réaction red/ox des couples
M+ /M™mt et 0, /0% [85-88] (Equation | — 26).

(n —m)
4

(n —m)

MOX(ZX—m)— + >02— .
2 Equation I - 26

0, +M0y(2y_n)_ + (X -y+

La loi d’action de masse associée a I’Equation I — 26 permet de donner les conditions
de basicité (pNa, 0 ) et de pression d’O2 (Pp,) menant a la stabilisation de la forme oxydée ou

de la forme réduite. Ces derniéres sont données dans le Tableau | - 2.

Tableau I - 2 : Résumé de la forme stabilisée par la basicité du liquide silicaté en fonction de x, y, m et n.

pNa20 ﬂ P()2 ﬂ
n m L. p

X + 3 <y+ ) Forme réduite (M™) Forme oxydée (M"™)
n m Ve Ve

X+ > >y+ > Forme oxydée (M™) Forme oxydée (M™)

2. Le chrome dans les liquides silicatés

2.1.Chimie du chrome dans les liquides silicatés

Les propriétés chimiques du chrome en milieu liquide silicaté ont été étudiées par
plusieurs auteurs [87—94]. Trois degrés d’oxydation ont été mis en évidence : Cr!', Cr'"' et CrV!.
Murata et al.[90] ont mis en évidence I’existence du Cr' mais seulement dans des verres trés
riches en alumine. Kim et al. [91] ont déterminé 1’enthalpie libre de dissolution de la chromine
Cr203 dans des verres borosilicatés en 2001. Plus récemment en 2010, Khedim et al. [88] ont
réalisé des montages de type « rhines pack » pour procéder a la dissolution de Cr,O3 dans des
verres binaires Na>,O-SiO> sous pression d’O2 controlée. Ce montage consiste en un réacteur
fermeé dans lequel est placé le verre broyé contenant la chromine et un mélange métal/oxyde

dont la pression d’O2 a 1’équilibre pour une température donnée est connue. Ce mélange permet
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ainsi de tamponner en oxygene I’atmosphére dans le réacteur. Ce montage a permis d’obtenir
les courbes de solubilité en chrome dans le systeme binaire Na2O-SiO2 de 22 a 40 % molaire

en NaxO entre 1125 °C et 1250 °C (Figure |1 — 15).

@) 55 (b)

=t N1.55 o me N2 —e— N1.55 . o (P13

L

- =& = N2.5% --a-=N3S

at.% Cr

(©) @
2.5 3.5
..... A N2S - =& - N2.5%
--¥-=N3S — & —N3.5% "' e £
5 1.5 *k w2
2 e il |
5 # 1.5
§ 1% - kT
'Y - ‘}‘_—7 ‘7 1
0.5 | e E :-—:;;ez' 0.5
| [TPRR P - i
0 ; :
: . - t ' - 42 10 2 6 4 -2 0
14 12 10 -8 % 4 -2 0 logfo
logfO, j

Figure I - 15 : Courbes de solubilité du chrome dans le systéme binaire Na:O-SiO: en fonction de la
fugacité en Oz pour (a) 1125 °C, (b) 1175 °C, (c) 1200 °C et (d) 1250 °C [88].

Khedim et al. [88] ont proposé trois réactions chimiques pour expliquer I’allure des
courbes de limite de solubilité du chrome & partir de Cr.Os mis au contact d'un liquide silicaté

en fonction de la pression d’oxygene Oz. Ces trois réactions s’écrivent de la fagon suivante

(Equation | — 27 — 28 — 29).

1 dissolution 3
(3-2X)+ -
> Cry03 4500 &= Cr''oy + (E - X) 0? Equation I - 27
I (3=2X)+ 3 3 ,_ oxydation o (oy_g)_
Cr OX +ZOZ+ Y_X_E 07 ———C(Cr OY Equation I - 28
I A(B=2X)+ réduction HA(2-22)+ 1 1 2-
cr'oy = Cr'o; +70:+(X-2-7)0 Equation | - 29
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En écrivant les lois d’action de masse des trois réactions, puis en exprimant les activités
en Cr'"', Cr¥' et Cr'" dans le verre en fonction de la pression partielle en Oz (Py,) surplombant le
liquide, ils ont pu donner I’expression mathématique de la limite de solubilité¢ du chrome. Dans
I’approximation que 1’activité en Cr dans le liquide est égale a la fraction molaire x.,, la courbe

de solubilité est décrite par I’Equation I - 30.

3/ _1/
Xcr = A+ BPFy, 4+ CPy, Equation I - 30

Avec A, B et C des constantes pouvant se décomposer en constantes d’équilibres et en

pNa2O. La limité de solubilité prend la forme d’une courbe en « U » : la constante A représente

la teneur en Cr'"' indépendante de la pression d’O, BP023/ 4 est la teneur en CrV! qui augmente

aux fortes Py, et CP02_1/4 est la teneur en Cr'' qui elle augmente aux faibles Po,.

L’exploitation de ces résultats a permis de déterminer les enthalpies et entropies des
trois réactions (Equations | — 27, 28 et 29). Le méme type de mesures a été réalisé par Abdullah
et al. [93] dans le systeme ternaire Na,O-CaO-SiO: et par Schmucker et al. [94] dans le systéme
Na20-B203-SiOz. L’Equation I — 30 a pu étre appliquée dans le cas du systeme borosilicaté.
Dans le cas du systeme sodo-calcique les échantillons présentaient de grandes inhomogénéités
attribuées a une diffusion trop lente de 1’oxygeéne depuis 1I’atmosphere vers le ceeur du liquide

silicaté [93].

2.2.Diffusion du chrome dans le liquide
L'étude de la diffusion du chrome dans les liquides silicatés présente un intérét dans le
cadre de la corrosion d’alliages chromino-formeurs. Les coefficients de diffusion issus de la
littérature proviennent de mesures électrochimiques. Claussen et al. [60,61] et Von der Gonna
et al. [63,64] ont réalisé des mesures de diffusivité de plusieurs cations par voltampérométrie a
ondes carrées dans différents types de liquides silicatés, et ce pour plusieurs températures. Leurs

résultats montrent un comportement de type loi d’ Arrhenius (Equation | — 31).

Ea
N
D =D"e RT Equation I - 31
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Avec D le coefficient de diffusion, D° le facteur pré-exponentiel (de méme dimension

que D) et E, I’énergie d’activation de la diffusion. Ces grandeurs, obtenues dans différents
liquides silicatés pour Cr'"" et CrV!, sont données dans le tableau ci-dessous.

Tableau | - 3 : Paramétres de diffusivité de Cr'"' et CrV! dans les liquides silicatés d’aprés plusieurs

auteurs.
. D E, D E,
Composition
(cm%s?) | (kJ.mol?) | (cmZs?) | (kJ.mol?)

Claussen et al. 1997 [60] A 115 226 0,270 191
Claussen et al. 1998 [61] B 0,133 177 6309 344

Von der Gonna et al )

15Na,0-85Si0> 379 277 - -
1999 [64]

Von der Gonna et al. ]

33Na20-67Si02 651 259 0,302 220

2000 [63]

Composition A : 16,70Na20-11,06Li,0-12,50B,03-56,95Si0,-(MgO-La,03-Zr0,)

Composition B : 16Na;0-10Ca0-74Si0;

La représentation graphique de 1’évolution du coefficient de diffusion de Cr'"' et CrV! est

donnée ci-dessous sous forme d’un graphique d’Arrhenius (Figure | — 16).

'
o
T

LOg}o(D)

1 —Claussen et al. 1997 (CrVI)
-12 1 — -Claussen et al. 1998 (CrlII)
1 =--Claussen et al. 1998 (CrVI)
-14 4 ~~Von der Gonna et al. 1999 (CrIII)
== Von der Gonna et al. 1999 (CrVI)

.16 +==Von der Gonna et al. 2000 (CrIll)

—Claussen et al. 1997 (CrIIT) ~~._

6 7 8
10000/T (K)

Figure | - 16 : Evolution du coefficient de diffusion de Cr'' (vert) et CrV! (rouge) dans différents liquides
silicatés d’apreés différents auteurs [60,61,63,64].
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Il apparait que le coefficient de diffusion de Cr'"

est 2 a 4 ordres de grandeur supérieur
a celui de CrV! dans un méme liquide silicaté. L’explication serait que Cr"' forme des tétraédres
de CrO4? et diffuse donc lentement du fait de sa sphére de coordination de grande taille. Cr'"

aurait une sphére de coordination plus petite et diffuse donc plus rapidement.

Enfin, Schmucker et al. [94] ont montré que les coefficients de diffusion de Cr'"' et CrV'
étaient inversement proportionnels a la viscosité du liquide comme prédit par I’Equation de
Stokes-Einstein-Sutherland ou Eyring. Schmucker et al. [94] ont également montré que le
coefficient de diffusion de Cr'" (peu étudié) était trés proche de celui de Cr'", ce qui s’explique

par des propriétés et un rdle structural similaires.

3. Oxydation et corrosion des alliages chromino-formeurs

3.1.0Oxydation des alliages chromino-formeurs bases nickel

3.1.1. Théorie de ’oxydation parabolique

La croissance parabolique d’une couche d’oxyde est commune dans le cas de la
chromine sur un alliage chromino-formeur a haute température sous air. Le premier modele de
la cinétique d’oxydation des alliages a haute température a été proposé en 1920 par Tammann

[95]. Sur la base de constats expérimentaux, il postule que la cinétique de croissance d’une

s i s d . . . ..
couche (d’halogénure ou d’oxyde) d—i’ est inversement proportionnelle & sa propre épaisseur y.

dy _p
dt vy Equation I - 32
Avec p une constante de dimension: longueur’.temps™. L’intégration de cette

expression sur le temps conduit a une loi parabolique (Equation | — 33).

=,/2pt
y p Equation I - 33

Tammann [95] justifie la constante p par ’existence d’un gradient de réactif (métal et
oxygene pour I’oxydation) au sein de la couche d’oxyde. Il décompose ainsi cette constante de

la facon suivante (Equation | — 34).
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dx

2p=oaD
p=¢ dy Equation I - 34

Avec a un facteur de proportionnalité, D le coefficient de diffusion des réactifs dans la

d . . o , .
couche d’oxyde et d—; le gradient de concentration des réactifs dans la couche d’oxyde supposé

donc constant.

En 1933, Wagner [96] développe une théorie de 1’oxydation en se basant sur 1’équation
de Nernst-Einstein (Equation I — 10). Il identifie deux forces agissant sur les réactifs dans la
couche d’oxyde, supposés étre des défauts du cristal : d’une part le gradient de potentiel
chimique, et d’autre part le champ électrique généré dans la couche. En postulant 1’équilibre
thermodynamique et I’¢électroneutralité dans la couche, il en arrive a une cinétique de croissance
de la couche identique a celle de Tammann [95] (Equation | — 32). La constante de
proportionnalité entre la cinétique de croissance et 1’inverse de I’épaisseur de la couche est
appelée la constante parabolique de formation kp (notation la plus couramment utilisée
équivalent de la constante p de Tammann [95]) et est exprimée en cm?.s™. En 1936, Wagner

[97] donne une version plus simple de k, (Equation | — 35).

k. = QD Cint _ CeXt
P ( ) Equation I - 35

Avec Q un facteur de proportionnalité, D le coefficient de diffusion du défaut
responsable de la croissance de la couche, C'"t sa concentration & I’interface métal/oxyde (dans

le cas de I’oxydation) et C®** sa concentration a I’interface oxyde/gaz.

3.1.2. Mécanisme d’oxydation des alliages chromino-formeurs bases nickel
Les approches théoriques de 1’oxydation parabolique ont mis en évidence que la
cinétique de croissance d’un oxyde est gouvernée par les défauts du cristal. En appliquant les
concepts précédents a un alliage chromino-formeur en oxydation sous air, on obtient les

réactions de formation de défaut suivantes [7] (avec les notations de Krdger et Vink).

A I’interface oxyde/alliage :
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K oo
xOxyde Vo l ccOxyde /Oxyde
Oo = 2 0, + Vo + 2e Equation | - 36
K oo
Cri oooOXyde ,Oxyde 3
Ecr203 & (r; + 3e + ZOZ Equation I - 37
A I’interface oxyde/air
3 KVE” Oxyde Oxvd OXyde
= r = X 111 OXyade °
2 0; = 2 0o + Ver +3h Equation I - 38

A partir de ces équations, trois défauts responsables de la croissance de I’oxyde peuvent

~ . c e, , . . 000 de , . . 0000 de
étre identifiés : le défaut anionique V, et les deux défauts cationiques Cr; EE et
Ver Oxyde 1 2 formation d’oxygeéne en position interstitielle dans 1’oxyde peut étre envisagée

mais ce type de défaut est tres peu probable du fait de la grande taille de I’ion oxyde : il ne sera

donc pas considéré ici.

Le sens de croissance de la couche renseigne sur la nature anionique ou cationique du
défaut majoritaire. En effet un défaut anionique implique que la couche d’oxyde se forme en
direction de D’alliage et un défaut cationique implique une croissance en direction de
I’atmosphere. Schmucker et al. [98,99] ont réalisé des marquages a 1’or pour repérer la position
initiale de l’interface oxyde/alliage sur Ni-30Cr. Leurs essais d’oxydation ont permis de

montrer que 1’oxyde avait une croissance plus marquée en direction de I’atmosphére ce qui

. . . . . 000 Oxyde Oxvd
impligue une croissance cationique (Cr;” " ou V& 299,

Une autre fagon d’étudier la nature du défaut majoritaire est de réaliser des essais
d’oxydation sous différentes pressions d’oxygene. En calculant les concentrations en défaut a
partir des Equation | — 36 a 38, on obtient les expressions suivantes en fonction de la pression
d’Oa..

A I’interface oxyde/alliage :

Voo Oxyde _ KV°O° _1/2
[ 0] T p2z 02 Equation I - 39

35



Chapitre | : Synthése bibliographique

[C .ooo] Oxyde= KCr:N P _3/4
i n3 02 Equation I - 40
A I’interface oxyde/air
K
[Vul]oxyde — Vglf P 3/4
Cr p3 02 Equation I - 41

Avec n la concentration d’¢lectrons dans la bande de conduction et p la concentration
de trous dans la bande de valence. On peut alors introduire la réaction de formation de défauts
électroniques et, sachant que la chromine est semi-conducteur intrinseque a haute température

[100], n et p sont égaux et prennent la valeur suivante.

1
= = 2
n=p=Ke Equation I - 42

Avec K, la constante de formation des défauts électroniques : n et p sont donc constants.
Une fois ces relations établies, il est possible de donner les expressions de kp d’aprés I’Equation
| — 35. Dans le cas du chrome pur en équilibre avec la chromine, le logiciel HSC Chemistry 5.1
donne une valeur de 1’ordre de 107*® atm & 1150 °C. Cette valeur faible donne la pression d’O;
a considérer a I’interface oxyde/alliage. Les évolutions théoriques de kp avec la pression d’O2

dans I’atmosphére (interface oxyde/atmosphére) sont données Tableau | - 4.

Tableau I - 4 : Expressions simplifiées de Kp pour différents défauts majoritaires.

Défaut majoritaire Expression simplifiée de kp
oo k 1 _ ’15 - /2
VO P — aV:; O2
C ooo k — — D - /4‘
I p O(Cr;°° 1 Poz
ver kp, = a (” s _ 1)
Cr p = Ayl \Fo,

Avec a; une constante dépendant du coefficient de diffusion du défaut i et des constantes

de réaction associées et Py, la pression d’oxygéne réduite qui vaut la pression d’oxygéne dans
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I’atmospheére divisée par la pression d’oxygene a I’interface oxyde/alliage. La représentation
graphique de I’évolution de Kp dans ces trois cas en fonction de la pression d’oxygéne extérieure

est donnée Figure | - 17.

P
o0

L 5
S
L

Log, (K, réduit)
(=]
[=)

Log, (PO, réduit)

Figure I - 17 : Evolution théorique de kp en fonction de la pression d’oxygéne dans I’atmosphére.

La Figure | — 17 montre que dans le cas des défauts V; et Cr; ", kp ne varie pas sur une
grande plage de pression. En revanche, une évolution linéaire du Logio de kp avec le Logio de
la pression d’oxygéne peut étre observée dans le cas du défaut Vi, . Ainsi, des variations de la
cinétique de croissance de 1’oxyde de chrome avec la pression d’O2 peuvent donner des
informations sur la charge des défauts responsables de la croissance de la couche. Les travaux
d’Hindam et Whittle [101] réalisés sur les alliages Cr, Ni-25Cr, Ni-50Cr et Co-25Cr sous faible
pression d’oxygéne (1014 & 108 atm, équilibre CO2/CO) a 1000 °C indiquent que la croissance
de la couche de chromine est due a la diffusion de chrome interstitiel Cr; . Kofstad et Lillerud
[102] réalisent des essais d’oxydation de Cr a 1000 °C et 1100 °C entre 7 107 et 1 atm d’O2 :
ils concluent également a une croissance par chrome interstitiel. Ramanarayanan et al. [103]
oxydent I’alliage Ni-30Cr entre 900 °C et 1125 °C a des pression d’0, de 10 a4 10%% atm : ils
concluent a une croissance par chrome interstitiel. Plus récemment, Schmucker et al. [98,99]
ont realise des montage « rhines pack » pour oxyder I’alliage Ni-30Cr sous des pression d’O>
de 102 40,2 atm & 1150 °C : ils concluent & une croissance par chrome interstitiel. Tsai et al.
[104], toujours pour ’alliage Ni-30Cr, concluent a une croissance par lacune de chrome V¢
sous plus forte pression d’O2 (> 0,1 atm) et basse température (800 °C a 900 °C). Il apparait

donc qu’un mécanisme de croissance par chrome interstitiel soit favorisé a haute température
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et a faible pression d’oxygéne et a I’inverse qu’une croissance par lacunes de chrome soit

favorisée par de plus faibles températures et une pression d’oxygene plus forte.

Cette approche consistant a attribuer la croissance de 1’oxyde a un seul type de défaut
reste tres simplifiée. En effet les différents diagrammes de Brouwer réalisés pour 1’oxyde de
chrome [100,105,106] suggerent que les chromes interstitiels sont favorisés pres de I’interface
oxyde/alliage (faible pression d’oxygéne), et que les lacunes de chrome sont favorisées a
I’interface oxyde/atmospheére (forte pression d’oxygene). La couche d’oxyde pourrait ainsi étre

divisée en deux zones correspondant chacune a un défaut majoritaire [98,99].

3.1.3. Cinétique d’oxydation des alliages chromino-formeurs base nickel
Les valeurs des constantes paraboliques de formation de la chromine trouvées dans la

littérature pour ’alliage Ni-30Cr sont résumeées Figure | - 18.

O N oulin etal,
] i ® Berthod et al.

-10 ] . . Ramanarayanan et al. [
. ] .. R ® Tsai et al. r
o ¢ ¢ Schmucker et al.

E-l] E i .
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Figure I - 18 : Valeurs de kp pour I’alliage Ni-30Cr issues de la littérature (ligne noire : ajustement
linéaire). Moulin et al. [107], Berthod et al. [108], Ramanarayanan et al. [103], Tsai et al. [104] et
Schmucker et al. [98].

Bien qu’une seule composition d’alliage soit répertoriée Figure | - 18, kp peut varier
d’un ordre de grandeur d’un auteur a un autre pour des températures similaires. Le tracé sous
forme d’un graphique d’Arrhenius révele que la constante parabolique de formation de la

chromine obéit a une loi de type :
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Ea

) 0.2
kp =kp'e RT Equation I - 43

Ce comportement était attendu car toutes les expressions théoriques de kp sont des
produits de constantes, de coefficients de diffusion et de constantes de réaction qui eux-mémes
suivent des lois d’Arrhenius. L’énergie d’activation E, obtenue par un ajustement linéaire vaut
260 kJ.mol™. 1l est cependant a noter que, bien que cette énergie d’activation semble commune
a tous ces auteurs, le facteur pré-exponentiel kpO est quant a lui susceptible de varier d’une

¢tude a I’autre, expliquant ainsi les disparités des résultats d'un auteur a l'autre.

3.2.Corrosion des alliages chromino-formeurs bases nickel par les liquides
silicates

3.2.1. Phénomeéne de corrosion

Généralités

La corrosion des alliages chromino-formeurs par les liquides silicatés a été étudiée par
plusieurs auteurs [7,73,79,80,82,94,109-113]. Les méthodes électrochimiques telles que la
polarisation linéaire et la mesure du potentiel de corrosion sont utilisées pour déterminer les
domaines de corrosion propres a un alliage (i.e. immunité, actif, passif, transpassif). La
polarisation linéaire est une méthode électrochimique qui consiste a imposer un balayage de
potentiel au métal et a mesurer le courant qui en résulte. Le potentiel est mesuré entre 1’électrode
de travail (métal étudié) et I’¢lectrode de référence (YSZ) ; le courant est quant a lui mesuré
entre 1’¢électrode de travail et la contre-électrode. La description du montage utilisé en milieu
verre fondu peut étre trouvée dans les travaux de Di Martino et al. [82,109] et dans le Chapitre
I du présent travail. Di Martino et al. [82,109] ont réalise des mesures de polarisation linéaire
sur des métaux purs (i.e. Fe, Cr, Ni, Co) et des superalliages. Les différents domaines de

corrosion sont identifiés de la fagon suivante :

e Le domaine d’immunité se caractérise par des courants de corrosion négatifs ce qui
implique que la réaction qui a lieu sur 1’électrode de travail est une réduction. Le métal

n’est donc pas corrodé.
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e Le domaine de corrosion actif se caractérise par des courants positifs et une

augmentation exponentielle du courant avec le potentiel. Ce domaine implique une

corrosion rapide du métal.

e Le domaine passif correspond a des courants positifs et de trés faible intensité.
L’augmentation du potentiel n’a que peu d’influence sur le courant de corrosion dans
ce domaine. Cela implique qu’une couche passive S’est formée entre le liquide et

I’alliage, cette derniére limitant le passage du courant. La corrosion du métal est donc

lente.

e Le domaine transpassif est assimilable a la corrosion active mais a des potentiels bien
plus élevés. Ce domaine qui fait suite a un domaine passif correspond a la perte de la

couche passivante par oxydation. Cela génére une corrosion importante du métal.

Schmucker et al. [94] ont réalisé ce type de mesure sur I’alliage Ni-30Cr immergé dans
les liquides 25Na>0-75SiO. (N3S), 17Na20-22B,03-61SiO2 (0,75NB2,75S) et 28NaO-
12B,03-60SiO> (2,3NB5S) a 1150 °C (alliage et liquides utilisés dans le présent travail). Les

résultats des polarisations linéaires sont donnés ci-dessous.

50 S T W O T VO TV A U Y O O Y VA W VN YO T T VY "oy

1 — N3s

40 1 2.3NBSS HE
] === 0.75NB2.75S / E
. 13

30 /

20 .

i (mA cm?)

] 4 \
& ¥ ! \
~
/
04 7
0
] Active Passive domain

-10 NN o i o S e
21500 -1100 -700 -300 10 500

E (mV)

Figure I - 19 : Polarisations linéaires de I’alliage Ni-30Cr dans N3S, 0,75NB2,75S et 2,3NB5S réalisées par
Schmucker et al. [94].

Les quatre domaines de corrosion abordés précédemment apparaissent clairement. Dans
le cas du liquide 2,3NB5S, le domaine de passivation ne correspond pas a un veritable état

passif car les courants de corrosion restent élevés. Chaque domaine correspond au degré
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Il étant le seul capable de former un oxyde (Cr203)

d’oxydation le plus stable du chrome. Le Cr
dans le liquide silicaté, son domaine de stabilité correspond donc au domaine passif. La pré-
oxydation de I’alliage permet de former la couche d’oxyde avant I’'immersion de 1’alliage, ce
qui assure sa passivation. Cependant, un phénomene de dépassivation peut conduire a la

dissolution de I’oxyde et conduire a la corrosion active de 1’alliage.

La dépassivation

Parmi les essais d’immersion d’alliages chromino-formeurs bases nickel avec suivi du
potentiel de corrosion reportés dans la littérature, certains mettent en évidence un phénomeéne
de dépassivation. L’alliage passe d’un état passif (protégé par la couche d’oxyde Cr20s,
potentiel de 0 a -900 mV/YSZ) a un état actif (non protégé, potentiel inférieur a -1000
mV/YSZ). Abdullah et al. [111] ont par exemple montré que 1’alliage Ni-30Cr pré-oxydé et
immergé dans le liquide 20Na;0-20Ca0-60SiO2 (NC3S) a 1100 °C reste passif avec un
potentiel de corrosion supérieur a 300 mV/YSZ (Cr — Cr203) et ce pour 24 h d’immersion. En
revanche, le méme alliage Ni-30Cr pré-oxydé et immergé dans le méme liquide a 1150 °C se
dépassive en 12 h. Le potentiel de corrosion atteint alors -1200 mV (Cr — Cr'""), la protection
par une couche d’oxyde de chrome n’est alors pas pérenne. La synthése des essais d’immersion
de plusieurs auteurs est donnée dans le Tableau | - 5. Les durées données dans la colonne

résultat correspond au temps d’immersion qui a conduit a ce résultat.

Carton et al. [114] et Abdelouhab [73] ont mis en place un protocole pour étudier ce
phénomene de dépassivation. Il consiste en une immersion a une température ou I’alliage
d’étude est passif, et ce pendant 2 h pour s’assurer que la couche formée soit a 1’équilibre avec
le milieu. La température est ensuite augmentée de 5 °C/h de fagon a s’assurer que le systéme
soit toujours a 1’équilibre, le potentiel de corrosion de 1’alliage étant mesuré durant tout le temps
de I’expérience. La dépassivation est avéree lorsque le potentiel de corrosion passe d’une valeur
caractéristique de I’état passif a actif (de -900 a -1200 mV/YSZ respectivement). Si la
température atteint 1200 °C, la rampe en température est augmentée a 10 °C/h. Cette expérience
a permis d’estimer des températures de dépassivation pour le chrome pur dans des liquides de

compositions differentes. Les résultats sont également présentés dans le Tableau I — 5.
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Tableau I - 5: Synthése des essais d’immersion d’alliages chromino-formeurs dans des fontes de verre.

Référence Alliage Verre Température Résultat
Cr 99.7% (impurtés Fe),
grains 100um_ polissage 1100°C Actif 10 min
1200SiC_préox2h NC3S
Cr 99,7% non préox 1100°C Actif 10 min
Abdullah (2013)
[112] Ni_3OCr’ fusion NC6S 110000 PaSSIf 24h
inductive, grains
) 1100°C Passif 24h
100pm_polissage
1200SiC_préoxzh NC3S 1150°C Actif 24h
Ni-30Cr non préox 1100°C Actif 24h
Ni-30Cr, préox35min 1100°C Passif 2h
Lizarazu (1997) [80] TC22
Ni-30Cr non préox 1100°C Actif 2h
Mesures électrochimiques
Ni-30Cr préox2h 1150°C Passif 25h
N3S
Ni-30Cr non préox 1150°C Passif
Schmucker (2016) _ _
Ni-30Cr préox2h 1150°C Actif 2h
7] 2,3NB5S
Ni-30Cr non préox 1150°C Actif
Ni-30Cr préox2h 1150°C Actif 25h
0,75NB2,75S
Ni-30Cr non préox 1150°C Actif
N1,5S 1050°C Actif 25h
Abdelouhab (2007) , N2S 1050°C Actif 25h
Cr non préox
[110] N3S 1050°C Passif 25h
N3,5S 1050°C Passif 25h
Ni-28Cr-6Fe-7,4W 1050°C Actif 5h
Xu (2016) [113] polissage 600SiC non G-S
préox 1050°C Actif 100h
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Référence Alliage Verre Température Résultat

Immersion 1000°C (2h), 5°C/h jusqu’a 1200°C, 10°C/h jusqu’a 1300 ; mesures électrochimiques

Carton (2006) [114] G-S T<1160°C Passif
Cr 99,5% préox

G-S+1% Fe203 wt% T<1210°C Passif

Immersion 1000°C (2h), 5°C/h jusqu’a 1200°C, 10°C/h jusqu’a 1300 ; mesures électrochimiques

Abdelouhab (2005) N2sS T<1225°C Passif
[73] Cr non préox N3S T<1250°C Passif
N3,5S T<1300°C Passif

Notation : N : Na;O ; B : B,O3 ; C: CaO ; S: SiO;
Verre G-S : 16Na;0 - 7,2Ca0 - 4,5B,03 - 3,4Al,03 - 64,5Si0; - (1,2K,0 - 0,15Fe;03- 0,1S03)

Verre TC22 : 13,66Na;0 — 8,75Ca0 — 73,76Si0, — (0,96Al,03 — 0,16 Fe203)

Les résultats relatifs a I’alliage Ni-30Cr sont présentés Figure | — 20 portant la
température d’expérience en fonction de la basicité optique du verre d’étude. Les résultats pour
lesquels I’alliage est passif en fin d’expérience apparaissent en vert, dans le cas contraire ils
apparaissent en rouge.

® pré-oxydé et passif en fin d'expérience
® pré-oxydé et actif en fin d'expérience
A non pré-oxydé et passif en fin d'expérience

A non pré-oxydé et actif en fin d'expérience
1160 1 1 L L 1 1 L L 1 L 1

1150 A ] e e [ ]

1140 7

Température (°C)
— —
—_ —
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Figure | - 20 : Synthése des essais d’immersion de I’alliage Ni-30Cr issue de la littérature [7,80,112].
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I1 apparait clairement que la seule basicité du milieu ne suffit pas prévoir si I’alliage Ni-
30Cr reste passif dans le liquide. Il est & noter également que la pré-oxydation de 1’alliage ne

suffit pas toujours a maintenir la couche d’oxyde sur I’alliage immergg¢.

3.2.2. Cinetique de croissance de ’oxyde

Cette section reprend une partie des travaux de thése de Schmucker [7] portant sur la
modélisation de la croissance de I’oxyde de chrome se développant sur un alliage Ni-30Cr
immergé dans un liquide silicaté a 1150 °C. En postulant que la couche d’oxyde continue sa
croissance par oxydation et se dissout dans le méme temps dans le liquide (compétition entre
formation et dissolution [111]), il en arrive a I’expression suivante (la forme est la méme mais

les termes sont modifiés pour plus de clarté).

de _ kp kd
dat & 2t Equation | - 44

Dans cette expression, € est I’épaisseur de I’oxyde (en cm), k, est la constante de
formation de I’oxyde (cm?.s™) et ky est la constante parabolique de dissolution de 1’oxyde
(cm?.sY). L’introduction d’une cinétique parabolique de dissolution de 1’oxyde est justifiée si
la dissolution de I’oxyde est cinétiquement limitée par la diffusion du chrome dans le liquide
[94]. Gheno et al. [115] avaient obtenu le méme type d’expression pour modéliser la croissance

d’une couche d’alumine sur un alliage alumino-formeur sous dep6t de CaO.

L’expression de la cinétique de dissolution est obtenue a partir de la seconde loi de Fick
a une dimension avec géométrie semi-infinie, pour conditions aux limites : C(x — oo,t) = 0 et
C(x=0,t) =S et pour conditions initiales C(x > 0,t=0)=0¢et C(x=0,t=0) =S. La

solution a la seconde loi de Fick dans ce cas est [116] :

X
Cx,t) =S erfc( )
9 24/Dt Equation I - 45

Avec C(x,t) la concentration et D le coefficient de diffusion de I’espéce diffusante.
Dans le cas de la chromine, la cinétique de dissolution est obtenue en calculant le flux de chrome

a I’interface oxyde/liquide ce qui donne avec la premiére loi de Fick et la solution précedente :
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de™ 1 ( L dc
dt 2V dx

mcrzog

)_ 1 S D |kq
x=0/  2Vmcp o, T 42t Equation I - 46

Avec V, le volume molaire de la chromine. Cette équation permet de donner

mCr203
I’expression de kq. Schmucker [7] a utilisé la limité de solubilité de Cr'!' et son coefficient de

diffusion pour calculer une valeur théorique de la cinétique de dissolution.

Gheno et al. [115,117,118] donnent une solution a 1I’Equation I — 44 dans le cas ou
I’épaisseur de la couche d’oxyde est nulle au moment de I’immersion. Cette solution est une loi

parabolique de la forme (Equations | — 47 et | — 48) :

= ,/2gt
& & Equation I - 47

_ |Kkq Kq
\/Z_g - |7 + 2k, — 2 Equation I - 48

Schmucker [7] a comparé ce modéle a des mesures expérimentales d’épaisseur de
chromine développée sur 1’alliage Ni-30Cr pré-oxyde et immergé dans les liquides 25Na>O-
75Si02 (N3S), 17Na,0-22B,03-61SiO, (0,75NB2,75S) et 28Na,0-12B,03-60SiO> (2,3NB5S)
a 1150 °C. Pour appliquer ce modéle, la loi parabolique compléte [119] a été ajustée sur les
épaisseurs expérimentales pour obtenir la constante de croissance parabolique globale
expérimentale g®*P. Cette grandeur a ensuite été comparée a la constante parabolique globale
théorique calculée a partir de la valeur de kp de I’alliage (5 1012 cm?.s1) [98] et de la solubilité
et du coefficient de diffusion du Cr'' dans ces liquides [94]. Cette méthode a montré un bon

accord entre le modéle et I’expérience, cependant certains points sont a noter :

- la loi parabolique utilisée pour obtenir g€*P est une loi applicable dans le cas ou le pré-

oxyde n’est pas couvrant.

- le choix du coefficient de diffusion du Cr'" est discutable car a la pression d’O;

atmosphérique Cr'"" coexiste avec CrV',

Une analyse mathématique permet de révéler un autre aspect oublié par 1’approche ci-
dessus. En considérant un pré-oxyde couvrant au moment de I’immersion, I’Equation I — 46

peut se simplifier comme suit pour une faible durée d’immersion (t — 0).
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de _ kd

dc 2t Equation | - 49

Cette approximation implique que la cinétique de formation de 1’oxyde est ralentie par
la présence du pré-oxyde : elle est donc plus faible que la cinétique de dissolution aux temps
courts. L’épaisseur d’oxyde subit donc d’aprés cette théorie une diminution juste aprés
I’immersion. Dans le cas des temps plus longs, 1’approximation conduit a négliger le pré-oxyde
devant I’épaisseur formée dans le liquide. L’épaisseur d’oxyde tend donc vers I’Equation I —
47, une croissance parabolique avec pour constante parabolique globale g. La Figure | — 21
présente la solution a I’Equation I — 44 obtenue par la méthode d’Euler (voir section 4.2.1.)

[118]. Les deux approximations pour les temps courts et longs sont également représentées.
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Figure I - 21 : Comparaison entre la résolution numérique (Equation | — 44), ’approximation aux temps
court (Equation | — 49) et ’approximation aux temps long (Equation | — 47 —48) : kp = ka =5 102 cm?.s?,
pré-oxyde = 2 pm.

La premiere constatation est que la croissance tend toujours vers la loi parabolique et ce
quelles que soient les valeurs de kp et kq (il est a noter que kg > Kp n’implique pas une diminution
de I’épaisseur d’oxyde aux temps longs). Seconde constatation, la diminution d’épaisseur aux
temps courts est plus ou moins marquée en fonction de kq et k. Le minimum d’épaisseur €y,

obéit a la relation suivante :

€min _ P

tmin kq Equation I - 50
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Le minimum d’épaisseur ne peut donc valoir 0 que si kp vaut 0. Cela implique qu’un
alliage chromino-formeur ne peut pas perdre sa couche d’oxyde d’aprés ce modéle a moins que
kp n’atteigne une valeur nulle. Ce modéle, bien qu’il prédise la croissance parabolique de la
chromine dans les liquides silicatés (fait expérimentalement constaté dans certains cas), ne

permet pas de prédire le phénomene de dépassivation abordé dans la section précédente.

4. Résolution d’équations aux dérivées partielles

Cette section a pour but de présenter les méthodes numériques permettant de résoudre
des équations aux dérivées partielles telles que 1’on peut en rencontrer lorsque des réactions

chimiques sont couplées a des phénomeénes de transport de matiére.

4.1.Méthodes d’intégration sur I’espace

4.1.1. Les différences finies

La méthode des différences finies est une approximation mathématique des opérateurs
des dérivées spatiales [120]. Cette méthode est la forme d’approximation la plus simple en ce
qui concerne les équations aux dérivées partielles (Partial Differential Equation ou PDE).
L’explication suivante se base sur une géométrie spatiale simple a une dimension d’espace.
L’espace est divisé en nceuds, possédant une position, sur lesquels la fonction étudiée (nommée
u(x,t)) prend une valeur. Il faut définir les dérivées spatiales de u, la dérivée d’une fonction

étant décrite ainsi :

u(x+ h,t) —u(xt) _0Ou
h—0 h T ox Equation | - 51

Si la fonction u n’est définie que sur les nceuds de 1’espace, alors I’expression ci-dessus

ne s’applique qu’entre deux nceuds consécutifs.

u(xp41, ) —ulx,,t) du
Xn+1—Xn - ox Equation I - 52

Avec x,, la position du n*™ neeud. Cela permet de définir un opérateur dérivée premiére

de la fonction u. Cet opérateur nécessite deux nceuds consécutifs : il n’est donc pas défini aux
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bords d’un domaine spatial fini. Pour pallier cela, il convient de donner les conditions aux
limites qui correspondent ici & la valeur de la fonction u sur des nceuds fictifs de part et d’autre

du domaine comme montreé sur a Figure | - 22.

