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Introduction générale

La corrosion des surfaces métalliques est un processus physico-chimique fondamental.
Cependant, les dommages liés a ce processus ont d’énormes impacts économiques et
environnementaux. La corrosion cofite a elle-seule plus de 2% du produit brut mondial et elle
était estimée en France en 2002 a plus d’un euro par jour et par personne'. Ce probléeme affecte
tous les secteurs d’activité. La maitrise de la corrosion des métaux est donc un enjeu majeur
pour assurer la fiabilité, la durabilité¢ des matériaux et le respect de I’environnement. Dans ce
cadre, I’aluminium suscite un grand intérét chez les industriels car il possede une protection
naturelle contre la corrosion. De plus, c’est le métal le plus abondant sur Terre, il est 1éger,
possede de bonne conduction thermique et électrique, et son recyclage ne demande que 5% de
1’énergie nécessaire a sa fabrication®. Ces qualités physico-chimiques associées a son faible
colt de fabrication font de I’aluminium 'un des métaux les plus employés dans 1’industrie et
ont engendré sa consommation croissante depuis les années 1950%. Aujourd’hui, la production
d’aluminium a atteint plus de 50Mt par an et 1’Organisation de Coopération et de
Développement Economiques (OECD - Organisation for Economic Co-operation and
Development) estime que la consommation mondiale d’aluminium pourrait dépasser 120Mt en

2025.

La protection contre la corrosion de 1’aluminium tient du fait qu’il développe un film
passif naturel a sa surface. La couche d’oxyde d’aluminium protectrice isole le métal de son
environnement, ralentissant les réactions physico-chimiques des processus de corrosion et
permettant la production de pieces ayant une longue durée de vie. Ainsi, des pieces
d’architecture en aluminium sont retrouvées en excellent état apres des décennies de service,

comme dans 1’église San Gioacchino & Rome?.



Introduction générale

Cependant, comme tous les métaux, 1’aluminium n’est pas invulnérable face aux
différentes formes de la corrosion. En particulier, a des conditions de pH neutre et en milieu
chloruré, la corrosion de l'aluminium est localisée et se produit principalement par piqires,
tandis que la corrosion généralisée se produit a pH faible ou élevé par dissolution uniforme de
la couche d'oxyde protectrice. La corrosion par piqilires est considérée comme la forme de
corrosion la plus dévastatrice car le matériau peut paraitre en surface inaltéré alors qu’en
profondeur une cavité importante peut s’étre formée et entrainer la dégradation voire la
perforation de la piece. Les mécanismes de la corrosion par piqlires sont complexes et la
compréhension des processus d’initiation de la corrosion restent 1’un des principaux défis de la

recherche dans ce domaine.

L’aluminium étant un métal ductile, dans I’industrie on utilise souvent des éléments
d’alliages comme le cuivre (dans la série des 2xxx) afin d’améliorer ses caractéristiques
mécaniques notamment dans les secteurs de l'automobile, 1'aéronautique et le militaire.
Cependant, 1’ajout de ces ¢léments d’alliage diminue significativement la résistance a la
corrosion du matériau®. Il est de plus connu que la présence d’intermétalliques dans 1’alliage
participe aux réactions de corrosion et engendre une dégradation accélérée du matériau. De ce
fait, la compréhension de la relation entre la composition chimique et la structure du métal ou
de I’alliage, et la résistance a la corrosion est un réel défi. En particulier I’impact du cuivre sur

les propriétés inhibitrices de la couche d’oxyde d’alumine passive reste a clarifier.

De nombreuses stratégies ont €t€ mises en ceuvre afin de pallier ces faiblesses, et parmi
elles, la modification des propriétés du milieu agressif et/ou de la surface par le dépot d’une
couche protectrice a la surface est la plus utilisée. Les inhibiteurs de corrosion organiques ou
inorganiques empéchent ainsi I’acces d’especes agressives a la surface métallique et limitent la
dissolution du métal. Dans I’industrie, les chromates sont trés largement employés et sont
reconnus comme des inhibiteurs de corrosion efficaces. Cependant, ils sont aujourd’hui
identifiés comme néfastes pour 1’environnement et dangereux pour ’homme, et de nouvelles
normes, comme la réglementation REACh au niveau européen, imposent de remplacer ces
produits. La recherche s’oriente donc vers une chimie plus verte et plus respectueuse de
I’environnement. Une alternative aux chromates consiste en I’utilisation de molécules
organiques ayant a la fois la faculté de s’auto-organiser spontanément a la surface en une couche
(appelée SAM — Self Assembled Monolayer) liée a la surface par des groupes fonctionnels

hydrophiles et a la fois de bloquer partiellement la surface grace une partie hydrophobe.
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Dans ce cadre, les acides carboxyliques linéaires sont déclarés comme de potentiels
inhibiteurs « verts » de corrosion. En effet, le groupement carboxyle permet un ancrage efficace
a la surface tandis que la chaine carbonée isole la surface du milieu agressif. Plusieurs études
ont d’ailleurs démontré qu’ils forment des couches denses a la surface de 1’aluminium®*. De
plus, ces molécules organiques sont peu coliteuses et présentes en grande quantité dans la

nature, ils apparaissent donc comme une excellente alternative aux chromates.

Les objectifs de cette these sont donc multiples et s’organisent autour de trois axes : la
compréhension des mécanismes d’initiation de la corrosion de 1I’aluminium, la compréhension
de la relation entre la composition chimique / structure de 1’alliage et la résistance a la corrosion
des alliages aluminium/cuivre, et enfin I’étude des acides carboxyliques en tant qu’inhibiteurs
de corrosion. L’originalité de cette étude repose sur la collaboration étroite entre la théorie avec
les calculs utilisant la DFT et les expériences de caractérisation de surface par XPS et ToF-

SIMS alliées aux études électrochimiques.

Ce manuscrit est constitué de six chapitres. Le premier chapitre est consacré a une
syntheése bibliographique des alliages d’aluminium et des différentes formes de corrosion.
L’origine de la résistance naturelle de I’aluminium a la corrosion sera explicitée et un état de
I’art sur les inhibiteurs de corrosion sera effectué. Ce premier chapitre comprend également une
description détaillée des différentes méthodes expérimentales et théoriques utilisées dans ce
travail de these. Le manuscrit se décomposera ensuite en deux grandes parties correspondant

respectivement a I’étude théorique (3 chapitres) puis a I’étude expérimentale (2 chapitres).

Le second chapitre correspond a I’étude théorique des alliages aluminium/cuivre. Dans
un premier temps, une description des parameétres de calcul optimaux de I’aluminium massif et
de la surface Al(111) sera réalisée. Puis, nous reproduirons 1’étude de Benali® qui a modélisé la
ségrégation du cuivre dans la surface de Al(111) métallique et nous construirons des surfaces
caractéristiques de I’intermétallique AloCu présent dans tous les alliages Al/Cu. Enfin, la
ségrégation du cuivre jusqu’a la formation de I’intermétallique sous une couche d’oxyde

d’aluminium sera effectuée.

Le troisiéme chapitre porte sur 1’étude théorique des mécanismes d’initiation de la
corrosion. En particulier, I’influence des lacunes d’oxygene sur la stabilité d’un film d’oxyde
d’aluminium vis-a-vis de la réaction cathodique et la pénétration des chlorures au sein du film

passif sera explorée.



Introduction générale

Le quatriéme chapitre présente les mécanismes d’adsorption et d’auto-assemblage d’une
monocouche d’acide carboxylique linéaire sur une surface d’oxyde d’aluminium. L’efficacité

inhibitrice du SAM est étudiée par calcul ab initio.

Dans le cinquieme chapitre, la composition chimique et la morphologie des surfaces
d’aluminium pure et d’alliage modéle aluminium/cuivre sont caractérisées par XPS, ToF-
SIMS, MEB et AFM. Les surfaces sont également analysées apres traitement par des acides

carboxyliques linéaires de différentes tailles.

Enfin, le sixieéme chapitre regroupe les études électrochimiques effectuées dans NaCl
des surfaces (Al et Al-Cu) avec et sans traitement préalable par les potentiels inhibiteurs,
comparant ainsi la résistance a la corrosion de toutes les surfaces étudiées. Une conclusion
générale ainsi que les perspectives envisagées permettent de clore la présentation de ces travaux

de these.