Noeeuds fictifs

/\

Domaine spatial

Figure I - 22 : Schéma d’un domaine spatial en différences finies.

L’application de I’Equation I — 52 une seconde fois conduit a la définition de 1’opérateur

dérivée seconde.

(u(xn—b t) — U(Xn,t) _ u(Xn't) — U(Xn+1,t)) 2
Xn—l — Xn Xn - Xl’l+1 a u

1 - ox2 Equation I - 53
7 (Xn+1 - Xn—l)

Ce qui se simplifie en :

(Xn - Xn+1)u(xn—1:t) - (Xn—l - Xn+1)u(xn: t) + (Xn—l - Xn)u(xn+1't) _ az_u
%2

1 .
f(xn+1 - Xn—l)(xn—l - Xn)(Xn - Xn+1) Equation I - 54

Il est a noter que le développement donné ici correspond a un cas général dans lequel
les neeuds sont espacés de fagons différentes. S’ils sont espacés de fagon réguliére, I’Equation
| — 54 se simplifie en une forme plus courante [120]. De plus, les dérivées premiere et seconde
peuvent facilement se mettre sous la forme de produits de matrices, ce qui peut simplifier

I’écriture d’un code. Cet opérateur de dérivée seconde nécessite trois nceuds pour étre réalisé.

Pour une application pratique, considérons la PDE suivante :

ou 0%u

9t Ox2 Equation I - 55

La forme différences finies correspond a 1’expression suivante :
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au(Xn:t) _ (Xn - Xn+1)u(Xn—1:t) - (Xn—l - Xn+1)u(xnrt) + (Xn—l - Xn)u(xn+lr t)
ot

1 .
2 (Xn+1 - Xn—l)(Xn—l - Xn)(xn - Xn+1) Equation I - 56

L’opération a permis de transformer une PDE (fonction de x et t) en un systeme de n
(nombre de nceuds) équations ordinaires (fonction de t). La résolution de la PDE revient a
intégrer le systéme de n équations sur le temps (section 4.2.). 1l est a noter que le schéma peut
étre écrit en dimension 2 ou 3, mais la geométrie est souvent limitée a des rectangles ou pavés

droits.

4.1.2. Les volumes finis

La méthode des volumes finis est une approximation basée sur une intuition physique
[121], contrairement a la méthode des différences finies qui est une approximation
mathématique. La méthode des volumes finis a été développée pour résoudre des problemes de

type loi de conservation.

a — —
—u+V-(V-u)=ru

ot Equation I - 57

Avec u la grandeur étudiée, V I’opérateur de dérivée spatiale, V le champ de vitesse qui
entraine la grandeur u et T, le taux de production de la grandeur u. Il est utile de noter que le
terme V - u représente un flux. La loi de conservation est un bilan des flux entrants et sortants
d’un volume infinitésimal. Appliquée a la quantité de mouvement d’un fluide, elle permet de
trouver les équations de Navier-Stokes ; sur la concentration d’un composé chimique, elle

donne la seconde loi de Fick (dans ce cas V=-D @ avec D le coefficient de diffusion) ; dans

le cas de réactions chimiques, T, représente la cinétique de ces réactions. L’approximation des
volumes finis consiste donc & considérer le volume élémentaire infinitésimal comme de
dimension finie. L’espace (3D, 2D ou 1D selon le probléme a résoudre) est maillé par des
formes géométriques. La fonction u prend une valeur constante dans chacun de ces volumes.
La définition du flux (noté ]) permet de donner le flux de u échangé entre chaque volume.

L’évolution de la grandeur u dans un volume et donc donnée par la relation suivante.
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n

%_I_Zsi/k‘]i/k — |
dt - V; i Equation | - 58

u; est la valeur de u dans le volume 1, k est un volume voisin de i, n représente I’ensemble

des volumes voisins de i, S; i est la surface entre les volumes i et K, J; i est le flux entre les
volumes i et k, V; est le volume (longueur®) du volume élémentaire i et Ty; est le taux de

production de la grandeur u dans le volume i.

Les avantages de cette approche sont la simplicité de sa mise en ceuvre et la conservation
des flux. En effet, les différences finies constituent une approximation mathématique qui peut
générer des erreurs et imprécisions. Le schéma des volumes finis est une représentation
physique basée sur le bilan de la grandeur étudiée. Les flux sont intrinsequement conservatifs :
la grandeur u est donc conservée par ce schéma. De plus, les géométries permises par ce schéma

sont bien plus variées que les carrés et les cubes des différences finies.

Comme pour la méthode des différences finies, les volumes finis permettent de
transformer une PDE fonction de la position et du temps, en un systéme d’équations
différentielles ordinaires fonctions du temps. Un exemple de I’application de ce schéma
numérique est donné dans le Chapitre 11, section 4.1. pour la seconde loi de Fick en géométrie

semi-infinie & une dimension.

4.2.Méthodes d’intégration sur le temps
Les méthodes des différences finies ou des volumes finis permettent de transformer les
PDE en équations différentielles ordinaires (Ordinary Differential Equation ou ODE). La
résolution de la PDE revient a intégrer le systétme d’ODE sur le temps. Les méthodes
d’intégration sur le temps utilisent la méme approximation de base : la méthode d’Euler

explicite.

4.2.1. La méthode d’Euler
La méthode d’Euler se retrouve a partir de I’Equation I — 51. Dans le cas d’'une ODE, la

méthode d’Euler s’écrit comme suit :
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du
— -6t

t+6t) = u(t) +
u( ) =u(t) dtl, Equation I - 59

Avec 6t le pas en temps (tend vers 0 dans le cas idéal). Cette formule est en réalité le
développement limité de rang 1 de la fonction u. Pour intégrer le systeme il faut connaitre la
valeur initiale de la fonction u, définir un pas &t et incrémenter le temps a chaque intégration.
La précision de cette méthode dépend du pas &t qui peut étre constant, défini par une fonction,
ou s’adapter en fonction de la situation. La représentation graphique de ce schéma est donnée
Figure | - 23.

Meéthode d’Euler explicite

Solution exacte

8t

Figure | - 23 : Exemple de la méthode d’Euler explicite.

L’estimation de I’erreur induite par cette méthode peut étre calculée a partir de la
formule de Taylor — Lagrange.

€, = u(t + 8t) — uFE(t + &t)
B 1d%u
~2dt2?

1d3%u 4

3
6 dt°|,

2 3

4 i -
51 d0s t L 6tt L. Equation I - 60

t

Avec u la vraie valeur de la fonction u et uE® 1a valeur obtenue par la méthode d’Euler.
Si 8t est suffisamment petit, alors seul le terme §t? devient important. L erreur commise par la
méthode d’Euler a chaque cycle d’intégration (erreur locale) est proportionnelle a 8t ce qui en
fait une méthode d’ordre 1 car I’erreur sur I’ensemble de I’intégration (erreur globale) est
proportionnelle a 6t (1I’erreur globale correspond au nombre de pas réalises multiplié par I’erreur
locale). Il est important de garder en téte que les erreurs peuvent se compenser ou s’accentuer,

la formule de Taylor — Lagrange ne donnant que I’ordre de I’erreur locale.
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4.2.2. Les méthodes Runge - Kutta

Les méthodes de type Runge — Kutta sont des combinaisons de la méthode d’Euler.
Elles se classent en fonction de leur ordre. La méthode de Runge — Kutta d’ordre 2 est une
combinaison de deux méthodes d’Euler. Le pas en temps est divisé en deux, la méthode d’Euler
est appliquée entre le départ et la moitié du pas 6t, ce qui permet d’obtenir la pente au point
d’origine et une approximation de la fonction u au milicu de I’intervalle. La pente au milieu de
I’intervalle peut alors étre calculée. A la fin de cette procédure on obtient deux pentes, celle au
début de I’intervalle et celle au milieu. Deux possibilités sont ensuite proposées : (i) prendre la
moyenne des pentes du début et du milieu de I’intervalle pour obtenir la pente
approximeée (schéma prédicteur — correcteur) ; (ii) prendre uniquement la pente au milieu de
I’intervalle (schéma de Heun). Dans ces deux cas, la pente estimée est utilisée pour calculer la

valeur de la fonction u en fin d’intervalle. Le schéma complet est donné ci-dessous.

ot

t 2 Equation I - 61

(t + St) =u(t) + du
4 2) " dt
Dans le cas du prédicteur — correcteur on a :

+1du
¢ 2dt

u(t+6t) =u(t) + <ld—u

- 8t
2 dt t+%> Equation I - 62

Dans le cas de la méthode de Heunon a :

du st
dt

u(t+ 6t) = u(t) + 5
t+7t Equation I - 63

Dans les deux cas, I’erreur locale est proportionnelle a §t2, ce qui en fait des méthodes
d’ordre 2.

L’ordre de la méthode Runge — Kutta peut étre plus elevé. Le schéma Runge — Kutta
d’ordre 4 est couramment employé. 1l consiste a réaliser quatre estimations de la pente en debut,
milieu et fin d’intervalle pour ensuite les combiner en une estimation finale. La succession
d’étapes est donnée ci-dessous, I’indice aprés la fonction u permet de repérer 1’étape, u; étant

la valeur initiale au début de ’intervale.
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(t N St) — w0 + du,| ot
H2 2/ 1 dt |y 2 Equation I - 64
(t N St) O+ du, ot
u —|=u — c=
3 2 1 dt t+% 2 Equation | - 65
du;
u,(t+6t) =u (t) + — st ot
dt t+7t Equation | - 66

La derniére étape consiste a calculer la pente au point u,(t + &8t). Les quatre pentes

(indices 1, 2, 3, 4) sont ensuite combinées de la facon suivante :

1duy

1du
Uginal (t + 8t) = uy () + <__ -

1 dU3
+ JE—— —
T3

1duy
t+% 3 dt

+ J—
RN

-6t
6 dt t+5t> Equation I - 67

L’erreur locale de cette méthode est proportionnelle a 8t°, ce qui en fait une méthode
d’ordre quatre. Cette méthode est plus couteuse en temps de calcul car elle nécessite quatre fois

I’opération de la méthode d’Euler explicite pour un pas en temps eéquivalent.

4.2.3. La méthode Bulirsh - Stoer

La méthode de Bulirsh — Stoer exploite I’erreur commise par la méthode d’Euler ou
encore une méthode Runge — Kutta d’ordre 2. Une estimation plus correcte de la vraie solution
a une équation peut étre trouvée en diminuant le pas en temps sur un méme intervalle.

Concretement, cela revient a faire une premiére estimation avec un pas &t, une seconde avec un
8t R st . .
pas —- et une troisieme avec un pas —-: un cycle est requis par la premiére, deux pour la seconde

et quatre pour la troisieme pour un seul intervalle de temps &t. En prenant 1I’exemple d’une
méthode d’Euler explicite, I’erreur globale diminue donc avec le pas &t. Si I’on considére la

fonction u définie par 1’équation ci-dessous :

du
E - Equation | - 68

53



Chapitre | : Synthése bibliographique

Avec u =1 pour t =0, il est possible d’estimer sa valeur en t = 1 a I’aide de la méthode
d’Euler. Le graphique ci-dessous représente 1’évolution de u en t = 1 pour différents pas 6t. La

valeur pour 8t = 0 correspond a la vraie solution au probléme e! =~ 2,718.

2,8 4t
2,7 ®
2,6 1
2,5

524 1

e S S o
0 0,2 0.4 0,6 0.8 1
dt

Figure I - 24 : Valeurs de u obtenues par la méthode d’Euler avec différent pas 8t.

La méthode de Bulirsh — Stoer consiste a interpoler les valeurs obtenues avec un
polynéme et a extrapoler ce polyndme pour &t = 0. Si les pas en temps sont suffisamment petits,

un polyndme de degré 2 peut suffire pour obtenir une trés bonne estimation de la fonction.

Différentes méthodes peuvent étre utilisées pour estimer la fonction étudiée (Euler
explicite, Runge —Kutta 2 ...) et le nombre de points nécessaire pour extrapoler la valeur précise
de la fonction peut varier, si bien que I’ordre de la méthode n’est pas simple a déterminer. Cette
méthode reste 1’une des plus précises pour la résolution d’ODE. Le temps de calcul et le nombre

d’étapes a réaliser a chaque pas en temps peut néanmoins étre un facteur limitant.

Conclusion

Au travers de ce chapitre, les différents aspects relatifs a la compréhension fine de la
corrosion des alliages chromino-formeur par les silicates fondus ont été abordés. Les propriétés
physiques et chimiques de ces liquides, 1’oxydation des alliages chromino-formeurs et les
interactions entre la chromine et le liquide ont pu étre détaillés a 1’aide de nombreuses

ressources issues de la littérature. Trois points sont & mettre en évidence.
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Tout abord le phénomeéne de dépassivation, pourtant expérimentalement avéré par
plusieurs auteurs, ne trouve pas d’explication avec les théories et hypothéses actuelles. La
meilleure compréhension de ce phénoméne permettrait de mieux le prévenir et d’ainsi
d’améliorer la résistance a la corrosion des alliages chromino-formeurs en contact avec les
verres fondus. Il convient donc dans un premier temps, de mettre en place des méthodes
expérimentales d’études de ce phénoméne de fagon & acquérir une meilleure connaissance de
ce phénomeéne et éventuellement mettre en évidence le mécanisme et les paramétres influencant

ce phénomene.

Le deuxieme point concerne les données sur la thermochimie de la chromine et le
transport du chrome dans les liquides silicatés disponibles dans la littérature. Ces données
peuvent s’inscrire dans le cadre d’un modele mathématique complet de dissolution de la
chromine indispensable a la compréhension de la corrosion des alliages chromino-formeurs.
L’application d’un tel modéle pourrait également permettre d’identifier les causes possibles de
la dépassivation ou a defaut offrir de nouvelles pistes de réflexion. Les méthodes numériques
abordées dans la derniére partie de ce chapitre ont pour objet de permettre la simulation d’un

modéle mathématique complexe.

Enfin, D’utilisation conjointe de simulations et d’expérimentations permettrait le
développement de nouvelles méthodes de caractérisation de la corrosion, une meilleure

interprétation des résultats expérimentaux et 1’acquisition de nouvelles données.
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Chapitre Il : Matériels et méthodes

Ce chapitre est dédié a la description des méthodes d’¢élaboration des matériaux utilisées
dans ce travail de thése. La synthése et les caractéristiques de ’alliage et des verres de silice
sont abordées dans une premiere partie. Les montages expérimentaux utilisés pour déterminer
la résistance a la corrosion de 1’alliage par les liquides silicatés ainsi que les techniques
d’analyses sont ensuite abordées. Les méthodes numériques sont détaillées dans la derniére

partie.

1. Elaboration des matériaux

1.1.Lalliage Ni-30Cr

L’alliage utilisé dans cette étude et un chromino-formeur base nickel largement étudié
au laboratoire [1,2] : il s’agit du binaire Ni-30%massCr. Cet alliage est monophasé de structure
cubique a faces centrées. Il a été élaboré par fusion inductive haute fréquence de chrome pur
(Alfa Aesar chromium pieces, 3 — 8 mm, 99.99%) et de nickel pur (Alfa Aesar nickel shot, 3 —
25 mm, 99.95%). 40 a 50 g de métaux ont été utilisés a chaque fusion. La premiere étape de
I’¢élaboration consiste en un préchauffage, sans atteindre la fusion, sous vide primaire (environ
107 atm), de fagon a dégazer les réactifs. L’argon est ensuite injecté dans le réacteur jusqu’a
atteindre une pression de 800 mbar. Deux étapes de fusion de 3 minutes chacune sont ensuite
réalisées de fagon a assurer I’homogénéité de 1’alliage. Durant la seconde fusion, I’alliage fondu
est aspiré dans un tube de silice (diametre interne : 6 mm ; longueur : 250 mm) a 1’aide d’une
pompe primaire. Le schéma du montage est présenté en Figure Il - 1. La solidification lente de
I’alliage permet le développement de grains de plusieurs centaines de pum a la surface des
barreaux. Le refroidissement se produisant de la surface vers I’intérieur du barreau, il permet la
formation de grains colonnaires comme le montre la vue en coupe apres attaque chimique
(Figure 11 —2). Les barreaux d’alliage sont coupés a 1’aide d’une micro-trongonneuse avec une
lame bakéline puis usinés a 1’aide d’un tour de facon a obtenir des échantillons de diametre 5.5

mm et de longueur 25 mm. Ils sont ensuite polis au papier SiC P1200 et nettoyés a 1’éthanol.
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Vers pompe primaire
< L [
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I Sole en cuivre réfrigérée

v

Figure 11 - 1 : Schéma du montage de fusion haute fréquence utilisé pour I’élaboration des barreaux
d’alliage Ni-30Cr.

Figure Il - 2 : Vue en section d’un barreau d’alliage Ni-30Cr apreés attaque chimique (HCI/H202 95/5) au
microscope optique.

1.2.Les verres d’oxyde

Ce travail de these a porté sur des compositions simplifiées de verre de silice. Dans cette

optique, deux familles de verres ont été retenues :

e Lesysteme binaire Na,O-SiO> du fait des nombreuses eétudes portant sur la viscosité,

’oxo basicité et la structure de ce systéme (voir Chapitre I).
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e Le systeme ternaire Na,O-SiO2-B20s3 qui s’apparente aux verres de confinement des

déchets nucléaires (par exemple le verre R7T7 [3]).

Les compositions sélectionnées doivent également étre liquides ou vitreux dans la
gamme de température d’étude (900 °C a 1330 °C). Les compositions des 5 verres utilisés ainsi

que leur basicité optique et leur densité sont données dans le Tableau Il — 1.

Tableau Il - 1 : Composition, basicité optique et densité des verres de silice utilisés.

Verre N2S N2,5S N3S 0,75NB2,75S | 2,3NBS5S
Na2O (%mol.) 33,33 28,57 25,00 16,67 27,71
B203 (%mol.) - - - 22,22 12,05
SiO2 (%mol.) 66,66 71,43 75,00 61,11 60,24

Basicité optique 0.61 0.59 0,57 0,52 0,56
[4]

Densité (20 °C) 2,49 2,46 2,43 2,42 2,59
[5]

Les verres ont été élaborés au Centre Européen de Recherche et de Formation aux Arts
Verriers (CERFAV) a Vanne-le-Chatel, a partir de poudre de silice amorphe (SiO2), d’acide
borique (H3zBOs) et de carbonate de sodium (Na:COs). Le mélange de poudres a subi un
traitement thermique qui conduit a un dégagement de CO; et H20 et a 1’obtention de la phase
liquide. Le liquide est ensuite trempé sous air de facon a obtenir la phase vitreuse. Le verre

N2,5S a été préparé par mélange des verres N2S et N3S.

Les oxydes Na2O, B2Oz et SiO> sont représentés respectivement par les lettres N, B et
S dans la dénomination des verres. La composition molaire est indiquée par le nombre situé
devant I’oxyde. Par convention, le systéme Na>O-SiO: est donné pour 1 mol de d’oxyde Na.O,

et 1 mol d’oxyde B203 pour le systeme Na>O-B203-SiOs.

Deux propriétés permettent de caractériser 1’agressivité d’un verre : tout d’abord ses
propriétés chimiques - ou plus précisément son oxo-basicité - exprimées a ’aide de la basicité
optique, et les propriétés de transport exprimées a 1’aide de la viscosité. La Figure Il — 3
représente les viscosites des 5 compositions de liquide en fonction de la température calculées

a I’aide du logiciel FactSage [6].
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Figure 11 - 3 : Evolution de la viscosité des 5 compositions de liquides silicatés en fonction de la
température calculée avec le logiciel FactSage [6].

Les 5 compositions sélectionnées peuvent finalement étre classées de la fagon suivante :

Tableau Il - 2 : Comparaison des propriétés physico-chimiques des verres de I’étude

Verre Basicité Fluidité
N2S ++++ +++
N2,58 +++ ++
N3S ++ +
0,75NB2,75S + +H++
2,3NB5S ++ +H++

De facon générale, plus un verre est fluide et basique, plus il est potentiellement corrosif.

2. Montages expérimentaux

2.1.Electrochimie dans les liquides silicatés a haute température

2.1.1. Montage expérimental
Le montage utilisé dans le cadre de mesures électrochimiques en milieu liquide silicaté
a haute température est schématisé en Figure Il — 4. 1l s’agit d’un montage a 3 électrodes mis

en place dans un four a toit percé de fagcon a permettre le passage des électrodes [7,8]. Le verre
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est placé dans un creuset de platine de diametre 110 mm et hauteur 90 mm et fondu une premiére
fois (T > 1000°C). Classiquement, 600 g de verre sont utilisés de maniere a garantir une hauteur
de verre aprés fusion de I’ordre de 2,5 cm dans le creuset. La différence de potentiel est mesurée
entre 1’¢lectrode de travail (matériau étudi€) et une électrode de comparaison dont le potentiel
est constant pour une température et une composition de verre donnée. La troisieme électrode
est nécessaire pour assurer la fermeture du circuit électrique tout en évitant le passage du
courant par 1’électrode de référence, ce qui aurait pour effet de modifier son potentiel. Cette
troisiéme électrode est la contre électrode. Le courant est mesuré entre 1’électrode de travail et

la contre électrode.

Electrode Ni-Cr

H Electrode de
référence (YSZ)

Contre électrode de
platine

# Liquide silicaté
4 Creuset de Platine

Figure Il - 4 : Schéma du montage utilisé pour les mesures électrochimiques en milieu silicate fondu.

L’élaboration des trois électrodes est détaillée ci-dessous.

Electrode de travail

L’¢lectrode de travail est le siege des réactions d’oxydo-réduction étudiées. Il peut s’agir
d’une électrode inerte ou non. Dans le cas d’une électrode inerte, la réaction red/ox est propre
au milieu dans lequel est immergée 1’¢électrode. Dans le cas contraire, la nature de I’électrode
de travail intervient dans les réactions red/ox, c’est par exemple le cas de la corrosion d’un
matériau. Dans ce travail, les deux types d’électrodes de travail ont été utilisés : une électrode
de platine inerte pour la caractérisation du liquide silicaté et I’¢tude de 1’oxygene (O2) dissout,

et une électrode d’alliage Ni-30Cr pour 1’é¢tude en corrosion de 1’alliage.

L’¢lectrode de travail en platine se compose d’un fil de platine (diametre : 1 mm;

longueur : 25 mm), soudé a un fil de platine (diametre : 0,5 mm) qui assure le contact électrique
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entre I’¢électrode et le potentiostat. Ce fil de platine est placé dans une gaine bifilaire en mullite
(SiO2-3Al203) (diamétre externe : 5,5 mm) elle-méme placée dans un tube de mullite (diameétre
externe : 10 mm ; diametre interne : 6 mm). L’ensemble est scellé a 1’aide d’un ciment
d’alumine (Resbond 989FS) de fagon a éviter la pénétration du liquide dans le tube de mullite.
La longueur de fil de platine pouvant étre immergée est d’environ 10 mm. Le schéma d’une

électrode de travail en platine est présenté en Figure 11 — 5.

Ciment d’alumine Bifilaire de mullite
Fil de platine Tube de mullite Fil de platine

Figure Il - 5 : Schéma d’une électrode de travail en platine.

L’¢lectrode de travail en alliage Ni-30Cr est réalisée de la méme fagon que 1’électrode
de platine. Le fil de platine est remplacé par un barreau d’alliage (diamétre : 5,5 mm ; longueur
25 mm) préalablement poli au papier SiC P1200 pour s’assurer de la reproductibilité de 1’état
de surface, et taillé de facon a pouvoir enrouler et souder le fil de platine assurant le contact
électrique. Le ciment d’alumine est utilisé pour sceller 1’électrode et s’assurer ainsi que le
liquide silicaté n’entrera pas en contact avec le fil de platine ce qui conduirait a un couplage
galvanique entre le platine et 1’alliage. Le schéma de cette €lectrode est présenté en Figure II —
6.

Ciment d’alumine Bifilaire de mullite
Ni-30Cr Tube de mullite Fil de platine
(5,5 mm) (@, 6 mm) (0 0,5 mm)

Figure Il - 6 : Schéma d’une électrode de travail en alliage Ni-30Cr.

Electrode de référence
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L’électrode de référence classiquement utilisée en milieu silicate fondu est la zircone
stabilisée a I’yttrine (Yttria Stabilized Zircona ou YSZ) comportant 8% d’yttrine. Ce matériau
présente une bonne résistance aux chocs thermiques ainsi qu’une forte conductivité des ions
0% & haute température [9,10]. Cette derniére propriété permet a la zircone de prendre un
potentiel imposé par le couple O2(atmosphére)/O? (verre). Le calcul du potentiel pris par cette

électrode est détaillé dans la section 2.1.2.

L’¢lectrode de zircone se compose d’un barreau de zircone (diamétre : 55 mm
longueur 25 mm) taillé a I’aide d’une scie a lame diamantée de fagon a pouvoir y enrouler le fil
de platine reli¢ a I’appareil d’acquisition. Une laque de platine est utilisée pour assurer la
conduction électrique entre la zircone et le fil. Le schéma de 1’¢électrode est présenté en Figure

In—7.

Ciment d’alumine Bifilaire de mullite

' |
o= |

Zircone (YSZ) Laque de Tube de mullite Fil de platine
(9 5,5 mm) platine (@, 6 mm) (© 0,5 mm)

Figure Il - 7 : Schéma d’une électrode de référence en zircone.

Contre électrode

La contre électrode est une plaque de platine d’environ 5 cm? de surface. Cette derniére
est soudée a un fil de platine de diametre 0,5 mm placé dans une gaine bifilaire. Le schéma de

I’¢lectrode est présenté en Figure II — 8.
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Ciment d’alumine Bifilaire de mullite

Plaque de Tube de mullite Fil de platine
platine (@, 6 mm) (9 0,5 mm)

Figure Il - 8 : Schéma d’une contre électrode en platine.

2.1.2. Principe de la mesure de potentiel

D’un point de vue fondamental, la différence de potentiel mesurée correspond a la
différence entre le potentiel de Galvani du fil conducteur relié a I’électrode de travail et celui
du fil conducteur relié a 1’électrode de référence [11]. La différence de potentiel peut s’écrire a

partir du potentiel électrochimique des électrons dans les deux fils.

Dans cette équation, fiy représente le potentiel électrochimique en J.mol d’une espéce

) = . o))
= + 7@ Equation Il - 1

chimique i dans une phase j, p;’ est son potentiel chimique en J.mol?, Z; est sa charge électrique

en C.mol™ et & est le potentiel de Galvani en V de la phase j.

Le postulat de I’équilibre thermodynamique conduit a 1’expression suivante pour une

méme espece chimique i a I’interface entre deux milieux j et k.
~.]' — ~.k

it = Hi Equation Il - 2

Dans le cas de la mesure du potentiel de corrosion, il nous faut appliquer les Equations
Il —1 et Il -2 pour I’¢électrode de référence, puis pour I’électrode de travail en alliage Ni-30Cr

ou en platine.

Cas de [’électrode de référence (comparaison) en zircone

La chaine électrochimique de 1’électrode de zircone peut se schématiser de la fagon

suivante.
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Atmosphére

Fil de platine Zircone Verre

Figure Il - 9 : Chaine électrochimique de I’¢électrode de référence en zircone yttriée.

Le potentiel de cette €électrode peut étre calculé en appliquant le principe de I’équilibre
thermodynamique aux différents points de la chaine. La réaction chimique intervenant au
niveau du contact platine/zircone est une réaction red/ox entre 1’oxygene (O2) contenu dans

I’atmosphére et les ions O de la zircone.

lOZAtm 4 2e-YSZ o o2- Y52

2 Equation 11 - 3

L’équilibre thermodynamique conduit a 1’égalité suivante entre les potentiels

électrochimiques.

Equation 11 - 4

La conductivité de la zircone yttriée étant majoritairement ionique, des variations de
potentiel de Galvani dans la zircone générent un flux d’ions O? qui annule les variations de
potentiel. Cela implique que 1’équilibre thermodynamique dans la zircone impose un potentiel

électrochimique des ions O% constant.

Au niveau du contact entre la zircone yttriée et le verre, on trouve un potentiel de

jonction résultant de I’équilibre entre les ions O dans la zircone yttriée et dans le verre.

~ Verre ~ YSZ
2— = 2— .
Ho Ho Equation Il - 5

Ainsi, en utilisant I’Equation II — 2 pour les électrons de la zircone et du fil de platine
ainsi que I’Equation II — 4 et I’Equation II — 5, on peut exprimer le potentiel électrochimique

des électrons du fil de platine de la fagon suivante.

1

_Verre _ _ Atm

i:le_ Pt(l) = 4 U‘Oz

1
E Ho? Equation Il - 6
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Cas de [’électrode de travail en platine

Une fois immergé dans le liquide silicaté, une réaction red/ox intervient entre les ions

07 du liquide et I’oxygéne O, dissout.

102Verre +2e7Pt@ o g2-Vee

2 Equation 11 - 7

L’équilibre thermodynamique implique 1’égalité des potentiels électrochimiques des
produits et des réactifs. On arrive finalement a 1’expression suivante pour le potentiel

électrochimique des électrons du fil de platine.

1

Verre Verre

1
He—Pt(z) = 2 Ho2 2 Ho,

Equation Il - 8
La différence de potentiel entre le fil de platine relié a I’électrode de travail en platine

et celui relié a I’¢électrode de référence peut étre déduit a partir de I’Equation II — 1.

1 Pt(2) _ ~ Pt(1)
AEpt/Ref = —E(He' — =) Equation 11 - 9

L’expression de la différence de potentiel peut étre obtenue en développant les
expressions du potentiel électrochimique des électrons dans les deux fils de platine a partir de
I’Equation II — 6 et I’Equation II — 8.

1/1 1
AEp¢/pef = — F (— HozAtm - Mozverre>

4 4 Equation 11 - 10

Dans laquelle AE est la différence de potentiel en V et F est la constante de Faraday
(96500 C.mol™?). Le potentiel chimique peut alors se développer en introduisant la notion

d’activité.

j = y0) j
W' = RTLn(al ) Equation Il - 11

Dans cette expression, uoi] est le potentiel chimique standard d’une espeéce chimique i
dans une phase j, R est la constante des gaz parfaits en J.mol™*.K%, T est la température en K et

a; est I’activité d’une espéce chimique i dans une phase j.
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La différence de potentiel prend alors 1I’expression suivante.

o RT aOZVerre
AEpt/rer = AEpy/Rer + 4F Ln| ——mr
2

ap Equation Il - 12

Ainsi I’¢lectrode de travail en platine permet une mesure de 1’activité en oxygene dans

le verre. Ce type de dispositif a déja fait ’objet d’études [12-15].

Electrode en alliage Ni-30Cr

Dans le cas de 1’alliage Ni-30Cr, il faut prendre en compte la formation de la couche de

chromine. La chaine électrochimique associée a cette électrode est donnée ci-dessous.

Platine Ni-30Cr Chromine Verre

Figure 11 - 10 : Chaine électrochimique de I’électrode de travail en alliage Ni-30Cr.

Entre 1’alliage et la chromine, on a la réaction d’oxydation du chrome de I’alliage en

chrome Il dans la chromine.

ICr203

CFN1—3OCF = CrH + 3e—Cr203

Equation Il - 13

Ni—-30Cr _ ~ CI‘203 ~ CI‘203
= [ + 3fle- .
Her Her He Equation Il - 14

1 Crz

L’espéce Cr Os correspond au chrome interstitiel dont le gradient de concentration

a travers 1I’oxyde assure la croissance de I’oxyde [16,17] (voir Chapitre I).

A D’interface chromine/verre intervient une réaction liée a la dissolution de la chromine
dans le liquide [18,19]. Toutefois, cette réaction de nature acido-basique (voir chapitre 1) ne fait
pas intervenir les électrons de la chromine. La réaction de réduction de I’oxygéene du liquide en

oxygene —II dans la chromine fait en revanche intervenir les électrons de la chromine.
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1 Cr,0

— . Verre —Crz03 o o-11%2Ys

702 +2e 0 Equation Il - 15
1

_ Verre n _Cra03 _ ~  Crp03

5 Ho, + 2fe Ho-nt Equation Il - 16

En supposant une grande conductivité électronique de la chromine a haute température,
le potentiel électrochimique des électrons dans cette derniere devient constant au travers de la
couche. On peut également supposer que le potentiel électrochimique des ions O reste
constant au travers de la couche d’oxyde car il est probable qu’il s’agisse d’oxygene structural

(la position interstitielle de I’oxygene étant peu stable dans les oxydes).

Ainsi, le potentiel électrochimique dans le fil de platine peut s’écrire de 2 fagons en

appliquant I’Equation II — 2 avec I’Equation II — 14 ou I’Equation II — 16 :

1 ) 1
~ _Pt(3) _ — Ni-30Cr _ _ ~ Cr,03
He 3 Her 3z Hert Equation I1 - 17
ii _Pt@3) _ ll_] _ €203 _ 1 M Verre
€ 20 4702 Equation 11 - 18

Ces deux expressions sont équivalentes. La différence de potentiel entre 1’électrode de

travail en alliage Ni-30Cr et 1’électrode de référence en zircone yttriée devient alors :

o RT ap, ™ RT  [acmC29s
AEnicr/ref = AELicr/rer — 77 Ln ags_verre +3pln 2, Ni-30CT Equation 11 - 19

RT ag Atm RT
AENicr/Ref = AEZONiCr/Ref ~aF Ln <a2— 4+ — Ln(aOZVerre)

oz-Verre | © 4F Equation I1 - 20

Les Equations Il — 19 et Il — 20 sont égales. Dans 1’expression ci-dessus, aozve”e
correspond a I’activité en oxygene dans le liquide silicat¢ au niveau de I’interface
chromine/liquide. Cette grandeur peut prendre des valeurs différentes de celles au cceur du verre

du fait de la consommation d’oxygéne causée par 1’oxydation de 1’alliage.

Le potentiel de corrosion de I’alliage mesuré dans ces conditions dépend en théorie de
la quantité d’oxydant disponible dans le milieu extérieur. Bien que ce développement Soit

purement théorique, des études antérieures telles que les travaux de la thése Gaillard-Allemand
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[20] montrent bel et bien que le potentiel de corrosion d’un alliage chromino-formeur est plus

faible lorsque le liquide silicaté est équilibré sous atmospheére d’argon.

L’Equation II — 19 implique I’activité¢ en Cr'" dans 1’oxyde. Or, cette espece a été

identifiée comme responsable de la formation de 1’oxyde de chrome sur ’alliage Ni-30Cr

[16,17]. Cela implique qu’une faible concentration (ou activité) en Cr'"

dans I’oxyde implique
une faible vitesse de formation (a coefficient de diffusion identique). Ainsi, le potentiel de

corrosion de 1’alliage peut théoriquement informer sur la cinétique de formation de 1’oxyde.

2.2.Protocole d’immersion des essais de depassivation

Un protocole d’étude de la dépassivation a été développé a partir de protocoles utilisés
dans des études antérieurs [21,22]. Les essais consistent en une pré-oxydation sous air de
’alliage étudi¢ a 1000 °C pendant 2 h, suivi d’une immersion avec suivi du potentiel de
corrosion et augmentation de la température a 5 °C/h. Lorsque la température atteint 1200 °C,
la vitesse de rampe en température est augmentée a 10 °C/h jusqu’a 1300 °C. La dépassivation
est mesurée lorsque le potentiel de corrosion de 1’alliage chute a une valeur inférieure a 1100
mV/Ref, ce qui correspond au couple Cr/Cr' [23]. La stabilité de la couche de chromine (Cr'")

est alors impossible.

Le choix d’une vitesse de rampe en température lente a été motivé par la volonté
d’assurer 1’équilibre chimique et thermique a chaque valeur de température et ainsi de
s’affranchir des effets cinétiques. Cependant, Schmucker a montré dans ses travaux de these [1]
que la couche d’oxyde continuait de croitre sur 1’alliage lorsque celui-ci est immergé dans le
liquide silicaté. Ainsi, une rampe en température faible implique une durée d’immersion longue
et donc une possible modification importante de 1’épaisseur ou de la microstructure de I’oxyde.
De fait, I’équilibre chimique ne peut étre assuré pendant la rampe en température car une couche
d’oxyde de forte épaisseur nécessitera une durée plus longue pour se dissoudre entierement. La
dépassivation de I’alliage sera alors constatée a plus haute température. Les effets cinétiques ne
pourront étre évités. De fait, la rampe en température est un parametre a étudier pour s’assurer

de la fiabilité des résultats.