Chapitre I : Contexte, objectifs et

moyens de I’étude

L’objectif de ce chapitre est de définir le contexte de 1’étude, les problématiques qui en
découlent et les moyens mis en ceuvre afin d’y répondre. Pour cela, une revue non exhaustive
sur les différents travaux déja réalisés et une description des techniques employées seront
effectuées. Dans un premier temps, nous aborderons I’importance de 1’aluminium dans notre
vie quotidienne et ses applications, puis la corrosion et les méthodes de protection de
I’aluminium et ses alliages. Dans un second temps, une présentation des méthodes quantiques

et des techniques expérimentales sera réalisée.
1. Contexte de I’étude

1.1 L’aluminium et ses alliages : avantages et applications
1.1.1 Généralité sur I’aluminium

L’aluminium est le métal le plus abondant de la croute terrestre. Cependant, il n’existe
pas sous sa forme métallique dans la nature mais sous sa forme oxydée : I’alumine. L’alumine
est le principal constituant de la bauxite et ’aluminium métallique est extrait par réduction de
I’alumine. Humprey Davy est le premier a en découvrir en 1809 par ¢€lectrolyse de sels fondus

d’aluminium.
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L’alumine étant un oxyde trés stable, sa réduction est trés difficile. Il faut attendre 1886
pour qu’un procéd¢ simple d’extraction de I’aluminium soit proposé par Charles Martin Hall et
Paul Héroult, indépendamment, consistant en une dissolution électrolytique de I’alumine dans
un bain fluoré 4 haute température (~1000 °C)%. Le procédé Hall-Héroult est toujours utilisé de

nos jours.

Avec une consommation annuelle de plus de 50 millions de tonnes, 'aluminium est le
deuxieme métal le plus utilisé au monde apres I'acier®. Son utilisation commerciale est trés
souvent reliée a sa légereté, mais il possede également de nombreuses propriétés telles que :
une résistance naturelle a la corrosion, une bonne conductivité thermique et électrique, une
aptitude aux traitements de surface, et est facilement recyclable®. Ces atouts expliquent que sa
production a connu une croissance exponentielle depuis les années 50 (voir Figure I-1) et qu’il
est aujourd’hui employé dans de nombreux secteurs d’activités (transport, emballage, batiment,
ingénierie, alimentaire...) et pour une grande variété d’applications. Ainsi que 1’on en soit
conscient ou non, I’aluminium est un métal moderne qui a pris une place prépondérante dans

nos vies et nous sommes tous les jours en contact avec cet élément.
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Figure I-1 : Production mondiale d’aluminium en million de tonnes par an, issu de la
référence’

1.1.2 Les alliages d’aluminium

L’aluminium est rarement utilisé pur, des éléments d’alliage sont ajoutés (en petite
quantité de 1 a 10%) afin de lui donner les caractéristiques désirées ou d’améliorer ces
propriétés>. Par exemple, I’aluminium étant un métal ductile, on utilise le cuivre afin

d’améliorer ses caractéristiques mécaniques.
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Le contrdle de la classification des différents alliages d’aluminium est effectué¢ par un
institut américain, the American National Standards Institute (ANSI). Les alliages d’aluminium
sont ainsi classés selon un code de quatre chiffres depuis 1970 : le premier chiffre permet de
repérer ’élément métallique majoritaire ajouté, le deuxiéme chiffre est réservé aux
modifications chimiques de I’alliage permettant d’améliorer certaines propriétés, enfin les deux

derniers chiffres permettent d’identifier 1’alliage dans la série.

Les différentes familles d’alliage d’aluminium sont donc identifiées par 1’¢lément
d’alliage majoritaire. Les éléments d’alliages sont : du cuivre pour la série des 2xxx, du
manganese pour la série des 3xxx, du silicium pour la série des 4xxx, du magnésium pour la
série 5Sxxx, du magnésium et du silicium pour la série des 6xxx, du zinc pour la série des 7xxx
et d’autres ¢léments d’alliage pour la série des 8xxx. La famille des 1xxx correspond aux

alliages ou I’aluminium est présent a 99% au minimum.

L’effet de chaque ¢élément d’addition modifie les propriétés de I’alliage et donc leurs
domaines d’applications respectifs>®. Par exemple, dans le domaine de 1’aéronautique, les
alliages de la série des 2xxx, ou le cuivre est I’¢élément d’alliage majoritaire, sont tres utilisés
car ils sont légers, possedent de bonnes caractéristiques mécaniques et sont facilement
usinables. Ils sont d’ailleurs les principaux composants dans la fabrication des avions chez
Boeing ou Airbus’. Cependant, I’ajout de ces éléments d’alliage peut diminuer
significativement la résistance a la corrosion du matériau comme c’est le cas pour le cuivre dans

les alliages aluminium/cuivre.
1.2. La corrosion de I’aluminium
1.2.1 Origine de la résistance naturelle a la corrosion de I’aluminium

La corrosion cofite 2 elle-seule des milliards de dollars chaque année'. Une des réponses
apportées a ce probleme est d’utiliser des matériaux naturellement protecteurs contre la
corrosion comme ’aluminium. Cette protection tient du fait qu’il développe spontanément un
film passif naturel d’oxyde d’aluminium a sa surface, dés qu’il est exposé a I’oxygene, suivant
la réaction ( I-1 ). L’aluminium est donc tres facilement oxydable car son potentiel d’oxydo-
réduction est I'un des plus négatifs, et I’épaisseur de la couche d’alumine formée varie de

quelques nanométres a des dizaines de nanometres>!1013,
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3 I-1
241 + 50, > Al203 (1)

Cette couche recouvre tout le matériau et entrave les interactions entre le métal et
I’environnement. Elle isole ainsi efficacement le matériau en empéchant les €lectrons produits
par I’oxydation du métal d’atteindre la surface et en résistant a la dissolution®!#, Le phénomene
de corrosion impliquant la dissolution de I’aluminium métallique ne peut alors se produire que

si la couche d’alumine protectrice a été dissoute ou endommagée®!*.

L’importance de cette couche barriére est illustrée par le diagramme de Pourbaix !> de
I’aluminium. Ce diagramme d’équilibre potentiel-pH présente les domaines de stabilité
thermodynamique des especes et le sens des réactions possibles mais ne donne aucune
indication quant a la cinétique des éventuelles réactions de corrosion. De plus, il est calculé
pour de I’aluminium pur dans de I’eau a 25°C et non pour des alliages. On observe quatre zones
sur ce diagramme dont trois sont dans le domaine de stabilité de 1’eau (en pointillé). Le domaine
de stabilité¢ de I’aluminium métallique correspondant a la zone d’immunité n’est pas comprise
dans le domaine de stabilité de I’eau. Au contact de 1’eau, I’aluminium ne peut donc pas étre
sous forme métallique. La zone de passivation comprise entre les pH 3,9 et 8,6 correspond au
domaine de stabilit¢ de I’oxyde d’aluminium qui se forme selon la réaction ( I-2 ). La zone de
corrosion en milieu acide a pH<3,9 correspond au domaine ou I’aluminium dans I’eau va
s’oxyder par la réaction ( I-3 ), alors qu’a des pH basiques (pH>8,9) I’aluminium s’oxyde via
la réaction ( I-4 ). Le domaine passif de I’aluminium s’étend donc sur une large gamme de pH.
Cependant dans les alliages, la présence de nouvelles phases entraine la détérioration de la tenue

a la corrosion des matériaux.

3
4Al + 3H,0 + 702 = 2Al203 + 3H, (I-2)
3
Al+3H+—>Al3++§H2 (1-3)
3
Al + H,0 + OH™ - AlO; + 5 Hy (1-4)
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Figure I-2 : Diagramme de Pourbaix de I’aluminium pur, issu de la référence'®

1.2.2 Les différentes formes de corrosion de I’aluminium
- Corrosion uniforme

Cette forme de corrosion attaque le matériau sur toute la surface et de maniere uniforme.
Dans le cas de I’aluminium, elle est observée dans des milieux trés alcalins ou tres acides ou
I’alumine peut se dissoudre (cf. diagramme de Pourbaix). Cette forme de corrosion est

également appelée corrosion généralisée.
- Corrosion par piqiire

C’est une forme de corrosion localisée qui mene a la formation de cavités irrégulieres
sous la surface. L’aluminium étant passivé dans la plupart des systémes d’eau naturels, il est
particulierement sensible a la corrosion localisée et la corrosion par piqlire est une des formes
les plus dangereuses de la corrosion : en surface le matériau n’est quasiment pas attaqué, seul
un petit point est visible, mais il peut étre sérieusement endommagé en profondeur, allant
jusqu’a la rupture de la piéce sous contrainte. Le mécanisme de la corrosion par piqire est
complexe et plusieurs aspects ne sont pas totalement €élucidés. Cependant, la communauté
scientifique s’accorde aujourd’hui sur un mécanisme en deux étapes : amorcage et propagation

des piqfires>!416-21,
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La corrosion par piqlire se développe dans des milieux contenant des chlorures.
L’amorcage des piqlres met en jeu un mécanisme d’adsorption puis de pénétration des ions

14.21-23 menant 2 la

chlorures a travers la couche d’oxyde pour atteindre I’interface métal-oxyde
formation de cloques. A ce stade, de nombreuses piqiires sont rapidement repassivées et seul
une faible quantité de piqlires amorcées se propageront et conduiront finalement a I'apparition

de piqfires stables et la rupture du film passif >*.