Ainsi, le protocole choisi consiste en une pré-oxydation sous air de 1’alliage Ni-30Cr
(poli au papier SiC P1200), monté en électrode de travail, au-dessus du bain de verre a une

température de 942 °C pour une durée de 64 h, conditions permettant d’établir une couche de
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chromine de 2 — 3 um d’épaisseur [16,17]. L’électrode de travail en alliage, 1’¢lectrode de
référence et la contre électrode sont immergées a la fin de 1’étape de pré-oxydation. La mesure
du potentiel de corrosion de I’alliage est alors démarrée de méme que la rampe en température.
La température est mesurée a 1’aide d’un thermocouple de type S (Pt/Pt-10%Rh) au-dessus et
dans le bain de verre. L’expérience est stoppée lorsque le potentiel de corrosion chute en deca
de -1100 mV/Ref ou lorsque la température atteint 1330 °C (quelques dizaines de °C sous les
1370 °C correspondant a la température de fusion de 1’alliage Ni-30Cr et également température
maximale pour I’utilisation de la mullite). L’¢électrode de travail est ensuite trempée sous air
avant d’étre mise en résine. Certains échantillons sont trempés avant la mesure de la
dépassivation. Ces derniers sont également mis en résine afin d’€tre caractérisés par
microscopie électronique. Le protocole des essais de dépassivation est présenté en Figure Il —
11.

Immersion

Température

Vitesse de montée
en température

Durée de pré-oxydation Durée de la mesure

Température de
pré-oxydation

Temps

Figure 11 - 11 : Schéma du protocole des essais de dépassivation.

Dans ce protocole, trois parameétres peuvent étre modifiés : 1’épaisseur du pré-oxyde, la

température d’immersion de 1’échantillon, et la vitesse de montée en température.

2.3.Essais de dissolution de la chromine

Un montage a été développé de fagon a étudier la dissolution de la chromine ainsi que
le profil de concentration du chrome dans le liquide silicaté. Des barreaux d’alliage Ni-30Cr

polis au papier SiC P1200 ont été scellés dans le dispositif en mullite présenté en Figure Il —
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12.
45 mm
<«— Barreau de mullite
\ (@ 5,5 mm) N
1
15 mm -— Creuset
€ Tube de mullite de
¥ (@; 6 mm) PtF"i?Suj
N 30 mm ( )
10 mm / < Barreau Ni-30Cr
v Ciment (@ 5,5 mm) 15 mm
d’alumine
v

N
v

30 mm

Figure Il - 12 : Schéma du montage utilisé pour I’étude de la dissolution de la chromine.

L’échantillon est oxydé sous air pendant 24 h a 1150 °C de fagon a développer une
couche d’oxyde d’une dizaine de micrométres d’épaisseur [16,17]. Le creuset de platine
(diameétre : 30 mm ; hauteur 30 mm) contenant 15g de verre est chauffé a 1150 °C pendant 1 h
avant I’immersion de 1’échantillon de facon a assurer I’équilibre thermique et chimique du
liquide. L’échantillon est ensuite immergé pendant 1, 2 ou 4 heures. L’ensemble échantillon et
creuset est ensuite trempé. L’échantillon pris dans le verre est retiré du creuset de platine pour
étre mis en résine avant d’étre découpé et a I’aide d’une micro—trongonneuse de fagcon a pouvoir

réaliser des vues en coupe et des profils de concentration du chrome dans le verre.

Des premiers essais utilisant un barreau de chromine frittée ont également été réalisés
en lieu et place du barreau d’alliage Ni-30Cr pré-oxydé, mais les échantillons ont
systématiquement finis pulvérisés et inexploitables apres la trempe. Les différences de
dilatation thermique entre le verre et la chromine frittée et les contraintes qui en résultent sont
probablement a I’origine de cette dégradation. La ductilité de 1’alliage permet d’accommoder

les déformations lors de la trempe et ainsi de diminuer les contraintes thermiques.

3. Techniques de caractérisation

3.1.Diffraction des rayons X
La caractérisation de phases cristallines par diffraction des rayons X a été menée a I’aide

d’un diffractométre D8 Advance en configuration Bragg Brentano équipé d’un
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monochromateur de germanium (111) permettant de sélectionner la longueur d’onde Kol du
cuivre (L = 1,54056 A). Le déplacement angulaire se fait par pas de 0,01671° et couvre un
domaine de 26 de 10 a 90°.

3.2.Préparations métallographiques
Les échantillons destinés a étre analysés par microscopie électronique sont enrobes dans
une résine Araldite DBF durcie a froid par ajout d’un durcisseur HY956 ESCIL. Les résines
contenant les échantillons sont retirées de leurs moules une fois la résine durcie (apres une durée
de quelques jours sous air ambiant ou quelques heures en étuve seche a 40 °C). Les résines sont
coupées a 1’aide d’une micro — trongonneuse. Ils sont ensuite polis graduellement en
commencant par des papiers SiC relativement fins pour ne pas endommager les échantillons.

Les différentes conditions de polissage sont données dans le tableau ci-dessous.

Tableau Il - 3 : Conditions de polissage pour les échantillons en résine.

Verre + alliage Verre hygroscopique + alliage
Type de . -
) Drap Lubrifiant Drap Lubrifiant
polissage
) SiC P800 SiC P800
Grossier
SiC P1200 SiC P1200
Eau Méthanol
SiC P2400 SiC P2400
o SiC P4000 SiC P4000
Intermédiaire
Magnet ST ] ] Magnet ST ] )
o Gel diamanté 1 um o Gel diamanté 1 um
(tissé) (tissé)
o Magnet OPS (silice colloidale
Finition - -
FDI1N (feutre) de 40 nm)

3.3.Caractérisation par microscopie électronique

3.3.1. Microscopie Electronique a Balayage (MEB)
Le MEB JEOL JSM-6010LA utilisé dans cette étude est doté d’une cathode a filament

de tungsteéne. Il est également équipé d’un spectroméetre EDS (Energy Dispersive X-Ray
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Spectroscopy) de technologie SDD (Silicon-Drift Detector) permettant de réaliser des analyses
chimiques. L’utilisation de standards n’étant pas possible, les analyses chimiques sont
seulement semi-quantitatives. La calibration interne de [’appareil permet toutefois une
quantification assez préecise du chrome et du nickel métalliques mais reste médiocre en ce qui
concerne les oxydes. Cet appareil a donc été utilisé pour la détection d’¢léments ainsi que pour
de I’imagerie en mode ¢électrons secondaires (SE) pour les contrastes topographiques, et en
mode électrons rétrodiffusés (BSE) pour les contrastes chimiques. Le courant délivré par le
faisceau d’¢lectrons est de 9 nA et la tension d’accélération utilisée peut étre ajustée de 5 a 20

kV en fonction des besoins (10 ou 15 kV pour de I’imagerie et 20 kV pour de I’analyse EDS).

3.3.2. Microscopie Electronique en Transmission (MET)

Le MET JEOL ARM 200F doté d’une cathode froide FEG a ét¢é utilis¢ en mode STEM
(Scanning Transmission Electron Microscopy) pour réaliser des vues en coupe d’interface
verre/alliage sur quelques centaines de nm. La résolution de cet appareil est de 0,08 nm a une
tension d’accélération de 200 kV. Il comporte des détecteurs ABF, ADF et HAADF [24,25]
ainsi qu’un systéme de microanalyse X (JEOL DRY SD 30 GV) pour les analyses EDS.

Les lames minces d’échantillons pour la caractérisation MET ont été préparées a I’aide
d’un FIB (Focused Ion Beam) Helios Nanolab 6001 FEI. Le faisceau d’ions gallium délivré par
I’appareil permet de creuser des saillies de part et d’autre de la zone a analyser. La lame ainsi
obtenue est desolidarisée du reste de 1’échantillon et amincie avec le faisceau d’ion jusqu’a
obtenir une lame de dimensions 2 pm x 10 um x 0,2 um. La lame est ensuite fixée sur une

grille et placée dans le MET pour procéder aux observations.

3.3.3. Microsonde de Castaing

La microsonde électronique de Castaing JEOL JXA 8530F du Centre de Compétence
en Microscopie, Microsonde et Métallographie (CC3M) de I’Institut Jean Lamour a été utilisée
pour réaliser des analyses quantitatives. Cet appareil, doté d’un filament de tungsteéne, est
équipé de 5 détecteurs WDS (Wavelength Dispersive X-Ray Spectroscopy). Les analyses
quantitatives du verre ont été réalisées a une tension d’accélération de 15 kV. Le faisceau

d’¢électrons est défocalisé a 20 um de diamétre de fagon a limiter 1’échauffement du verre et la
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migration du sodium [26]. Les conditions d’analyse des différents éléments sont données dans
le Tableau Il — 4.

Tableau Il - 4 : Conditions d’analyse des verres a la microsonde de Castaing.

Temps de
) ) Courant Temps de )
Elément dosé Standard ) comptage (bruit de
(nA) comptage (pic) en s
fond) en s
Cr Cr203
Si _ 10 5
NaAlSi>Os 10
Na
B 0,75NB2,75S 30 15
Calculé par steechiométrie d’oxydes SiO2, Na2O et Cr.03

4. Méthodes numériques de résolution des équations aux dérivées

partielles

Les méthodes numériques ont été utilisées dans ce travail pour simuler la dissolution de
I’oxyde de chrome dans un liquide binaire Na,O-SiO.. Pour ce faire, les méthodes les mieux
adaptées a la résolution de ce probleme ont été utilisées. Ces derniéres sont détaillées ci-
dessous.

4.1. Formalisme des volumes finis

Les équations couramment rencontrées dans le cadre de couplages entre diffusion,

migration et réaction chimique sont des équations de type loi de conservation.

a — —
—Ul+v-(u-v)=ru

dt Equation Il - 21

Dans I’équation ci-dessus, u est la quantité étudiée (concentration), fonction du temps t

et de I’espace, V est le vecteur vitesse qui entraine la quantité u, V est I’opérateur dérivé spatial

et T, est le taux de production de la grandeur u (homogene a 1’unité de u par unité de temps).
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De facon plus générale, le terme u - V correspond au flux associé a la grandeur u. Dans le cas
de réactions chimiques, le terme de production t, correspond a la quantité de u produit lors de

ces réactions chimiques.

Calcul de dérivée

La méthode des volumes finis a été spécifiquement développée pour la résolution
numérique de ce type d’équation [27]. L’idée est de subdiviser le domaine spatial en formes

géométriques elémentaires dans lesquelles on considere la grandeur a intégrer « u » comme
constante ; en dimension 1 ces éléments sont des segments. Le gradient des flux (V- (u . \7),

V-T) se calcule en faisant le bilan entre les flux entrants et les flux sortants du volume
¢lémentaire considéré. Tout flux sortant d’un volume élémentaire devient le flux entrant du
volume voisin. La différence entre flux sortant et entrant dans le volume multipliée par la
surface traversée par les flux et ramenée au volume de 1’élément donne la quantité de u entrant
ou sortant du volume. L’équation suivante peut étre obtenue en ajoutant le terme de taux de

production de la grandeur u.

Ou; X Jk-iSizk
ot Vi Hi Equation 11 - 22

Dans I’Equation II — 22, u; désigne la quantité de u dans le volume élémentaire i de
volume vj, Ji; est le flux algébrique de u partant de I’élément k voisin vers I’élément i et S;
est la surface entre I’élément i et k. Ce schéma a I’avantage d’étre physiquement intuitif (bilan
entre la quantité qui entre et qui sort du volume), de plus la conservation de la grandeur u est
assurée par ce schéma. L expression suivante peut étre obtenue en appliquant I’Equation II —

22 a un domaine a une dimension d’espace.

0 Ji—15i = Jisit1

P + ]
at I Tu;

Equation Il - 23

Dans cette expression, I; représente la longueur du segment définit comme volume

élémentaire.

Dans le cas de flux de matiére obéissant a la loi de Fick, il faut également calculer un

gradient de u (correspondant a la concentration). Dans ce cas, on considére le milieu du volume
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élémentaire comme coordonnée de la grandeur u;. Le gradient de u se calcule de la fagon

suivante pour un domaine a une dimension :

, du; u; — Uj_
](u)id—lflf_)i =—D—=-Dr—r— _
0x i —li_q Equation 11 - 24
Dans cette expression, D est équivalent & un coefficient de diffusion et 1; est la

coordonnée du milieu du volume élémentaire i.

Ainsi, il nous faut définir deux opérateurs dérivés, 1’un pour les flux et 1’autre pour la
grandeur étudiée. Les calculs numériques ont été réalisés a I’aide du langage de programmation
Matlab (optimisé pour le calcul matriciel). Dans ce cas a une dimension d’espace, les bords des
volumes élémentaires sont déclarés dans une matrice dj de dimension 1xn+1 (n étant le nombre
de volume) (notation des matrices : colonnexligne). Ainsi le vecteur d de dimension 1xn
contenant les positions des milieux des volumes se détermine facilement. Il est alors possible
d’exprimer I’opérateur dérivé de u tel que défini dans I’Equation II — 24 sous forme d’une

matrice nxn définie par les équations suivantes (pour i de 1 a n-1).

3, =7
oxli;  dipq —d; Equation I1 - 25

.
Oxliip:  dip1 —d Equation Il - 26

Les autres termes de la matrice étant nuls. Le calcul de la dérivée de u se faisant de la

facon suivante :

du B d
&] B [&] X [u] Equation Il - 27

Dans cette expression [u] correspond a une matrice 1xn contenant les valeurs de u pour
chaque volume élémentaire et X est le produit matriciel. L’Equation II — 27 conduit bien a une
matrice de dimension 1xn contenant les dérivés de u en chaque volume élémentaire (pour le
volume u, le calcul n’est pas possible, la dérivée est imposée par les conditions aux limites).
En proceédant de méme pour le calcul de dérivées des flux il est possible de définir la matrice a

partir des équations suivantes (pouride lan):
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G l o
0x; . a dji+1 — dj; Equation 11 - 28

5,
0x; Lie  djiyq — djj Equation Il - 29

Cette fois ci, le procédé conduit a une matrice de dimension n+1xn+1. Le calcul de

dérivée des flux devient alors :

d] _ d
[&] B Ia_xll x D] Equation 11 - 30

Dans cette équation [J] est une matrice de dimension 1xn+1 contenant les flux entre
chaque volume élémentaire (soit n-1 flux correspondant aux valeurs de i de 2 a n) ainsi que le

flux entrant dans le premier volume (i = 1) et le flux sortant du dernier volume (i = n+1). Ces
N . A . . .- .. . ad
deux derniéres valeurs doivent étre imposees par les conditions aux limites du domaine. [a—i]

est donc une matrice 1xn+1 dont les termes de 1 a n correspondent a la dérivée du flux définie

sur les extrémités des volumes élémentaires (le terme n+1 n’ayant pas de sens physique).

Conditions aux limites et initiales

Les conditions initiales correspondent a la distribution de la grandeur u au temps t = 0.

Il suffit donc de définir les valeurs de u prises par chaque volume dans la matrice [u].

Les conditions aux limites correspondent aux informations manquantes dans les calculs
de dérivées. Il s’agit du flux entrant dans le premier volume (i = 1) et du flux sortant du dernier
volume (i = n+1), ou bien de la valeur de u imposée sur le premier et le dernier volume et ce
pour toute valeur de t. Ainsi pour exécuter un calcul, il est nécessaire de préciser ces conditions

puis de les appliquer en remplacant les valeurs aux limites par celles des conditions.

Dans le cas de la dissolution de I’oxyde de chrome en une dimension d’espace, les
conditions aux limites impliquent des dérivées de concentrations nulles a la limite entre

chromine et liquide et des concentrations constantes a 1’autre limite.
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4.2.Intégration sur le temps
Le formalisme des volumes finis permet de transformer une équation aux dérivées
partielles (fonction du temps et de 1I’espace) en un systéme d’équations différentielles ordinaires
(fonctions du temps seulement). Par exemple, la seconde loi de Fick se réécrit de la fagon

suivante avec le formalisme présenté dans la section précédente.

[au _ D 0
at N 6X]

Comme défini précédemment, ce calcul mene a n équations différentielles ordinaires

% ([%] X [u]) Equation Il - 31

. 3] N
correspondant aux n termes de la matrice [a—‘:] (1xn) a intégrer sur le temps.

La plupart des équations rencontrées sont non linéaires ce qui limite les solveurs aux
schémas explicites. La méthode d’Euler avec un pas en temps adaptatif a été retenue du fait de

sa simplicité et de sa rapidité d’exécution [28]. Le schéma est le suivant.

du
u(t+40 = u® + (0 - At Equation 11 - 32

Le pas en temps At se calcule en imposant une tolérance relative (reltol), limite qui
empéche la fonction de croitre ou décroitre trop vite ce qui ferait perdre en précision, et une
tolérance absolue (abstol) qui évite d’avoir une trop grande précision lorsque la fonction prend

des valeurs proches de zéro. Le pas en temps se calcule en manipulant le schéma d’Euler.

Ju
At = (reltol - |u(t)| + abstol)/ |E (t)| cquation 11 - 53

4.3.Essai du solveur
Le schéma des volumes finis intégré sur le temps par la méthode d’Euler avec pas en
temps adaptatif est utilisé ici pour vérifier la précision qui peut étre obtenue sur des équations

différentielles dont une solution analytique exacte est connue.
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Exemple de la seconde loi de Fick

Le test concerne 1’équation suivante :

du _0%u
E h W Equation Il - 34
Avec pour conditions initiales: u(t=0,x=0) =1 et u(t=0,x > 0) = 0 et pour
conditions aux limites: u(t>0,x=0) =1 et u(t=0,x=L) = 0 avec L la longueur du
domaine de résolution. La solution analytique a cette équation en considérant L. comme infini

est :

u(t,x) = erfc (ZL\/E)

Equation Il - 35

L’Equation II — 34 résolue numériquement pour t = 0,02 et différentes valeurs de reltol

est donnée dans la figure suivante.

1.2 A

1,05

0,8 1

50,6 1

04

—reltol=0,001 abstol=0,000001 r
---reltol=0,01 abstol=0,000001

0.2 1
1 e reltol=0,1 abstol=0,000001
o solution analytique
0 — ————
0 0,2 0,4 0,6 0,8 1

Figure Il - 13 : Comparaison entre solution analytique et simulations numériques pour différentes
précisions.

Les cercles rouges de la solution analytique permettent de repérer les centres des
segments correspondant aux volumes élémentaires. Le maillage est plus resserré lorsque x tend
vers 0. Dans le cas des tolérances relatives de 0,01 et 0,1, des signes d’instabilité peuvent étre

constatés proches de x = 0, bien que tous les calculs convergent vers la solution analytique pour
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des valeurs de x plus importantes. Ces instabilités doivent étre évitées sous peine de faire
diverger le schéma numérique. Ainsi chaque équation nécessite des essais préalables pour
s’assurer de la fiabilité de la solution numérique. Dans le cas présente ci-dessus une tolérance

relative de 10 et une tolérance absolue de 107 suffisent pour obtenir une précision suffisante.

Conclusion

L’¢laboration des matériaux ainsi que les différentes méthodes expérimentales et
numériques ont été abordées dans ce chapitre. Les techniques de caractérisation in situ et ex situ
de la corrosion de I’alliage Ni-30Cr en milieu silicate fondu permettront de mettre en évidence
et d’¢tudier le phénomene de dépassivation. Les méthodes de caractérisation électrochimique
du liquide silicaté seront également utilisées pour étudier le comportement red/ox de I’oxygene
dissout dans le liquide. Les méthodes numériques permettront, au chapitre IV, de simuler la
dissolution de la chromine en se basant sur des données extraites de la littérature (chapitre I).
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Chapitre III : Essais de dépassivation de I’alliage Ni-30Cr dans des liquides silicatés

Chapitre 111 : Essais de dépassivation de I’alliage Ni-

30Cr dans des liquides silicatés

Ce chapitre est dedié aux essais de dépassivation de 1’alliage Ni-30Cr. Les mesures de
potentiel de corrosion d’alliages pré-oxydeés et immergés selon le protocole détaillé au Chapitre
Il ont été realisées. Les premiers essais ont été menés dans un systéme ternaire Na,O-B.Oz-
SiO2 (composition 0,75NB2,75S) simulant un verre de confinement de déchets nucléaires. Les
parameétres tels que les conditions de pré-oxydation, la température de début d’immersion et la
rampe de température ont été fixés. L’intérét a été porté sur 1’évolution du potentiel de corrosion
de I’alliage, la microstructure et I’épaisseur de 1’oxyde. Dans un second temps, les influences
des parametres précédemment cités et de la composition du liquide silicaté ont été étudiées.
L’accent a été mis sur la différence de comportement en corrosion de 1’alliage en fonction de

I’acido-basicité du liquide.

1. Caractérisation de la couche d’oxyde (verre 0,75NB2,75S)

1.1.Microstructure du pré-oxyde développé sur I’alliage Ni-30Cr

L’alliage Ni-30Cr utilisé ici est pré-oxydé avant immersion dans le liquide silicaté.
L’oxydation de cet alliage a été étudiée par de nombreux auteurs [1-6]. Le caractére chromino-
formeur a été clairement prouvé et la cinétique de croissance de 1’oxyde est connue (Chapitre
I). La microstructure de 1’oxyde de chrome formé en conditions de pré-oxydation doit
néanmoins étre vérifiée de méme que la fagon dont elle pourrait évoluer avec la température.
Pour cela deux échantillons d’alliage Ni-30Cr (3 mm X 20 mm X 20 mm) ont été polis au papier
SiC P1200. Deux températures d’oxydation ont été testées : 950 °C et 1050 °C pour des durées
respectives de 40 h et 7 h 15 min respectivement. Les durées d’oxydation ont été déterminées
a partir de la loi d’Arrhenius obtenue au Chapitre | en ajustant la droite sur les donnees de la
littérature pour cette composition d’alliage, le but étant d’obtenir un oxyde de 4 um d’épaisseur
pour chaque température d’oxydation. Les surfaces des échantillons oxydés ont été observées

au Microscope Electronique a Balayage (MEB) en mode électrons secondaires de facon a
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obtenir un contraste topologique. Les micrographies de la surface des échantillons sont

présentées Figure 111 — 1.

Figure Il1 - 1 : Micrographies MEB (mode SE) des échantillons oxydés sous air, (a) et (b) 40 h a 950 °C,
(c) et (d) 7 h 15 min a 1050 °C.

Les surfaces des échantillons oxydés a 950 °C et 1050 °C présentent une microstructure
similaire avec des tailles de grain d’oxyde de 2 um environ. Des surépaisseurs d’oxyde peuvent
étre observées Figure I11 — 1b et 1d. Ces derniéres suivent les contours des joints de grains de
I’alliage et sont attribuées a la diffusion rapide du chrome dans les joints de grains de I’alliage
[3]. Les échantillons ont ensuite été mis en résine pour réaliser des observations en section par
MEB de fagon a vérifier 1’épaisseur de I’oxyde. L’échantillon oxydé 40 h a 950 °C présente
une épaisseur d’oxyde de 3,3 + 0,7 um et 1’échantillon oxydé 7 h 15 min a 1050 °C présente
une épaisseur d’oxyde de 3,7 + 0,4 um. L’objectif de 4 um est globalement atteint et les
épaisseurs d’oxyde formées sont homogene sur tout le pourtour de I’échantillon : I’oxyde est

entierement couvrant.
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1.2.Facies et potentiel de corrosion

1.2.1. Potentiel de corrosion

Pour ces essais préliminaires, le choix du silicate d’étude s’est porté sur la composition
ternaire Na2O (16,67 mol.%), B2Oz (22,22 mol.%), SiO2 (61,11 mol.%) notée 0,75NB2,75S.
Cette composition présente 1’avantage d’étre peu riche en oxyde de sodium : la volatilisation
de cet élément est donc limitée [7] ce qui réduit les risques de variations de la composition du
liquide a haute température. De plus, cette composition présente un intérét applicatif car il s’ agit
d’une formulation simplifiée du verre de confinement de déchets radioactifs R7T7 [8] utilisé
par AREVA (aujourd’hui ORANO).

La premiere étape du protocole consiste en la pré-oxydation de I’alliage. La température
de pré-oxydation devant étre proche de la température d’immersion, il a été décidé de réaliser
la pré-oxydation a une température relativement basse de 942 °C de fagon a bénéficier d’une
large gamme de températures a balayer lors du chauffage. Il a été montré au cours de la section
précédente que la microstructure de 1’oxyde formé sur Ni-30Cr ne varie pas avec la température
d’oxydation. La durée de pré-oxydation nécessaire pour atteindre une épaisseur de 4 um sur
I’alliage Ni-30Cr a 942 °C a été estimée a 64 h sur la base du Chapitre I. La rampe de
température aprés immersion a été fixée a une vitesse relativement rapide de 50 °C/h de fagcon
a éviter une formation trop importante de la couche d’oxyde pendant ces essais préliminaires.
Le potentiel de corrosion de 1’alliage a été mesuré tout au long de I’immersion. Le résultat est

donné Figure 1l - 2.
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Figure I1l - 2 : Evolution du potentiel de corrosion de I’alliage Ni-30Cr lors d’un essai de dépassivation,

température d’immersion : 942 °C, durée de pre-oxydation : 64 h et rampe de température : 50 °C/h.

La courbe de potentiel est continuellement décroissante pendant la rampe de
température. Trois zones peuvent étre identifiées : une premiére partie qui apparait lisse pour
des potentiels relativement élevés (0 a -400 mV/Y SZ) caractéristique de 1’état passif de 1’alliage
[9,10] ; une seconde partie dont le signal est bruité, avec un potentiel plus bas mais toujours
passif jusqu’a -800 mV/YSZ ce qui correspond au potentiel de courant critique dans cette
composition de liquide [10] ; et enfin, une derniere partie caractérisée par un saut de potentiel
de -1000 & -1300 mV/YSZ. Le bas potentiel de cette partie indique que I’oxydation de 1’alliage
conduit a la formation de Cr'" [9,10] qui ne permet pas le développement d’une couche
passivante sur I’alliage. Cette derniere partie correspond a la dépassivation qui intervient ici a
une température de 1230 °C. Il est a noter que le phénomeéne de dépassivation se manifeste
sporadiquement pour cette alliage pré-oxyde et immergé dans le liquide 0,75NB2,75S et ce
pour une température de 1150 °C aprés une vingtaine d’heures [11]. La température de

dépassivation observée ici est donc surestimée du fait des conditions dynamiques de 1’essai.

De facon a vérifier si la dépassivation est inéluctable lorsque le potentiel est passif et
bas (fin de partie 11 ou -800 mV/YSZ), le méme essai a été reproduit dans les mémes conditions
(pré-oxydation 942 °C pendant 64 h, immersion a 942 °C et rampe de température a 50 °C/h).
La rampe de température a été stoppée lorsque le potentiel de 1’alliage atteignait les -800 mV ;
la température a ensuite été maintenue constante. Le résultat de la mesure de potentiel est donné

Figure 111 - 3.
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Figure I1l - 3 : Evolution du potentiel de corrosion de I’alliage Ni-30Cr lors d’un essai de dépassivation,

température d’immersion : 942 °C, durée de pre-oxydation : 64 h et rampe de température : 50 °C/h.
Arrét de la rampe de température a un potentiel de -800 mV/YSZ et maintien de la température a 1200
°C.

La premiere partie de la courbe correspondant a la rampe de température est similaire
au premier essai, le potentiel critique de -800 mV/YSZ étant atteint pour une température de
1200°C, ce qui est comparable a 1’essai précédent ou le méme potentiel était atteint pour la
méme température. Une fois la rampe de température stoppée a 1200°C (le potentiel de -800
mV/YSZ étant atteint apres 5 h d’immersion), le potentiel de corrosion de I’alliage continue sa
diminution a un rythme plus faible pendant 3 h tout en restant dans le domaine passif de
I’alliage. Il augmente ensuite tout au long du maintien en température et semble converger vers
-400 mV, valeur correspondant au minimum de courant de corrosion lors des tracés de courbe
i = f(E) [11].

La remontée du potentiel de corrosion une fois la température stabilisée indique que le
phénomene a I’origine de cette chute de potentiel est encore réversible a 1200 °C lorsque le
potentiel est aussi bas que -800 mV/YSZ. Ce dernier point entre en contradiction avec les
résultats de la littérature qui montrent que la dépassivation peut intervenir a 1150 °C pour
I’alliage Ni-30Cr dans cette composition de liquide [11]. L’instauration d’un état transitoire
entre le systeme soumis a la rampe de température et la température constante (correspondant
a la remontée du potentiel) laisse a penser que le phénomeéne a 1’origine de la chute et de la
remontée du potentiel est cinétiquement lent car 25 h a température constante est une durée

encore insuffisante a la stabilisation du potentiel. Le sens physique du potentiel de corrosion de
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I’alliage a été abordé au Chapitre II. L’expression du potentiel fait apparaitre I’activité en Oz a
I’interface liquide/oxyde. Or, le transport en O2 dans le liquide est un phénomene diffusionnel
relativement lent méme a haute température [12]. Ce régime transitoire de longue durée
trouverait alors son origine dans le transport de matiére réactive nécessaire a 1’oxydation de

’alliage.

1.2.2. Microstructure de ’oxyde

L’évolution décroissante du potentiel de corrosion de 1’alliage suivant trois stades mis
en évidence par les trois parties de la courbe de potentiel représentée dans la section précédente
incite a étudier 1’évolution de la microstructure de 1’oxyde pendant 1’essai de dépassivation.
Pour cela, des échantillons ont été trempés durant le traitement selon le potentiel de corrosion.
Pour chaque échantillon, un suivi de potentiel est réalisé, le moment de la trempe étant choisi
selon le potentiel de I'échantillon. Les courbes de potentiel de méme que les mesures de

I’épaisseur d’oxyde réalisées par microscopie €lectronique a balayage sont présentées Figure

Il — 4. Les micrographies MEB correspondant a ces échantillons sont données Figure 111 —5.
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Figure 11l - 4 : Evolution du potentiel de corrosion de I’alliage Ni-30Cr (lignes noires) et de I’épaisseur de

chromine (carrés rouges) lors d’un essai de dépassivation, température d’immersion : 942 °C, durée de
pré-oxydation : 64 h et rampe de température : 50 °C/h.

L’¢épaisseur de I’oxyde a été déterminée en réalisant 10 & 15 mesures sur des zones non
détériorées (pas de fissure ou de décollement de I’interface verre/oxyde). La valeur annoncée

correspond a la moyenne de ces mesures et I’incertitude correspond a 1’écart type.
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Figure Ill - 5: Micrographies MEB en mode BSE de I’interface verre/oxyde/alliage des échantillons
trempés lors d’un essai de dépassivation, température d’immersion : 942 °C, durée de pré-oxydation : 64
h et rampe de température : 50 °C/h.

L’¢évolution du potentiel de corrosion de 1’alliage apparait similaire pour chaque essai
(Figure 111 — 4). 1l est néanmoins important de noter que le potentiel de départ peut différer de
100 a 200 mV pour des échantillons similaires. L’électrode de référence en zircone yttriée est
renouvelée entre chaque mesure si cette derniére est trop détériorée. Il est donc possible que les
jonctions zircone/platine n’offrent pas la méme perméabilité aux électrons et ainsi, pourraient

induire les décalages de potentiel observés.
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La micrographie (a) de la Figure 111 — 5 représente 1’alliage pré-oxydé et immergé durant
1 minute : I’épaisseur de la couche d’oxyde est de 2,4 + 0,7 um. Les aiguilles d’oxyde
micrométriques apercues sur la micrographie sont caractéristiques d’un phénoméne de
dissolution/précipitation. La dissolution de I’oxyde se manifeste donc clairement dés le début
de I’'immersion. L’évolution de I’épaisseur d’oxyde est décrite comme suit. Tout d’abord, une
faible diminution voire une stagnation de 1’épaisseur d’oxyde correspondant aux micrographies
(a), (b) et (c) avec présence d’une couche d’oxyde couvrante mais inhomogene en épaisseur.
Des aiguilles d’oxyde sont présentes en surface de la couche d’oxyde sur chacun de ces trois
¢chantillons. Ensuite, une 1égére augmentation de 1’épaisseur d’oxyde et une diminution des
aspérités de surface, ce qui peut se constater avec la dispersion relativement plus faible de la
mesure d’épaisseur d’oxyde sur I’échantillon (d). Et enfin, une diminution nette de 1’épaisseur
d’oxyde peut étre constatée sur les échantillons (e) et (f), celle-ci menant a la dépassivation de

I’alliage.

La diminution de I’écart type des mesures d’oxyde au cours de 1’essai, notée sur la
Figure 111 — 4, peut étre interprétée comme un signe de la formation/dissolution de 1’oxyde dans
le liquide. En effet, ces deux phénomeénes sont contrdlés par la diffusion (des défauts ponctuels
de ’oxyde ou du chrome dans le liquide) ce qui tend a lisser 1’épaisseur de 1’oxyde durant les

immersions de longues durées.

1.2.3. Caractérisation MET d’un échantillon dépassivé 1 h

L’échantillon dépassivé (f) a été analysé par STEM (Scanning Transmission Electron
Microscopy). Une lame mince de dimensions 10 * 2 * 0,2 um a éteé obtenue par FIB (Focused
Ion Beam). Cette lame comportant I’alliage et le verre, a été étudi¢e a I’aide d’un détecteur EDS
dont le faisceau est capable de sonder une zone de 1 nm de diamétre a travers la lame mince

(200 nm de profondeur). La zone de la lame analysée est présentée Figure 111 - 6.
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Alliage
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Figure 111 - 6 : Micrographie STEM en mode dark field de la zone analysée sur I’échantillon dépassivé (f).

Les profils de concentration en ces trois éléments dans 1’alliage sont donnés Figure 111
- 7. L’analyse EDS de I’alliage a révélé la présence de silicium en plus du chrome et du nickel

de la composition Ni-30Cr.
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Figure 111 - 7 : Profils de concentration en Ni, Cr et Si en subsurface de I’alliage dépassive (f).

Les profils de concentration apparaissent quasiment plats a ce grandissement.
Cependant les mesures de profils de concentration sur plusieurs centaines de pm (microsonde
de Castaing) réalisées par Schmucker [11] dans I’alliage dépassivé ont montré I’existence d’un
gradient de concentration du chrome vers le verre et du nickel vers le cceur de 1’alliage. Le
silicium est détecté a une teneur (2 % atomique) constante sur les 600 nm de la zone analyseée.
La teneur en chrome augmente en approchant I’interface et inversement la teneur en nickel

diminue. L’analyse EDS réalisée dans le verre présent sur la lame a permis de détecter des
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traces de chrome et de nickel. Le nickel n’ayant jamais été détecté dans le verre autour d’un
alliage passif, cet élément doit étre consommé lors de la corrosion active de 1’alliage une fois
celui-ci dépassivé. La consommation du nickel implique une diminution de sa teneur dans

’alliage et une augmentation artificielle de la teneur en chrome prés de I’interface.

La présence du silicium dans un alliage dépassive a déja été observée par Abdullah et
al. [13]. Une explication serait que le silicium est produit par réduction de la silice du liquide
sur l'interface liquide/oxyde. Il diffuserait ensuite dans 1’alliage sous forme de silicium
atomique. Les potentiels formels des couples red/ox dans des liquides silicatés ont été étudiés
par Petitjean et al. [9]. Le potentiel du couple Si'V/Si® est d’environ -1150 mV/YSZ en milieu
silicates fondus a des températures supérieures a 1000 °C. Le potentiel de I’alliage dépassivé
quant a lui vaut -1300 mV/YSZ ce qui implique que la réduction de la silice du liquide est
thermodynamiquement permise. De plus, le potentiel du couple Cr'/Cr® dans ces mémes
conditions vaut -1300 mV. Dans ce cas, la silice peut réagir avec le chrome de I’alliage pour
former du silicium atomique dans 1’alliage et du Cr'' dans le liquide silicaté en suivant la

réaction suivante.

2Cr° aniage) + Si"V (Liquide) = 2Cr" (Liquide) + Si° aliage) Equation 111 - 1

L’oxydant fort en milieu liquide silicaté¢ est I’oxygeéne Oz qui est responsable de
I’oxydation du chrome de I’alliage en Cr203. La réaction entre la silice et le chrome implique

que I’oxygene est présent en trop faible quantité pour pouvoir oxyder I’alliage.

1.3.Avancement de la dépassivation
Comme discuté dans les sections précédentes, les essais de dépassivation mettent en
évidence trois €tapes permettant de caractériser I’évolution de I’épaisseur de 1’oxyde sur

’alliage immergé. L interprétation de ces étapes est donnée ci-dessous :

Pendant les premiers instants de I’immersion, la formation de 1’oxyde est limitée par sa
propre épaisseur [14]. Dans le méme temps, 1’absence de chrome dissout dans le liquide induit
un important gradient de concentration de ce dernier. Schmucker et al. [10] ont postulé que la
dissolution de la chromine dans les silicates fondus était limitée par la diffusion du chrome dans

le liquide. Dans ce cas, un fort gradient de concentration en chrome dans le liquide implique
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une dissolution rapide de la chromine. La dissolution est ainsi plus importante que la formation

ce qui conduit a une diminution de 1I’épaisseur d’oxyde (Figure III — 5 a, b et ).

Ensuite, la cinétique de dissolution diminue car les durées d’immersion plus longues
conduisent a I’aplanissement du profil de concentration en chrome dans le liquide [15] et donc
a une diminution du gradient de concentration. Un régime de formation de 1’oxyde ralenti par
sa dissolution se met alors en place ce qui contribue a une 1égére augmentation de 1’épaisseur
d’oxyde (Figure III — 5 d). En effet, les précédents travaux ont montré qu’a une température
inférieure a celle de la dépassivation de 1’alliage, une augmentation significative de 1’épaisseur
d’oxyde est constatée. Abdullah et al. [13] ont montré que 1’alliage Ni-30Cr immergé dans un
liquide ternaire sodo-calcique a 1100 °C voyait son épaisseur d’oxyde augmenter de 4 pum a 10
um apres 24 h d’immersion. De plus, la cinétique de croissance de la chromine sur Ni-30Cr
augmente bien plus rapidement avec la température [3,16] que la cinétique de dissolution (i.e.
solubilité en chrome dans le liquide [17,18] et fluidité du liquide [19]). L’augmentation de

I’épaisseur d’oxyde est alors un résultat attendu.

La derniére partie correspond a une diminution de 1’épaisseur a plus haute température
(Figure 111 — 4 e et f). Cela implique donc que la dissolution prédomine sur la formation de
I’oxyde. Deux hypothéses peuvent alors étre avancées : soit la dissolution devient tres
importante soit la formation devient trés faible. En ce qui concerne la premiére hypotheése, les
données sur la solubilité et la diffusion du chrome dans les liquides silicatés sont bien connues
[10,17-23]. Dans chaque cas, I’évolution de ces grandeurs avec la température peut étre estimée
a I’aide d’une loi d’Arrhenius. Une dissolution devenant subitement tres importante (plus que
ce que la loi d’ Arrhenius permet) avec la température ne semble pas pertinente. Concernant une
possible diminution de la cinétique de formation de 1’oxyde, elle pourrait étre liée a un manque
d’oxygene O2 dans le liquide. Dans ce cas la couche d’oxyde ne pouvant croitre par oxydation
verrait son épaisseur diminuer a cause de la dissolution. Les signes d’un manque d’O> dans le
liquide ont déja été abordés au travers de I’évolution du potentiel de corrosion de I’alliage dont
la diminution au cours de 1’essai de dépassivation est théoriquement liée a une diminution de
I’activité en Oz dans le liquide (Chapitre II sur la mesure du potentiel de corrosion). L.’oxydation
de I’alliage dépassivé par la silice évoquée dans la section précédente indique également que
I’activité en Oz dans le liquide devient insuffisante pour oxyder 1’alliage. Cette explication a
déja été avancée pour expliquer la faible résistance a la corrosion des alliages chromino-

formeurs dans les verres équilibrés sous atmosphére d’argon [24].
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Des mesures d’activité en Oz dans les liquides silicatés ont déja été realisées [25].
Cependant 1’application de ce montage pour une mesure locale a quelques pm de 1’interface
oxyde/liquide n’est matériellement pas possible. La modélisation de la corrosion de ’alliage
par I’oxygene dissout dans le liquide permettrait de montrer la « plausibilité » ou non de ce

mécanisme de dépassivation et fera I’objet du Chapitre V.

2. Parametres influant la dépassivation

Comme exprimé dans le Chapitre Il, plusieurs paramétres peuvent étre variés
indépendamment lors des essais de dépassivation. Dans le cadre des essais préliminaires
présentés dans la section précédente, ces parameétres ont été fixes : pré-oxydation a 942 °C
pendant 64 h (amenant a une épaisseur d'oxyde de 2 a 3 um au moment de I'immersion),
immersion a 942 °C et rampe de température de 50 °C/h. Dans cette section les essais avec
différentes rampes de température, épaisseurs de pré-oxyde, températures d’immersion et

compositions de liquide silicaté sont présentes.

2.1.Dépassivation de Ni-30Cr dans 0,75NB2,75S : influence des

parameétres d’essai

2.1.1. Rampe de température

Quatre essais de dépassivation de I’alliage Ni-30Cr dans le ternaire 0,75NB2,75S ont
été menés avec des conditions de pré-oxydation et une température d’immersion inchangées
(i.e. 64 h a 942 °C et immersion a 942 °C). Différentes rampes de température ont été
appliquees : 10, 50 (déja aborde), 75 et 150 °C/h. Un thermocouple de type S placé au-dessus
du bain de verre a permis de s’assurer de la stabilité thermique dans I’enceinte du four et ce
pour chaque rampe de température. Les courbes de suivi de potentiel de corrosion de 1’alliage

en fonction de la température sont données Figure 111 - 8.
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Figure 111 - 8 : Evolution du potentiel de corrosion de I’alliage Ni-30Cr immergé dans le liquide
0,75NB2,75S au cours d’essais de dépassivation pour différentes rampes de température (10, 50, 75 et 150

°C/h).

Malgré des potentiels de départ différents mais suffisamment élevés dans le domaine
passif (décalage vraisemblablement 1i¢ a 1’¢électrode de référence), toutes les courbes de
potentiel montrent la méme tendance entre la température d’immersion et 1150 °C. Deux

comportements apparaissent ensuite.

Dans le cas des rampes de température les plus élevées (50, 75 et 150 °C/h), les courbes
de potentiel montrent le méme comportement déja étudié dans les sections précédentes. Une
méme température de dépassivation de 1240 + 10 °C est obtenue pour tous ces essais. Ce
résultat s’explique par la plus courte durée d’immersion de 1’alliage de 3 a 7 h pour les rampes
les plus élevées. Dans le cas des rampes les plus grandes, cette faible durée d’immersion
implique une faible variation de I’épaisseur d’oxyde comme il a pu €tre constaté au cours de la
section 1.2.2. Cette situation implique que la dépassivation est fortement corrélée a I’épaisseur

d’oxyde.

Dans le cas de la rampe de température la plus faible (10 °C/h), le potentiel de corrosion
continue de décroitre lentement et régulierement. Il conserve une valeur de -800 mV/YSZ en
fin d’expérience a 1300 °C. Des pics de potentiel peuvent étre apercus en fin d’expérience.
L’¢étude post-mortem de 1’électrode de référence YSZ a montré que le ciment d’alumine
assurant 1’étanchéité de 1’¢électrode avait été en partie dissout par le verre, permettant au liquide
d’entrer en contact avec le fil de platine ce qui a causé ces fluctuations de potentiel. Ces
derniéres ne sont donc pas dues aux phénomeénes de corrosion de 1’alliage. Le potentiel de -800

mV/YSZ indique la présence d’une couche passivante a la surface de 1’alliage en fin
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d’expérience. De fagon a s’assurer de la présence de la couche passive, 1’échantillon a été¢ mis
en résine et préparé pour I’observation MEB de I’interface verre/alliage. La micrographie

obtenue est présentée Figure 111 - 9.

10um

Figure 111 - 9 : Micrographies MEB en mode BSE de I’interface verre/oxyde/alliage de I’échantillon
trempé lors d’un essai de dépassivation, température d’immersion : 942 °C, durée de pré-oxydation : 64 h
et rampe de température : 10 °C/h.

La couche d’oxyde mesure 11,8 + 1,7 um. Le temps de séjour plus long de cet
échantillon a une température suffisamment élevée permet de former une couche d’oxyde
épaisse, mais il est trop faible pour que la dépassivation n’intervienne. Cependant, il n’est pas
a exclure que cet échantillon soit en cours de dépassivation mais que 1’épaisseur importante de
I’oxyde limite la cinétique de dépassivation. A ce stade de 1’étude, il est impossible de I’affirmer
avec certitude. Il apparait donc que les rampes de température les plus faibles ne permettent pas

I’étude de la dépassivation d’alliages pré-oxydés.

2.1.2. Epaisseur de pré-oxyde

Pour ces essais, deux conditions de pré-oxydation ont été comparées pour une
température d’immersion de 942 °C et une rampe de température de 50 °C/h. La durée de pré-
oxydation a été divisée par quatre pour le second essai, soit 16 h a 942 °C contre 64 h lors du
premier essai. L’épaisseur du pré-oxyde a été contrblée par MEB. Comme attendu en
considérant la cinétique de croissance parabolique de ’oxyde, I’épaisseur dans le second cas
était pres de deux fois plus faible : 1,3 + 0,2 um pour 16 h a 942 °C contre 2,4 £ 0,7 um pour
64 h a 942°C (section 1.2.2.). Les courbes de potentiel pour les deux conditions de pré-

oxydation sont données Figure 111 - 10.
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Figure 111 - 10 : Evolution du potentiel de corrosion de I’alliage Ni-30Cr immergé dans 0,75NB2,75S pour
les deux conditions de pré-oxydation (64 h et 16 h a 942 °C) avec une méme rampe de température (50
°C/h) et une méme température d’immersion (942 °C).

Les courbes de potentiel montrent une allure similaire en trois étapes (section 1.2.2.).
La température de dépassivation mesurée dans le cas de 1’échantillon pré-oxydé 16 h est de
1200 °C contre 1240 °C dans le cas de 1’échantillon pré-oxydé 64 h. Cette diminution
significative de la température de dépassivation est cohérente avec les conclusions précédentes.
Le phénomene de dépassivation tel qu’il est mesuré ici, est fortement corrélé a 1’épaisseur
d’oxyde. Cela peut s’expliquer par la cinétique de dissolution qui intervient lors de la dernicre
étape des essais de dépassivation. Un oxyde plus épais demande une durée plus longue pour se

dissoudre totalement.

2.1.3. Température d’immersion

Dans les sections précédentes, des preuves que la dépassivation intervient a partir d’une
température bien spécifique ont pu étre mises en évidence. De fagon a confirmer cela, des essais
de dépassivation ont été réalisés pour différentes températures d’immersion. Les conditions de
pré-oxydation étaient identiques dans les trois cas, 64 h a 942 °C. Au terme de la pré-oxydation,
la température du four est diminuée a 890 °C ou augmentée a 1018 °C. L’ajustement de la
température est réalisé en une dizaine de minutes, un thermocouple type S est immerge dans le
liquide pour s’assurer de la stabilité¢ de la température. Cette étape de courte durée, réalisée
avant I’immersion de 1’échantillon est supposée avoir une influence négligeable sur 1’épaisseur
du pré-oxyde. Les courbes de potentiel réalisées pour une rampe de température de 50 °C/h et

les trois températures d’immersion (890, 942 et 1018 °C), sont données Figure 111 — 11.
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Figure 111 - 11 : Evolution du potentiel de corrosion de I’alliage Ni-30Cr immergé dans 0,75NB2,75S pour
trois températures d’immersion (890, 942 et 1018 °C), une rampe de température de 50 °C/h et une pré-
oxydation de 64 h 4 942 °C.

Une fois de plus, les courbes de potentiel ont la méme allure. La dépassivation est
mesurée dans une gamme restreinte de température, 1250 + 20 °C. Ces valeurs sont proches de
celles obtenues avec des rampes de température de 50, 75 et 150 °C/h pour des conditions de
pré-oxydation identiques. Aucune relation entre la température d’immersion et la température
de dépassivation mesurée n’apparait. Cela implique que la dépassivation n’est pas encore
amorcée entre 890 et 1018 °C sur ’alliage Ni-30Cr dans le liquide 0,75NB2,75S. L’existence
d’une température de dépassivation en dega de laquelle la couche d’oxyde reste stable et peut

croitre est confirmée.

2.2.Essais dans différentes formulations de silicate
Les essais ont été jusque-la menés dans un seul liquide borosilicaté riche en bore
(0,75NB2,75S). D’autres essais de dépassivation ont été menés dans d’autres compositions de
verre binaire Na2O-SiO; et ternaire Na20O-B203-SiO». Ces différentes formulations offrent des
milieux d’études avec des propriétés de solubilité et de diffusion du chrome variées. Ces verres
ont été classés en deux catégories en fonction des propriétés acido-basique des liquides et du

comportement en corrosion de 1’alliage Ni -30Cr une fois immergé.
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2.2.1. Verres acides

Les essais de dépassivation avec les parametres standard de rampe de température (50
°C/h), de conditions de pré-oxydation (64 h a 942 °C) et de température d’immersion (942 °C)
ont été realises pour des compositions de liquides silicatés dits acides (arbitrairement : basicité
optique < 0,58). Les courbes de potentiel pour les liquides N3S et 2,3NB5S superposées a celle
obtenue pour le liquide 0,75NB2,75S sont données Figure 111 — 12,
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Figure I11 - 12 : Evolution du potentiel de corrosion de I’alliage Ni-30Cr immergé dans N3S, 0,75NB2,75S
et 0,75NB2,75S pour une température d’immersion de 942 °C, une rampe de température de 50 °C/h et
une pre-oxydation de 64 h 4942 °C.

L’allure similaire des trois courbes de potentiel suggére que les phénoménes de
corrosion sont les mémes dans les trois liquides. Les températures de dépassivation semblent
augmenter a partir du verre le plus agressif chimiquement, 2,3NB5S (faible viscosité et forte
solubilité en chrome [10]) vers le verre le moins agressif chimiquement, N3S (viscosité
importante). Durant ses travaux de these, Schmucker [11] a établi la loi cinétique de formation
de I’oxyde soumis a la dissolution par le liquide. Cette loi est parabolique et est caractérisée par
une constante globale de formation « g » dont I’expression est donnée dans le Chapitre I. Cette
constante est utilisée ici pour caractériser I’agressivit¢é d’un liquide (une valeur faible
correspondant a un liquide agressif). L’évolution de la température de dépassivation pour ces
trois liquides en fonction de cette constante (donnée par Schmucker a 1150 °C [11] pour

I’alliage Ni-30Cr dans les compositions de liquide utilisées ici) est donnée Figure 111 - 13.
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Figure 111 - 13 : Evolution de la température de dépassivation (pré-oxydation : 64 h a 942 °C ;

immersion : 942 °C ; rampe de température : 50 C°/h) en fonction de la constante de croissance globale de
Poxyde a 1150 °C [11].

I apparait alors que le phénomene de dépassivation est bel et bien corrélé a I’agressivité
chimique du liquide. La dépassivation est mesurée a une température plus basse lorsque la
cinétique de croissance de 1I’oxyde est plus faible. Cependant, comme discuté dans le Chapitre
I, la formation/dissolution de 1’oxyde telle qu’elle est imaginée ne peut a elle seule expliquer

ce phénomene.

2.2.2. Verres basiques
Les résultats des essais de dépassivation réalisés dans les liquides dit basiques (basicité

optique > 0,58) sont présentés figure suivante.
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Figure I11 - 14 : Evolution du potentiel de corrosion de I’alliage Ni-30Cr immergé dans N2S et N2,5S pour
une température d’immersion de 942 °C, une rampe de température de 50 °C/h et une pré-oxydation de
64 h 4942 °C.

Les courbes de potentiel présentent un aspect différent de celle obtenues pour les
liquides dits acides. Trois paliers de potentiel semblent se dessiner : le premier a des potentiels
passifs élevés (de 0 a -200 mV/Y SZ) qui caractérise la gamme de température de 942 °C a 1200
- 1280 °C pour N2S et N2,5S respectivement ; un second a des potentiels toujours passifs mais
plus faible (de -600 a -800 mV/YSZ) ; enfin un troisieme palier observé uniquement dans le
verre N2S a partir de 1330 °C a des potentiel actifs (-1200 mV/YSZ). Chacun de ces paliers est
séparé des autres par un saut de potentiel.

Deux trempes de 1’alliage Ni-30Cr ont été réalisées dans le liquide N2S. L’une a -800
mV/YSZ (vers 1270 °C) et I'autre a -1200 mV/YSZ. Les micrographies des interfaces

verre/oxyde/alliage de ces deux échantillons sont présentées Figure 111 - 15.
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Figure I11 - 15 : Micrographies MEB des échantillons Ni-30Cr immergés dans N2S lors d’un essai de
dépassivation, trempés a -800 mV/YSZ : image (a) en mode SE ; et trempé a -1200 mV/YSZ : image (b) en
mode BSE.

Des traces de formation de bulles a I’interface oxyde/liquide peuvent étre remarquées
sur la Figure Il — 15a. La couche d’oxyde de chrome reste couvrante sur I’ensemble de
I’échantillon. Ce phénomene encore jamais constaté est certainement a 1’origine du premier
saut de potentiel (de -100 a -800 mV vers 1200 °C dans N2S). En effet, le potentiel de corrosion
de I’alliage étant lié a I’activité en Oz a I’interface oxyde/liquide (Chapitre II sur les électrodes),
une chute brutale de potentiel indique une chute brutale de 1’activité en Oz dans le liquide.
L’activité en O2 dans ces bulles est donc plus faible que I’activité en O2 dans le liquide. Lors
de ses travaux de thése, Khedim [26] a constaté la formation d’un liquide en démixtion dans les
liquides N2S et N2,5S fortement chargés en chrome. Ce liquide de couleur jaune/orange a été
identifié comme étant du CrV'. Les composés du CrV! tels que CrOs sont volatils et pourraient

expliquer la formation de ces bulles de faible activité en O». Cela fait I’objet de la section 2.2.3.

L’échantillon présenté en Figure III — 15b a été trempé immédiatement aprés le dernier
saut de potentiel (de -800 a-1200 mV/YSZ vers 1330 °C). Le potentiel indique que 1’échantillon
est a ’état actif ce que confirme la micrographie MEB, la couche de chromine est non
protectrice. La trempe ayant été réalisée juste apres le dernier saut de potentiel, contrairement
a la plupart des autres échantillons trempés 30 min a 1 h aprés la dépassivation, une grande
quantité d’oxyde semblant avoir précipité dans le liquide peut étre observée. Une cartographie
X a révélé que les oxydes proches de I’alliage (< 50 um) sont majoritairement de la chromine
Cr203 et les oxydes plus €loignés (> 50 um) sont un mélange d’oxydes de Cr et Ni. Cette

derniére est présentee Figure 111 — 16.
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Figure 11l - 16 : Cartographies EDX, échelle de couleur en nombre de coups, gauche : cartographie du
nickel ; droite : cartographie du chrome.

La trempe a I’air des échantillons permet de solidifier le verre en quelques dizaines de
seconde, il est donc peu probable que ces oxydes aient précipité durant la trempe. L’explication
de la présence de ces précipités et donc a chercher avant 1’étape de trempe. La présence de
d’oxyde de nickel implique que la couche d’oxyde est non protectrice depuis un temps
suffisamment long pour permettre la corrosion active de 1’alliage Ni-30Cr libérant ainsi le
nickel dans le verre. Ce dernier a alors diffusé sur plusieurs dizaines de um. Il est donc
raisonnable de penser que la dépassivation (i.e. mise a nue de I’alliage) ne correspond pas a la
fin du saut de potentiel mais au début de I’inflexion de la courbe de potentiel avant le saut (soit
environ 20 min avant la fin du saut de potentiel pour la courbe de Ni-30Cr immergé dans N2S,
Figure 111 — 13). Il a été démontré lors de la section 1.1.3. que la silice devenait oxydante lors
de la corrosion active de 1’alliage Ni-30Cr. La réduction de la silice libére des ions O basiques
dans le liquide. Les courbes de limite de solubilité en chrome dans des liquides Na,O-SiO>
mesurées par Khedim et al. [17] indiquent que la précipitation de la chromine est favorisée dans
les liquides basique (la limite de solubilité en Cr'!' diminue lorsque la basicité augmente). Bien
que I’évolution des limites de solubilité des oxydes de nickel avec la basicité¢ des liquides
silicatés ne soit pas connue, I’augmentation de la basicité du liquide suite a la reduction de la
silice sur I’alliage peut donc expliquer la précipitation de ces oxydes dans le verre. Il est
également possible que la précipitation de ces oxydes soit commune lors de la dépassivation,
mais les échantillons étant trempés de 30 min a 1 h apres les sauts de potentiel, les précipités

tombent vers le fond du creuset par différence de densité et se redissolvent.

115



Chapitre III : Essais de dépassivation de I’alliage Ni-30Cr dans des liquides silicatés

La dépassivation telle qu’observée dans ces verres basiques ne semble en rien
comparable a celle des verres acides. De plus, la trés haute température a laquelle s’est
dépassivé 1’alliage Ni-30Cr dans le verre N2S (1330 °C) est seulement quelques dizaines de
degrés en dessous de sa température de fusion (1380 °C). Des phénomenes de fluage dans
I’alliage impliquant la fracturation de I’oxyde et le contact entre le liquide silicaté et I’alliage

peuvent étre a I’origine de cette dépassivation.

2.2.3. Mise en évidence de la phase chromate de sodium

De facon a étudier le liquide riche en CrV'! en démixtion dans les verres basiques, 15 g
de verre N2S dope a 10 % massique en Cr203 ont été broyés. Le verre a eté placé dans un
creuset Ptos-Aus (FKS) et fondu a 1150 °C pendant 1 h (température atteinte en 2 h). Le creuset
a été ensuite trempé. La phase jaune/orange (orange en surface et jaune en interne) est présente
sur tout le ménisque et également dans le verre sous forme d’aiguille comme le montre Figure

1M —-17.

Figure 111 - 17 : Creuset contenant le verre N2S dopé a 10% massique en Cr203 apres 1 h a 1150 °C.

La phase en démixtion a été prélevée et broyée de facon a procéder a la diffraction des

rayons X sur poudre. Le diffractogramme obtenu est présenté Figure 111 - 18.
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Figure 11l - 18 : Diffractogramme de la phase CrV'.

L’indexation du diffractogramme a conduit a 1’identification de chromate de sodium
hydraté et non-hydraté. Cette hydratation s’est certainement produite sous air a basse
température. Le liquide en démixtion correspond donc a un chromate de sodium. La formation
de cette phase au niveau du ménisque mais aussi dans le liquide indique que ce dernier contient

une quantité importante d’O permettant I’oxydation du Cr'"' en Cr¥! jusqu'a saturation.

Un recuit haute température a révélé que ce chromate se décompose au-dela de 1200 °C
probablement en CrOs gazeux qui s’est déposé dans I’enceinte du four sous forme de Cr203
laissant une coloration verte sur les parois. Il semble donc certain que cette phase est
responsable de la formation des bulles et du second palier de potentiel (-600 a -800 mV/YSZ)

observé sur les courbes de potentiel des verres basiques N2S et N2,5S.

Conclusion

Les essais présentés dans ce chapitre ont permis de mettre en évidence le phénomeéne de
dépassivation de 1’alliage Ni-30Cr dans le liquide 0,75NB2,75S. Ce phénomene correspond a
une dissolution homogeéne de I’oxyde a haute température, la croissance de 1’oxyde étant
assurée a plus basse température. L’origine de cette dissolution a été identifiée comme étant
une diminution de la cinétique de croissance, I’oxyde ne pouvant croitre est dissout par le
liquide. L hypothése avancée pour expliquer ce phénomene est une alimentation trop faible en

oxygene Oz de la couche d’oxyde. En effet, la diminution progressive du potentiel de corrosion
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de I’alliage au cours de I’essai s’explique théoriquement par une diminution de I’activité en Oz
a ’interface liquide/oxyde. De plus, il a été prouvé que la silice était capable d’oxyder I’alliage

apres dépassivation, ce qui implique que ’activité en O2 dans le liquide est trés faible.

Les essais meneés dans différentes formulations de verre ont conduit a la définition de
deux catégories de liquides silicatés. La premiére concerne les verres dits acides tels que N3S,
2,3NB5S et 0,75NB2,75S (basicité optique < 0,58) qui présentent une courbe de potentiel
caractéristique de la dépassivation. La température de dépassivation mesurée dans les trois
compositions de liquide est corrélée a la cinétique de croissance de I’oxyde dans ces milieux.
Cependant, la seule compétition entre formation et dissolution de I’oxyde ne suffit pas a
expliquer la dépassivation. Le second cas concerne les verres dits basiques (basicité optique >
0,58) tels que N2S et N2,5S dans lesquels 1’alliage présente une courbe de potentiel de corrosion
en palier. Le premier palier correspond a la formation/dissolution de 1’oxyde ; le second
correspond a la formation de bulles de CrOz a I’interface liquide/oxyde en lien avec la formation
d’une phase chromate de sodium ; le troisiéme correspond au passage de 1’alliage a 1’état actif.
Cependant, les trés hautes températures ainsi que la formation de ces bulles laissent a penser
que I’alliage Ni-30Cr immergé dans ces liquides basiques ne subit pas le phénoméne de

dépassivation tel que défini pour les verres acides.
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Chapitre IV : Modélisation de la dissolution de la chromine en milieu silicate fondu

Chapitre 1V : Modélisation de la dissolution de la

chromine en milieu silicate fondu

Ce chapitre est dédi¢ au modele de dissolution de I’oxyde de chrome développé dans ce
travail de thése. La premicre partie de ce chapitre est consacrée a 1’acquisition des grandeurs
thermodynamiques associées aux réactions chimiques. Ces différentes données ont été extraites
de résultats disponibles dans la littérature. Les équations régissant 1’évolution de la composition
du liquide binaire Na,O-SiO> en contact avec I’oxyde de chrome ont ensuite été formulées. La
comparaison entre simulation et mesures expérimentales est abordée dans la seconde partie de
ce chapitre. Enfin, les caractéristiques des simulations et la possibilité de simplifier ce modéle
en vue d’une application en corrosion d’alliages chromino-formeurs par les liquides silicatés

sont abordées dans cette derniére partie.

1. Formulation du modeéle

1.1.Description thermochimique du systeme Na2O -SiO,-Cr203-0>

1.1.1. Thermochimie de I’acido-basicité des liquides Na>O-SiO>

Différents modeles des propriétés acido-basiques des verres d’oxydes ont été formulés
a travers les années. Ces modéles se basent sur la quantité d’ions oxydes O? disponibles dans
le verre [1,2], sur I’¢lectronégativité de Pauling [3], sur les forces de liaison entre atomes [4]
ou sur des mesures de déplacement des raies d’absorption UV-visible d’un ion sonde solubilisé
dans le verre [5]. Néanmoins, I’approche thermochimique considérant I’ion O* comme base
forte permet de définir des réactions chimiques de type acide/base dans les liquides silicatés. Il
est des lors possible d’associer a ces réactions chimiques des enthalpies et entropies de réaction.
Des mesures de ’activité en ion O (équivalente & I’activité en Na,O car les ions Na* sont
dissociés de 1’ion oxyde) sont reportées dans la littérature. Diverses méthodes telles que la
spectroscopie de masse [6-8], la mesure de force électromotrice [9,10] ou la mesure d’enthalpie
de mélange des oxydes [11,12] donnent toutes des valeurs d’activité proches les unes des autres

dans le systéme binaire Na2O-SiO; (de 10™* a 10° en fonction de la composition).
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L’approche choisie pour décrire 1’activité en NaoO se base sur des équilibres chimiques
entre les ions oxydes et le réseau de silice. Cette approche a été utilisée par Maekawa et al. [13]
pour expliquer la répartition des tétraedres de silice en fonction de la composition du verre. Les

mémes réactions chimiques faisant intervenir I’espeéce Na2O s’écrivent de la fagon suivante :

Q" +1Na 0 an‘l
2 2 Equation IV - 1

Dans cette équation, Q™ désigne un tétraedre de silice portant n oxygenes pontants, avec
n un entier de 4 a 0 (voir Chapitre 1). Ces réactions chimiques correspondent a la
dépolymérisation du réseau silicaté. Les lois d’action de masse associées a ces réactions

chimiques s’écrivent de la fagon suivante :

K _ an’l—l
n — 1/ .
aqgn * ANa,0 2 Equation 1V - 2
a; représente ’activité de I’espéce chimique i supposée ici étre égale a sa fraction
molaire x;, et K, la constante d’équilibre de la réaction. Pour un liquide de composition
Na,0,Si0,, _,, le bilan matiere applique aux oxydes SiO et Na-O conduit aux deux eéquations

suivantes :

XQ4 + XQ3 + XQZ + XQl + XQO = 1 - )\ Equation V-3

1 3
>X@? + Xq2z + >Xqt + 2Xqo + XNa,0 = A

Equation IV - 4

En développant ces deux équations a 1’aide de I’Equation IV — 2, on obtient un

polyndme de degré 6 en aya,o /2.

6
k
A -x /2 =0
kz: k= “Na 0 Equation IV - 5
=0

Les expressions des 7 coefficients Ay, sont données ci-dessous (Equations IV — 6).
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AOZX
1
A1=<7\—§(1—7\)>'K4

A, =(A—(1-2) K, Ks
3
A; = A—E(l—k) ‘K3 Ky, —1]-K, Equations IV - 6

Ay =((A-21-2) K, Ky — 1)K, - Kq
A5:_K4'K3'K2
As = =K - K3 -K; - Ky

L’activité en NaoO peut alors se calculer en annulant le polynéme de I’Equation IV - 5.
Le degré 6 du polyndme empéche d’exprimer analytiquement 1’activité en Na»O. La fonction
«root» de Matlab permet toutefois de calculer numériquement la racine du polynéme.
L’introduction de pNazO (-logio(ana,0)) permet de comparer plus simplement I’acido-basicité

des liquides.

Dans le cas des liquides binaires dont la composition est comprise entre 20%.mol et
40%.mol en Na2O (verres les plus couramment rencontres), les tétraédres de silice majoritaires
correspondent aux valeurs de n de 4 a 2 [13,14]. Ainsi, en négligeant les espéces Q°, Q* et 0%
dans les Equations IV - 3 et IV - 4, on arrive a un polynéme de degré 2 dont les racines peuvent

étre facilement calculées (voir annexe A). Dans ce cas, pNa2O obéit a I’Equation IV - 7 :

\[(%;\2 ~ 304 2)Ke? — (80— 4)K,Ks + (31— 7) K4\

(2 — 4)K,4K5 / Equation IV - 7

pNaZO = 2L0g10 \

L’Equation IV - 7 permet de tracer simplement I’évolution de I’activité en Na,O pour
une gamme de compositions binaires Na2O-SiO2 couramment utilisées (20%.mol a 40%.mol
en Na20).

125



Chapitre IV : Modélisation de la dissolution de la chromine en milieu silicate fondu

Les Equations IV - 5 et 7 peuvent étre utilisées pour déterminer les constantes de
réaction de méme que les enthalpies et entropies associées aux réactions décrites par I’Equation
IV — 1. Le modéle proposé par Sugawara et al. [12] est un polyndome décrivant 1’évolution de
I’enthalpie libre de mélange des oxydes Na2O et SiO2, ce qui est une approche courante en
thermodynamique. La dérivée de ce polyndme par rapport a la quantité de matiere de Na,O
permet d’obtenir I’activité en Na2O. Ce modele été utilisé pour calculer les valeurs de pNa>O
d’un systéme binaire Na,O-SiO2 pour des compositions comprises entre 20%.mol et 60%.mol
en Na2O (A de 0,2 & 0,6 avec un pas en composition de 0,01) pour des températures de 900 a
1500 °C (avec un pas en température de 100 °C). Les Equations IV - 5 et 7 ont été ajustées en
minimisant les écarts quadratiques entre les valeurs de Sugawara et al. et les deux équations (de
20%.mol a 60%.mol en Na2O pour I’Equation IV - 5 et de 20%.mol a 40%.mol pour I’Equation
IV - 7) (fonction « Isqcurvfit » de Matlab). Les valeurs des enthalpies et entropies de réaction
ont ainsi pu étre déterminées (2 grandeurs par réaction, soit 4 grandeurs pour I’Equation IV - 7
et 8 grandeurs pour I’Equation IV - 5). Les résultats des ajustements sont donnés en Figure 1V

— 1. Les valeurs des enthalpies et entropies de réaction sont données dans le Tableau IV — 1.

S T R
i :\\?\00 °C —Sugawaraetal. [
e ——Equation 7 -
10 ::t +100°C . Equation 5 -
<

0 ] rrrrrrrrrrrrrrrrrrrirrrrrrrerporoe T T LI
01 02 03 04 05 06 07 08 09 1
Fraction molaire Na,O

Figure IV - 1 : Evolution de pNazO en fonction de la composition d’un liquide binaire Na2O-SiO.. Valeurs
données par Sugawara et al. [12] et par les Equation IV - 5 et 7 aprés minimisation des écarts
quadratiques.
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Tableau IV - 1 : Enthalpies et entropies des réactions de dépolymérisation du réseau silicaté.

Equation IV -5 Equation IV — 7
AH (KJ/mol) AS (J/mol/K) AH (KJ/mol) AS (J/mol/K)

1
Q" +5Nay0 &q3 | -12396 2,97 124,68 2,50
Q3 + %Nazo Sqz | -113,09 114,02 112,45 12,52

1 K,
Q* +5Na;0 5 Q' -92,54 -21,74 - -

1 K,
Q' + > Na,0 & Q° -40,46 14,45 - -

Comme le montre la Figure IV — 1, I’Equation IV — 5 s’ajuste fidélement au modele de
Sugawara et al. [12] sur la plage de composition de 20 a 60%.mol en Na2O, ce qui correspond
a D’ensemble des données expérimentales utilisées dans leur étude. Dans le domaine de
compositions supérieures a 60%.mol en Na»O, I’Equation IV — 5 prédit une diminution
importante de pNa2O correspondant a la saturation du réseau silicaté avec formation exclusive
de Q°, tout ajout de Na2O conduisant donc & une augmentation linéaire de 1’activité en NazO.
L’Equation IV — 7 s’ajuste également sur le modéle de Sugawara et al. sur une plage de
composition de 20 a 40%.mol (I’équation divergeant pour 50%.mol). Les enthalpies et entropies
des réactions pour les valeurs de n égales a 4 et 3 sont semblables pour les Equation IV — 5 et
6, ce qui indique que la formation des Q* et Q° peut é&tre négligée pour une fraction de NaO

inférieure a 40%.mol.

Dans les cas ou n est égal a 4 et 3, les valeurs des entropies de réaction obtenues par
ajustement des Equations IV- 5 et 7 (Tableau IV — 1) peuvent étre fondamentalement
expliquées. La silice ou ’espéce Q* de symétrie tétraédrique (th) perd en symétrie en réagissant
avec I’oxyde de sodium et formant un Q® (C3v) entrainant une augmentation de I’entropie.
Lorsque I’espéce Q® réagit a nouveau, un Q?, espéce de plus haute symétrie (Cov), est formé

conduisant a une diminution de ’entropie lors de la réaction.

De fagon a appuyer ce modéle de réactions de depolymérisation, des calculs de
constantes de réactions ont été réalisés a I’aide du logiciel FactSage [15]. Les tétraedres de silice
ont été assimilés aux silicates de sodium correspondants. Les calculs ont été réalises en prenant
la phase standard correspondant a la température. Les réactions ainsi associées aux réactions de

dépolymeérisation sont données dans le tableau ci-dessous.
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Tableau IV - 2 : correspondance entre les réactions de dépolymérisation du réseau silicaté et les réactions
de formation des silicates de sodium.

o ] o Réactions implémentées dans le logiciel
Réactions de dépolymeérisation
FactSage
s 1 Ky o ] 1 Kf, 1 )
Q +§NaZO <Q Slozliq +§Na201iq<:)§Na25105hq
;s 1 Ks 1 ] 1 Kf; )
Q +§NaZO <Q ENaZS]OSqu +§Na201iq<:)Na25103liq

L’évolution des constantes de réaction en fonction de la température est donnée sous
forme d’un diagramme d’Arrhenius Figure IV — 2. Les constantes d’équilibre K4 et Kz sont
calculées a partir des enthalpies et entropies de réaction estimées par ajustement de 1’Equation
IV — 7 sur les valeurs de pNa2O de Sugawara [12] (Tableau IV — 1). Les constantes d’équilibre

Kfs et Kfs correspondent quant a elles aux valeurs du logiciel FactSage.

0 1 LI S B B B B B B B B A B B B B R T
5.5 6 6,5 7 7,5 8 8,5 9
10000/T(K)

B s B e e s e e s

Figure IV - 2 : Evolution des constantes de réaction en fonction de la température sous forme de
diagramme d’Arrhenius (ligne : Equation 5 ; pointillés : FactSage [15]).

Les constantes de réaction Kf4 et Kf3 calculées a partir du logiciel FactSage pour des
réactions entre silicates de sodium montrent un bon accord avec les constantes de réaction Ka
et Kz déterminées a partir de I’Equation IV - 5 aprés ajustement de pNa2O sur le modele de

Sugawara et al. dans les liquides Na2O-SiOz. Cela implique qu’assimiler les liquides Na;O-
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SiO2 a un mélange de tétraédres de silice Q" avec des degrés de dépolymérisation « n » entier

est une approximation valide dans les cas ou n est égal a 4 et 3.

La connaissance des entropies et enthalpies de réaction des tétragdres de silice Q#3210
et de Na;O permet non seulement de prédire les propriétés acido-basiques de ces liquides
binaires, mais également de prédire la répartition des différents tétraedres Q". Halter et al. [14]
ont réalisé des mesures par RMN de la répartition des Q*3? pour des liquides binaires
comportant des fractions molaires en Na>O égales a 0,333 ; 0,250 ; 0,200 ; 0,167 et 0,125.
L’Equation IV - 6 et les bilans matiére d’oxydes de sodium et de silice (Equation IV - 3 et 4)
ont été utilisés avec les données déterminées dans le Tableau IV — 2 pour I’Equation IV - 6 (ne
prenant en compte que les espéces Q*32), pour calculer la répartition des différents tétraédres.