La propagation des piqlires s’explique par la combinaison de réactions anodiques et
cathodiques a la surface de I’aluminium. D’une part, I’aluminium métallique est oxydé et libere
ainsi des AI** qui vont former des complexes AICls™ avec les chlorures du milieu, d’autre part
I’eau et ’oxygeéne sont simultanément réduits. Ces réactions n’ont pas lieu au méme endroit
dans la cavité de la piqiire?. La réaction d’oxydation de I’aluminium a lieu a I’intérieur de la
cavité qui joue le réle d’anode tandis que les réactions de réduction de 1’eau ou de I’oxygeéne
ont lieu a I’extérieur de la cavité et agissent comme une cathode. Les complexes AlCly
s’hydrolysent ensuite au contact de 1’¢lectrolyte pour former un précipit¢ d’hydroxyde
d’aluminium AI(OH);. Cette réaction libére des protons et conduit a ’acidification de la
solution au fond de la cavité'*?*. Le milieu devient alors trés agressif car riche en protons et en
chlorures, ce qui facilitent la propagation de la piqlire par dissolution de 1’aluminium. Le
mécanisme de propagation des piqires est donc un mécanisme d’auto-corrosion ou
autocatalytique car les réactions mises en jeu permettent de générer le milieu agressif qui
catalyse ces mémes réactions. Le précipité d’hydroxyde d’aluminium peut ensuite obstruer

I’entrée de la cavité et ainsi réduire ou stopper la propagation de la piqire.
- Corrosion galvanique

Dans des milieux aqueux, la corrosion galvanique est l'une des formes les plus
répandues. Lorsque deux métaux différents sont en contact dans un environnement corrosif
conducteur, une pile galvanique se forme en raison de la différence de potentiel entre les deux
métaux. Dans ces conditions, le métal le moins noble du couple se corrode rapidement et cet

élément se dissout alors de facon accélérée par polarisation anodique.
- Corrosion caverneuse

La corrosion caverneuse, aussi appelée corrosion par effet crevasse, est due a la différence

de concentration locale en oxygene entre la crevasse et la solution extérieure. La convection du

10



Chapitre I : Contexte, objectifs et moyens de [’étude.

liquide dans la crevasse étant fortement freinée, la concentration en oxygene diminue rapidement
et une pile d’aération différentielle entre le milieu confiné et la solution extérieure est créée. La
différence de potentiel local de corrosion entre les deux milieux fait de la zone pauvre en oxygene
une anode locale tandis que la réduction cathodique de 1’oxygene a lieu sur la surface proche de la

crevasse.
- Corrosion filiforme

La corrosion filiforme est une forme de corrosion spécifique aux métaux recouverts d'une
peinture. Elle est nommée ainsi car elle forme des filaments étroits a l'interface métal-peinture (de
quelques milliméetres de longueur). Une cellule d’aération différentielle se crée entre la téte du
filament appauvri en oxygene qui joue le role d’anode et se propage sous le revétement, et la queue
ou la réduction de I’oxygene a lieu. L’origine de ce type de corrosion est souvent un défaut ou une

rayure mécanique du revétement.
- Corrosion intergranulaire

La corrosion intergranulaire est une corrosion localisée au niveau des joints de grain due a
la différence de potentiel entre le grain lui-méme et la zone de joints de grain. Cette différence de
potentiel est principalement due a la précipitation des composés intermétalliques aux joints de grain.
Dans les alliages aluminium/cuivre, les particules riches en cuivre créent des zones appauvries en
cuivre a leurs alentours. Un couplage galvanique se crée alors entre la zone appauvrie en cuivre et
la zone riche en cuivre (i.e. grain et joint de grain). Le grain, moins noble, va se dissoudre en suivant

un chemin paralléle aux joints de grains’.

- Corrosion sous contrainte

N

La corrosion sous contrainte se produit lorsqu'un métal est soumis a une contrainte
mécanique dans un milieu corrosif. Des fissures de corrosion apparaissent donc, et dans le cas de
I'aluminium, les fissures se propagent toujours le long des joints de grain. La corrosion sous
contrainte a été largement étudiée, et deux mécanismes sont proposés pour l'expliquer : la

propagation électrochimique ou la fragilisation par I'nydrogéne?.

Comme nous I’avons vu, I’aluminium et les alliages aluminium/cuivre n’échappent a
aucune forme de corrosion. Cependant en milieu neutre, ils sont beaucoup plus sensibles a la
corrosion localisée telle que la corrosion par piqires. Dans ce travail de these, un effort

particulier sera fourni pour comprendre les mécanismes menant a la corrosion par piqres.
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1.3 Protection contre la corrosion de I’aluminium

L’aluminium étant 'un des métaux les plus utilisés dans 1’industrie, de nombreuses
stratégies ont été mises en place afin d’améliorer la tenue a la corrosion et la durabilité de ces
matériaux. En particulier, 'utilisation d'inhibiteurs de corrosion est I'une des méthodes les plus
efficaces pour la protection contre la corrosion. Plusieurs familles d’inhibiteurs existent, que
I’on peut classer fonction de leur mode de protection comme des inhibiteurs anodiques,
cathodiques ou les deux. Les d’inhibiteurs anodiques empéchent 1’oxydation du métal tandis

que les inhibiteurs cathodiques empéchent la réduction de O> ou H>O.

Dans I’industrie aéronautique, les composés a base de chromates sont largement
répandus et reconnus pour former une couche protectrice sur les alliages d’aluminium?’ !, En
effet, I’adsorption ou I’incorporation de chrome permet de renforcer la couche d’oxyde et de
« guérir » les zones défectueuses du film d’oxyde par la présence de Cr(OH)s. De plus, la
diffusion d’especes agressives vers le substrat est limitée par la création d’une zone riche en
chrome a la surface du matériau. Cependant, de nouvelles normes telles que la réglementation
REACh (Enregistrement, Evaluation, Autorisation et restriction des Produit Chimiques)
imposent de trouver de nouvelles méthodes d’inhibition afin de remplacer les chromates,
remplissant parfaitement leur rdle de protection anticorrosion, mais néfastes pour
l'environnement et dangereux pour 'homme. Une premiere approche fut de substituer les
composés a base de chromates par des ions molybdates (Mo02™), tungstate (W 02™), phosphate
(PO%7) et vanadate (V' 03). Cependant, ils ont montré une efficacité inhibitrice bien moindre

28,3031 5y une croissance lente

que les chromates par la formation d’un film poreux a la surface
du film protecteur avec une zone de passivité imparfaite®?. Ainsi, I'industrie chimique s’oriente

aujourd’hui vers la recherche d’inhibiteurs organiques plus respectueux de I’environnement.

La structure des inhibiteurs organiques comprend au minimum deux parties : un groupe
de téte qui permet a la molécule de s’adsorber efficacement et de stabiliser la surface, dit
« groupement ancreur », et une chaine d’hydrocarbure suffisamment longue qui joue le role de
barriére physique et permet d’isoler le métal du milieu agressif extérieur, dit « groupement
espaceur ». Enfin un groupement fonctionnel terminal qui détermine les propriétés de la surface
fonctionnalisée peut éventuellement étre ajouté. La Figure I-3 illustre la structure des

inhibiteurs organiques.
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Figure I-3 : Couche barriere formée par les inhibiteurs issu de la référence™.

Les inhibiteurs organiques sont, la plupart du temps, constitués d’hétéroatomes (tels que
S, N, O etc..) capable d’interagir avec le métal via une liaison © ou ¢. Cependant, les surfaces
métalliques (et notamment I’aluminium) sont souvent recouvertes d’oxyde, et I’adsorption sur
de telles surfaces induit donc la création d’une liaison covalente via une réaction acide-base.
Ainsi un « bon » groupement ancreur serait une molécule susceptible de réagir avec une surface
meétallique et une surface d’oxyde. Dans la littérature, les groupements ancreurs des inhibiteurs
organiques sont des groupements carboxyliques COOH, phosphoniques PO(OH)», amines NH»
ou thiols SH. IIs ont en commun un hétéroatome avec une ou plusieurs paires d’électrons non

liants, susceptibles d’étre engagés dans une liaison avec la surface électrophile.

Dans le cas de I’aluminium, plusieurs travaux se sont consacrés a la caractérisation a

34-44

I'échelle atomique de 1'adsorption de molécules organiques sur des films d'oxyde natifs et

sur le substrat métallique*>*°. Plus particuliérement, il est connu que les acides carboxyliques
forment des couches denses sur I’aluminium métallique et sur les polymorphes d’alumine®%
% Parmi le vaste de choix d’acide carboxylique disponible dans la nature, les acides
carboxyliques linéaires ChH2n+1COOH représentent une famille de molécules intéressantes et
sont également déclarés comme de potentiels inhibiteurs de corrosion de I’aluminium®*37-6°,
En effet, la structure de ces molécules correspond parfaitement a la structure des inhibiteurs
organiques avec la partie hydrophile de la molécule, le groupement COO", qui permet un
ancrage efficace a la surface grace a la formation de liaison covalente et, la partie hydrophobe,
la chaine carbonée, qui inhibe I’insertion de chlorure et la dissolution du métal grace a la

formation d’une couche dense hydrophobe a la surface.
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Citons notamment les travaux de Van der Brand et al.*'> qui ont prouvé par des études
XPS et FT-IRRAS que I’acide myristique (n=11) a la capacité de déplacer une partie de la
contamination organique et de s’ancrer efficacement sur I’oxyde d’aluminium via des liaisons
covalentes avec la surface. Les spectres infra-rouges montrant les fréquences de vibrations
symétrique et asymétrique du groupement COQ, ils en ont déduit que les oxygenes sont a des
distances différentes de la surface et que ’orientation des molécules est perpendiculaire a la

surface. L’étude théorique et expérimentale de Yin et al.®

a démontré que les molécules d’acide
myristique sont capables de former un film stable, dense et superhydrophobe a la surface de
I’aluminium. En conséquence, le film inhibe efficacement la corrosion de 1’aluminium.