La comparaison entre les mesures de Halter et al. et le modéle propose ici est présentée Figure
VvV -3.

] L 1 I L L L 1 1 L L L L L L 1 1 1 L L L L L 1 L L i i 1 i i i i
1(a) : 33,3%.mol Na,0 i 1(b) : 25%.mol Na,O
1., L ’ —Q4 modéle = Q4 Halter et al. [
081 7 .. - 0.8 1 —Q3 modéle - Q3 Halter et al. i
] o T . [ 1 —Q2 modéle = Q2 Halter et al.
0,6 - I 0,6 1 _— L
g —Q4 modéle = (34 Halter et al. ? : ot
= + <
=041 Q3 modile > Q3 Halter et al. L IYE i
] Q2 modeéle Q2 Halter et al. [
0.2 ] Q' =Q 02 1 i
] et T T T i ] I
1° ° [ ] a__!_n;;;";g
0 ——————————T 0 r R B e I B A B A S
700 900 1100 1300 1500 1700 700 900 1100 1300 1500
Température K Température K
1 1 1 L L 1 1 1 1 1 L L I 1 L 1 n 1 1 1 1 L L 1 1 1 L L 1 1 1 1 1 L L I 1 L 1 n 1 1 1 1 L L
1(c) : 20%.mol Na,O i 1(d) : 16,7%.mol Na,O
] ) : ] —Q4 modéle - Q4 Halter et al.
0,8 1 —Q4 le = Q4 Halter et al. r 0,8 1
] 83 mugc‘,lu 83 H lhu cl d] r ] —Q3 modé¢le = Q3 Halter et al.
—Q3 modele . alter et al.
1 . © r 1 —Q2 modéle = Q2 Halter et al.
0.6 1 —0Q2 modele = Q2 Halter et al. I 0.6 1 - - I
= F =
< o [ o~ 1
it i S S N . r it 1
- 0.4 1 c = 0,4 ] . L
02 - 02 1 5
0 == — 0 e
900 1100 1300 1500 1700 1900 1000 1200 1400 1600 1800 2000

Température K Température K

129



Chapitre IV : Modélisation de la dissolution de la chromine en milieu silicate fondu

1 i L L L i L L 1 1 i
1(e) : 12,5%.mol Na,O
0.8
06 —Q4 modéle + Q4 Halter et al.
2 1 —Q3 modéle = Q3 Halter et al.
= 0.4 ] —Q2 modéle > Q2 Halter et al.
0.2
1000 1200 1400 1600 1800 2000

Température K

Figure IV - 3 : Evolution de la répartition en Q" dans des liquides binaires Na2O-SiO2, mesurée par
Halter et al. [14] (cercles creux) et prédite par ’Equation 6 (lignes) pour une fraction molaire de Na2O de
(a) : 0,333 ; (b) : 0,250 ; (c) : 0,200 ; (d) : 0,167 et (e) : 0,125.

Dans chaque cas la prédiction faite par le modele est en accord avec les mesures issues
de la littérature. La diminution de la teneur en Q* et I’augmentation de la teneur en Q* et Q2
avec la température dans le cas des plus fortes teneurs en Na2O et belle et bien prédite par le
modéle (Figure IV — 3 (a)). Il est a noter que le domaine de validité du modele s’étend jusqu’a

12,5%.mol en Naz0, soit en deca de la limite des 20%.mol pour I’ajustement de pNa2O.

Les enthalpies et entropies de dépolymérisation du réseau silicaté peuvent étre utilisées

pour simuler des réactions chimiques de type acido-basique dans les binaires Na,O-SiOx.

1.1.2. Thermochimie de la chromine dans les liquides Na>O-SiO>

La solubilité et les propriétés d’oxydo-réduction de 1I’oxyde de chrome dans les liquides
silicatés ont été étudiées par plusieurs auteurs [16—22]. Trois degrés d’oxydation ont ainsi été
identifiés dans les liquides silicatés : Cr", Cr'" et CrV!. L’existence du Cr'V est également
avancée dans certain cas [23], mais ce degré d’oxydation n’a été identifié que dans des verres

d’alumino-silicates avec forte teneur en Al,O3 (>60 %mol).

La spéciation du chrome est régie par les propriétés acido-basiques (pNa2O) et les
propriétés d’oxydo/réduction du liquide (activit¢ en Oz en équilibre avec I’atmosphere
surplombant le liquide). Khedim et al. ont réalisé des mesures de solubilité du chrome par
microsonde de Castaing dans des verres Na2O-SiO- équilibrés a différentes températures et sous
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pressions partielles d’oxygéne variables [18]. Ils proposent 3 réactions chimiques permettant

d’expliquer I’allure des courbes de solubilité en fonction de la fugacité en oxygene.

dissolution 3
(3-2X)+ -
E CI‘2 O3cristal — CrIHOX + (E - X) 02 Equation IV -8
L~ (3=2X)+ 3 3 ,_ OxXydation o (oy_g)_
Cr'oy +70:+(Y—X-7)0" == Cr"0y Equation IV - 9
_ réduction _ 1 1
Crill Q=20+ EEE (2204 20:+ (X _7_ E) 02- Equation IV - 10

Dans les équations ci-dessus X, Y et Z sont les valences en oxygéne apparentes de Cr'"!,
CrV' et Cr'' respectivement. Dans le cas des verres binaires, 1’espéce O peut étre assimilée a
Na2O dans la mesure ou les ions sodium ne sont que des compensateurs de charge. Les lois
d’action de masse associées a ces réactions chimiques sont données ci-dessous :

3 y)

Kq = aCrmO;zx—s)— . <":lNaZo(2 Equation 1V - 11

AcvipPy-o-
Ko = 3. (v-x-3) Equation IV - 12
“Pp, 4+ q

d (2X-3)-
criof

1 X—Z—l
acrllo(zzz_z)_ : P02 /4 : aNaZO( 2)
K, =

Equation 1V - 13
A (2X-3)-
X

Dans ces equations, Py, est a la pression partielle d’oxygéne au-dessus du liquide et Ky,

K, et K, correspondent aux constantes d’équilibre de la réaction de dissolution, oxydation et
réduction du chrome respectivement. La solubilité en chrome dans le liquide correspond donc
a la somme des teneurs des trois degrés d’oxydation. Si I’activité en chrome est assimilée a la
fraction atomique de chrome dans le liquide, la solubilit¢ du chrome s’écrit de la fagon

suivante :

3 3 1
Xer = Ky - aNaZO(X_E) (1 +K, - aNazo(Y_X_E)Po:/“ +K, - aNazo(Z+E‘X)pOZ—1/4)

Equation 1V - 14

Dans cette expression, xq, représente la teneur totale en chrome dans le liquide en
fraction atomique. L’Equation IV — 14 a été directement ajustée en une étape sur les 75 valeurs
de Khedim et al. [18] en utilisant I’outil « solveur » d’Excel (minimisation des écarts
quadratiques). Ces données couvrent des verres Na;O-SiO; dont la fraction en NaO est de
25%.mol a 40%.mol pour des températures de 1125 °C a 1250 °C. L’activité en Na2O a été
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calculée a partir de I’Equation IV — 7 et des données du Tableau IV — 2. L’hypoth¢se faite pour

pouvoir appliquer I’Equation IV — 14 est que la dissolution de la chromine ne modifie que

faiblement pNa2O du liquide en raison de la faible quantité de chromine dissoute. Les 3 valences

apparentes en oxygene, les 3 enthalpies et 3 entropies de réaction ont ainsi pu étre déterminées,

les résultats sont donnés dans le Tableau IV — 4. L’ensemble des courbes de solubilité du

chrome pour les 4 compositions binaires étudiées par Khedim et al. sont données en Figure 1V

4

Tableau IV - 3 : Enthalpies, entropies et valence en oxygéne du chrome déterminées dans ce travail.

AH AS
Réactions
(kJ.mol™") | (J.mol'l.K™)
1
2Cr203 iy S CP1OS % 4 (2 ) 02 80.72 1406 | X=136
1 H(B-2X+ 3 3 2- Ko\ vin@Y-6)- —
Crilof 0% 420, + (v - X - 3) 02 S rio 154.46 40.50 Y=322
6 B-20+ K 11 (2-22)+ 1 1 2- -
Criof* SerlloF 0t 4 20, + (X230 165.95 20.19 7= 0.64
(b)

2 L
1 1250 °C
l —Modélisation
- 1,5 1 1200°C * Khedim et al. -
§ 1175 °C §
o 1125 °C oo
o~ o~
£ £
£ 1
Qo Qo
0,5
0 T T T T T 0

-14 -12 -10 -8 -6 -4 -2 0
log,,(fugacité en O,)

n

0,5 -

—Modelisation

+ Khedim et al.

-12 -10 -8 -6 -4 -2 0
log,,(fugacité en O,)
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(©) (d)
3‘|1\\Ix||\||\l||\x||\\|x|\||\-\ 4-|\\\I\||\||\I||\\I|\\|
4 . ]
25 ] —Modelisation Ui 3,5 1 —Modelisation
= * Khedim et al. = 3 ' * Khedim et al.
s ST
= ®
< < 24
& &
bt e
< TL5
] Q ]
1]
0+ L e e e 0+ LA e
-14 -12 -10 -8 -6 -4 -2 0 -14 -12 -10 -8 -6 -4 -2 0
log,,(fugacité en O,) log,,(fugacité en O,)

Figure IV - 4 : Courbes de solubilités du chrome en fonction de la fugacité en oxygéne pour différentes
températures et composition de liquide Na2O-SiO: ; (a) : 0,250 ; (b) : 0,287 ; (c) : 0,333 ; (d) : 0,400
fraction molaire en Na2O. Lignes noires : modélisation de ce travail ; points rouges : résultats
expérimentaux de Khedim et al. [18].

Le coefficient de corrélation R2 entre les 75 résultats de Khedim et al. et le modéle apres

minimisation des écarts quadratiques vaut 0,97.

1.1.3. Simplification du systéme de réactions chimiques
Dans les 2 sections précédentes, 7 réactions chimiques ont été mises en évidence. Dans

le but d’alléger les calculs et les durées de simulation, certaines simplifications sont possibles.

L’activité en Na2O étant tres faible en comparaison des activités en chrome ou des Q",
il serait plus commode de I’éliminer des équations. En effet, 'intégration numérique d’un
systéme d’équations dont les fonctions prennent des valeurs tres différentes demande un temps
de calcul important. En postulant que 1’équilibre thermodynamique est rapidement atteint a
haute température, 1’activité en NaO peut étre remplacée par les rapports en Q" comme montré

dans I’équation suivante.

aQn—1
ANa,0 = —Kn “age Equation IV - 15

De plus, la pression partielle d’oxygene atteignant rarement des valeurs suffisamment
faibles pour permettre une formation importante de Cr'' (inférieure a 10® atmosphéres), la

réaction de réduction du Cr'"' peut étre négligée.
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Enfin, les concentrations sont plus aisées a utiliser pour simuler des réactions chimiques

que les fractions atomiques. Les constantes de réaction peuvent étre réécrites de la fagon
suivante (voir annexe A) :

Ho, = 222
0, — P, Equation IV - 16
2
3-2X
' - CCr“Io(3‘2X)’r ' CQ3( )
Ka' = Crota - Ks®7 - Ky = X i
d = “total " D4 d~— C.3-2%) Equation IV - 17
Q4

2Y-2X-3
CCerog{ZY_ﬁ)_ ' CQ“( )

r_ -0.75 | 1 (2Y-2X-3) | —
Ko" = Ho, Ky Ko =1 C. 075 c.(Y-2x-3)  Equation IV -18
Crmogf—zxﬂ 0, Q3

K’=K ,K _1=CQ2'CQ4
s 3 4 CQ32 Equation 1V - 19
Dans les équations ci-dessus, C; désigne la concentration en mol.m2 de I’espéce
chimique i, Crotal correspond a la concentration atomique total en mol.m, Hy, désigne la
constante de Henry de I’oxygéne en mol.m>.atm™ et K]-' est la constante d’équilibre de la
réaction j exprimée en fonction des concentrations. Les cinétiques de réactions chimiques
peuvent alors s’écrire de la fagon suivante :

_ r, (3-2X) _ . (3-2X)
&4 = kcg (Kd Cqe CCrmogf‘ZX)* Cos ) Equation 1V - 20

_ ’ 075~ (2Y-2X-3) _ ~(2Y-2X-3)
& = ke, (Ko CCrlllo§(3—2X)+ Co, Cq3 CCrVIo?Y‘e)‘ Cot ) Equation IV - 21

_ ! 2
& = ch(KS ’ CQ3 - CQ2 ' CQ“) Equation 1V - 22

Dans lesquelles & désigne la cinétique de la réaction j en mol.m3s™ et ke; son

coefficient cinétique. Les cinétiques de réaction prennent une valeur de zéro seulement lorsque
I’équilibre thermodynamique est atteint. Les variations de concentration au cours du temps dues

aux réactions chimiques s’écrivent de la fagon suivante :

dc; m
= = E Vij& Equation IV -
dt jor quation 1V - 23
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Avec vy etant le coefficient steechiométrique de I’espéce i dans la réaction j et m le total
des réactions chimiques. Les coefficients v;; peuvent étre mis sous forme matricielle, le calcul

de la variation des concentrations peut alors se faire par un produit matriciel :

1 -1 01 < CI‘IIIO)((3_2X)+
0 1 0] « crViof¥ -
~0.5 0 0| «  cr,0,
e oy 4
vl =|—B=2X) (2Y - 2X - 3) L < Q Equation IV - 24
(3-2X) —(2Y—2X—3) 2| « Q3
0 0 1| « Q?
0 0 04 < Na*
1 1 T
&a So E

1.2. Transport de matiere dans le liquide

1.2.1. Expression des flux de matiére
Le transport de matiere dans le liquide a ét¢ modélisé a partir de I’équation de Nernst-
Einstein. La force a I’origine du flux de matiére est le gradient du potentiel électrochimique.

Un terme de convection est également ajouté.

hh = = GV + GV Equation IV - 25

Dans cette équation J, est le flux du I’espéce chimique i en mol.m?2s?, D; est le

coefficient de diffusion de I’espéce i en m2s?, fi; et le potentiel électrochimique en J.mol?, V
est le champ de vitesse du fluide en m.s™, R est la constante des gaz parfaits en J.mol*. Kt et T
est la température en K. Dans ce formalisme, la diffusion est décrite a I’aide d’un seul
coefficient de diffusion par espéce chimique. Une approche plus rigoureuse serait d’appliquer
le formalisme d’Onsager [24,25] dans lequel le flux correspond au produit des forces motrices
par une matrice de coefficients cinétiques. Chaque force motrice peut générer un flux de
matiére : le gradient de potentiel chimique d’une espéce peut générer un flux d’une autre espéce
chimique. La détermination des termes de la matrice des coefficients cinétiques reste néanmoins

une opération complexe lorsque le nombre d’especes ou d’éléments chimiques devient
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important [26], il n’est donc pas rigourecusement applicable au cas des 8 espéces chimiques

présentees ici.

Le développement de 1’expression du potentiel électrochimique, en supposant que
’activité est égale ou proportionnelle a la fraction atomique (systéme idéal ou approximation

de Henry), conduit & trois composants du flux de matiére (voir annexe A).

7 _ Chimique Electrique |, TConvection
]1 — ]1 + ]1 + ]lConvectlon

Equation IV - 26

Chimique __ o Ci
J, = —D; (VC1 T Com VCtotal) Equation IV - 27

]Electrlque _ Di CiZiE

1 - ﬁ Equation IV - 28

- -
Convection —
]1 - CiV

Equation IV - 29

Dans ces expressions, v correspond a I’opérateur dérivé, z; est la charge électrique de

’espéce chimique i en C.mol™ et E représente le champ électrique qui régne dans le liquide.

Les gradients de concentration sont connus via les conditions initiales, les conditions aux limites

et I’intégration des €quations sur le temps. Les champs de vecteurs E et V doivent quant a eux

étre calculés a partir de conditions supplémentaires.

1.2.2. Expression du champ électrique

Le champ électrique est calculé dans le but d’assurer 1’¢électroneutralité dans le liquide.
En effet, le terme de diffusion chimique peut générer un courant électrique car les ions ne
diffusent pas a la méme vitesse. Ce courant électrique génére alors des charges d’espace et un
champ électrique résultant de la distribution de ces charges électriques. Le champ agit alors sur
les ions de fagon a contrer les charges d’espace. Le terme de convection (Equation IV — 28) ne
permet pas de générer un tel courant électrique car le champ de vitesse est appliqué de fagon

homogeéne a toutes les especes chimiques.

Le calcul exact de ce phénomene passe par le calcul du champ électrique a partir de la
premicre équation de Maxwell. Cependant, cette méthode implique [’utilisation d’un pas

d’intégration sur le temps trés faible pour éviter la divergence du calcul.
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Une approche plus simple et moins risquée a été utilisée dans ce travail. Il s’agit de
contraindre le liquide a rester électriquement neutre. La migration des ions sous 1’effet du
champ électrique permet simplement d’annuler le courant électrique généré par la diffusion

chimique.

n Electrique __ n Chimique
iZi J, - i Zi ], Equation IV - 30

Avec n le total des especes chimiques. L’expression du champ ¢€lectrique peut alors se

déduire en développant I’Equation IV — 30 avec I’Equation IV — 28.

Chimique
2{1 Zi ]1

E= —RTEL 1t
21 zi? DG

Equation IV - 31

1.2.3. Expression du champ de vitesse

Le champ de vitesse est calculé pour assurer 1’équilibre mécanique (i.e. somme des
forces nulle) dans le liquide. Le volume molaire du liquide est supposé égal a la combinaison
linéaire des volumes molaires des constituants du liquide pondérés par leurs fractions molaires.
Une déviation du volume molaire de ce comportement se traduit par une augmentation ou
diminution de la pression agissant sur le liquide. Pour rendre compte de cela, on définit un

volume normalisé qui s’écrit de la fagon suivante :

n
V= Zi Vin; Gi Equation IV - 32

Dans cette expression, ¥ est le volume normalisé et Vp,. est le volume molaire de
’espéce chimique i en m®.mol™?. Cette grandeur est égale & 1 lorsque le liquide est & I’équilibre
mécanique (aucune force agissant). Pour imposer 1’équilibre dans le liquide, il faut conserver
la valeur du volume normalisé. Pour cela on applique la loi de conservation a cette grandeur :

[5) VAR
ot +V- (V V) =Ty Equation 1V - 33
On fait apparaitre ainsi le champ de vitesse V. Le terme Ty désigne le taux de production

du volume normalisé en s*. Cette derniére grandeur prend en compte chaque réaction chimique

et chaque flux de matiére évoqués précédemment.
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n m
_ _v . [Chimique Electrique N3
R Zi Vmi< v (]‘ +, ) + zj VLJEJ) Equation 1V - 34

L’expression du champ de vitesse peut alors étre déterminée a partir des Equations IV
— 33 et 34 en imposant la dérivée nulle du volume normalisé ¥ en fonction du temps. On obtient

alors 1’équation suivante.

Zinvmi (_v’ . (]lchlmlque + ]Flectrlque) + Z]m Vi,jzj)

V-V=
Zinvmici

Equation 1V - 35

1.3.Systéme d’équations, conditions aux limites et conditions initiales

1.3.1. Systéme d’équations

L’ensemble des phénomenes physiques et chimiques développé dans les sections
précédentes conduit a un systeme de 8 équations aux derivées partielles (Equation IV — 36 pour
les 8 espéces chimiques composant le liquide), une intégrale sur 1’espace (Equation IV — 34) et
une simple relation (Equation IV — 31) décrivant 1’évolution des concentrations dans le liquide
Na20O-SiO> en interaction avec la chromine. Ces équations sont obtenues en appliquant la loi de
conservation aux flux des 8 espéces chimiques (i.e. Cr''09:28+ crV10%33, Cr,03, 05, Q*, Q3,

Q?, Na™) et aux 3 réactions chimiques (Equations 1V — 19 — 20 — 21).

aCi =1 ' E
Chimique Electrique
=-V. (]1 q + ]1 q + L(Ionvectmn) + . Vi,jEj
]

ot Equation IV - 36

1.3.2. Conditions initiales et conditions aux limites

L’intégration des équations est réalisée sur un domaine spatial fini a une dimension. La
chromine et le liquide sont en contact a la position x = 0. Le flux de matiere est nul a travers
cette limite car le liquide ne peut pénétrer dans 1’oxyde. A 1’autre limite, les concentrations sont
constantes et égales aux concentrations initiales. La longueur du domaine reste constante
pendant le calcul. Le probléme de I’interface mobile due a la récession de la chromine est
implicitement pris en compte dans le calcul du champ de vitesse. Cet aspect est discuté dans

une autre section (section 2.1.4).

Le liquide est initialement composé des espéces Na*, 0%, Q% Q3 et Q2. La distribution

des tétraedres de silice est donnée par la fraction molaire en Na2O (1), les Equations 1V — 2, 3,
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4 et 7. Ainsi, le calcul pour un liquide de composition (Na,0 ),.25(Si0, )g.75 @ une température
de 1150 °C conduit & pNa2O = 9,08 et une distribution en tétraedres de silice correspondant a
Q%2822 0560Q%0.040r 12 concentration totale en tétraédres de silice étant égale a la

concentration en silice dans le liquide.

La concentration en oxygene O dissout dans le liquide est donnée par la constante de
Henry telle que définie par I’Equation IV — 16. La composition du liquide doit étre définie pour

prendre en compte cet oxygéne. Le systéme devient alors un pseudo-ternaire Na, O XSiOZ yO2 e

Les relations entre ¢, x, y et les valeurs connues de A, Hq,, Py, sont données par les relations

suivantes (voir annexe A).

Na,0,8i0;,_, + 0, — Na,0,5i0; 0, Equation IV - 37

xty+i=1 Equation IV - 38

Le volume molaire du liquide défini avec 1’oxygene dissout s’écrit alors :

Mijquid XVmNazO + YVm5102 + ZVmoz Equation 1V - 39

Ces différentes expressions conduisent aux fractions molaires de SiO», Na2O et Oo.

=H02P02( A Vo +V )

1 — X "MNaj0 msjo,

1+ Vino, Ho,Po,

Equation 1V - 40

A
X= m\’ Equation IV - 41

3 -1
1 + H02P02 (1 —_ }\VmNaZO + VmSi02 ) A
1—2A 1+ Vrnoz Ho,Po, Equation 1V - 42

y:

Ainsi, un liquide de composition (Na,0 ), ,5(Si0, )o75 (N3S) avec une constante de
Henry de 2000 mol.m=.atm™* sous air (PO, = 0,2 atm) et des volumes molaires de SiO2, Na,O
et Oz dans le liquide respectivement égaux a 2,72 10°; 2,73 10° et 2,42 10° m3.mol* s’écrit

comme (Na,0) ,,,,(5i03) ;.,,(02) De plus, cette écriture assure directement que le

0.011°

liquide soit a 1’équilibre mécanique tel que défini au cours de la section 1.2.3. Les
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concentrations en 0,, Na*, Q*, Q3 et Q? peuvent alors étre simplement calculées a partir des

coefficients ¢, x, y et de I’Equation IV — 39.

¢
CO == HO PO = — -
2 2 U2 )
leiquid Equation IV - 43
X

CNa+ = 2CN320 = 2 .

Mijquid Equation IV - 44
Con = aic o _ Ao Y

@ Z aQn 5102 Z aQn leiquid Equation 1V - 45

Le maillage utilisé pour les simulations est schématisé en Figure IV — 5. Les variations
de concentration étant plus fortes proche de 1’oxyde de chrome (a cause de sa dissolution), la

finesse du maillage a été augmentée dans cette zone.

0 acC
ox .
Longueur d’un
volume
e .
CI'Z 03 clémentaire

5 10 15 20 25 30 35 40 45 50 55
Distance (um)

50 100 150 200 250 300 350 400
Distance (um)

Figure IV - 5: Schéma du maillage et du domaine 1D avec les conditions aux limites imposées pendant le
calcul.
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2. Simulation de la dissolution de la chromine dans un liquide 25%
Na2O — 75% SiO:

2.1.La simulation et ses caractéristiques

Une simulation a été réalisée avec pour données d’entrées les entropies et enthalpies de
réaction du Tableau IV — 1 pour les réactions d’équilibre du liquide et du Tableau IV — 3 pour
les réactions du chrome. Les réactions chimiques ont été simplifiées tel que detaillé dans la
section 1.1.3. Les coefficients de diffusion utilisés pour la simulation ont été estimés a partir
d’une études par dynamique moléculaire [27]. Les volumes molaires des espéces chimiques ont
été choisis a partir des volumes molaires des oxydes correspondants : Q"= SiOz; Na" =
1/2Na>0 : Cr'vY = CrOs ; Cr'' = Cr,03. L’ensemble de ces parameétres utilisés pour la simulation

de la dissolution de la chromine dans le liquide Na,0 ,,.SiO, .. a 1150 °C de méme que les

0,25

coefficients cinétiques de réaction sont donnés dans le Tableau IV — 4.

Tableau IV - 4 : Paramétres d’entrée de la simulation de dissolution de ’oxyde de chrome dans le liquide
Na;0 ,:5i0; ;.

Especes chimiques D; (m2s™) z; (C/mol) Vin; (m*mol™)
CriiQ028+ 1.3 102 27020 2.9110°
CrV105%;” 0.7 102 -42460 3.7010°

Cr,05 0 2.9110°
0, 271012 0 246 10°
Q4-

Q? 1.010™% -96500 2.7210°
Q2 -193000
Na*t 1.0 1070 96500 1.36 10°
Coefficients cinétiques de réaction
keg 510
ke, 510"
ke 110?

La simulation a été réalisée a ’aide du code Matlab disponible en référence [28]
(schéma numérique détaillé au Chapitre I1). La composition du liquide et la température

implémentées pour ce calcul étaient 25 %mol en Na,O et 1150 °C respectivement. Le temps de
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la simulation était de 1 h. Une tolérance relative de 10, absolue de 10* mol.m™ et un pas en

temps limité au maximum & 10 s ont été nécessaires pour obtenir un résultat stable est précis.

La constante de Henry étant le seul paramétre inconnu : ce dernier a été ajusté pour faire
coincider la concentration en chrome dans le liquide a I’interface oxyde/métal de la simulation
avec les mesures expérimentales présentées plus tard dans la section 2.3. Une constante de
Henry de 2000 mol.m3.atm™ a été obtenue. Cette valeur correspondant a une concentration en
02 de I’ordre de quelques centaines de mol.m sous air est cohérente avec les estimations de la
littérature pour I’oxygéene [29] et ’azote [30] dans les verres et laitiers a des températures plus

élevées.

Les résultats de la simulation permettent de tracer 1’évolution d’un grand nombre de
grandeurs tels que les profils de concentration de chaque espéce, le profil du champ électrique
ou du champ de vitesse ou I’évolution de I’épaisseur d’oxyde avec le temps d’immersion. Ces
différents aspects sont détaillés dans les sections suivantes pour la méme simulation détaillée

ci-dessus.

2.1.1. Evolution de la composition chimique du liquide silicaté
Les profils de diffusion des espéces Cr'!', CrV! et O sont présentés en Figure IV — 6 et

les espéces Q*, Q° et Q? de méme que pNazO sont présentées en Figure IV — 7.

0’005 1 L L 1 1 L L 1 L L L 1 L L | ”.2 ] 1 L L L 1 1 n L L 1 L L A 1 l)‘“()
] 0,18 ] —Q4 B
] g _ ] o [ 9,085
0.004 F0.16 E 084 T Q2 —pNa20O |
| L0143 ] — 908
- 1y E rc o 1
C0,003 { Y Fo012 T 70,6 0075
- 1 g = T 075 o
& ] Lol 2 g ] [ a
& i F t o L 9.07 Z
20,002 0,08 & Lo4 F
L = L
1 F 0.06 2 F 9,065
0,001 F 0,04 & 0,2 ’
] E 9,06
] 0,02
0 TT— 1 0+ I —— Y T
0 100 200 300 0 100 200 300
Distance (pm) Distance (upm)

Figure IV - 6 : Profils de diffusion du Cr'"', Cr¥'  Figure IV - 7 : Profils du ratio des Q" et évolution
et Oz apres 1h de simulation. Dissolution de la de pNaz0 en fonction de la distance aprés 1h de
chromine dans (Na,0 )¢ 25(Si0; )75 a 1150 °C. simulation.
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Les profils de concentration en Cr''' et Cr¥! présentent la forme caractéristique d’une
fonction erreur de Gauss. Des simulations avec différents paramétres, notamment des
coefficients de diffusion tres différents, ont également conduit a des profils de concentration en
chrome présentant cette forme de fonction erreur de Gauss. La teneur en Oz diminue pres de

"en Cr¥' qui consomme

I’interface (Figure IV — 6) : cela s’explique par ’oxydation du Cr
I’oxygene du liquide. La quantité d’oxygéne se stabilise lorsque son activité devient trop faible
pour continuer a oxyder le Cr''". La teneur en chrome total dans le liquide apparait donc comme
dépendante (1) de la quantité et du transport d’O2 ou d’oxydant disponible dans le milieu et (i)
de la basicité, qui détermine la solubilité du Cr'' (Equation IV — 11) mais également la constante

d’oxydation du Cr'".

La répartition en Q" est tres peu affectée par la dissolution de la chromine. pNa2O qui
en résulte est quasi-constant dans le liquide. Les trés faibles variations peuvent s’expliquer par
la dissolution de la chromine qui libére des ions O* prés de D’interface liquide/chromine
(Equation IV — 11) faisant légerement diminuer pNa2O. Un peu plus loin dans le liquide (100
um), la réaction d’oxydation du Cr'"" en Cr'Y consomme les ions « 0% ». pNa2O augmente donc
Iégerement dans cette zone. Les propriétés acido-basiques du liquide peuvent étre considérées

comme inchangées par la dissolution de la chromine.

2.1.2. Interdiffusion

Le phénomeéne d’interdiffusion ou de diffusion croisée est souvent attribué a des termes
non-diagonaux différents de zéro dans la matrice de diffusion du systéme. Cette matrice de
diffusion est la traduction macroscopique de phénoménes microscopiques tels que des
interactions chimiques, électriques ou autres entre les éléments. La diffusion dans le modeéle est
définie par un unique coefficient de diffusion par espece chimique. Cependant, le calcul du
champ électrique et du champ de vitesse de méme que le choix des especes chimiques dans le
verre (par exemple définir des Q" qui traduisent implicitement 1’existence de liaisons fortes
entre les atomes de Si et O) implique des interactions entre les éléments. Ainsi, la diffusion des
tétraédres de silice type Q3 et Q? chargés négativement génére un flux d’ions sodium chargés
positivement par I’intermédiaire du champ électrique. De méme, un flux de matiére génére en
retour un flux dans la direction opposée via le champ de vitesse. Tous les flux de matiere sont
ainsi intrinsequement couplés dans ce modele. De fait, les coefficients de diffusion extrapolés

apres simulation sont trés différents de ceux initialement implémentés dans le calcul. Par
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exemple, le coefficient de diffusion du sodium aprées la simulation (coefficient de diffusion
apparent) vaut 1,25 1012 m2.s (valeur obtenue en ajustant la fonction erreur de Gauss sur le
profil de diffusion). Or le coefficient de diffusion implémenté dans le calcul vaut 10° m2.s™.
La diffusion du sodium est ainsi fortement ralentie. Le phénomeéne a 1’origine de ce
ralentissement a éeté identifié comme étant le champ électrique qui fait office de force de rappel
s’il n’y a pas de contre-ion suffisamment rapide pour compenser la charge électrique du sodium.
Cela peut se constater en réalisant la méme simulation mais en désactivant le calcul du champ
électrique (le calcul du champ de vitesse est quant a lui maintenu). La comparaison entre les
profils de concentration des 3 oxydes avec et sans le calcul du champ électrique est donné en
Figure IV - 8.

351 ' - 0,5
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Figure 1V - 8 : Profils de concentration en Cr203, Na2O et SiOz simulés avec calcul du champ électrique
(modele) et sans (E=0) dans (Na50 )¢ 25(Si0; )75 a 1150 °C.

En I’absence de champ électrique, 1’électroneutralité n’est plus assurée dans le liquide.
La diffusion du chrome n’est pas affectée, les deux profils calculés avec et sans champ
électrique étant parfaitement superposables. La diffusion du sodium est en revanche accélérée
en I’absence du champ électrique. En effet, dans ce cas, le sodium peut diffuser sans étre
contraint par un contre-ion tel que les tétraédres de silice dont la diffusion apparente serait
moins rapide. Ainsi, en I’absence du calcul de champ électrique, le sodium diffuse avec un
coefficient de diffusion apparent deux fois plus important (2,3 102 cm?.s? contre 1,25 102

cm?.s™ avec calcul du champ électrique).

Le champ ¢€lectrique contribue ainsi a I’interdiffusion des oxydes. Le méme constat peut

étre fait avec le champ de vitesse.
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2.1.3. Caractéristique du champ électrique

Une partie des effets du champ électrique sur la diffusion des ions dans le liquide
silicaté, et notamment celle des ions sodium, a déja été discutée dans la section ci-dessus.
L’évolution du champ électrique en fonction de la distance a 1’interface liquide/chromine est

donnée en Figure IV — 9.

Champ électrique (V.m!)

0 100 200 300
Distance (um)

Figure IV - 9 : Evolution de I’intensité du champ électrique dans le liquide lors de la simulation pour
différentes durées.

Le champ électrique prend des valeurs positives sur une majorité du domaine. Cela peut
s’expliquer par la diffusion rapide des ions Na* en direction de I’interface liquide/chromine. En
I’absence de contre-ions diffusant suffisamment rapidement pour annuler la charge électrique
des ions Na*, le champ électrique apparait et limite la diffusion de ces ions. La valeur de

I’intensité du champ est alors positive car orientée dans la direction des x croissants.

Enfin, il est également possible d’intégrer le champ électrique sur 1’espace : une
difference de potentiel est ainsi obtenue. La différence de potentiel électrique entre le coeur du
verre et I’interface liquide/chromine est donnée en Figure IV — 10 pour différentes durées de

simulation.
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Figure IV - 10 : Evolution de la différence de potentiel entre le ceeur du liquide (Na0 ) 25(Si0; )¢ .75 et
Pinterface liquide/chromine en fonction du temps lors de la simulation.

La valeur tend rapidement vers une valeur constante aprés une centaine de secondes.
Cette évolution peut étre attribuée a la mise en place de 1’équilibre thermodynamique en début
de simulation. La différence de potentiel prend une valeur proche de 2 mV, ce qui est une valeur
comparable a des différences de potentiel causées par d’autres phénomenes physiques tels que
la formation d’une double couche de Helmholtz. Cette différence de potentiel de 2 mV peut
donc étre couramment mesurée par voie électrochimiques sans que sa faible valeur ne perturbe
la valeur du potentiel. Dans le cas présenté ici, cette valeur de potentiel est caractéristique des
ratios entre les coefficients de diffusion des différentes especes chimiques présentes dans le

liquide.

2.1.4. Caracteéristiques du champ de vitesse et récession de I’interface

Le probléme de I’interface mobile est couramment rencontré en chimie des matériaux a
cause de phénomenes de récession d’interface dus a la consommation du matériau. Cela peut
avoir un effet non négligeable sur 1’évolution de la réaction : c’est par exemple le cas en
oxydation [33]. Cet aspect est intrinsequement pris en compte dans le calcul du champ de
vitesse. La position x = 0 correspond a I’interface liquide/chromine dans le référentiel du
domaine de résolution des équations. La récession de I’interface induit donc un mouvement de
ce référentiel par rapport a sa position initiale. La vitesse de ce mouvement est équivalente au
champ de vitesse calculé. Dans le référentiel de 1’interface fixe, la chromine dissoute dans le

liquide doit occuper un nouveau volume. Dans ce but, le liquide est poussé par la matiére
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entrante, générant ainsi un champ de vitesse. Ce phénomeéne est déja pris en compte par le calcul
du champ de vitesse dans lequel ce principe est généralisé a la diffusion et aux réactions

chimiques.

L’évolution du champ de vitesse en fonction de la position et pour différents temps dans
le liquide N3S est donnée en Figure IV — 11. Par convention, les valeurs positives correspondent

a un vecteur orienté selon 1’axe des x.
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Figure IV - 11 : Evolution du champ de vitesse en fonction de la distance pour différente durée de la
simulation.

Le champ de vitesse est plus important a proximité de 1’interface. Il s’atténue pour des
distances plus importantes et converge. La vitesse plus grande proche de I’interface est attribuée
a la diffusion rapide du sodium en direction de cette interface. L’accumulation de matiere a

I’interface augmente la pression dans le liquide est génére ce champ de vitesse plus important.