L’adsorption et la formation d’une monocouche d’acide stéarique (n=17) sur 1’aluminium a

3,4,63,64 59,60

également été mis en évidence , ainsi que les propriétés inhibitrices de cette couche

Cependant, I’orientation de ces molécules sur la surface est encore débattue dans la littérature®.

Les acides carboxyliques linéaires sont des molécules biosourcées, non toxiques, peu
coliteuses et facilement biodégradables. Ils sont donc des candidats idéals pour étre des
inhibiteurs « verts » et des molécules de choix pour le remplacement des chromates. Cependant,
les mécanismes d’adsorption et 1’assemblage des molécules sur la surface doivent encore étre
élucidés. La réactivité des molécules et les propriétés inhibitrices qui en découlent, sont reliées
aux mécanismes d’interaction et aux phénoménes d’adsorption sur les surfaces. L’efficacité
inhibitrice étant fortement li€e a la structure électronique du substrat et de la molécule, les
calculs théoriques peuvent apporter de précieux renseignements pour étudier ces propriétés.
Dans la partie suivante, une description des méthodes quantiques est effectuée afin de

comprendre I’apport de cette méthode aux problématiques soulevées dans cette premicre partie.

2. Notion de chimie quantique

L’une des équations les plus importantes de la physique et de la mécanique quantique
est I’équation ( I-5 ) de Erwin Schrodinger proposée en 1925%. C’est 1’équation a résoudre pour
décrire un systeme a plusieurs corps (noyau et électron) qui permettrait d’obtenir toutes les
informations sur la structure électronique du systéme. Ce n’est malheureusement réalisable que
dans le cas de I’hydrogene car sa résolution analytique est impossible pour des atomes faisant

intervenir plus de deux particules. C’est le probléme a N corps.

HY = Ey (I-5)
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Dans cette équation dont la forme est indépendante du temps, H est 1’opérateur
Hamiltonien, ¥ est la fonction d’onde et E 1’énergie du systéme. Pour un systeme a N noyaux

et n ¢lectrons, 1I’opérateur Hamiltonien est défini par :

E.noyau Ep noyau/e” Epe”/e”
N N n N 7.7 n 1
ERETAS szz Xt 2w trm
i I i Tt = U i>i Tij
—
Ece Ep noyau/noyau

Les deux premiers termes représentent respectivement 1’énergie cinétique des noyaux
et des électrons. Le troisieme exprime I’attraction électrostatique noyau/électron. Les deux
derniers représentent, quant a eux, les répulsions noyau/noyau et électron/électron. M; est la
masse du noyau I, de charge Z; ; R;; la distance qui sépare les noyaux I et J, 7;; la distance qui

sépare les électrons i et j, et enfin ry; la distance qui sépare le noyau I de I’¢électron 1.

Cette équation étant impossible a résoudre pour plus de deux corps dans la pratique, une
premiére approximation est proposée en 1927 pour la simplifier. C’est I’approximation de Born
et Oppenheimer®® qui consiste a séparer le mouvement des noyaux de celui des électrons. En
effet, la vitesse des noyaux étant tres inférieure a celle des électrons (~1836 fois), il est posé
que les noyaux sont fixes. Le premier terme de 1’équation ( I-6 ) devient alors négligeable,
tandis que le quatrieme terme devient constant, R;; devenant un paramétre. L’eéquation de

Schrodinger est donc réduite a 1’équation électronique de Schrodinger et s’écrit :

H\ellpel =E¥e (I-7)

Tandis que I’Hamiltonien électronique est réduit a :

ZZ ZZT‘U rl] (1-8)

j>i

La résolution de I’équation ¢lectronique de Schrodinger, nous permet alors d’avoir acces

a la fonction d’onde électronique ¥, ainsi qu’a I’énergie électronique E,;.

Afin de simplifier I’écriture, ’Hamiltonien électronique est généralement exprimé
comme la somme d’un opérateur monoélectronique h, et biélectronique hy, qui s’écrivent :
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~ 1 Nz,
h (i) = __v.Z_Z Z —
! 2" i i i

Aol = 1
12\L,]) = T
n n
Soit Ru= =) @+ ) hyy(i)) (19)
i >

Au final, I’énergie totale du systéme s’écrit :

Etotar = Ee1 + Enuc (I-10)
~0
N N N
Avec 1, 2,2 Z,Z; (I-11)
e = =2 0w, Y LRy T LR,
! S

Dans le but de résoudre le probléme a N corps, plusieurs méthodes d’approximation ont

¢été développées afin de rendre possible une résolution numérique de I’équation de Schrodinger.
2.1 Méthode Hartree-Fock

La méthode Hartree-Fock®”"° (HF) est une approche développée en 1928-1930. Elle
n’a pas été utilisée dans le cadre de cette thése mais elle a une importance historique car elle est
le point de départ de nombreuses méthodes ab initio en chimie quantique. Elle consiste a écrire
la fonction d’onde électronique comme un produit de fonctions d’onde monoélectroniques. Le
mouvement de 1’électron est ainsi décorrélé des autres €lectrons. L’¢électron se déplace donc
non seulement a I’intérieur d’un potentiel créé par les noyaux, mais également dans le potentiel
moyen de tous les autres électrons. Les électrons possédant un caractere fermionique, la
fonction d’onde a n électrons peut donc étre écrite en un déterminant de Slater’! @, qui se

développe en un produit antisymétrique de n fonctions d’onde monoélectroniques Y;(q;).

Y1(q1) ¥2(q0) - Ya(qe)
W, ~ &, = 1 71[’1(%): fl’z(‘h) ¢n(:q2) (1-12)

VN E . :
Y1(@n) Y2(qn) - Yn(qn)
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Chapitre I : Contexte, objectifs et moyens de [’étude.

La normalisation de la fonction est effectuée par le préfacteur N Les spinorbitales

Y;(q;) peuvent alors étre décomposée en une orbitale spatiale ¢(r) et une des deux fonctions de

spin 6(+1/2) = o ou 6 (—1/2) = B. L’énergie d’un systeme a I’¢tat fondamental s’écrit comme :

- (@o|Her| Do) peracte (I-13)
(®ol®o)  ~

En choisissant un ensemble d’orbitales spatiales orthonormées ((cpi|cpj) = §;j), on

démontre alors facilement que (®y|Py) = 1. L’équation ( I-13 ) est résolue par la méthode

variationnelle qui consiste en I’optimisation d’un jeu de spinorbitales Y; de maniere a arriver a

8 <1 < . ’ s Y
5_1120 = 0, Viy;. Apres développement du déterminant de Slater @, I’énergie a 1’état fondamental
i

peut donc étre exprimée par :
Ey = <CDO|Hel|q)0)
Intégrale de coulomb

Soit By = SuWilha|v) +5 i | (i |Rualprsy) — iy |Rualipipn) (I-14)

Intégrale dréchange

Le théoreme de Brillouin indique qu’une monoexcitation @4, construite en substituant
une orbitale ¢; par ¢, dans ®, (avec la méme fonction de spin), n’interagit pas avec @,

optimisée variationnellement. En I’introduisant, on a alors (@, |ﬁel|d>o) = 0 et on peut écrire :

Wella ) + D [t oz [ethy) = attylazlon)] = 0 (L15)

i+j

On définit, en explicitant les intégrales et en intégrant la partie spin, les opérateurs de

Coulomb J ; et de d’échange I?J L’équation ( I-15) s’écrit alors :
S0 = i) [ drpj @z @)

BioiD) = @D [ drg @hiopi(
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Chapitre I : Contexte, objectifs et moyens de [’étude.

[ ange s + Y17 = Koyl ouc) = 0 (116)

i#j

Avec §;; correspondant a la partie spin des orbitales 1; et ;. L’opérateur de Fock

monoélectronique est alors défini tel que :
F=fyt+ ) [ - Ryl (117)
J

On remarque alors que I’opérateur de Fock agit différemment sur les spinorbitales de

spin a et sur les spinorbitales de spin 8, d’ou :

Fepf =) & of
j

28,8 — N B B
Flo, —zgji%‘
7

La N Nta Ta va i B

Avec F =h1+z []j_Kj]+z Jj
j:]_ ]=1

~ ~ ng r. —~ Mg

W W
Jj=1 j=1

F@et FPn’agissent respectivement que sur les spinorbitales de spin a et p. Il est possible
de stocker les €;; = (@ j|ﬁ |<pi) dans une matrice €, que I’on diagonalise ensuite a 1’aide d’une

transformation unitaire. On obtient finalement les équations de Hartree-Fock non restreintes

(UHF - Unresctricted Hartree-Fock) :
Fepf = efp%aveci € [1,n,]
Fﬁq)iﬁ = el.ﬁgof avecl € [1,n[;]

Il devient possible de diviser le nombre d’équations a résoudre par deux en considérant
un systeme a couche fermée : une orbitale spatiale suffit donc a décrire deux spinorbitales de
spins opposés. On obtient finalement les équations d’Hartree-Fock restreintes (RHF - Restricted

Hartree-Fock) qui s’expriment selon :
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Chapitre I : Contexte, objectifs et moyens de [’étude.

~

Fo; = &p; (I-18)

n/2
Avec F= Z 2, — (119)
J

Au début des années 1950, Roothaan’ et Hall”® développent indépendamment
’approche proposé par Lennard-Jones’ qui propose une approximation de la fonction d’onde
spatiale d’un électron par la combinaison linéaire des orbitales atomiques (LCAO- Linear
Combination of Atomic Orbitals). Les orbitales moléculaires ¢; sont donc construites comme

une combinaison de fonctions de bases x,, centrées sur I’atome :

M

0= ) Cuta (120)

p=1

L’équation de Hartree-Fock ( I-18 ) peut alors se réécrire sous la forme :

M M
cmui)(u= & Zcui)(u (1-21)
=1

u=1

Les équations de Roothaan-Hall correspondent donc a I’écriture matricielle de

I’équation ( I-21 ) qui s’exprime :

(F)(C) = (5)(O)(®) (1-22)
Avec Fy = <Xu|F|XV>
Sw = (Xul)(V)

(F) et (S) sont respectivement la matrice de Fock et la matrice recouvrement. On
remarque que 1’opérateur de Fock dépend des orbitales utilisées pour construire la matrice de
Fock correspondante (i.e. ses propres valeurs propres). Une méthode de résolution itérative est
alors utilisée afin de résoudre ces équations. Les spinorbitales sont optimisées afin de minimiser
I’énergie par rapport au déterminant de Slater correspondant, en tenant compte de 1’influence
moyenne des autres électrons. Le résultat de ces nouvelles spinorbitales crée un nouvel
opérateur de Fock. L’équation est donc résolue par la méthode de résolution du champ auto-
cohérent (self-consistent field method SCF), une méthode itérative ou I’opérateur de Fock est

mis a jour a chaque itération grace aux orbitales calculées a I’itération précédente.
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Chapitre I : Contexte, objectifs et moyens de [’étude.

Le calcul s’arréte lorsqu’une convergence satisfaisante sur 1’énergie est obtenue, a
savoir que E; 1 — E; < AE, 4y, avec AE, . le critere de convergence d’énergie définit pour le
calcul. La boucle SCF se termine et on obtient alors I’énergie et la fonction d’onde

correspondante a 1’état fondamental (voir Annexe I).

Cette méthode reste insuffisante pour décrire les propriétés chimiques d’un systéme car
I’énergie calculée ne correspond pas a I’énergie exacte du systéme. En effet, elle ne prend pas
en compte la description de I’interaction simultanée entre les ¢lectrons des couches de valence
responsable des liaisons interatomiques (effet de corrélation du mouvement entre les électrons).
La probabilit¢ que deux électrons se trouvent au méme endroit malgré la répulsion
¢lectrostatique, est trop grande. De plus, 1’énergie dépend aussi de la taille de la base de
fonctions définit au début du calcul (i.e. nombre de fonctions centrées sur les atomes). Ainsi,
une taille de base plus grande donne une énergie plus précise du systeme (par rapport a la «
limite Hartree-Fock »), mais le cofit calculatoire sera plus important (voir Annexe I). On appelle
«énergie de corrélation » la différence ( I-23 ) qui exprime que 1’énergie obtenue par la méthode
HF est au minimum différente de I’énergie exacte du systéme d’une valeur correspondant a
I’énergie de corrélation des électrons. Cette méthode donne donc des résultats satisfaisants

seulement si I’effet de corrélation des électrons est négligeable devant les effets d’échanges.

Ecorrélation = Eexacte - Elimite HF ( I-23 )

2.2 Approche de la Théorie de la Fonctionnelle de la Densité (DFT)

La résolution du probléme a N corps n’a pas été permise par la méthode HF cependant
elle a mis en avant les termes a décrire : I’énergie d’échange et I’énergie de corrélation. La DFT
permet de contourner en partie ces difficultés et c’est pourquoi elle est devenue un outil de
choix en chimie quantique. Elle associe une grande précision a un faible colit de calcul. De plus,
elle permet d’étudier des systémes plus grands que la méthode HF. Cependant, son utilisation
ne s’est généralisée qu’a partir du milieu des années 1990 (voir Figure I-4), grace notamment

aux progres faits sur la description des termes d’échange et de corrélation.

La premiére pierre de cette méthode a été posée en 1927 par Thomas” et Fermi’®

indépendamment. Ils ont proposé de déterminer, a partir de la fonctionnelle de la densité
électronique, les propriétés de I'état fondamental d'un systeme composé d'électrons en

interaction avec des noyaux fixes.
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Chapitre I : Contexte, objectifs et moyens de ['étude.

Ce modele a I'avantage de simplifier grandement 1’approche quantique d’un systeme a
n électrons, en ne faisant intervenir que 3 variables, au lieu des 3n variables nécessaires dans
I’approche HF. Cependant, il ne permettait pas d’étudier des systémes polyatomiques et ne
donnait que des résultats approximatifs dans I’étude des atomes a cause de la mauvaise
description de 1’énergie cinétique. Il faudra attendre les années 1960 pour qu’une théorie

démontre que la densité électronique peut étre utilisée pour résoudre exactement I’équation de

Schrodinger.
100000
- e DET
.5 10000 o t®
‘§ ® DFT + Corrosion o
= ¢®
Tg‘ 1000 o
o o®
(] ....
S 100 K S
= 0g0% ®
'g ® o.o'
S 10 o o
Z ! o o®
[ J

1
1970 1980 1990 2000 2010 2020

Années

Figure 1-4 : Evolution du nombre de publications portant sur la DFT ou sur la DFT et la
corrosion sur les 50 dernieres années.

2.2.1 Théorémes de Hohenberg-Kohn et équation de Kohn-Sham

En 196477, Hohenberg et Kohn proposent un premier théoréme qui indique que la
densité électronique suffit pour obtenir la description de toutes les propriétés d’un systeme dans
son état fondamental. Il existe donc une correspondance entre la densité électronique d’un

systeme et son énergie, et I’énergie de ce systeme peut alors étre donnée par :

E[p(r)] = Fux[p(M)] + j P e (F)r (124)

Ou Fyg [p(1)] est 1a fonctionnelle universelle qui ne dépend pas des systémes et contient
toutes les contributions électroniques du systeme, T, 1’énergie cinétique électronique et V,,
I’énergie potentielle d’interaction électrons-électrons (équation ( I-25 )). v, () correspond

quant a lui au potentiel externe créé par les noyaux (équation ( I-26)).
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Fuklp(M)] = Telp(M)] + Veelp(r)] (I-25)

_ _ 4
Vext (1) = ZZIIn—RIII (1-26)

Dans un second théoréme, ils ont démontré que I’énergie de 1’état fondamental du
systeme peut étre calculée en appliquant le principe variationnel a p(r) et non aux spinorbitales.

Ainsi, I’énergie fondamentale du systéme est la valeur qui minimise E [p(r)], soit :

Ey = E[po(r)] = min E[p(r)] (I-27)

Cependant, ne connaissant aucune information sur I’écriture de la fonction universelle
Fuklp(r)], ce théoréme ne permet pas de résoudre 1I’équation ( I-24 ). C’est pourquoi, en 1965,
Kohn et Sham’® proposent la résolution de cette équation par I’utilisation d’un systéme fictif,
possédant la méme densité €lectronique que le systeme réel, mais dans lequel les électrons
n’interagissent pas entre eux. Il devient alors possible de réduire la résolution du probléme a
celle d’un systéme de n équations monoélectroniques couplées. L’opérateur monoélectronique

de Kohn-Sham est ainsi défini, en unité atomique, par I’équation :

~ 1
HKS = _Eviz + Uext[p(r)] + vy [p(r)] + ch[p(r)] ( 1-28 )

Avec Vg, [p(1)] le potentiel défini a 1’équation ( 1-26 ), vy [p(r)] le potentiel de Hartree
représentant le potentiel de répulsion coulombique di a la distribution de densité électronique
(équation ( I-29 )) et v, [p(r)] le potentiel d’échange et corrélation défini en fonction de

I’énergie d’échange et corrélation (équation ( 1-30)).

vulp()] = ﬁdr' (1-29)
aEXC
Vel ()] = % (1-30)

Grace a Dintroduction d’un jeu d’orbitales 1p; de Kohn-Sham, on peut résoudre

I’équation aux valeurs propres :

Hysy; = e, (1-31)
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La résolution de cette équation est obtenue de la méme maniere que la résolution de
I’équation aux valeurs propres de la méthode HF, soit par une séquence itérative SCF. De plus,
a partir du jeu d’orbitales de Kohn-Sham, il est possible d’obtenir la densité électronique exacte

a I’¢état fondamental par :

po(r) = ) lil? (132)
i=1

L’énergie totale du systéme est exprimée par 1’équation ( 1-33 ), avec Txg[p(7)]
I’énergie cinétique des électrons du systéme fictif, J[p(r)] Iénergie d’interaction coulombienne

classique calculée par I’équation ( I-34 ) et v,,;(r) le potentiel externe créé par les noyaux.