Les vitesses aux positions x = 0, x = 500 um et la cinétique de récession de I’oxyde en

fonction du temps sont données en Figure IV — 12.
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Figure IV - 12 : Evolution du champ de vitesse en fonction du temps a différentes positions dans le liquide
au cours de la simulation (1h, (Nay0 )¢ 25(Si0; )g.75, 1150 °C).

Il est & noter que la vitesse a la position x = 500 um (extrémité du domaine) est proche
de la vitesse de récession de I’oxyde. A I’extrémité du domaine, la seule composante du champ
de vitesse est la dissolution de la chromine : les deux valeurs devraient donc étre égales.
Toutefois, la dissolution de I’oxyde dans le liquide conduit a la formation de Cr'"' et de Cr""
ainsi qu’a la consommation d’O lors de 1’oxydation. Or, le bilan des volumes molaires lors de
cette réaction est positif, ce qui implique que la chromine une fois dissoute dans le liquide
occupe un volume supérieur a celui qu’elle occupait avant la dissolution. Cela induit un champ

de vitesse plus important dans le liquide que la vitesse de récession de 1’oxyde.

2.1.5. Validité de la simulation

Dans le but de s’assurer de la validité du résultat du calcul, certaines grandeurs ont été
controlées. Tout d’abord, la maticre doit étre conservée durant le calcul, ce qui implique qu’il
est nécessaire de réaliser des bilans matiére a chaque instant du calcul. Ce bilan est calculé en
intégrant la concentration atomique sur tout le domaine de résolution, puis en soustrayant la
matiere sortante et additionnant la matiére entrante. Cela méne a I’expression d’un facteur
correspondant a la différence entre la quantité de matiére initialement présente et la matiére
présente pendant le calcul. Cette différence est divisee par la quantité de matiére initialement
présente de facon a obtenir une grandeur normalisée. Une valeur proche de zéro implique une
bonne conservation de la matiére. Le méme procédé a été utilisé pour définir des grandeurs de

conservation pour le volume normalisé (devant rester proche de 1) et la charge électrique
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(devant rester proche de zéro). Dans le cas de la charge électrique, la grandeur a été divisée par
la concentration atomique de fagon a obtenir une charge électrique moyenne (en C) par atome.
De fagon générale ces grandeurs de conservation peuvent s’écrire de la fagon suivante.

L L
udx — [ Uperdx
Res(u) _ fo fo ref

L Equation IV - 46
fo Uref dxX

Avec u la grandeur conservée, u. la valeur de référence de la grandeur (t = 0).

L’évolution de ces grandeurs au cours de la simulation est présentée en Figure 1V — 13,
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=
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Figure IV - 13 : Evolution des grandeurs de conservation du volume normalisé, de la charge électrique et
de la matiére au cours de la simulation.

Les grandeurs restent tres faibles, indiquant que les trois valeurs sont bien conservées
durant le calcul. La valeur de ces erreurs provient du nombre limité de digits utilisé pour coder
les nombres (16 pour Matlab). Cela explique les évolutions pour la charge et le volume
(évolution lineaire traduite sous forme logarithmique). La matiere quant a elle voit son
évolution varier rapidement au cours des premicres secondes avant de changer d’évolution la

faisant passer par 0, ce qui expligue le pic observé a 2600 secondes.

Le choix des coefficients cinétiques de réaction a été motivé par la volonté d’avoir un
liquide silicaté a 1’équilibre thermodynamique tout au long de la simulation. Pour cela, les
cinétiques de réaction se doivent d’étre rapides. L’équilibre thermodynamique est contrdlé en
calculant les constantes thermodynamiques des 3 réactions chimiques telles que définies par les

Equations IV — 17 — 18 — 19 (section 1.1.3.). Ces constantes de réaction calculees apres 1h de
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simulation sont données en fonction de la distance par rapport a I’interface liquide/oxyde en
Figure IV — 14.
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Figure IV - 14 : Constantes de réaction pour les 3 réactions chimiques (Kq’ n’étant définie qu’en x = 0)
calculées apres 1 h de simulation.

Les constantes de réaction calculées a partir des concentrations dans le liquide sont
exactement égales aux constantes d’équilibre définies en début de calcul, et ce sur I’ensemble
du domaine. Les réactions chimiques sont modélisées par des cinétiques chimiques qui tendent
vers 1’équilibre thermodynamique apres un certain temps. Le contrdle des valeurs des
constantes d’équilibre permet donc de s’assurer que 1’équilibre thermodynamique est atteint a

chaque instant dans le liquide.

La fiabilité des résultats obtenus est donc assurée. La matiére est conservée lors de la

simulation, de méme que 1’¢lectroneutralité, les équilibres mécanique et thermodynamique.

2.2.Cinétique de dissolution de la chromine

L’¢évolution de I’épaisseur d’oxyde prédite par la simulation est donnée en Figure IV —
15.
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Figure IV - 15 : Evolution de la perte d’épaisseur d’oxyde en fonction de la racine carrée du temps telle
que prédite par le modéle dans (Na;0 )¢.25(Si0; )g75 a 1150 °C.

L’évolution parabolique de la perte d’épaisseur d’oxyde est clairement mise en
évidence. Elle est caractéristique d’un phénoméne cinétiquement contrélé par la diffusion. La
dissolution de la chromine est gouvernée par les réactions chimiques et par la diffusion des
produits de ces réactions chimiques dans le liquide silicaté. La simulation a été réalisée en
implémentant des coefficients cinétiques de réactions rapides (Tableau IV — 4) de facon a
pouvoir considérer le liquide a 1’équilibre thermodynamique, assertion vérifiée dans la section
précédente. De fait, la seule limitation cinétique a la dissolution devient la diffusion. 1l est alors
possible de montrer que dans 1’approximation d’un domaine semi-infini, la cinétique de perte

d’épaisseur peut s’écrire de la fagon suivante [31,32] :

Liq
de kg VmCr203 Liq DCr Equation IV - 47
—_—=— —_—=——_— uation -
dt 2t 2 o Tt g

Dans cette expression, € représente 1’épaisseur en m, kg4 est la constant parabolique de

dissolution de la chromine en m2.s1, V est le volume molaire de la chromine en m3.mol-

mCrz 03
L SH4 oot 1a concentration en chrome total dans le liquide a I’interface liquide/oxyde en mol.m"
Cr q q y

3 et Déirq est le coefficient de diffusion global du chrome dans le liquide en m?.s. L évolution
parabolique de la perte d’épaisseur et du systeme etudié peut également étre constatée en tracant
I’évolution des profils de concentration avec le temps. Le tracé pour la teneur en chrome total
et la pression partielle d’O2 dans le liquide a différents temps de simulation est donné Figure
IV - 16.
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Figure IV - 16 : Profils de concentration en Cr et Oz dans le liquide silicaté pour différentes durées de la
simulation dans (Na, 0 )¢ ,5(Si0, )75 & 1150 °C. Représentation en fonction de la distance a gauche et en
fonction de la distance par racine du temps a droite.

Les profils de concentration conservent la méme forme au cours de la simulation, les

valeurs aux limites sont identiques quelle que soit la durée de la simulation. Le tracé des profils

en fonction de % a réveélé que chaque profil se superpose parfaitement (Figure IV — 16). La

relation suivante peut alors en étre déduite :

u(x,at) =u (%ﬁf) —u(xt) = f(%) Equation IV - 48

Avec u et f des fonctions définissant le profil de concentration et a une constante.
L’avantage de cette propriété (également applicable a la seconde loi de Fick) est qu’une
simulation sur une durée courte peut étre extrapolée a des durées plus grandes par cette simple
relation. De méme, 1’évolution de la perte d’épaisseur peut €tre extrapolée par une loi
parabolique a partir d’une simulation de courte durée. D’autres simulations ont permis de

constater que cette propriété n’est valide que pour des réactions chimiques rapides en

comparaison des durées de simulation.

La constante parabolique de dissolution k4 de la chromine lors de la simulation a été
estimée a partir de I’ajustement linéaire en Figure IV — 15 : elle vaut 1,15 107 m2s?. La
solubilité en chrome calculée (Cr'' + CrV! lors de la simulation) dans le liquide vaut 905,2
mol.m=. Le coefficient de diffusion déterminé a partir de I’Equation IV — 47 vaut alors 102
m2.s%. Cette valeur correspond & une moyenne entre les coefficients de diffusion de Cr'" et CrV',
assimilable au coefficient de diffusion apparent du chrome dans le liquide (voir annexe A pour
I’Equation IV — 49).
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- dopP - dapP -
L L L
Dcqu =|P+ Liq Ccqu Depm+(1—-P— Liq Ccqu D Equation 1V - 49
dC¢, aC¢,

Avec P e ratio entre les concentrations en Cr'!' et Cr total et Céirq la concentration en Cr
total. La grandeur P dépend de I’activité en Oz dans le liquide comme exprimée par I’Equation
IV — 11. Elle évolue donc avec le temps et la distance a ’interface liquide/chromine, et donc

D]Eirq évolue également. Cependant, I’Equation IV — 48 doit pouvoir s’appliquer a D]éirq de méme

qu’aPet Cléirq. Le flux de Cr dans le liquide a I’interface liquide/chromine obéit a la loi suivante.

Liq
]Liq _ DLiq aCCr
Cr lx=0 = “Crlx=0 pgx Equation 1V - 50
xX=0
L’Equation IV — 48 permet d’introduire une grandeur { = % L’Equation IV — 50 peut
alors s’écrire de la facon suivante.
Liq
]Liq _ nLiq aCCr i
Cr lx=¢g = ~Cr lx=g aC \/E Equation IV - 51
(=0
Le flux de Cren x = 0, 119 it d boli phia| g% t
eTiuxdeCrenx =0y, ]Cr <=0 apparait aonc parabolique car D, <=0 € O_Z o son

par definition des constantes. Dans le cas de la seconde loi de Fick, le développement de cette

expression conduit a 1’obtention de I’Equation IV — 47 une fois le flux converti en cinétique de

Liq
CCr

g

perte d’épaisseur. Dans le cas du modele développé ici, I’expression analytique de

=0
n’est pas possible du fait de la grande complexité et du grand nombre d’équations impliquées.
11 est toutefois possible d’utiliser I’Equation IV — 47 en gardant en téte que le coefficient de

diffusion est alors une grandeur apparente. Cela peut se vérifier en comparant DEqu =0 estimeé

a partir de ’Equation IV — 49 avec la valeur obtenue a partir de I’Equation IV — 47. Dans les
deux cas, le calcul méne & une valeur proche de 102 m2.s, Les Equations IV — 49 et 47
permettent donc une bonne approximation de la cinétique de dissolution de la chromine dans

les silicates fondus.
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2.3.Comparaison entre simulation et mesure par microsonde

2.3.1. Mesures expérimentales

Des immersions d’un alliage Ni-30Cr pré-oxydé durant 24 h a 1150 °C (épaisseur
d’oxyde d’environ 10 um) ont été réalisees pour des durées de 1 et 2 h dans le liquide
(Na;0)¢25(Si05 )0 75. Le protocole des immersions est détaillé au chapitre 11 (paragraphe
2.3.). Les profils de concentration en Cr, Si et Na ont été mesurés par microsonde de Castaing.
Les résultats ont été convertis en équivalents d’oxydes Cr203, SiO2 et Na2O pour s’assurer que

le bouclage est acceptable (ici systématiquement supérieur a 97%). Les résultats des mesures

pour les 2 durées d’immersion sont donnés en Figure [V — 17.
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Figure IV - 17 : Profils de concentration en Cr20s, SiOz et Na2O aprés 1 et 2 h d’immersion dans
(Na, 0 )g25(Si0; )¢ 75 de ’alliage Ni-30Cr pré-oxydé 24 h & 1150 °C.

L’ajustement a été réalisé a partir de la solution analytique de la seconde loi de Fick
dans le cas semi-infini avec une concentration constante a la limite finie.
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X
C(x,t) = Cp, + (Coo — Cp)erfc (zﬁ) Equation IV - 52

Dans 1’équation ci-dessus, x est la distance en cm par rapport a I’interface, t le temps en
s, Co, représente la concentration lorsque x tend vers oo, C, est la concentration en x = 0, D est
le coefficient de diffusion en cm?2.s™. 11 apparait que la dispersion des mesures est d’autant plus
grande que la quantité de matiére mesurée est grande. Cela pose un probléme dans le cas de
SiO2 et Na2O car les variations de concentration de ces oxydes dues a la dissolution et la
diffusion de la chromine sont proches de la dispersion des mesures : les profils sont donc
bruités. Dans le cas de Cr20g, la dispersion des mesures est faible en comparaison avec les
variations de concentration dues a la dissolution et a la diffusion de I’oxyde : le profil de

concentration apparait ainsi plus net et exploitable.

L’Equation IV — 52 a été ajustée sur les profils de diffusion de chaque oxyde en
optimisant les valeurs de C,, C, et D sur les données obtenues aux deux temps d’immersion et
en minimisant les écarts quadratiques entre le modele et les données expérimentales. Un
phénomeéne d’interdiffusion apparait entre les trois oxydes. La diffusion du chrome génére en
retour un flux de silice et d’oxyde de sodium. Ce type de phénomene est couramment rencontré
dans les oxydes fondus [26]. Il est associé a des termes non-diagonaux non-nuls dans la matrice
de diffusion du systéme. Cette matrice de diffusion est une simplification de la
thermodynamique hors équilibre [24,25] qui postule que les flux de matiere, chaleur, électrique
ou autres sont linéairement dépendants des forces thermodynamiques qui générent ces flux
(dérivée de I’entropie créée par rapport a la grandeur transportée par le flux). Le facteur de
proportionnalité prend la forme d’une matrice contenant des coefficients cinétiques. Un flux
peut alors étre généré par n’importe quelle force thermodynamique si le coefficient cinétique
qui lie le flux et la force est non nul. En d’autres termes, le flux est lié¢ a cette force par des
phénomenes microscopiques. Dans le cas présenté ici, ces relations s’expliquent car chaque
oxyde interagit chimiquement (formation de liaisons), électriqguement ou physiquement
(encombrement stérique, déformation) avec les autres oxydes. Il en résulte une diffusion avec

un coefficient de diffusion apparent pour chaque oxyde tel que déterminé en Figure 1V — 17.

2.3.2. Comparaison entre simulation et expérimentation

Les profils simulés des espéces Cri'0$ =29 crV10Y"97, Cr,0,, 0,, Q% Q3, Q% et

Na* ont été convertis en équivalents d’oxyde Cr203 pour Cr'lo$=29* et crV10# =9~ ; si0,
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pour Q*, Q3 et Q2 ; Na2O pour Na™, de facon a traiter les résultats de la simulation de la méme

facon que les mesures brutes de la microsonde. Les profils sont présentés Figure IV — 18,

35— 105
] Simulation 1N a, O N R RN L
3 e e L
] e
2,5 1 e C - F-050
S S
— 1 L
2 ] Flg
C; E N Z Mesures E %
=] ] a microsonde L @
£1,5 1 o/ L 15 2
S ]l a 7/ L E
11, 2 X
1, L
1/ L
0,5 A ) - -2,5
] Sloz r
0 § T T T T T T T T +* 'y ¢ L —3
0 100 200 300

Distance (pm)

Figure IV - 18 : Comparaison entre simulation et mesures par microsonde de Castaing de la dissolution
de la chromine aprés 1 h d’immersion dans un liquide (Na,0 ) ,5(Si0, )75 & 1150 °C.

La simulation montre un bon accord avec les mesures expérimentales de la
concentration en Cr20s. En ce qui concerne NazO et SiO2, les données sont plus difficiles a
comparer du fait de la forte dispersion des mesures microsondes pour ces deux oxydes. La
teneur en SiO2 semble étre sous-estimée proche de I’interface liquide/oxyde avec le jeu de
paramétres utilisé pour cette simulation. Inversement, la teneur en NaO est légérement
surestimée. Les coefficients de diffusion de cette simulation proviennent d’une premicre étude
par dynamique molaire [27] et pourraient é&tre amenés a changer avec le développement de

potentiels empiriques d’interaction du Cr'"" plus performants dans ce type de liquide.

2.4. Simplification du modele pour des applications en corrosion

2.4.1. Phénomeénes influencant la dissolution de la chromine
Parmi les différents phénomenes pris en compte dans le modele, seul un petit nombre
ont une influence significative sur la diffusion du chrome dans le liquide. Il a déja été démontré

dans la section 2.2.1. que le champ électrique n’a que peu d’influence. Le méme constat peut
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étre fait pour le champ de vitesse. Le déplacement total du chrome dd au champ de vitesse apres
1 h de simulation représente 1 um, alors que le profil de concentration s’étend sur environ 200
pum. De méme, les propriétés acido-basiques (pNa2O) ne varient que trés peu dans le liquide

durant la dissolution et la diffusion du chrome comme montré dans la section 2.2.2.

D’un autre c6té, ’activité en O2 semble avoir une influence certaine sur la diffusion du
chrome dans le liquide et sur la cinétique de dissolution de la chromine. Comme le montre
I’Equation IV — 49, le coefficient de diffusion du chrome total dépend du parametre P (fraction
de Cr'"" parmi le Cr total dans le liquide). Or ce paramétre dépend de I’activité en O* mais
¢galement de D’activité en O2 dans le liquide (Equation IV — 11). De plus, activité en O2
détermine la quantité de Cr¥' prés de I’interface et donc la solubilité du chrome qui intervient
dans I’Equation IV — 47. Ainsi, deux parametres déterminants la cinétique de dissolution de la

chromine sont dépendants de ’activité en Oz dans le liquide.

2.4.2. Proposition d’un modéle simplifié

Il apparait dans la section précédente que lorsque 1’on s’intéresse uniquement a la
dissolution de la chromine dans le liquide silicaté, certains phénomenes peuvent étre négligés.
Ces approximations conduisent a un mod¢le de dissolution simplifié qui a pour avantage d’étre

plus simple, et donc plus rapide a simuler.

Les espéces Cr'!', CrV! et O, semblent former ce systéme simplifié pour la description
de la dissolution de la chromine. En effet, le champ électrique et le champ de vitesse ont une
influence négligeable sur la diffusion du chrome (section 2.3.1.). De méme, les propriétés acido-
basiques du liquide (i.e. activité en Na;O) ne sont pas impactées par la dissolution de la
chromine : les réactions entre Q" ne sont donc pas nécessaires (dans le cadre des compositions
binaires Na>O-SiO»). En considérant que le liquide est a I’équilibre thermodynamique, il est
possible de remplacer la réaction de dissolution de la chromine (Equation IV — 8 et 17) en
imposant la solubilité de Cr''" a I’interface chromine/liquide. Dans le liquide, seule la réaction
d’oxydation du Cr'' et CrV! est nécessaire. Le modele simplifié correspond aux équations

suivantes.

0C
ot

-3 3
= Dy - V2Cppm — k(HOZ /a.K- Cepmmn - Co, /2 — CCrVI) Equation IV - 53
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0Cc 1 _3 3
atr = D¢,vi - V2Cqpvt + k(Ho2 /a. K- Cepmn - Co, 4 — CCrV') Equation IV - 54
6C0 3 _3 3
atz = Do, * VZCO2 - Zk(HOZ /K. Cepmn - Co, 4 — CCrVI) Equation IV - 55

Le terme Hop, correspond a la constante de Henry telle que définie par I’Equation IV —
15, k est la constante cinétique de la réaction de d’oxydation du Cr'"' en Cr¥! qui a la dimension
st (fixée arbitrairement & 0,01 s* pour atteindre rapidement 1’équilibre thermodynamique). K
est la constante d’équilibre de cette réaction. Son expression en fonction de la constante K,

(Equation 1V — 11) est donnée ci-dessous.

CCI‘VI — = Kolo—(Y—X—3/2)pNa20

K= _
CcruiPo, /4 Equation IV - 56

Dans cette expression X et Y sont les valences en oxygeéne de Cr'"' et de CrV
respectivement (Tableau IV — 3: section 1.1.2.). Les nouvelles conditions aux limites sont

données ci-dessous.

Tableau IV - 5 : Conditions aux limites pour le nouveau modele de dissolution de la chromine.

En x = 0 (interface liquide/chromine) En x = L (500 pm)
CCI‘IH = S = Kd . Ctotal . 10(X—3/2)pNa20 aCCrIII _ O
Jt
0Cc 1 _ aCcvi o
0x - ot -
aCOZ aCOZ
6X - at -

Les conditions initiales imposent une concentration nulle en Cr'" et CrV! dans le liquide

et une concentration constante en O égale a Ho, Py, (avec Po, la pression partielle d’O dans

I’atmosphere surplombant le liquide).

De facon a vérifier que les deux modéles font des prédictions proches, une simulation a
eté réalisée pour le liquide (Na,0)g25(Si02)0,75 & 1150 °C en utilisant les mémes donnees

qu’au cours de la simulation précédente (Tableau IV — 1 et 3). La méthode de résolution et la
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précision sont également les mémes (détaillée dans a la section 4 du Chapitre 1I). La

comparaison entre les deux modeéles est donnée Figure 1V — 19.
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= i =
3 400 - —Crlll (modéle) o
s =
E ~CrVI (simplification)| =
£300 1 e Lo B
§ —CrVI (modéle) E
E 2004 NN 02 (simplification) 5
g ]
o —02 (modele) [ 005 2
100
S e S
0 100 200 300

Distance (um)

Figure IV - 19 : Profils de concentration du Cr'"', CrV! et O prédit par le modeéle complet (modeéle) et par
la version simplifiée (simplification) développée dans cette derniére section.

Les résultats des deux modéles sont en parfait accord, ce qui prouve que les phénoménes
influant sur la diffusion du chrome dans le verre et la dissolution de la chromine ont bel et bien
été identifiés. Le modele simplifié a pour avantage de demander moins de données d’entrée (3
coefficients de diffusion, S, K, Ho, et k), ce qui permet de I’adapter a d’autres compositions de
liquides silicatés. Il est environ 1000 fois plus rapide a exécuter ce qui permettrait de réaliser
des simulations a 2 ou 3 dimensions, voire des procédés industriels complets. Il possede les
mémes isomorphies que le modéle précédent, ce qui permet de caractériser la cinétique de
dissolution par kg, Dgd et S¢9. En revanche le modéle ne prend pas en compte la récession de
I’interface, I’¢électroneutralité, la diffusion des autres especes du verre (Si, Na ...), et suppose

que la dissolution de I’oxyde ne modifie pas les propriétés du liquide. Cette forme simplifi¢e

est appelée modéle de dissolution dans la suite de ce manuscrit.

Conclusion

Un modele de dissolution de la chromine en milieu liquide silicaté a été proposé dans
ce chapitre. La description thermochimique du systeme défini ici comme un pseudo quaternaire

Na20-Cr203-02-SiO2 a montré un bon accord avec les données expérimentales issues de la
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littérature. Notamment, la description du liquide Na;O-SiO> comme un mélange de Q"
interagissant via des réactions permet d’expliquer 1’évolution de pNa2O. De plus les enthalpies
libres de réaction obtenues sont cohérentes avec les enthalpies de réaction des silicates de
sodium de la base de données FactSage. Cette description thermochimique a été implémentee
dans le modeéle de dissolution de la chromine avec des phénomeénes de transport de matiere (i)
par diffusion sous I’effet d’un gradient de potentiels chimiques, (ii) par migration sous 1’effet
d’un champ électrique (induit par la diffusion des ions dans le liquide), (iii) par la migration
sous I’effet d’un champ de vitesse (généré par les variations de pression dues a la diffusion et
la migration dans le liquide). Le modele a montré un bon accord avec les mesures
expérimentales effectuées par microsonde de Castaing. 1l a également montré que le phénomeéne
d’interdiffusion pouvait émerger de régles simples (principes d’électroneutralité et d’équilibre
mécanique), et pas nécessairement d’une matrice de diffusion qui traduit quant a elle I’existence
de liaisons chimiques plus ou moins fortes entre les éléments du liquide. Enfin, ce modeéle a été
simplifié pour étre applicable & des cas de dissolution en géométrie plus complexe (2 ou 3

dimensions), ou a des cas de corrosion d’alliages chromino-formeurs.
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Chapitre V : Théorie de la dépassivation et

expérimentation

Au cours du Chapitre I1I, le phénoméne de dépassivation a été clairement mis en
évidence grace a des mesures de potentiel de corrosion de 1’alliage et des épaisseurs de la
couche d’oxyde de chrome. Un mod¢le de dissolution de la chromine le plus complet possible
a été développé au cours du Chapitre 1V, et une forme simplifiée a été proposée. Le présent
chapitre a pour but d’exploiter les aspects vus au cours des chapitres précédents et de les étendre
de facon a identifier I’origine de la dépassivation. Le développement d’outils prédictifs devient
alors possible. Un modele de corrosion des alliages chromino-formeurs en milieu silicate fondu
est dans un premier temps proposé et étudié. Dans un deuxiéme temps, une méthode permettant
de déterminer les paramétres manquants permettant de généraliser ce modéle a tous les liquides
silicatés est développée. Enfin, les prédictions du modele de corrosion sont confrontées aux

constats expérimentaux du Chapitre 111.

2. Modele de corrosion/dépassivation

2.1.Formulation du modele

2.1.1. Croissance de la chromine par oxydation dans le liquide silicaté
A la fin du Chapitre IV, une version simplifiée du modéle de dissolution de la chromine
a été formulée. Les travaux de these de Schmuker [1] ont permis de montrer que la cinétique de

corrosion d’un alliage en milieu silicate fondu résulte de la somme de la cinétique de dissolution

et de la cinétique de formation de la couche d’oxyde. La cinétique de croissance (%)f obéit
orm

a une loi parabolique décrite par I’Equation V — 1 (avec e I’épaisseur de 1’oxyde de chrome et

kp, la constante parabolique de formation).

de k
<_) =_P Equation V - 1
dt form €
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L’état de I’art de I’oxydation haute température des alliages Ni-Cr a été abordé au cours
du Chapitre | section 3, montrant que le mécanisme de croissance de la chromine reste
controversé. En effet, les mémes auteurs sont amenés a conclure que dans certains cas,
notamment lors de la croissance de la chromine sous forte pression d’O (> 0,2 atm), le défaut
majoritaire est la lacune de chrome, tandis que le chrome interstitiel semblerait contréler le
mécanisme de croissance dans les atmospheres ou les pressions partielles d’oxygeéne sont
comprises entre 10 et 0,2 atm. Aussi, dans la suite de ce chapitre, nous ne considéreront que
les conclusions des différents auteurs ayant statué sur la présence majoritaire de chrome
interstitiel, et qui ont ainsi pu proposer un mécanisme cohérent de croissance de Cr20Osz au sein

d’un milieu silicaté¢ fondu [2—6].

Dans cette situation, I’évolution de la constante parabolique de formation k,, avec la

pression d’O2 externe s’exprime a I’aide de I’Equation V — 2.

S -3 H
k, = Ay (1 —Po, /4') Equation V - 2

Avec a = Une constante de méme dimension que k, et Py, le rapport entre la pression

1

d’oxygene externe (atmosphere ou liquide silicaté dans le cas présent) et la pression d’oxygéne
qui régne a I’interface alliage/chromine. Dans le but d’appliquer I’Equation V — 2 a un alliage
immergé dans un liquide, la pression d’oxygeéne est remplacée par la concentration (mol.m™).

L’Equation V — 3 est ainsi proposeée.

C s
ref 02|int i
k, =k 1—-|——= Equation V - 3
p p C ref
2
Avec kpref la valeur de k, sous air (pression d’oxygéne importante), C02|int la

ef

concentration en Oz a I'interface liquide/chromine et Co,"® une concentration fictive

correspondant a la pression d’Oz a I’interface alliage/chromine. Si la concentration Cq, |int est

importante devant Cq, ref la constante parabolique de formation de I’alliage est proche de kpref.

Dans le cas contraire, k,, prend une valeur plus faible.

L’oxydation de I’alliage conduit a la consommation de I’oxygene du liquide. La relation
entre le flux d’O2 dans le liquide et la cinétique de croissance de la couche de chromine est la

suivante.
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3 kp _
_— EquationV -4

I WV e

int
Avec ”Ehnt ” I’intensité du flux d’O- dans le liquide a I’interface chromine/liquide et
V., le volume molaire de la chromine (m3.mol™). Ainsi un appauvrissement de la quantité d’O2

dans le liquide diminue la cinétique de croissance de la chromine (Equation V — 3), et améne

donc a un flux d’O; plus faible (Equation V — 4).

2.1.2. Systéme d’équations
Le systéme d’équations reprend donc le systéeme décrivant 1’évolution des
concentrations en Cr''', CrV! et O, (Chapitre 1V 2.3.2.), de méme que les conditions liées a la

croissance de la couche d’oxyde.

Dans le liquide :

aC
f;:trm = D¢y - VZCCrIII -k (1‘102_3/4 K- Cepmnr - (:023/4 - CCr‘”) Equation V- 5
0Ccv1 2 -3/ 3 i
Framie Depvt - VECipvr + k(H02 4-K:Cgpmr - Co, "4 — CCrVI) Equation V - 6
aC 3
622 = Dy, - V2Co, — Z1<(Hoz‘3/4 +K - Cgan + Co, 7+ = Cewt) Equation V - 7

A Dinterface chromine/liquide :

—Dg -VC02|_ =—" Equation V - 8

2

rml_ =S Equation V - 9

L’¢équation d’évolution de I’épaisseur d’oxyde :

k —
% =_P_ Vi ”]cﬂ“l Equation V - 10
dt e 2

int
L’Equation V — 8 rend compte de la consommation d’O2 par la couche d’oxyde en

croissance. L’Equation V — 9 traduit 1’équilibre de concentration en Cr'"! dans le liquide qui
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résulte de la dissolution de la chromine. Enfin, I’Equation V — 10 est la somme des cinétiques

de formation et de dissolution de 1’oxyde. Le flux de chrome a I’interface chromine/liquide

— . . .
||]Cr111 |int ” peut étre calculé a 1’aide de la relation suivante :

- —

aC
V- Jopm et

|_ = Equation V - 11
int ot

int

2.1.3. Paramétres du modéle
Le systeme d’équations donné ci-dessous est appliqué a un exemple & une dimension
d’espace semi-infini, la position x = 0 correspondant a I’interface chromine/liquide.

L’introduction de grandeurs sans dimension permet d’éliminer certaines constantes.

D i D;

R! = i .
kpref D, Equation V - 12

>
I

=<

ot

Le temps adimensionnel £ peut étre vu comme le temps propre de la cinétique chimique.
Apres une durée de quelques t, le systéme aura convergé vers 1’équilibre thermodynamique. La
longueur adimensionnelle X permet de lier le temps propre de la cinétique chimique et la
cinétique de croissance de I’oxyde. La grandeur kpref devient I’unité de base des grandeurs
paraboliques (de dimension longueur?.temps™) telles que la diffusivité du systéme D. Enfin, le

ratio de diffusivité R! traduit la cinétique de diffusion relative entre les espéces chimiques i et
Cr'”.

Ainsi les Equations V - 5 & 7 deviennent :

aC - 0%C :
(;:gm =D- 6)’;:;111 _ (H02—3/4, K- CCrm . C023/4 — CCrVI) Equaﬂon V-13
2
aC(;:{VI _ ﬁ . RCrVI . % + (H02—3/4 K- CCrHI . C023/4— — CCrV[) Equation V - 14
ac ~ 0%°Co, 3 :
622 =D-RO2- 6)’2(2)2 — Z(H02_3/4 K- Cep C023/4 — CCer) Equation V - 15

Les conditions en x = 0 deviennent :
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3/
4
- aC 3 Co, |, 1
—D-RO:. # =—:-|1- 2|r‘§ft = Equation V - 16
[3)'¢ . 2V, Co, e
Ceput |int =S Equation V - 17
L’évolution de 1’épaisseur sans dimension devient :
Y
4
de Co, | 1 Vi
—=(1- 2|mft == ”]cﬂ” ” Equation V - 18
dt cozre e 2 x=0

Le flux de Cr¥! au travers de la couche d’oxyde est nul car cette espéce ne peut diffuser
a travers cette limite. A I’autre limite (idéalement I’infini), les concentrations sont constantes.
De facon a s’assurer que les dimensions finies du domaine spatial sont suffisamment grandes
pour ne pas influer sur les profils de concentration (et ainsi conserver I’approximation du

domaine semi-infini), la longueur du domaine L, est ajustée a 1’aide de I’Equation V - 19.

Liot=3" \/2 -max(D - RY) - Egpa) Equation V - 19

Avec tg,, le temps adimensionnel total de la simulation. Cette formule assure que le

front de diffusion de I’espéce diffusant le plus vite n’atteint que le tiers du domaine spatial.

Ce systéme d’équations fait apparaitre six paramétres : la solubilit¢ du Cr'' S, la

constante d’oxydation de Cr'"' K, la diffusivité globale D, la constante de Henry Ho_, les ratios

de diffusivité de Cr¥' et O, respectivement RET " et RO2. Ces grandeurs déterminent 1’évolution

des concentrations dans le liquide de méme que 1’épaisseur de 1’oxyde.

2.2.Simulation

2.2.1. Le liquide N3S

Les données nécessaires a I’application du modele de corrosion dans le liquide N3S a

1150 °C ont pu étre déterminées au cours du Chapitre IV. L’alliage correspond a la composition

Ni-30Cr dont le kpref vaut 5 1018 m2.sL. Ces valeurs sont données dans le Tableau V - 1.
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Tableau V - 1 : Parametres utilisés pour simuler la corrosion de I’alliage Ni-30Cr dans le liquide N3S a

1150 °C.
Parameétres Valeurs
S 412 mol.m™
K 7,019 atm®-"
Ho, 2000 mol.m3.atm™
D 2600
rerV! 0,5385
ROz 2,067
Vi 2,912 10° m.mol

Le temps adimensionné de la simulation est de 1000 £. Les résultats sont donnés sous
forme de graphiques comportant des axes adimensionnés et leur équivalent réel. Pour cela, la
constante cinétique de réaction k a été arbitrairement implémentée a 0,01 s : cela implique
qu’aprés quelques centaines de secondes (quelque ) le systéme est chimiquement proche de
1’équilibre thermodynamique. La durée de 1000 t représente donc 27,8 heures. La pression d’O>
externe vaut 0,2 atm, ce qui correspond a une concentration de 400 mol.m™ dans le liquide N3S.

L’épaisseur du pré-oxyde est de 2 um (soit 8,94 X).

La méthode de résolution du systéeme est la méme que celle déja utilisée au Chapitre IV
(détaillée au Chapitre 11). De facon a obtenir le résultat le plus cohérent, la concentration Coz‘“*f
est déterminée a partir de la précision implémentée dans le solver (reltol et abstol). Elle est
calculée comme 10 - abstol /reltol. Cette valeur doit étre aussi petite que possible devant la
concentration initiale en Oz dans le verre : dans les cas présentés ici reltol = 0,001 et asbtol =
0,00001 mol.m™. La concentration Cozref vaut ainsi 0,1 mol.m=, ce qui peut étre considéré
comme suffisamment petit devant la concentration initiale en Oz dans le liquide (de I’ordre de
la centaine de mol.m?). Initialement, les concentrations en Cr'"' et CrV' sont nulles dans le
liquide. La concentration en O est calculée a partir de la pression d’O2 dans 1’atmosphére et de

la constante de Henry Ho, .

Le résultat de la simulation sur les profils de concentration de Cr'"', CrV! et O dans le
liquide est donné Figure V — 1, les profils de concentration de Cr total et de O2 pour 200, 400,
600, 800 et 1000 t sont donnés Figure V — 2.
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Figure V - 1 : Profils de concentration en Cr'", Figure V - 2 : Profils de concentration en Cr et Oz
CrV'et O, dans N3S & 1150 °C aprés 1000 £ (27,8 dans N3S a 1150 °C a differents temps de
h). simulation.

Il apparait sur la Figure V — 1 que les allures des profils de concentration en Cr'' et CrV!
sont différentes. Le profil de concentration de Cr'"" présente la forme classique a décroissance
monotone d’un profil de diffusion (fonction erreur de Gauss). En revanche le profil de CrV!
présente une allure particuliere avec une valeur faible proche de I’interface, un maximum plus
loin dans le liquide, puis des valeurs plus faibles vers le cceur du liquide. Cette forme s’explique
par la distribution de la concentration en O2. Proche de I’interface la concentration est faible a
cause de la consommation d’une partie de 1’oxygene par la croissance de I’oxyde. Plus loin de
I’interface, la concentration en Oz est plus importante : I’oxydation de Cr'"' permet de former le
CrV!' en concentration plus importante. En continuant a s’éloigner de I’interface, la
concentration en Cr'"" devient plus faible car la diffusion n’a pas permis de transporter le Cr'' &
cette distance. Cette plus faible concentration en Cr'!' cause une diminution de la concentration

en CrV',

L’allure générale du profil de concentration en Cr total (Figure V - 2) est proche d’un
profil de diffusion classique modélisé par la fonction erreur de Gauss. La concentration en Cr
proche de I’interface correspond a la limite de solubilité de Cr'" car la concentration en O est
trés faible a cette interface : la formation de CrV' n’est donc pas favorisée. Ce dernier point a
été expérimentalement constaté par Schmucker lors de ces travaux de these [1] dans le cas du
liquide N3S, mais également 0,75NB2,75S et 2,3NB5S. Cela implique que ces liquides ont été

appauvris en oxygeéne par la croissance de la couche de chromine. Le trace des profils de
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diffusion du Cr total et de O2 pour différents temps (Figure V — 2) montre que les profils

conservent une forme proche durant la simulation.