Exslp(r)] = Tyslp(r)] + f P()Vexe(M)dr + J[p(r)] + Exc[p(r)] (1-33)
1 14
Jlp(M] = Ef J%drdr’ (1-34)

L’énergie d’échange et de corrélation est représenté par E,.[p(r)]. L’interaction
d’échange représente la répulsion existante entre deux électrons ayant le méme spin. En effet,
deux électrons ayant le méme état quantique ne peuvent se trouver au méme endroit (principe
de Pauli”). L’interaction de corrélation décrit pour sa part le fait que les positions des électrons
sont également corrélées par leur répulsion coulombique : deux électrons de méme charge ne
peuvent se trouver au méme endroit. L’énergie d’échange et de corrélation inclut donc les
aspects quantiques des interactions électrons-¢lectrons et I’énergie d’auto-interaction classique.
Le terme d’énergie d’échange et de corrélation prend également en compte la correction du
terme de 1’énergie cinétique entre le systeme sans interaction fictif et le systeme réel. En effet,
méme si les deux systemes ont la méme densité, I'énergie cinétique déterminée pour le systeme

d'électrons sans interaction est différente de 1'énergie cinétique du systeme réel.

Il est important de noter qu’a ce stade tous les termes du calcul de I’énergie totale
peuvent étre évalués sauf le terme li¢ a I’énergie d’échange et de corrélation. La résolution du
probléme nécessite donc de passer par des approximations de I’expression du terme d’échange

et de corrélation.
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2.2.2 Approximation de I’énergie d’échange et de corrélation

Une des limites de la DFT est I’expression exacte du terme de 1’énergie d’échange et de
corrélation de I’hamiltonien. Or plus on le connait précisément, plus la densité électronique sera
connue avec précision, plus 1’énergie sera proche de 1’énergie exacte. Comme précédemment
ce terme peut étre explicité par une fonctionnelle de densité électronique, donnant sous une
forme locale 1’équation ( I-35 ), avec &,.[p(r)] une fonctionnelle donnant 1’énergie d’échange
et corrélation pour un volume élémentaire de 1’espace ayant pour densité électronique p(r).
Cela implique donc qu’il est nécessaire de trouver une expression pour cette fonctionnelle qui

se rapproche le plus de I’expression exacte. Plusieurs approximations existent a ce jour.

Buelp@)] = [ exclp(ldr (135)
Approximation de la densité locale

La plus simple est I’approche LDA (local density approximation) qui consiste a
considérer la densité comme celle d’un gaz d’électrons homogenes, le terme d'échange et de
corrélation ne dépend donc que de la valeur locale de la densité électronique. L’énergie

d’échange et de corrélation pour un gaz d’électrons homogene est exprimée par :

B2 Ip()] = [ p(r)ek4lp(rldr (136)
Avec eEP4[p(r)] qui représente 1’énergie d’échange et de corrélation par électron pour
un gaz homogene d’électrons de densité p(r), paramétrée pour différentes valeurs de la densité

électronique a partir de calculs Monte-Carlo quantiques®®8!.

La densité €lectronique est donc considérée comme homogene, ce qui permet une bonne
approche de I’énergie d’échange et de corrélation pour des systeémes isotropes ou lorsque la
densité varie peu. Cependant, elle reste trop approximative pour des systeémes chimiques
d’intérét car elle décrit mal certaines propriétés comme : le gap des isolants et des semi-
conducteurs, les énergies de liaisons intramoléculaires (surestimation), les longueurs de liaisons
(sous-estimation), les fréquences de vibrations des petits systémes, ou encore 1’énergie de

cohésion des solides (surestimation).
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Approximation du gradient généralisé

Une seconde approximation est I’approche GGA (generalised gradient approximation)
qui consideére un gaz d’¢lectrons non-uniforme, ce qui revient a définir que I’énergie d’échange-
corrélation dépend non seulement de la densité électronique mais également de son gradient.
Le terme d’énergie d’échange et de corrélation s’exprime donc selon 1’équation ( I-37 ). En
pratique, les fonctionnelles les plus utilisées sont BLYP®>%3, PWO1%* et PBE®®%, La prise en
compte de I’inhomogénéité de la densité électronique permet d’obtenir de meilleurs résultats
dans la description des liaisons chimiques mais donne des résultats moyens concernant les
propriétés électroniques des semi-conducteurs, notamment en sous-estimant leur bande
d’énergie interdite (Band Gap). Notons qu’il existe des fonctionnelles dites « hybrides », dont
une fraction d’échange est calculée exactement par la méthode HF pour étre introduite dans une

fonctionnelle de type GGA.

B 0] = [ p)efE o), To(r)]dr (137)
2.2.3 Prise en compte des interactions de type van der Waals

I1 est connu que la DFT décrit mal les interactions de van der Waals (vdW) qui joue un
role important, notamment dans I’assemblage de couche moléculaire ou I’adsorption et les
interactions molécules/surface. En effet, la description correcte de ces interactions inclue une
fluctuation rapide de la distribution de charge qui n’est pas prise en compte dans la DFT. Afin

87,88

de combler cette lacune, plusieurs méthodes ont été développées : la méthode de Grimme®'-*°,

la méthode de Tkatchenko et Scheffler®?°, et les méthodes vdW-DF°!%2,

Les méthodes de Grimme et de Tkatchenko et Scheffler incluent une correction de

I’énergie totale en ajoutant une contribution de dispersion. L’énergie est ainsi calculée par :

N-1 N ij
Avec Edisp = _S6 Z Z R_%_dep (Rl]) (1—39 )
i j=i+1 Y

25



Chapitre I : Contexte, objectifs et moyens de [’étude.

Egisp est donc le terme de dispersion de 1’énergie qui est défini avec S le facteur
d’€chelle, R;; la distance interatomique, N le nombre d’atome dans le systeme, Fgp, (Ri j) la

fonction d’amortissement et C, Gij le coefficient de dispersion, tels que:

Famp(Rij) = ——;~ (1-40)

¢l = |cic] (1-41)

Dans le cas de la méthode Grimme (DFT-D), les coefficients C¢ et R sont obtenus de
maniere empirique. La détermination du coefficient Cg est faite a partir du potentiel d’ionisation
atomique (Ip) et de la polarisabilité dipolaire statique a de I’atome (voir équation ( I-42 )). Dans
le cadre de ce travail, ¢’est la méthode que nous avons employée et les valeurs des coefficients

sont issues de la référence®’.

Dans le cas de la méthode de Tkatchenko et Scheffler (DFT-vdW), les coefficients Cs

et R sont obtenus a partir de la densité électronique. Les coefficients C6ij sont déterminés en
fonction des polarisabilités dipolaires statiques a et B des atomes (voir équation ( 1-43)), elles-

mémes exprimées a partir de la densité électronique.

Enfin, les méthodes vdW-DF sont basées sur la décomposition du terme d’échange et

de corrélation E,. en plusieurs termes : un terme d’échange ES%4, un terme de corrélation

GGA/LDA . e . )
E, /LPA ot un dernier terme de corrélation non local E™ prenant en compte les interactions

vdW (voir équation ( [-44)).

cg = 0,05nga“ (I-42)
ci=> [ @t @)de (143)
Erclp(M] = ESSA ()] + ESYMPALp(1)] + EF [p ()] (1-44)
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2.3 Application de la DFT aux systemes périodiques

Une grande partie des matériaux (et notamment les métaux), qu’ils soient naturels ou
artificiels, sont a 1’état solide sous forme cristalline. Ainsi, les atomes constitutifs de ces

matériaux sont ordonnés de maniere réguliere a petite ou grande échelle.
2.3.1 Notion de périodicité

Les atomes composant un cristal étant ordonnés a petite ou grande distance, la structure
du cristal est décrite par une unité élémentaire, appelé maille. Cette maille permet de
reconstituer I’empilement des atomes dans le cristal par translation dans les trois directions de
I’espace. Ces trois vecteurs de translation ai, a2 et a3 forment les parametres de maille. Pour un
empilement donné, plusieurs tailles et motifs de maille peuvent étre définis et chaque maille est
susceptible de recomposer le réseau cristallin. On définit alors, de maniere universelle, 1a maille
possédant le plus petit volume (correspondant souvent au motif géométrique le plus simple)

comme la maille primitive ou maille simple (voir Figure I-5). On a donc :

Vorim = (a1 X az). as| (1-45)
Dans ce cas, les positions des atomes dans la maille sont définies par une combinaison
linéaire des vecteurs aj, a2 et az et 1’atome i aura alors comme coordonnées :
T = X;a4 +y;a, + Z;053 (I-46)

Avec {x;,y;,z;} € [0,1]3. Dans le cas de I’aluminium, les positions des quatre atomes

de la maille primitive sont :

Fl T'All=0><a1+0><a2+0><a3
T—T L 1 1
TT : TAlZZEXa1+EXa2+OXa3

¢ ‘ 1 1 ]
“‘ & “' TA13=§Xa1+0Xa2+§Xa3 (147)

rAl4=Oxa1+Exa2+§><a3

Figure I-5 : Maille primitive de I’aluminium contenant quatre atomes (structure cubique face
centrée) et positions des atomes.
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2.3.2 Structure périodique et DFT

Nous avons vu que la maille primitive, comportant un nombre fini d’atomes, reproduit
dans toutes les directions de I’espace le solide cristallin, qui est par définition un systeme
périodique infini. Le potentiel agissant sur les électrons du systeme doit donc lui aussi €tre

périodique, et on définit avec T un vecteur translation du réseau que :

V(r+T)=V(r) (1-48)

La fonction d’onde peut, elle aussi, étre décrite en définissant un opérateur de translation

T telle que :

Y(r+T) =Ty(r) (1-49)

Enfin, la périodicité¢ du systéme implique que 1’hamiltonien soit lui aussi périodique.