La Figure V — 3 présente 1’évolution de 1’épaisseur d’oxyde de chrome sur 1’alliage

durant la simulation.
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Figure V - 3 : Evolution simulée de I’épaisseur d’oxyde sur I’alliage Ni-30Cr immergé dans N3S & 1150 °C.
(@) : sur 30 h ; (b) sur les premiers instants.

De prime abord 1I’évolution de I’épaisseur d’oxyde semble parabolique. Cependant une
diminution peut étre constatée aux premiers instants. Cette derni¢re s’explique par la présence
d’une couche initiale (pré-oxyde) qui réduit la cinétique de croissance alors qu’en parallele,
I’absence de chrome dissout dans le liquide génére une dissolution rapide de Cr2Os. Il est
¢galement a noter que 1’augmentation de I’épaisseur qui suit cette diminution (jusqu’a 1 h)
semble étre bien plus rapide que celle qui prend place aprés 1h d’immersion, et ce en tenant
compte de I’allure parabolique de la croissance. Il semble donc nécessaire de définir des
grandeurs permettant I’analyse de la cinétique de croissance. Il a donc été choisi d’introduire la
constante globale de formation g (Equation V — 20), ainsi que la constante de dissolution
parabolique kg (Equation VV — 21). La constante kp définie par I’Equation V — 3 permet de

compléter cette description.

de )
g=e- E Equation V - 20
V. 2
kq = 2t (7m ||]Crm|X=0||) Equation V - 21
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L’évolution de ces grandeurs avec le temps pour la méme simulation (données du
Tableau V — 1) est donnée ci-dessous.

(a) Temps sans dimension (b) Temps sans dimension
0 250 500 750 1000 0

[=2}
[y
=2

T

6

to

H— Régime de dissolution

w
Lt
w
|
|
| .

L ~t~. Régime transitoire
Régime de .
dissolution

N
A
T
e
0
'S
T
=
oo

\\

[%)
Ll
w
L
=
=)

o
R
Régime parabolique
permanent
o =)
PN
Constante parabolique sans dimension
[
T
=
=y

Constante parabolique sans dimension

,_
A
=
o
.

e
2
[5]

|

Constante parabolique (10" cm?.s™)
Constante parabolique (1072 cm?.s)

i=
(=)
(=]
=

w1
o
=1

0 5 10 15 20 25
Temps (h) Temps (h)

Figure V - 4 : Evolution des grandeurs paraboliques avec le temps pour ’alliage Ni-30Cr immergé dans le
liquide N3S & 1150 °C. (a) : sur 30 h ; (b) sur les premiers instants.

Il apparait sur la Figure V — 4 que trois régimes peuvent étre identifies. Le premier est
le régime de dissolution avec k,, proche de kpref, une grandeur k4 qui diminue et une grandeur
g qui augmente. Ce régime initial correspond a une prépondérance de la dissolution de I’oxyde
sur sa formation. Lors de la dissolution de 1’oxyde, une quantité importante de Cr¥' est formée
car I’oxygene n’est que peu consommeé par la croissance de I’oxyde. La cinétique de croissance
de I’oxyde (bien que faible) est donc celle donnée par kpref. Avec la diminution de ’épaisseur
de chromine, sa formation, et donc la consommation d’O2 devient plus importante. La
concentration en O2 diminuant, le Cr¥' est réduit en Cr'' limitant ainsi la dissolution de la
couche d’oxyde, ce qui permet d’expliquer le minimum de kg a 30 min sur la Figure V — 4.
L’oxygeéne étant moins disponible, k, diminue, faisant également diminuer g. Les mémes
simulations réalisées sur des temps plus courts et en sortant les valeurs de concentrations en Og,
Cr'"" et CrV! prés de I’interface chromine/liquide ont confirmé ces interprétations. Au cours du
second régime, a savoir le régime transitoire, les constantes paraboliques (kp, kq et g) tendent
vers des valeurs fixes aprés une période de transition de plusieurs dizaines d’heures. Cette durée
varie avec les coefficients de diffusion et 1’épaisseur du pré-oxyde. Enfin, le troisieme régime
correspond a des valeurs de constantes paraboliques qui n’évoluent plus avec le temps. Ce

dernier régime est le régime parabolique permanent.
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Il apparait que le régime parabolique permanent est la clé pour déterminer la cinétique
de croissance de 1’oxyde. Le modéle montre que la quantité d’O dissout dans le liquide peut
influer de fagon importante la cinétique de croissance de la chromine. Ce dernier point rejoint

les hypotheses formulées au Chapitre I11.

Enfin, il est important de préciser que certaines données d’entrée du modele ne sont pas
encore parfaitement connues : ¢’est le cas de Ho, et de R. Il serait donc prématuré de comparer

les résultats du modéle avec des mesures expérimentales de I’épaisseur.

2.2.2. Régime parabolique permanent et dépassivation

De facon a étudier le régime parabolique permanent de la croissance de 1’oxyde, des
simulations ont été réalisées avec une épaisseur de pré-oxyde de 0,01 X (soit 20 nm). En effet,
les simulations ont montré que les régimes de dissolution et transitoire étaient d’autant plus
courts que 1’épaisseur du pré-oxyde était faible. Le temps de simulation choisi est de 500 f,
durée suffisante pour atteindre le régime parabolique permanent. Les parameétres sont variés
autour des valeurs du Tableau V — 1 pour des valeurs représentatives des liquides silicatés.

Lorsqu’une valeur devient variable, les autres sont égales aux valeurs du Tableau V — 1. Le but
est de déterminer I’influence des six paramétres S, K, D, Ho,, RC™" et ROz sur la cinétique de
croissance de la chromine. L’évolution des trois grandeurs paraboliques kp, kq et g est donnée

Figure V —5.
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Figure V - 5 : Evolution des grandeurs paraboliques avec les six paramétres ; () : S; (b) : K; (c) : D ; (d) :
Ho, ; (e) : RO (f) : ROz (valeurs de références dans le Tableau V — 1).

Trois zones ont été mises en évidence. Le label « pas d’état passif » indique que les

grandeurs g et k, convergent vers zéro ce qui correspond a la dépassivation de I’alliage. Le
label « croissance limitée » indique que toutes les grandeurs ont convergé vers des valeurs
positives et que k,, est sensiblement inférieur a kpref, ce qui indique une limitation de la

croissance par la diffusion de ’oxygeéne dans le liquide. Le label « croissance intrinséque »
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indique que les grandeurs ont convergé vers des valeurs positives avec k,, trés proche de kpref

ce qui implique que la croissance de I’oxyde n’est pas limitée par la diffusion de I’oxygeéne dans

le liquide.

Le modele prédit donc une dépassivation liée a I’impossibilité d’assurer la croissance
d’une couche de chromine par manque d’oxygene dans le liquide et par dissolution trop rapide.

L’étude de la Figure V — 5 permet de formuler les conclusions suivantes.

> L’augmentation de la limite de solubilité S de Cr'"!

conduit a une cinétique de dissolution
de la couche d’oxyde plus importante, mais également a une diminution de la cinétique
de formation de I’oxyde (Figure V — 5 (a)). L’augmentation de ce parametre conduit a
une plus grande quantité de Cr dans le liquide et donc une cinétique de dissolution plus
grande. De plus, une plus grande quantité de Cr''" est disponible pour étre oxydé en CrV!
dans le liquide, ce qui diminue la quantité d’O2 disponible pour la croissance de 1’oxyde.

Il en résulte une diminution de la croissance globale de 1’oxyde et une dépassivation si

S prend une valeur trop importante.

> L’augmentation de la constante d’oxydation K de Cr'"' en CrV! conduit & une plus forte
cinétique de dissolution de la chromine, car la quantité de Cr dans le liquide augmente
(Figure V —5 (b)). Elle conduit également a une diminution de la cinétique d’oxydation
de I’alliage car une partie de I’oxygene du liquide est consommée par I’oxydation de

Cr'"". Cependant I’influence n’est pas trés marquée.

> Une diffusivité D des espéces du liquide plus importante augmente les cinétiques de
dissolution et de formation de la chromine (Figure V — 5 (¢)). Ce dernier point s’explique
car I’oxygene est plus rapidement transporté vers la couche d’oxyde croissante. Lorsque
I’approvisionnement en O est limitant, 1’augmentation de D a un effet bénéfique car il
augmente la croissance globale de la couche de chromine. Lorsque I’approvisionnement
en Oz n’est plus limitant pour la croissance de la couche d’oxyde, I’augmentation de D
a un effet néfaste car seule la dissolution est augmentée. En effet, Oz permet I’oxydation

de Cr''"en CrV! ce qui augmente la quantité de Cr dans le liquide.

> La constante de Henry de Oz, Hp,, dans le liquide a I’effet le plus significatif sur la

cinétique de croissance de 1’oxyde (Figure V — 5 (d)). Si sa valeur est faible, alors la
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couche d’oxyde ne peut pas croitre. Si elle est élevée, la couche d’oxyde croit, limitée
par sa cinétique de croissance intrinseque, et sa dissolution peut étre élevée car
’oxygéne disponible permet I’oxydation de Cr'"' en CrV!. Il existe donc une valeur

précise de Hp, permettant de maximiser la cinétique de croissance globale de 1’oxyde.

> Le ratio entre diffusivité de Cr¥' et Cr'' (RE™") a un effet limité sur la croissance de
couche d’oxyde (Figure V — 5 (e)). Lorsque ce parameétre augmente, la cinétique de
croissance globale de 1’oxyde augmente et la cinétique de dissolution diminue.
L’explication vient de la forme du profil de concentration en Cr¥' (Figure V — 1). Ce
profil présente un gradient de concentration qui dirige le flux de Cr¥! vers I’interface
oxyde/liquide. L activité en O étant faible proche de I’interface, CrV! est réduit en Cr'"!
en produisant O, ce dernier permettant la croissance de la couche d’oxyde. Ainsi Cr""
fait office de vecteur d’O». Cependant cela n’est vrai que dans le cas ou la croissance de
la couche d’oxyde est limitée par I’apport en Oz. En se réduisant, Cr¥' produit Cr'"!

proche de I’interface ce qui limite la cinétique de dissolution.

> Le ratio entre la diffusivité de Oz et de Cr'' (RO2) est un paramétre clé pour estimer la
cinétique de croissance globale de I’oxyde (Figure V — 5 (f)). Ce paramétre rend compte
du transport en Oz vers la couche d’oxyde. Plus ce paramétre est important, plus la
cinétique de formation de I’oxyde est importante avec une dépendance significative. De

plus, la cinétique de dissolution de I’oxyde n’est que faiblement impactée par ROz,

En somme, le liquide étant le plus propice a dépassiver un alliage Ni-Cr est un liquide
contenant peu d’oxygéne dissout et diffusant lentement, avec une limite de solubilité en Cr'"

importante et une viscosité soit trés importante, soit trés faible.

Parmi les grandeurs précédemment citées, la constante de Henry Hg, est la moins bien
connue. C’est pourtant le facteur déterminant pour s’assurer de la validit¢ du modele et de

I’explication théorique de la dépassivation présentée ici.
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3. Diffusion du chrome et dosage indirect de I’oxygéne

3.1.Prédiction du modele de dissolution

La section précédente a permis de déterminer que la connaissance de la concentration
et de la diffusion en O dissout dans le liquide silicaté est un point clé pour permettre
I’application du modéle de dissolution. Peu de méthodes permettent d’accéder a ce paramétre.
A basse température en milieu aqueux, les méthodes électrochimiques sont employeées a cette
fin. Cependant en milieu silicate fondu les mesures de polarisation de Tilquin et al. [7] ont
révélé que le systeme électrochimique de 1I’oxygene était complexe et peu réversible ce qui rend
a ce jour impossible de déterminer la concentration en O dissout par ces méthodes. Sasabe et
Goto [8] ont réalisé des mesures de perméabilité a I’oxygeéne d’oxydes fondus. Leurs résultats
montrent que sous air la concentration en O dissout dans le systeme PbO-SiO. a haute
température peut varier de quelques dizaines & quelques centaines de mol.m et diminue avec
I’augmentation de la température. La grande fluidité des liquides étudiés dans le présent travail

ne permet malheureusement pas de reproduire ce montage.

LLa méthode développée ici exploite les relations intriquées de la diffusion de Cr'!!, CrV!
et Oz lors de la dissolution pure de la chromine. Au cours du Chapitre 1V, la constante de Henry
de ’oxygene avait été estimée en ajustant la concentration en chrome total (Cr'"' + CrV!) a

I’interface chromine/liquide de fagon a ce qu’elle corresponde a la mesure expérimentale.

En utilisant le modele de dissolution développeé a la fin du Chapitre IV et en connaissant
5 parametres (i.e. S, K, Ho,, R et RO2), il est possible de simuler le profil de concentration
en chrome dans le liquide. Comme discuté dans le Chapitre IV et au cours de la section 1.2.1.,
la forme du profil ne donne aucune information sur les 5 parametres d’entrée car la forme
génerale du profil est trés proche de la fonction erreur de Gauss (erfc) solution de la seconde
loi Fick dans la géométrie considérée ici. La forme du profil ne permet donc pas d’obtenir des
informations autres que le coefficient de diffusion de Cr total. Cependant la concentration en

Cr total a I’interface chromine/liquide est tres dépendante des parametres S, K, Hq, et ROz (et

. VI . . . \ r
dans une moindre mesure de R®"). Ainsi, si 4 des paramétres d’entrée sont connus et que la
concentration en Cr total a I’interface est également connue, alors le cinquiéme paramétre peut

étre déterminé a 1’aide du modéle.
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Un exemple est donné dans le cas des liquides N3S, N2S, 0,75NB2,75S et 2,3NB5S.
Les parametres d’entrée du modéele de dissolution sans croissance de I’oxyde S, K, RC"! gt RO2
pour les 4 liquides a 1150 °C sont donnés dans le Tableau V — 2. Le paramétre d’entrée inconnu

est Hp,. Les valeurs de S et K ont pu étre déterminées a I’aide des travaux de Khedim et al. [9]

et de Schmucker et al. [10]. Par souci de simplicité et par manque de données, les ratio RCr et
ROz sont supposés constants pour tous les liquides. Des simulations sont réalisées avec
différentes valeurs de Ho, sous pression d’O2 ambiant (0,2 atm) pour les 4 liquides. La valeur

de sortie est la concentration en Cr total a I’interface chromine/liquide. Le tracé de ces courbes

de concentration en Cr total en fonction de H, est donné Figure V — 6.

Tableau V - 2 : Paramétres utilisés pour déterminer la relation entre concentration en Cr a ’interface
chromine/liquide et concentration en Oz dans le liquide & 1150 °C.

N3S/2,3NB5S 0,75NB2,75S N2S
S (mol.m®) 412 330 295
K (atm?7) 7,019 2,3125 15,077
ReV! 0,5385
RO: 2,067
1,400 4ttt P

N3S5/2,3NB5S

7 — 0,75NB2,758

0,200 - F
1 —--N2S

0,000 —
0 2000 4000 6000 8000 10000

Constant de Henry (mol.m*3.atm™)

Figure V - 6 : Evolution de la concentration en Cr & I’interface chromine/liquide pour différents liquides
étudiés a 1150 °C sous pression d’O: externe de 0,2 atm (données du Tableau V - 2).
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Le cas Hp, = 0 correspond a la limite de solubilité de Cr'™. Lorsque Hq, augmente, la

formation de Cr¥! entraine une augmentation de la concentration en Cr jusqu’a atteindre la
limite thermodynamique donnée par les mesures de solubilité de Khedim et al. [9] et de
Schmucker et al. [10] sous une pression d’Oz externe de 0,2 atm. La valeur de 2000 mol.m"
3.atm™ dans le liquide N3S & 1150 °C peut étre retrouvée en reportant la teneur de 0,83 obtenue

au Chapitre IV sur la Figure V — 6.

La méthode se révele donc peu sensible dans le cas du liquide 0,75NB2,75S car la
concentration en Cr converge rapidement. La méme conclusion peut étre faite pour les cas ou

la concentration en O dissout est importante.

3.2.Profil de concentration en chrome dans le liquide
Le protocole d’immersion utilisé pour déterminer la cinétique de dissolution de la
chromine détaillé au Chapitre Il et utilisé au Chapitre IV dans le cas du liquide N3S a été
appliqué pour les liquide de compositions N3S, N2S, 0,75NB2,75S et 2,3NBS5S. L’alliage Ni-
30Cr pré-oxydé 24 h a 1150 °C a été utilisé. Les essais d’immersion ont été réalisés pendant 1

ha 1150 °C.

Une image de la zone analysée par microsonde de Castaing sur I’échantillon N2S trempé
est donnée en Figure V — 7. La couche d’oxyde a une épaisseur de 10 um, ce qui est suffisant
pour négliger sa formation au cours de 'immersion. La zone sélectionnée ne présente pas de
décollement de I’interface verre/oxyde, ce qui permet de repérer la position x = 0 de cette
interface afin d’ajuster le profil de concentration mesuré. 1l est a noter que la phase chromate
de sodium, mise en évidence dans ce verre au cours du Chapitre III, ne s’est pas formée dans le
cas présent. La température plus faible appliquée peu expliquer I’absence de cette phase. Cela

permet de s’assurer que le modele est applicable au cas présent.
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Ni-30Cr

Figure V - 7 : Image (¢électrons secondaires) de la zone d’analyse par microsonde de Castaing dans N2S
apreés 2 h d’immersion de Ni-30Cr pré-oxydé 24 h.

Les données brutes sont exprimées en équivalent de % massique d’oxyde Na20, SiOa,
B203 et Cr203. Le dosage de I’ensemble des oxydes constitutifs des verres permet de s’assurer
que toute la matiére est bien dosée. Dans les cas présentés ici, le bouclage est constant le long
de chaque profil. 1l vaut 97 % pour N3S ; 90 % pour N2S ; 92 % pour 0,75NB2,75S ; 92 %
pour 2,3NB5S. Le bouclage est jugé acceptable dans le cas du verre N3S. Les autres
compositions sont également jugées acceptables car le sous bouclage reste constant et les
valeurs du dosage sont cohérentes.

Les profils de concentration en chrome obtenus dans N3S, N2S, 0,75NB2,75S et
2,3NB5S aprés 1 h d’immersion a 1150 °C de I’alliage Ni-30Cr pré-oxydé 24 h sont présentés
Figure V — 8. Les valeurs présentées sont rameneées a un bouclage de 100 %. Deux a trois profils

ont été realisés par échantillons.
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Figure V - 8 : Profils en Cr203 aprés 1 h d’immersion de I’alliage Ni-30Cr pré-oxydé 24 h a 1150 °C. (a) :
N3S; (b) : N2S; (c) : 0,75NB2,75S ; (d) : 2,3NB5S. Points : mesures ; ligne noire : ajustement de la loi de
diffusion.

La fonction C(x,t) = Coerfc(x/Z\/ﬁ) est ajustée sur chaque profil (voir annexe B).
Pour cela, la concentration en Cr total a I’interface oxyde/liquide (C,) et le coefficient de
diffusion de Cr total (D) sont modifiés de fagcon a minimiser 1’écart quadratique entre la fonction
et les données. L ajustement montre une parfaite correspondance entre les profils et la fonction
erreur de Gauss. Or, le modéle de dissolution produit des profils de concentration similaires a
cette fonction. Il peut donc modéliser ces profils et ce quels que soient les parametres d’entrée
S, K, RE" et ROz, Les valeurs de Co (converties en %at. en Cr) et D apres minimisation des
écarts quadratiques sont données dans le Tableau V - 3.

Tableau V - 3 : Concentration en Cr total a I’interface oxyde/liquide et coefficient de diffusion de Cr total
obtenus a partir des profils de concentration en Cr203 dans différents liquides silicatés a 1150 °C.

Verre Co (%at. en Cr) D (108 cm?.s?)
N3S 0,847 0,997
N2S 1,266 2,352

2,3NB5S 0,776 1,860
0,75NB2,75S 0,459 2,153

Le coefficient de diffusion de Cr total englobe la diffusion de Cr'' et de CrV'. Pour

comparer les propriétés de transport des liquides, il est nécessaire d’appliquer la relation entre
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les coefficients de diffusion de Cr'" et CrV' et le coefficient de diffusion de Cr total (Dg.) vu

au Chapitre IV. Cette derniére est rappelée Equation V — 22,

- 0P - oP .
Dol = <p + P c‘g;q> D, + (1 -P- Sl cé‘f) De,vi Equation V - 22
Cr Cr

Dans cette expression, P = C ./ (CCrm + CCI.VI). En supposant que P varie peu dans

le liquide. En introduisant RE™ dans I’Equation V — 22, on peut donner une expression

simplifiée de cette équation (Equation V — 23).

Déqu — (P + (1 _ P)RCFVI)DCI.III Equation V - 23

Alinsi, en connaissant P et RS, il est possible de faire une estimation de D, et de

D¢,vi @ partir de la valeur de Déirq obtenue a partir des profils de diffusion de Cr total. Les

valeurs de P sont calculées a partir de la concentration en Cr total a I’interface chromine/liquide

(Tableau V — 3) et des valeurs de limite de solubilité en Cr'"" obtenues par Khedim et al. [9] et

Schmucker et al. [10]. La valeur de RCr est supposée constante dans les quatre compositions
de liquides silicatés étudiées : elle est prise égale a 0,5385 (valeur estimée a partir de calculs
par dynamique moléculaire [11]). Les valeurs de P, Dn et D1 estimées dans les quatre
compositions N3S, N2S, 0,75NB2,75S et 2,3NB5S a partir des profils de diffusion de Cr total
a 1150 °C sont données Tableau V — 4.

Tableau V - 4 : Valeurs de P, D, et D, v estimées a partir des profils de diffusion de Cr total dans les
quatre liquides silicatés étudiés.

Verre P Dy (108 em?s™) | Dewi (108 cm?s?)
N3S 0,472 1,32 0,71
N2S 0,213 3,69 1,99
2,3NB5S 0,515 2,40 1,29
0,75NB2,75S 0,697 2,50 1,35
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La diffusivit¢ de Cr au méme degré d’oxydation est proche dans tous les liquides
silicatés testés. Les lois d’Eyring [12] ou de Stokes — Einstein — Sutherland [13,14] indiquent
que le coefficient de diffusion d’une espece dans un liquide est inversement proportionnel a la
viscosité du liquide. Le logiciel FactSage [15] donne les valeurs de viscosité suivantes pour la
température de 1150 °C : 824 dPa.s pour N3S; 291 dPa.s pour N2S; 117 dPa.s pour
0,75NB2,75S ; 96 dPa.s pour 2,3NB5S. Le lien entre les viscosités des liquides et les
coefficients de diffusion du chrome sont cohérents dans le cas du systéme binaire Na>O-SiO»,
mais ce constat n’est pas généralisable aux liquides contenant du bore. Les liens entre structure
des verres et diffusion ont été largement étudiés [16-19]. Ainsi, il n’est pas a exclure que la
diffusion de Cr dans les systéemes ternaires Na.O-B>03-SiO2 ne s’opére pas par les mémes
mécanismes que pour le systeme Na;O-SiOs.

3.3.Concentration et diffusion de Oz dans les liquides silicatés

Les concentrations en Cr total a I’interface oxyde/liquide obtenues a partir des profils
de concentration (Tableau V — 3) sont maintenant utilisées pour déterminer la concentration et
la diffusivité de O dans les quatre liquides silicatés N3S, N2S, 0,75NB2,75S et 2,3NB5S. Pour
cela, le modele de dissolution est appliqué avec pour parametres d’entrée les valeurs de S
(solubilité de Cr'"), K et RET" présentées dans le Tableau \V — 2 pour les quatre liquides. Ho, et
ROz sont ajustés a 1’aide de 1’algorithme de Newton en entrée du modéle pour chaque liquide
de fagon a ce que la concentration en Cr total a I’interface oxyde/liquide obtenue par le mode¢le
soit égale a la valeur expérimentale présentée dans le Tableau V — 3. Les résultats des
ajustements sont présentés sous forme de graphique R%z = f(Hoz). Les couples HOZ/R02 qui
satisfont la concentration en Cr total a I’interface sont présentés sous forme de courbes. Dans
la mesure ou un sous bouclage important de la mesure par microsonde de Castaing a été obtenu
pour les liquides N28S, 0,75NB2,75S et 2,3NB5S, une incertitude d’au moins 1’ordre de ce sous
bouclage est a prendre en compte. Pour cela deux concentrations en Cr total a I’interface
oxyde/liquide ont été prises en compte : les valeurs de Tableau V — 3 (correspondant a un
bouclage ramené a 100 %) et ces mémes valeurs multipliées par le bouclage de la mesure

microsonde dans ce verre. On a donc deux courbes de couples HOZIR02 par verre qui délimitent
I’ensemble des HOZIR02 qui peuvent satisfaire la mesure expérimentale de concentration en Cr
total a I’interface. Les résultats sont présentés Figure V — 8. Les domaines représentant

I’ensemble des couples HOZ/R02 possibles pour chaque liquide sont colorés. Les valeurs de R0z
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sont ramenées a un coefficient de diffusion a 1’aide des valeurs de diffusivité de Cr'""" (Tableau

V- 4)

(a

DO, (10 em?.s1)
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Figure V - 9 : Couples de valeur de diffusivité et constante de Henry pour Oz possible pour les
compositions (a) : N3S; (b) : N2S; (c¢) : 0,75NB2,75S et (d) : 2,3NB5S. Valeurs obtenues par dosage
indirect de Oz par les ions Cr.

La taille de la surface colorée indique I’incertitude sur les couples de valeurs de

Ho,/Do,. Plus celle-ci est importante, plus la dispersion est grande. La quantité et la diffusivité

de Oz dans N2S et 0,75NB2,75S ne peuvent donc pas étre connues avec précision. Cependant,

il est intéressant de noter que chaque courbe correspond a une valeur quasi-constante de la

grandeur Ho,,/Do,. Les limites hautes et basse de ces valeurs dans les quatre liquides silicatés

sont données Tableau V — 5.
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Tableau V - 5 : Valeurs de Ho, VRO2 estimées par dosage indirect de Oz dans différent liquides silicatés.

Verre Ho,+/Do, (10 mol.m?.atm™.s?)
N3S 3,2-3,7
N2S 17-34
2,3NB5S 2,3-3,3
0,75NB2,75S 08-2

Le paramétre Hy, /Do, permet de caractériser le flux d’O, maximal que le liquide peut

délivrer lorsque seule la diffusion permet le transport de matiere. On peut dés lors classer les
liquides silicatés en fonction du flux d’Oz que le liquide peut délivrer : 0,75NB2,75S < 2,3NB5S
< N3S << N2S. On peut noter une certaine corrélation avec la basicité optique du milieu (0,52 :
0,75NB2,75S ; 0,56 : 2,3NB5S ; 0,57 : N3S; 0,61 : N2S). Une hypothése serait qu'un milieu
donneur d’électrons stabilise Oz sous forme dissoute par des interactions chimiques pouvant

conduire a la formation de peroxyde [20].

4. Modele de corrosion, essais de dépassivation et approche
simplifiee

4.1.Prédiction simplifiée de la dépassivation
La méthode présentée au cours de la section précédente permet ainsi de déterminer la
concentration en O, présente dans le liquide silicaté. Cette grandeur permet de déterminer si le
domaine passif d’un alliage chromino-formeur est durable ou s’il aboutira a un état actif. Le
modele présenté au cours de la section 1 de ce chapitre permet de prédire le phénoméne de
dépassivation mais il est également possible d’arriver au méme constat de fagon simplifiée.
Pour cela, il faut s’intéresser a la croissance parabolique de la couche d’oxyde et a I’apport en

O dans le liquide.

Gheno et al. [21-23] ont donné I’expression de la constante de croissance globale d’un

oxyde soumis a sa dissolution parabolique simultanément a sa formation par oxydation.
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< Equation V - 24

Une simple vérification permet de s’assurer que cette formule est valide pour les
résultats présentés en Figure V — 5. Dans le cadre d’une croissance parabolique aux temps longs
(en négligeant 1’épaisseur du pré-oxyde), le flux d’oxygene dans le liquide nécessaire a la

croissance de la couche d’oxyde est donc donné par la relation suivante.

N B 3 kp kq . Vs
||]02|int ~ v, \/?gt-i-(l_l)) > quation V - 25

Avec P la fraction de Cr'" parmi le Cr total diffusant dans le liquide. La spéciation du
chrome intervient dans 1’expression car la réaction d’oxydation du Cr'' en Cr¥! consomme
également Oz dans le liquide et doit étre prise en compte dans 1’évaluation du flux d’O2. En
supposant que le flux d’O2 dans le liquide peut étre décrit par la seconde loi de Fick, ’Equation

V — 25 se développe de la fagon suivante.

3vVn k k
Co, ’DO2 > P +(1-P) -d Equation V - 26

va kd Zk kd 2

N2 T4 T2
Avec Cq, la concentration en O initialement presente dans le liquide. La signification

de cette formule est que le flux maximal d’O2 que peut délivrer le liquide doit étre au moins
supérieur au flux d’O2 nécessaire a 1’oxydation de 1’alliage. La formule permet le tracé d’un
diagramme donnant le phénoméne limitant la croissance de I’oxyde, mais également les
conditions qui conduisent a la dépassivation (Figure V — 10). 1l est important de préciser que le

transport de Cr dans 1’alliage n’est jamais considéré comme limitant dans ce développement.
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Figure V - 10 : Diagramme de corrosion d’un alliage chromino-formeur, k, =5 10*® m?s™, sans prendre
en compte la formation de CrV! (P = 1).

Le diagramme est défini pour des valeurs de k, =5 10"® m*.s* (ligne verte) et O (ligne
rouge). Ces deux lignes correspondent aux limites des domaines présentés au cours de la section
1 de ce chapitre. Dans le domaine « croissance intrinséque », I’Equation V — 26 trouve une
solution pour la valeur de k,, =5 10"® m?.s™ (cinétique d’oxydation de I’alliage) : la croissance
parabolique de 1’oxyde est donc permise, et la cinétique d’oxydation de 1’alliage est égale a sa
valeur intrinséque (ici 5 10® m2.s™!). En-dessous de cette courbe se trouve le domaine de
« croissance limitée » : ce domaine indique que I’Equation V — 26 trouve une solution mais
pour une valeur de k,, inférieure 4 5 10"® m?.s™. La croissance de I’oxyde est donc limitée par
le transport en Oz dans le liquide. En dessous de la ligne tracée pour k;, tendant vers 0 se trouve
le domaine sans €tat passif possible. Dans ce domaine, I’Equation V — 26 n’a pas de solution et
ce quelle que soit la valeur de k,, (valeur nécessairement réelle et positive) : cela implique que
la croissance de I’oxyde n’est pas possible dans ce domaine, le transport en O étant trop faible
et la cinétique de dissolution trop rapide pour permettre 1’établissement d’un régime de

croissance.

Ainsi les connaissances de kq et de Co,./Do, permettraient de déterminer si un alliage
risque de se dépassiver ou pas. Dans les cas des liquides N3S, NS2, 0,75NB2,75S et 2,3NB5S,
le paramétre Hp,/Do, @ 1150 °C a pu étre estimée au cours de la section 2 de ce chapitre. La

cinétique de dissolution kg de la couche de chromine sur un alliage immergé peut étre estimée

190



Chapitre V : Théorie de la dépassivation et expérimentation

a I’aide du coefficient de diffusion de Cr total (Tableau V — 3) et des limites de solubilité de

Cr'"' [9,10]. Chaque liquide peut dés lors étre placé sur le digramme présenté Figure V — 11.
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Figure V - 11 : Diagramme de corrosion d’un alliage chromino — formeur, k, =5 10" m?.s™, dans le cas
général P = 1. Placement des quatre liquides silicatés sous air (PO2 = 0,2 atm) a 1150 °C.

Le liquide N2S se place clairement dans le domaine de croissance intrinséque de
I’oxyde : une dépassivation liée a un manque d’O> dans liquide est donc peu probable. Cela
explique le trés bon comportement en corrosion de 1’alliage Ni-30Cr au cours des essais de
dépassivation présentés au Chapitre Il. Le liquide N3S se place dans le domaine de croissance
limitée par la diffusion en O2 comme cela avait déja été prouvé au cours de la section 1 de ce
chapitre. Les données recueillies pour les deux liquides 2,3NB5S et 0,75NB2,75S les placent a
la limite entre le domaine de croissance limitée et le domaine sans état passif. Ces deux liquides
sont donc susceptibles de conduire un alliage chromino-formeur a se dépassiver. Cela est
conforté par les essais d’immersion réalisés par Schmucker [1] (2 1150 °C dans ces mémes
liquides) au cours desquels des alliages Ni-30Cr pré-oxydés avaient sporadiquement subi une

dépassivation.
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4.2.Modélisation d’un essai de dépassivation

4.2.1. Evolution des parametres avec la température

La modélisation présentée dans la premiére section de ce chapitre permet donc la prise
en compte d’une dépassivation liée a un manque d’oxygene dissout dans le liquide silicaté.
Cette explication du phénomene de dépassivation avait déja été abordée au cours du Chapitre
Il pour expliquer les résultats des essais de dépassivation. Ces essais consistent en une
immersion de I’alliage chromino-formeur pré-oxydé a une tempeérature de 942 °C dans le
liquide silicaté, puis a augmenter la température a 50 °C/h. Le potentiel de corrosion de I’alliage
est mesuré de facon a identifier la dépassivation. Des mesures d’épaisseurs d’oxyde avaient
permis de constater une évolution particuliére de cette épaisseur au cours de ces essais, avec
une diminution a des températures élevées alors que la tendance était a 1’augmentation a des

températures plus faibles.

Le modeéle de corrosion peut étre appliqué au cas de ces essais de dépassivation. La
rampe en température appliquée implique de connaitre 1’évolution des paramétres du modele
de corrosion (i.e. S, K, D et Hop,) avec la température. Les travaux de Khedim et al. [9] ont
permis de montrer que les parameétres S et K obéissent a une loi d’Arrhenius. Les mesures de
diffusivité de Cr''' et CrV! réalisées par Von der Gonna et al. [24,25] et Claussen et al. [26-28]
a partir de la voltampérométrie a ondes carrées ont également montré que le coefficient de
diffusion du chrome dans le liquide silicaté obéit a une loi d’Arrhenius. Une étude, attachée a
ce travail de thése, sur la diffusivité de Cr'"' dans le systéme Na,O-SiO, par dynamique
moléculaire [11] montre également que le coefficient de diffusion de Cr'' suit une loi
d’Arrhenius. Dans la mesure ou la constante parabolique de formation de la chromine sur
I’alliage Ni-30Cr suit également une loi d’Arrhenius [5,6], il est possible de conclure que le
paramétre D obéit également a une loi d’Arrhenius dont ’énergie d’activation est la différence
entre les énergies d’activation de la diffusivit¢ de Cr'"' et de la constante parabolique de
formation de 1’oxyde. La constante de Henry de 1’oxygéne peut étre modélisée par une loi

d’Arrhenius a I’instar d’une constante d’équilibre thermodynamique.

En prenant en compte la rampe en température, les paramétres S, K, D, Hop,, dans le

cadre d’un essai de dépassivation peuvent ainsi étre modélisés a 1’aide de I’expression suivante.
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E
_R(Tiitt) Equation V - 27

e =gl
Dans cette expression € désigne 1’un des quatre paramétres (S, K, D, Ho,), €° le facteur
pré-exponentiel, E, 1’énergie d’activation, T' la température absolue de départ de I’essai, T la

rampe en température et t le temps. Ces nouveaux parameétres sont alors implémentés dans le

modele de corrosion.

4.2.2. Simulation de I’essai de dépassivation dans le liquide 0,75NB2,75S

Le modele de corrosion/dépassivation est utilisé pour simuler un essai de dépassivation
dans le liquide 0,75NB2,75S tel que présenté au cours du Chapitre III. Le systéme d’équations
présenté section 1.1.2. du présent chapitre est donc résolu numériquement avec les paramétres
S, K, D¢ et ky, obéissant & des lois d’Arrhenius. Les paramétres RCr" et RO2 sont supposés
constants. La constante de Henry Ho, étant une constante d’équilibre thermodynamique, elle
devrait donc suivre une loi d’Arrhenius. Cependant, le manque d’information sur son évolution
avec la température oblige a utiliser une valeur constante. Les valeurs des parametres utilisés

pour la simulation sont présentées dans le Tableau V — 6.
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Tableau V - 6 : Parameétres utilisés pour la simulation de I’essai de dépassivation de I’alliage Ni-30Cr dans
0,75NB2,75S.

Valeur a 1150 ] o o
Grandeur Valeurs o Détermination/estimation

S° = 64000 mol.m™
S 330 mol.m?3 Energie d’activation pour un
E = 62,191 kJ.mol !