L’opérateur d’énergie cinétique étant invariant quel que soit la translation, on peut écrire :

THMY(@) = Hr+ Ty +T) = HN)TY(r) (1-50)

Felix Bloch propose en 1928 un théoréme qui exprime que les fonctions propres peuvent
étre choisies comme le produit d’une onde plane par une fonction Y (r), soit I’équation ( I-51 )
avec k qui correspond a un vecteur du réseau réciproque qui peut €tre exprimé comme une
combinaison linéaire des vecteurs de base b; du réseau réciproque par k = k;b; + k,b, + k3bs

avec {kl, kz, k3} € Z3.

Y +T) =TyY() = exp(ik.T)Y(r) (I-51)

Les vecteurs de bases du réseau réciproque sont définis tels que chaque vecteur b; soit
orthogonal a aj et ay :

a;

71'—
a;. (a; X a)

Xa
i (1-52)
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Pour une supercellule, le motif du modele périodique est composé de plusieurs mailles
primitives répétées N; fois selon la direction ai.. Les conditions aux limites périodiques,

(conditions de Born Von Karman) impliquent alors que les fonctions de Bloch obéissent a la

relation :
W(r + Nyay) = exp(Njk. g )Y(r) = p ()
Ce qui implique que exp(le k. aj) =1 (1-53)
L.
Soit kj = N—]avec i eN

J

De ce fait, les vecteurs k sont réels. Soit un vecteur général k au sein de la maille

réciproque, tel que :

3
n;b
k= Z% vec—<letnleN (1I-54)
i=1
Plusieurs valeurs propres peuvent donc satisfaire le théoreme de Bloch ( I-51 ) pour une

méme valeur de k. Il convient donc d’indexer les valeurs propres de I’hamiltonien H par un

indice n, soit Y& (7).

Le nombre de point k est équivalent a N le nombre de mailles dans le cristal (N =
N;N,N3). L’augmentation de la taille de la maille implique que les points k se rapprochent les
uns des autres et k devient continu lorsque le nombre de mailles dans le cristal tend vers I’infini.

k peut donc prendre toutes les valeurs possibles dans 1’espace réciproque.

11 est possible d’exprimer la fonction d’onde ¥X () comme une combinaison linéaire

de fonctions de Bloch yX () de 1a méme maniére que dans I’approche LCAO, telle que :

PYR(r) = Z claxfi () (1-55)

u

k

Les coefficients ¢,

sont déterminés par la méthode variationnelle, en résolvant
’ensemble d’équation matricielle (1-56 ), avec (H*) la matrice hamiltonienne dans I’ensemble
de base des fonctions 5 (r), (C*) la matrice de coefficients ¢, (%) la matrice de
recouvrement et (E¥) la matrice diagonale des valeurs propres d’une seule particule £X.
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(H*)(CF) = (S¥)(CF)(E™) (1-56)
2.3.3 Base d’ondes planes

Dans des approximations (LCAO) basées sur la fonction d'onde de type Hartree-Fock
comme dans la DFT, plusieurs types de bases existent pour exprimer les fonctions de Bloch :
les bases localisées ou les bases d’ondes planes. On définit ainsi une base d’orbitales permettant
de décrire le mieux possible les orbitales moléculaires et donc la fonction d’onde. Si cette base
est compléete alors la fonction d’onde est décrite exactement. Dans la pratique, il est absolument
nécessaire de faire une troncature approximative des fonctions de base car les bases utilisées
sont finies. Le choix des bases a une forte influence sur le temps de calcul. Plus la base est petite
moins les ressources nécessaires pour calculer les intégrales seront importantes. On gagne donc
en temps de calcul mais on perd en précision. Il faudra toujours jouer entre le choix d’une base

assez grande pour bien décrire le systeme et son temps de calcul.

Dans le cas des bases localisées, on utilise des fonctions centrées sur les atomes
possédant une certaine vraisemblance physique. Il existe deux principales fonctions de base :
les orbitales de type Slater (STO — Slater Type Orbital) et celle de type gaussiennes (GTO —
Gaussian Type Orbital). Les orbitales moléculaires sont ainsi décrites comme des combinaisons
linéaires de plusieurs orbitales atomiques. Cependant, 1’utilisation de bases localisées engendre
un grand nombre d’erreur de calcul. En effet, lorsque deux atomes se rapprochent trop, les bases
décrivant les orbitales se superposent ce qui conduit a une surévaluation de certaines propriétés
et notamment de 1’énergie de liaison. Afin d’éviter les erreurs dues aux superpositions de base,

nous avons utilisés les bases a ondes planes dans ce travail de these.

Dans un systeme périodique, les ondes planes (PW — Plane Wave) sont exprimées par :

1
XE (1) = mew(ir(k +Kp)) (1-57)

K,, représente un vecteur du réseau réciproque, N le nombre de maille dans le systeme
et Vyrism le volume de la maille primitive (1-45 ). L’équation de la fonction d’onde ( I-55 ) peut

alors s’écrire :
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m

PEC) = ) ki (Kk, () (158)

n

Dans cette équation, m représente le nombre d’ondes planes composant la base. Cette
base est en principe infinie. Cependant comme nous I’avons vu, dans la pratique, les bases sont
tronquées pour rendre le calcul de diagonalisation de I’hamiltonien possible. Dans ce cas, la

qualité de la base utilisée est évaluée par :

(k + Kn)z < Ecutoff ( [-59 )

Avec Eqyiorf le cutoff de I’énergie cinétique. Dans le calcul, seuls les €lectrons libres
qui ont une énergie cinétique inférieure & E.yqorr sont considérés. Dans ce cas, la base qui
décrira le plus précisément la fonction d’onde est la base avec la plus grande valeur de E¢y 4o ff-
Dans la pratique, la valeur de E¢y¢0 5 est choisie afin d’avoir une précision de calcul suffisante

pour des temps de calcul réalistes.
2.3.4 Pseudopotentiels

L’utilisation des pseudopotentiels est basée sur le fait qu'une grande majorité des
propriétés physiques et chimiques des matériaux ne dépendent que du comportement des
électrons de valence. Les pseudopotentiels sont souvent utilisés pour décrire les éléments de la
deuxieme et troisieme ligne du tableau périodique comportant un grand nombre d’¢électrons. Ils
ont été introduits pour la premiére fois en 1935 par Hellmann®® et découlent de I’approximation
des coeurs gelés. Le traitement explicite des électrons des couches profondes de 1’atome est
remplacé par un pseudopotentiel qui décrit les électrons de cceur par un potentiel fictif
n’interagissant qu’avec les ¢électrons de valence. Ce pseudopotentiel substitue le potentiel dans
les équations de de Kohn-Sham et inclue : I’interaction du noyau avec les électrons de cceur, le
potentiel de Hartree provenant des électrons de cceur et une composante d’échange-corrélation
entre les électrons de cceur et les €lectrons de valence. Il peut également prendre en compte des
effets relativistes si nécessaire. On considere ainsi le potentiel global engendré par le systeme
composé du noyau et des électrons des couches profondes, et seuls les électrons de valence sont

traités explicitement. Le colit calculatoire s’en voit diminuer significativement.
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La méthode la plus utilisée pour générer des pseudopotentiels, et notamment avec le
code VASP, est la méthode qui combine des pseudopotentiels et des ondes augmentées linéaires
(PAW - Projector Augmented-Wave Potentiel)***°. Cette approche repose sur le souci de limiter
le nombre de fonctions de bases qui décrivent la fonction d’onde caractéristique d’un solide.
Elle consiste a simplifier la description des €lectrons de coeur et ceux des orbitales de valence,
en séparant I’espace en deux zones qui sont modélisées par deux fonctions d’onde différentes.
Les fonctions d’onde des zones de coeur sont de types atomiques partielles car, contrairement
aux ondes planes, celles-ci permettent une description plus précise d’un grand nombre
d’¢lectrons dans un faible volume. La zone des orbitales de valences composée d’une faible
densité électronique est, quant a elle, décrite par des ondes planes qui permettent de restreindre

le temps de calcul.
2.4 Utilisation du code VASP

Tous les résultats obtenus dans ce travail sont issus de calculs effectués avec le code
VASP?® (Vienna Ab-initio Simulation Package). Basé sur la DFT, ce code de calcul est
particulierement adapté a I’étude de systémes périodiques. Plusieurs options de fonctionnelles,
d’approximations de I’énergie d’échange et de corrélation et de pseudopotentiels sont
implémentés dans VASP. Pour cette étude, tous les calculs ont été effectués avec
1’approximation du gradient conjugué® (GGA), la fonctionnelle PBE!'® et les pseudopotentiels

de type PAW.