KO = 220 atm™©7

systeme Na.O-SiO> [9], valeur pour

K 2,3 atm™®" 0,75NB2,75S & 1150 °C [10]
Ex = 54 kJ.mol*!
D¢’ =2,510% Energie d’activation de la viscosité
D, m2.s* 2,5108m2s? | [15], valeur pour 0,75NB2,75S &
Ep_, =110 kJ.mol* 1150 °C (Chapitre V 2.2).
RCrY! 0,5385 _ _
Dynamique moléculaire [11]
ROz 2,067
k 0,01st Arbitrairement rapide
ky° =1,7510° m%s?
kp 510 m?s?t Chapitre 1 3.1.3.

Ex. =260 kJ.mol*
p

La simulation est réalisée pour une rampe en température de 50 °C/h avec une
température de départ de 942 °C. Le pré-oxyde a une épaisseur fixée a 2,4 um de facon a
représenter au mieux les résultats expérimentaux obtenus au Chapitre Ill. La longueur du

domaine sur lequel les équations sont résolues est fixé a 500 pum.

Trois valeurs de constante de Henry H, ont été utilisées de fagon a montrer I’influence
de ce paramétre sur I’évolution de 1’épaisseur de I’oxyde : une valeur de 10 mol.m=3.atm™
correspondant a une concentration en Oz dans le liquide si faible que la croissance de 1’oxyde
n’est pas permise ; une valeur de 1300 mol.m=.atm™ correspondant a la valeur déterminée au
cours de la section 2.3. pour la composition 0,75NB2,75S et une valeur de R%2 = 2,067 ; et
enfin, une valeur de Ho, de 30000 mol.m3.atm™ correspondant a une absence de limitation de
croissance de la couche d’oxyde par manque d’O>. Les résultats des trois simulations et les

mesures expérimentales de 1’épaisseur d’oxyde sont donnés Figure V — 12.
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Figure V - 12 : Comparaison entre simulations et mesures expérimentales de I’épaisseur d’oxyde lors d’un
essai de dépassivation ; température de départ : 942 °C ; pré-oxyde : 2,4 um ; rampe en température : 50
°C/h.

La simulation H = 10 mol.m.atm™ montre une diminution de 1’épaisseur d’oxyde tout
au long de I’immersion, ce qui aboutit a la dépassivation de 1’alliage. A contrario, la simulation
H = 30000 mol.m=3.atm™ montre une faible diminution de I’épaisseur d’oxyde, suivie par une
augmentation importante au-dela de 1150 °C. Le cas H = 1300 mol.m>3.atm™ présente une
premicre faible diminution de 1’épaisseur d’oxyde, suivie par une légére augmentation a partir

de 1100 °C, et enfin une diminution a partir de 1200 °C.

La premiere diminution d’épaisseur simulée constatée juste aprés I’immersion pour les
trois valeurs de constante de Henry s’explique par 1’absence de chrome dissout dans le liquide
qui génére un gradient de concentration en Cr trés important alors que la présence du pré-oxyde
limite la cinétique de formation de 1’oxyde. Dans les cas de H = 1300 et 30000 mol.m™.atm?,
I’épaisseur d’oxyde finit par augmenter car I’oxygene O dissout 1’est en quantité¢ suffisante
pour assurer la croissance de I’oxyde et contrer les effets de la dissolution. Pour H= 10 mol.m"
8.atm™, la quantité d’O2 dans le liquide est trop faible pour assurer la croissance de 1’oxyde dont
I’épaisseur est soumise a la seule dissolution, ce qui conduit a la dépassivation. A des
températures plus élevées, pour H = 1300 mol.m=.atm™, I’alimentation en O, de la couche
d’oxyde devient trop faible pour assurer la croissance de la couche d’oxyde a une vitesse donnée
par la valeur de k, (oxydation sous air). La diffusion d’O> dans le liquide devient le facteur
limitant de la croissance de I’oxyde. Dans ces conditions, la dissolution de 1I’oxyde peut devenir
plus importante que sa formation et conduire a une diminution de 1’épaisseur d’oxyde et

finalement & la dépassivation de I’alliage. Au contraire, si la quantité d’O> dissout dans le
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liquide est suffisamment importante, 1’oxyde peut croitre a la vitesse donnée par k. La

cinétique de croissance de I’oxyde augmente alors en suivant une loi d’Arrhenius comme dans

le cas de la simulation H = 30000 mol.m.atm™.

La comparaison entre la simulation H = 1300 mol.m=3.atm™ (données obtenues dans ce
travail) et les mesures expérimentales de 1’épaisseur d’oxyde montre une tendance similaire.
L’évolution générale de 1’épaisseur d’oxyde constatée expérimentalement est fidelement
représentée par la simulation avec une premiére diminution, une augmentation suivie par une
diminution, et enfin la dépassivation. Jusqu’a 1200 °C, les valeurs d’épaisseur expérimentales
et simulées sont en accord. Au-dela de cette température, une diminution de I’épaisseur d’oxyde
est constatée dans les deux cas, cependant elle est bien plus lente dans le cas de la simulation.
Les données sur la dissolution de la chromine obtenues au cours de ce travail ne permettent pas
d’expliquer cette diminution trés rapide de I’épaisseur d’oxyde. Il n’est donc pas a exclure
qu’un phénoméne supplémentaire augmente la vitesse de dissolution de 1’oxyde, tel qu’un

déchaussement de grains d’oxyde.

Conclusion

Au cours de ce chapitre un modele de corrosion/dépassivation a été proposé. Une forme
simplifiée du modele plus complet développé au cours du Chapitre 1V a été utilisée pour
modeéliser la dissolution de la chromine. La croissance de la couche d’oxyde sur I’alliage Ni-
30Cr a été modélisée a partir de résultats d’oxydation issus de la littérature. Le mécanisme de
croissance de 1’oxyde a été un point cl¢ pour déterminer 1’évolution de la cinétique d’oxydation
en fonction de I’activité en O externe. Les premiéres simulations ont permis de montrer que
I’évolution de 1’épaisseur était complexe mais tendait toujours vers un comportement

paraboligue pour des immersions isothermes, ce qui cohérent avec les mesures expérimentales.

Les paramétres régissant les cinétiques d’oxydation, de dissolution et de croissance de
la chromine (i.e. S, K, D, Ho,, R et RO2)ont pu étre extraits & partir de ce modéle. Les
simulations du modele de corrosion/dépassivation impliquant de faire varier ces paramétres ont
permis de mettre en évidence trois modes de corrosion de 1’alliage : (i) la croissance intrinséque
de Ioxyde qui implique un approvisionnement suffisant en O2 permettant la croissance de la

couche d’oxyde a une vitesse dictée par la cinétique d’oxydation de 1’alliage sous air ; (ii) la
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croissance limitée de 1’oxyde qui correspond a une cinétique de croissance limitée par la
diffusion d’O, dans le liquide ; (iii) ’absence d’état passif qui est semblable a la croissance
limitée, a la différence que la cinétique d’oxydation de 1’alliage devient trop faible pour contrer
la dissolution de I’oxyde, ce qui conduit irrémédiablement a la dissolution de la couche d’oxyde
et a la dépassivation de 1’alliage. L’¢étude des paramétres du modele de corrosion/dépassivation
amis en évidence que la concentration et la diffusion de O2 dans le liquide étaient les parametres
dont les influences respectives sont des plus significatives sur la cinétique de croissance de

I’oxyde.

Dans le but d’obtenir la concentration et la diffusion de O2 dans le liquide, le modéle de
corrosion/dépassivation a été appliqué au cas d’une couche de chromine soumise a sa seule
dissolution. Les simulations ont montré que le profil de concentration en Cr total dans le liquide
contenait les informations nécessaires pour déterminer la concentration et la diffusion de O>
dans le liquide. Des mesures par microsonde de Castaing des profils de diffusion du chrome
dans les verres N3S, N2S, 0,75NB2,75S et 2,3NB5S aprés immersion de 1’alliage Ni-30Cr pré-
oxydé ont pu étre réalisées. Ces résultats ont été traités de facon a obtenir (i) le coefficient de
diffusion de Cr total, (ii) une estimation des coefficients de diffusion de Cr'' et Cr¥! dans le

cadre des approximations du modele du Chapitre 1V, et enfin (iii) une valeur du parametre
Ho,+/Do,-

Pour terminer, le modele de corrosion/dépassivation a été adapté au cas d’une
immersion d’un alliage chromino-formeur dans un liquide silicaté avec une rampe en
température. Les données nécessaires a cette simulation pour ’alliage Ni-30Cr immergé dans
le liquide 0,75NB2,75S ont pu étre rassemblées. Une simulation a été réalisée pour représenter
au mieux les essais de dépassivation présentés au cours du Chapitre II. L’évolution de
I’épaisseur d’oxyde expérimentalement obtenue est fidelement représentée par la simulation.
Cette correspondance montre que la dépassivation constatée expérimentalement et celle prédite

par le modéle de corrosion/dépassivation sont les mémes phénomenes.
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1. Conclusion

Ces travaux de these ont eu pour but d’étudier la corrosion haute température d’alliages
chromino-formeurs base nickel par des liquides silicatés, et plus spécifiquement le phénoméne
de dépassivation de ces alliages. Les objectifs visés étaient la compréhension du mécanisme et
le développement d’outils prédictifs de la dépassivation. In fine, une modéelisation peut étre
proposée. L’étude a été réalisée sur I’alliage binaire Ni-30Cr, une composition simple d’alliage
chromino-formeur base nickel. Les liquides silicatés sélectionnés sont des binaires Na,O-SiO3,
choisis pour leur composition simplifiée, et ternaire Na,O-B203-SiO> permettant de simuler des
verres de confinement des déchets nucléaires. Cette variété de liquides silicatés a permis I’étude
de milieux corrosifs avec des propriétés physico-chimiques différentes (i.e. basicité et viscosité)
et ainsi d’évaluer I’influence de ces grandeurs sur la formation et la dissolution de I’oxyde et

sur la dépassivation.

Dans un premier temps, 1’étude bibliographique a permis de mettre en place des essais
permettant la mise en évidence du phénoméne de dépassivation. Ces essais consistent en
I’'immersion d’un alliage pré-oxydé dans le liquide puis a augmenter la température tout en
suivant le potentiel de corrosion de I’alliage. La mesure in situ du potentiel est complétée par
des caractérisations post-mortem de I’ensemble alliage/oxyde/verre par microscopies
électronique a balayage et en transmission. Ces essais ont montré que la dépassivation était liée
a I’épaisseur initiale de I’oxyde de chrome a la surface de 1’alliage et a son €évolution lors de
I’essai de méme qu’a la nature du liquide silicaté. Il a également été montré que la dépassivation
était due a une diminution de 1’épaisseur d’oxyde a haute température. Un premier mécanisme
de dépassivation a des lors pu étre proposeé : ce phénomene serait dd a une diminution de la
cinétique de formation de I’oxyde a haute température. Celle-ci pourrait étre expliquée par une
concentration trop faible de 1’oxygene O2 dans le liquide silicaté qui limiterait la croissance de
la couche d’oxyde. A haute température, la dissolution de 1’oxyde devient alors plus importante

que sa formation ce qui conduit a la dissolution totale de la couche d’oxyde.

Une modélisation de la dissolution de la chromine par un liquide silicaté Na>O-SiO> a
été, dans un second temps, développée. Une étude bibliographique a permis d’identifier

I’ensemble des réactions acido-basiques et red/ox du chrome et du milieu fondu permettant de
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décrire le plus précisément possible la dissolution de 1’oxyde de chrome. Les grandeurs telles
que les entropies et enthalpies de réactions ont pu étre extraites de cette étude pour réaliser des
simulations de la dissolution de la chromine. Ces simulations ont montré un bon accord avec
les résultats expérimentaux. Enfin, I’intérét a été porté sur le développement d’une forme
simplifiée de ce modéle de dissolution. L’analyse des phénoménes modélisés ayant démontré
leur faible influence sur la cinétique de dissolution de la chromine, un modéle de dissolution
simplifié a pu étre proposé afin de permettre de realiser les prédictions similaires au modele
complet avec des temps de calcul drastiquement réduits et une minimisation du nombre de
paramétres d’entrée. Ce modeéle ne prend en compte que la diffusion des espéces Cr'', Cr¥! et

02, I’équilibre entre concentration en Cr'" et 1a chromine et la réaction d’oxydation Cr'''/CrV'!.

Le mod¢le de dissolution a ensuite été étendu en implémentant la formation de 1’oxyde
par oxydation du chrome de I’alliage, ce qui constitue le modele de corrosion. Ce modele a été
étudié en faisant varier les paramétres d’entrée (i.e. solubilité du Cr'""', constante d’oxydation
crl/CrV!, ratio entre diffusivité du Cr'' et constante parabolique de formation de 1’oxyde,
constante de Henry de O et les ratios entre diffusivité de Cr¥' et Cr''! et diffusivité de O, et
Cr''"y. Cette étude a mis en évidence 1’existence de trois modes de corrosion de I’oxyde en
rapport a la quantité d’O2 dissoute dans le liquide : la croissance intrinséque i.e. la croissance
de I’oxyde est limitée par la diffusion du chrome au travers de la couche ; la croissance limitée
i.e. une cinétique de croissance limitée par la diffusion de O dans le liquide ; ’absence d’état
passif qui correspond a une croissance limitée avec une cinétique de dissolution trop importante
pour permettre la stabilité de la couche d’oxyde. Ainsi, la dépassivation trouve une explication

théorique qui confirme le mécanisme proposé a partir des résultats expérimentaux.

Le modele de dissolution a été exploité pour obtenir le paramétre permettant de
caractériser le flux d’O2 maximal que peut délivrer un liquide silicaté et ce a partir du profil de
diffusion expérimental du chrome dans le liquide lors de la dissolution de la chromine. Les
résultats obtenus dans les liquides Na2O-SiO; et deux liquides Na2O-B203-SiO a 1150 °C ont

permis d’expliquer les résultats des essais de dépassivation.

Enfin, a I’aide des résultats précédents et du modele de corrosion, des simulations de
I’évolution de I’épaisseur d’oxyde lors d’un essai de dépassivation ont pu étre réalisees. La
comparaison entre simulation et expérimentation a montré un bon accord. Les décroissances et
croissances de I’oxyde au cours de 1’essai ont bien été représentées. Seule la décroissance finale

de I’épaisseur conduisant a la dépassivation s’est révélée étre expérimentalement bien plus
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rapide que ce que le modele prédit. Les prédictions du modéle de corrosion se sont cependant

révélées précises pour la prédiction de la cinétique de corrosion et de la dépassivation.

2. Perspectives

Le modéle de corrosion appliqué au cas d’un essai de dépassivation a fourni des résultats
cohérents avec I’expérimentation. Cependant, la dissolution finale de 1’oxyde est
expérimentalement plus rapide que ce que le modele prévoit. Les résultats issus de cette
modélisation ont pourtant été obtenus a partir de données expérimentales. L’explication doit
étre cherchée au cours de cette derniére étape de dissolution avec une détermination plus précise

de la cinétique de perte d’épaisseur d’oxyde.

Ce travail a permis de proposer un modele de corrosion des alliages chromino-formeurs
par les liquides silicatés prenant en compte la diffusion de O2 dans le liquide et prédisant le
phénomene de dépassivation. Le modele est considéré comme partiellement valide au vu des
évidences expérimentales. Cependant, un certain nombre de parametres sont encore trop peu
connus. C’est le cas du coefficient de diffusion et de la concentration de O2 dans les liquides
silicatés. Une méthode de dosage de O via la mesure du profil de diffusion a pu étre développée
au cours de ce travail mais il semble impératif que ces résultats soient validés par d’autres
méthodes. Cela est d’autant plus important que le systeme de I’oxygene est complexe d’un point
de vue électrochimique ce qui peut traduire 1’existence de différentes espéces oxydantes dans

le liquide telles que des peroxydes.

Le modele complet de dissolution de la chromine développé au cours du Chapitre IV
avait pour but annexe de lier les mesures de diffusivité des ions chrome dans les liquides
silicatés par voltampéromeétrie a ondes carrées avec les profils de diffusion du chrome a partir
de chromine immergée. En effet, les coefficients de diffusion de Cr'' et CrV' sont des paramétres
d’entrée du modéle qui fournit en sortie un profil de concentration en chrome. Le modéle a pu
montrer que le coefficient de diffusion du chrome obtenu par profil de diffusion ne
correspondait pas a un coefficient de diffusion d’un ion chrome en particulier. La loi permettant
de lier tous ces coefficients de diffusion a pu étre estimée mais son application ne permet pas
d’expliquer les profils de diffusion a partir des mesures électrochimiques. Une étude
supplémentaire par dynamique moléculaire a été realisée et a produit des résultats plus

coherents avec les profils de diffusion mais pas avec les mesures électrochimiques. 1l apparait
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donc que d’autres méthodes sont nécessaires pour trancher définitivement la question de la

diffusion des différents degrés d’oxydation du chrome dans les liquides silicatés.

Ce travail a été 1’occasion de s’intéresser de fagon fondamentale au potentiel de
corrosion d’un alliage immergé. La large gamme de potentiel passif (de -100 mV/YSZ a -800
mV/YSZ) était déja connue pour les alliages chromino-formeurs, cependant la valeur du
potentiel n’avait jusque-la jamais été reliée a 1’état de la couche d’oxyde ou a la composition
chimique du liquide. Or, une meilleure compréhension de ce potentiel de corrosion permettrait
un suivi plus détaillé de la corrosion de ’alliage. Un premier développement a été donné dans
ce travail : le potentiel apparait comme dépendant de 1’activité en Oz dans le liquide silicaté a
I’interface oxyde/liquide. Ce lien a été en partie confirmé, car la formation de bulles a cette
interface modifie significativement la valeur de potentiel. D’autres validations seraient
souhaitables telles que mesurer le potentiel de corrosion d’un alliage immergé dans des verres
équilibrés sous différentes pressions d’O2 ou mesurer I’évolution de 1’épaisseur d’oxyde sur un

alliage immergeé avec un potentiel imposé.

Les conclusions de ce travail concernant la dépassivation indiquent que ce phénomene
est li¢ 2 un manque d’O2 dans le liquide qui limiterait la formation de la couche d’oxyde, la
dissolution devenant prépondérante, la couche d’oxyde ne peut que se dissoudre. De bonnes
correspondances ont pu étre mises en évidences entre les résultats expérimentaux et la théorie.
Cependant, une expérimentation pourrait étre réalisée de facon a confirmer la cohérence de ces
résultats. Cette derniére consisterait en 1’immersion de 1’alliage pré-oxydé avec suivi du
potentiel de corrosion dans un liquide silicaté équilibré sous différentes pressions d’O> : faible
(argon alpha 1.10* atm d’O-) et importante (O pure). Ainsi, les trois domaines de corrosion
pourraient étre mis en évidence. Cette expérience n’a pas pu étre mise en place au cours de ce

travail pour des raisons techniques et de sécurité.

Le développement fait ici ne prend pas en compte le transport du chrome dans I’alliage.
Le modele pourrait étre étendu pour prendre en compte un possible appauvrissement en chrome
de I’alliage et éventuellement mettre en évidence d’autres phénomenes de corrosion et d’autres

facons de valider la modélisation (suivi de la déchromisation de ’alliage).

Enfin, I’application du modele de corrosion et la réalisation expérimentale dans des
géométries particulieres telles qu’un point triple alliage/air/liquide ou encore un angle droit
d’alliage permettrait également de valider la théorie. Ce genre de situations permettraient de

mettre en évidence des évolutions d’épaisseur d’oxyde ou de concentration particuliere en
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chrome dans le liquide. La comparaison entre expérience et modele permettrait une nouvelle
forme de validation. De fagon plus générale, ce sont des procédés industriels qui pourrait étre
modélisés, ce qui permettrait de repérer les zones ol une corrosion accélérée pourrait survenir

et ainsi proposer des solutions a I’aide de la modélisation.

Enfin, la modélisation proposée se limite aux alliages chromino-formeurs dans des
verres de composition simple et monophasée. Cependant, elle peut étre appliquee a des
systemes plus complexes, la seule condition est de connaitre des données relatives au transport
de matiére et a la thermodynamique du systéme. La formation de phases peut étre prise en
compte par des calculs en champ de phase. Ainsi, la corrosion des alliages chromino-formeurs
par des verres sodo-calciques qui présentent des phases cristallines au chrome de type
pyrochlore pourrait faire 1’objet d’une modélisation. De méme, la corrosion des barriéres
thermiques en zircone par les CMAS pourrait également faire 1’objet d’une telle modélisation,

permettant 1’optimisation des matériaux.
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Calcul de la pNa,O

Pour un liquide Na,0,Si0,, _,, le bilan matiere en Na2O et SiO est écrit en fonction de la

fraction en Q". Si Q% et les Na.O libres sont présent en quantité négligeable, le bilan matiére

peut s’écrire :

XQ4+XQ3+XQ2=1_}\ Al
1

Avec xqn la fraction molaire de Q". Les équations A. 1 et A. 2 correspondent respectivement

au bilan matiére en SiO2 et Na2O. En introduisant les équilibres entre Q", Q™! et Na.O, les
équations A. 1 et A. 2 peuvent étre écrit en fonction de ’activité en Na2O (en supposant que

’activité en Q" peut étre assimilée a la fraction molaire):
XQ4 + XQ4—K4aNa201/2 + XQ4K4K3aNaZO = 1 _— )\ A 3
1 1 A4
EXQ4—K4aNa20 2 + XQ4K4K3aNaZO = )L .
Par factorisation et division, on peut obtenir I’expression polynomiale suivante.
(2}\ - 1)K4K3aNa20 + (E?\ - E) K4aNazo 24+A=0 A.5

L’activité en Na2O est obtenue en résolvant 1’expression polynomiale ci-dessus.

y \/(%7\2 - %A+ %) K,2 — (8\2 — 40K, K + (%A —%) K,
2 =

Na;0 © = (2 — 40K, Ks

A.6
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Conversion des constantes d’équilibre de réaction

Le but est de convertir les constantes d’équilibre exprimées en termes d’activité en constantes
d’équilibre exprimées en termes de concentration ainsi que d’éliminer 1’activité en Na2O de ces

expressions.

L’activité en Na2O peut étre replacée par 1’équilibre entre Q*/Q>. A I’aide de I’approximation

du mélange ideéal, le ratio entre les activités en Q" ou les concentrations sont égales.

CQ32

aNaZO = —K42 . CQ42 A. 7

Application a Ky

3
3-X
Kd = aCrIIIO)((3_2X)+ : aNaZO(Z )

A.8
La constante d’équilibre Ky peut ainsi se réécrire comme :
(3-2X)
Ka = acmpe-20+ - (3—23? (G—2%)
r X K4 . CQ4 A 9
A @20+ correspond a la fraction atomique en Cr'"', K4 peut étre écrit comme :
Ko = CCrIIIO)((3—2X)+ CQ3(3_2X)
d= : = -
Ctotal K4(3 2% . CQ4(3 2X) A. 10

En gardant les concentrations du méme c6té de I’égalité, une nouvelle constante d’équilibre Ky’
apparait.

3-2X
Cetgp-0+~ Cqa*™

r_ . (3-2%) | —
Kq = Ciotal - Ks Kqg CQ4(3—2X) A 1l

Application a Ko
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AcrvigPY-o-

Ky, =

/s (v-x-3) A 12

3
aCrmo)((s—sz . POZ aNazo

La méme procédure appliquée a K, donne :

2Y-2X-3 2Y-2X-3
Cepmpgar-o- + Cor 7% K, Y727

Ko =

3 — —
CCrIIIO(3_2X)+ . POZ /4- . CQ4(2Y 2X 3) A. 13

Avec la constante de Henry, la Py, peut étre transformée en concentration de O.

3 Y-2X~- Y-2X—
CCrVIog.ZY_@_ . H02 /4 . CQ4(2 2X-3) | K4(2 2X—-3)

K, =

3 — —
CCI'”IO;B_ZX)"' 'Coz /4 . CQ4(2Y 2X-3) A. 14

2Y-2X-3
Cervip@i-o-- Cos' )

. Co, a.C @& A. 15

-3 - —2X—
KOI — HO2 /4_ . K4 (ZY 2X 3) . KO —
CCrI[IO;3—2X)+

Application a K3

an
K3 = —1/
aq3 * dNa,0 2 A. 16

La constante K" peut étre simplement déduite en appliquant la méme procédure a K.

K _ an * K4_ * CQ4
7 ags - Cys A. 17
Cphz - Che
KS/ — K3 . K4—1 — Q 2Q
Cqs A. 18

La procédure crée une nouvelle constante d’équilibre entre Q%, Q% and Q2.
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L’équation du flux de diffusion chimique

Le potentiel électrochimique correspond a 1’expression suivante :

b = p +2zV A 19

Le terme z;V correspond & la part €lectrique (z; étant la charge électrique et V le potentiel

électrique du milieu) et p; correspond a la part chimique du potentiel électrochimique.

Ainsi, la diffusion chimique est définit par 1’équation de Nernst-Einstein comme suit :

. D _,
Chemical — _ ! (.
]1 RT CIVIJ'I A 20

Le gradient du potentiel chimique est défini par I’activité de i.

Vi, = V(1 + RT Ln(a,)) A. 21

Ce qui se développe en :

oo _RT
= & A. 22

En supposant que I’activité est égale a la fraction atomique (dans 1’approximation idéale) :

C;
a; =
' Ceotal A. 23
W _ Ctotal : V—Cl) - Ci ' VCtotal
1 Ctotal2 A. 24

Ainsi, le gradient du potentiel chimique correspond a 1’expression suivante (A. 22, A. 23 A.

24) :

. VG, VC
Vi = RT (c_ e tml) A. 25
i total :
C. 25 et C. 20 conduit a I’expression suivante pour le flux de diffusion chimique :
]Chemlcal = —D. (W _ LVC 1)
1 1 1 Ctotal tota A. 26
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Conversion de la notation d’un verre binaire en incluant la concentration en O2

Na,0,Si0; ,_, + 0, — Na,0._Si0,.0,,

A. 27
x+ty+¢=1 A. 28
Le ratio suivant reste constant :
X A
vo1-2 A. 29
La concentration en oxygeéne dans le liquide est :
COZ = HOZPOZ A 30
Le volume molaire du liquide est :
leiquid = XVmNaZO + YVmSiOZ + vaoz A. 31
La concentration en oxygene peut également s’écrire comme :
Co, = : A. 32
02 XVmNaZO + yVmsioz + vaoz .
A. 29, A. 30 et A. 32 conduisent a:
(1 + Vino, Ho,Po, ) T = Ho,Po, (XVimya,o + YVinsio, ) A. 33
Et finalement, A. 28, A. 29 et A. 33 conduisent a :
A
Ho,Po, (1 — }\VmNaZO + VmSiOZ )
= TV P Y A. 34
mg, 102103
_ A A. 35
X - 1 _ Ay .
)\ -1
y= 1 Ho,Po, (1 — }\VmNaZO + VmSiOZ ) A 36

1-2 1+ Vin,, Ho,Po,
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Les equations A. 34, A. 35 et A. 36 permettent de définir la composition d’un verre binaire

contenant de 1’oxygene dissout.
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Expression du coefficient de diffusion simplifié

CCI‘III .

App
CCr

La quantité totale de chrome correspond a :
Cérpp = CCrIII + CCrVI

Ainsi, le flux total en chrome est :

App dCCrHI dCCrVI

cr = “Demn—g = = Deew

Grace aux équations A. 37 et A. 38, the équation A. 39 peut étre écrit comme :

d(P) coPP 5 d(1 - P) coPP

App _
Jer Dy T crV! Ix

App
]App pDAPP dCe
Cr dx

Cr dx dx Cr dx Cr dx

dpP v dP A dcarp
(P + — dCApp Ce Den+(1—-P— dCApp Cer' | Depwt ax

Cr Cr

dcApp dcarp dpP dcarp dpP
_DApp —Cr <P Cr + CApp )DCrm - @-P) dCX CApp Devi

A
_DApp dccfp —
Cr dx

Le coefficient de diffusion apparent peut alors étre facilement déduit :

dpP dp
App App _ p_ App
Dey <P + — dCé‘rpp CCr ) Do + <1 P —dC‘éfp CCr > Depvi

A. 37

A. 38

A. 39

A. 40

A 41

A. 42

A. 43

A. 44
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Annexe B : Corrélation entre le modele de dissolution et la

fonction erreur de Gauss

Au cours du Chapitre V, le modéle de dissolution a été utilisé de facon a déterminer la
concentration et la diffusivité de O, dans plusieurs compositions de liquides silicatés. La

méthode utilisée se décompose en plusieurs étapes :

» Mesure du profil de concentration expérimental en chrome a partir de chromine immergé

(Microsonde de Castaing).

» Exploitation du profil expérimental a 1’aide de la fonction erreur de Gauss (solution de la
seconde loi de Fick géométrie 1D semi-infinie avec concentration constante en x = 0,
équation B. 1). La concentration apparente en chrome en x = 0 (S et le coefficient de

diffusion apparent du chrome (D) sont ainsi obtenus.

» Simulation a 1’aide du mode¢le de dissolution pour déterminer la solubilité en chrome en
x = 0 simulé a partir de différents parameétres d’entrée inconnus (coefficient de diffusion en
O2 et constante de Henry). Les parametres qui permettent de simuler la concentration en
chrome expérimentale sont alors retenue comme possiblement les paramétres valables. Il se

trouve que de nombreux couples de ces parametres sont valables.

> Enfin, I’équation B. 2 et appliqué a D" expérimental pour déterminer le coefficient de
diffusion de Cr'"" et CrV! (implique de connaitre le ratio entre les deux coefficients de
diffusion).

C(x,t) = S]C“irqerfc

Liq
2 /Dot
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: 1 1
Liq __ VI B. 2
D¢ = (SLiq + (1 — SLiq> RCr )DCr'“
Cr Cr

L’application du mode¢le de dissolution a ce traitement des profils de concentration implique

que le modele de dissolution produise des formes de profil de concentration en chrome toujours

compatible avec la fonction erreur de Gauss.

De fagon a s’assurer que cela est bien le cas quel que soit les paramétres d’entrée, des
simulations ont été réalisée pour un verre fictif dont les paramétres sont donnés Tableau B. 1,
la pression d’O2 externe est toujours 0,2 atm et les concentrations sont normalisées par la limite
de solubilité du Cr'" (1a concentration en Cr''" en x=0 vaut 1 sans dimension et la constante de

Henry est définie en solubilité en Cr'"" par unité d’atmosphére atm™).

Tableau B. 1 : Parametres du verre fictif

Parameétre Valeur
K 15 atm™©-"
Ho, 10 atm™
rerv! 0,5
ROz 6

Les parametres sont variés les unes apres les autres autour des valeurs de ce verre fictif. Les
paramétres sont choisis pour présenter un cas extréme avec une quantité importante de Cr¥! qui
peut étre formée (constante d’oxydation Cr'"'/CrV!, K, élevée). De méme les coefficients de

diffusion de Cr""'. CrV' et O, sont tous différents.

La concentration en chrome totale en x = 0 (S]C“rq) et déterminée a chaque simulation (il est a

noter que I’unité de la concentration est ici la limite de solubilité en Cr''"). Cette valeur est

ensuite injectée dans 1’équation B. 2 pour obtenir Dléirq. A partir de ces valeurs, I’équation B. 1

peut étre utilisée pour générer un profil de concentration en chrome simplifié. Ce profil

simplifié est comparé au profil simulé via le coefficient de corrélation R2. Les valeurs de S{.

et Déirq pour chaque simulation sont présentés Figure B. 1.
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(a) (b)
0.8 P 4 0.8 4
~_ e
T - -
- -
0,6 I 0,6 yd -
/
a @ a w
0.4 2 0.4 / 2
S /
02 1 02 o
0 T i T + 0 0 T i T + 0
0 5 10 15 20 0 5 10 15 20
K (atm™7%) H (atm™)

R_Cr! R_O,

Figure B. 1 : Evolution des paramétres Dzirq et Séirq (sans dimension) avec les paramétres. (a) : K ; (b) : H ;

) : R : (d) : RO2.

Les coefficients de corrélations R? ont révélé que la corrélation entre la fonction erreur de Gauss
(équation B. 1) et le modele de dissolution était tres €levé. Les valeurs s’étalent de 0,9993 a
0,9999 et ceux pour I’ensemble des simulations résumées Figure B. 1. Ce résultat confirme que
les profils simulés a 1’aide du modele de dissolution présentent toujours une forme quasi
indiscernable de la fonction erreur de Gauss. Ainsi, I’application de la procédure présentée au
Chapitre V est valide, les profils simulés peuvent étre traité tel que présenté ici et remplacé par

une fonction erreur de Gauss (équation B. 1).

Ce résultat a une portée plus grande, car les simulations montrent des valeurs de coefficient de
diffusion apparent du chrome trés différent les uns des autres (Figure B. 1). Ces différences

s’expliquent par les ratios de concentration Cr''"/CrV! qui différent en fonction des paramétres
d’entrée (le ratio moyen dans le verre est estimé comme 1/ S]C“irq). Or CrV! diffuse deux fois plus

lentement que Cr'', ainsi une fraction plus importante de CrV' dans le verre cause une

diminution du coefficient de diffusion apparent du chrome total. Méme dans ce cas de mélange
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d’especes diffusant a des vitesses différentes, le profil de diffusion total adopte la forme de la

fonction erreur de Gauss.
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La corrosion haute température d’alliages par les verres fondus est un probléme rencontré dans
plusieurs procédés industriels tels que la vitrification des déchets nucléaires ou encore la production de
la fibre de verre. Les alliages base nickel contenant une grande quantité de chrome sont particulierement
intéressants pour ces applications, notamment gréce a leur bonne résistance a la corrosion due a leur
capacité a développer une couche homogeéne et couvrante de chromine (Cr,03) lors d’une oxydation a
haute température. De par la faible solubilité¢ de I’oxyde dans les silicates fondus, cette couche protége
I’alliage d’une corrosion rapide par le verre. Lors de la mise en contact avec le milieu corrosif a haute
température, la couche de chromine est soumise a une compétition entre sa dissolution par le verre fondu
et & sa formation simultanée par oxydation de 1’alliage. La dissolution totale de la couche est appelée
dépassivation et est néfaste car elle conduit a une corrosion accélérée de I’alliage par remise en contact
direct avec le liquide. La stabilité de la couche d’oxyde au contact du verre est donc un point clé pour
optimiser la durée de vie des matériaux. Ainsi, il convient de comprendre les phénoménes assurant ou
non la stabilité de cette couche d’oxyde. In fine, le développement d’outils prédictifs permettrait
I’optimisation des matériaux et des conditions opératoires des procédés industriels.

Pour répondre a cette problématique, I’alliage modé¢le Ni-30Cr a été sélectionné de méme que
des compositions de verres binaires Na,O-SiO- et borosilicatés Na,O-B,03-SiO.. L’approche consiste
en une étude expérimentale visant a déterminer les conditions de température et de composition assurant
la stabilité de la couche d’oxyde développée sur I’alliage immergé. Une modélisation de la corrosion de
’alliage est ensuite proposée afin de définir les parameétres prédisant la stabilité de la couche d’oxyde.
L’étude de ce modele révele que la dépassivation est liée a un manque d’O; dans liquide, ce qui limite
la cinétique de formation de 1’oxyde. La confrontation du mode¢le aux résultats expérimentaux permet
valider cette conclusion.

Mots clés : corrosion ; oxyde de chrome ; liquides silicatés ; modélisation ; électrochimie.

High temperature corrosion of alloys induced by molten glasses is an issue encountered in
several industrial processes such as nuclear waste vitrification or glass fiber production. Nickel-based
alloys containing a large amount of chromium are especially interesting for these applications, notably
due to their good corrosion resistance thanks to their ability to develop an homogeneous and covering
chromia (Cr,0s) layer through high temperature oxidation Due to its low solubility in molten silicates,
this layer protects the alloy from a fast corrosion induced by the glass. When put in contact with the
corrosive medium at high temperature, the chromia layer is submitted to a competition between its
dissolution by the molten glass and its simultaneous formation by oxidation of the alloy. The complete
dissolution of the scale is called depassivation and is detrimental because it leads to an accelerated
corrosion of the alloy due to a direct contact with the melt. The stability of the oxide scale is the key
point for optimizing the materials lifetime. Thus, the phenomena ruling the stability or not of the oxide
scale must be fully understood. In fine, the development of forecasting tools might allow to optimize the
materials and the operating conditions of the industrial processes.

To answer to these issues, the Ni-30Cr model alloy was selected as well as binary Na>O-SiO;
and ternary Na,O-B,03-SiO, glass compositions. The conditions (temperature and composition)
ensuring the stability of the oxide scale developed on the immersed alloy are studied through an
experimental approach. A modelling of the alloy corrosion is then proposed, which allows to define the
parameters forecasting the oxide scale stability. The study of the model reveals that the depassivation is
linked to a lack of O in the liquid, which limits the formation kinetic of the oxide. The model is validated
after comparison with experimental results.

Keywords: corrosion; chromium oxide; silica-based liquids; modeling; electrochemistry.
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