La résolution des équations de Kohn-Sham s’effectue sur une grille de point k
appartenant a la zone de Brillouin définie comme la maille primitive dans 1’espace réciproque
(et non sur la totalité de 1’espace réciproque). La méthode de Monkhorst et Pack!’! permet de
générer la grille de point k dans le code VASP a partir d’un nombre de point k déterminé par
I’utilisateur dans les trois directions de 1’espace réciproque. En pratique, on s’assure de la
convergence de I’énergie totale pour un nombre de point k suffisant dés les premiers calculs sur
un systeme. En particulier pour les métaux, une meilleure description de la région proche de la
surface de Fermi est obtenue pour un « grand » nombre de point k. Cependant la méthode de
Methfessel-Paxton'%> implémentée dans VASP, permet de diminuer le nombre de points k

nécessaires a I’étude de tels systemes.
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Dans le code VASP, la résolution des équations de Kohn-Sham s’effectue selon une
procédure SCF (voir Figure I-6). Une nouvelle densité p;,, est donc calculée apres chaque étape

par la combinaison linéaire des densités calculées a 1’étape précédente :

Pin = z ®iPin (1-60)

i
2.4.1 Optimisation de géométrie

La configuration la plus stable du systeme est obtenue par une procédure itérative en
déplacant les atomes de leurs coordonnées initiales jusqu’a la minimisation des forces agissant
entres les noyaux. Le principe de 1’optimisation de géométrie consiste donc a trouver le
minimum de la surface d’énergie potentiel du systéme. Le théoréme d’Hellmann-Feynman'®
permet de calculer les forces internes agissant sur les noyaux grace a 1’équation ( I-61 ) qui

indique que la dérivée de I’énergie totale du systéme par rapport a un parametre A s’écrit :

dA (D)

dE,
= | G2 (L61)
Ce théoreme implique que la force interne agissant sur I’atome I a I’état fondamental

peut étre obtenue par :

dE(R
F = —d#Rl’) < | D |¢(A)> (1-62)

Le processus itératif continue tant que les forces internes sont plus grandes que la valeur
déterminée par 1’utilisateur. Le code VASP minimise donc les forces en utilisant la méthode du

gradient conjugué jusqu’a la configuration la plus stable (voir Figure I-7).

I1 est important de mentionner que le point de départ (coordonnée des atomes) du calcul
doit étre intelligemment choisi. En effet, le processus itératif peut conduire a 1’obtention d’un
minimum local et non global de 1’énergie du systéme. De plus, la température n’est pas prise
en compte dans la méthode d’optimisation. Toutes les configurations stables sont obtenues pour
une température proche de OK. Cependant, il est possible d’intégrer ce parametre lors de

dynamiques moléculaires.
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Dy, Po

g pin
Calcul des matrices
(H) et (S)

Calcul de p',,

)

Calcul des nouveaux Pi et €i

en diagonalisant (H-€S)

Calcul de la nouvelle densité p,,.

Ei‘|‘| - EI < jllljb‘Er'r'lst:-c !

4-| Sortie boucle SCF
Non Oui

Figure I-6 : Détermination de I’état fondamentale par la procédure SCF (issu de la

référence’?)

Configuration de départ, @, p,

Détermination d'une
nouvelle configuration
(gradient conjugue)

Deétermination de
I'etat fondamental

Estimation des forces internes
agissant sur les noyaux

iF, > F. . ?

i

Sortie de |la boucle

OLi Non [|doptimisation de géom étrie

Figure I-7 : Procédure d’optimisation de géométrie (issu de la référence™?).
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2.4.2 Dynamique moléculaire

Le principe de la dynamique moléculaire consiste a suivre 1’évolution des positions et
des vitesses de chaque particule au cours du temps. Cette méthode permet donc de déterminer
la trajectoire de chaque particule N du systeme. En condition standard, les dynamiques
moléculaires sont menées dans un ensemble canonique. Deux types d’ensemble peuvent étre
utilisés : la dynamique « NVE » ou la dynamique « NVT ». Dans le premier cas, le systéme
comprend un nombre de particule N dans un volume V a une énergie constante E. Ce cas
correspond au cas idéal ou le systéme est isolé¢ dans 1I’ensemble microcanonique NVE. Dans le
second cas, le systéme de N particules dans un volume V évolue en présence d’un thermostat
T et I’énergie E varie librement. La dynamique moléculaire s’effectue donc dans 1’ensemble

canonique NVT.

Les méthodes de dynamique moléculaire permettent d’obtenir les différentes
configurations successives du systeme en appliquant les lois de la mécanique classique et
notamment la seconde loi de Newton ( I-63 ) qui exprime la relation entre les forces extérieures

F; appliquées a la particule i en fonction de la masse m; de la particule et de sa position r;.

d?r; F.
Zl _ (1-63)
dt M;
La conservation du systeéme permet d’écrire que pour une particule j, on a :
d*r; 4
mi T Fi({r;) = -vU({r}) (1-64)

Cette équation exprime que le potentiel U({r;}) représentant les interactions entre les N
atomes du systeme est I’inverse de F; la résultante des forces appliquées par toutes les particules
i sur la particule j. Dans la pratique, la résolution de ces équations est permise par la
discrétisation du temps et le choix de ’intervalle de temps At est particulierement important.
En effet, I'intervalle de temps doit étre suffisamment petit pour permettre 1’observation
d’événements courts mais également suffisamment grand pour une diminution des temps de

calculs.
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Deux approches sont possibles pour déterminer 1’expression du potentiel U({r;}). La
premiere approche consiste a déterminer la valeur du potentiel a partir de valeurs
expérimentales et de calculs ab initio. Le potentiel est donc fixé empiriquement. La seconde

approche consiste a déterminer directement la valeur du potentiel a partir des calculs ab initio.

Dans le cas de la premicre approche, la force qui s’exerce entre deux particules est
approximée par une force de rappel classique. Ces dynamiques moléculaires sont considérées
comme des dynamiques « classiques » qui utilisent les champs de forces. Elles permettent
I’étude de systeme plus important au détriment de la description de la réactivité et ceci pour des
temps longs de calcul. Notons cependant que certains champs de force comme ReaxFF, EVB

ou RWFF, permettent la rupture et la formation de liaisons.

Dans la seconde approche, les dynamiques sont dites ab initio et les propriétés
¢lectroniques sont décrites explicitement, permettant I’étude de la réactivité du systéme mais
pour des colts calculatoires importants. Ces dynamiques peuvent étre séparées en deux
catégories : les dynamiques de type Born-Oppenheimer et les dynamiques de type Car-
Parinello. Dans ce travail, seules des dynamiques de types Born-Oppenheimer ont été
effectuées. Dans ce cas, I’équation ( I-62 ) permet de calculer I’interaction entre noyaux et grace

N

a ces forces interatomiques, les positions des atomes sont calculées a chaque pas par un

algorithme de Verlet!%+195,

3. Méthodes expérimentales

Cette section s’attache a décrire les différentes techniques expérimentales employées
dans cette these. Les principes généraux de chaque technique seront donc explicités. Ces
techniques expérimentales peuvent étre divisées en trois groupes en fonction de leurs types de

caractérisation :

- Les techniques de caractérisation chimique de surface (XPS et ToF-SIMS)
- Les techniques de caractérisation morphologique (AFM et MEB couplé a ’EDX)
- Les techniques de caractérisation électrochimique et de résistance a la corrosion

(suivi du potentiel libre de corrosion et courbe de polarisation)
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3.1 Techniques de caractérisation chimique de surface
3.1.1 Spectroscopie de photoélectrons induits par rayon X ou XPS

La spectroscopie des photoélectrons XPS (X-ray Photoelectron Spectroscopy) est une
technique d'analyse de surface inventée dans les années 1960. Elle était autrefois appelée
spectroscopie d’électron pour I’analyse chimique (ESCA - Electron Spectroscopy for Chemical
Analysis). Elle a valu a son inventeur Kai Siegbahn le prix Nobel de physique en 1981. Cette
technique permet I’obtention d’information chimique a I’extréme surface de 1'échantillon,
jusqu'a une profondeur 10 nm. C’est une technique non destructive qui permet de déterminer
de fagon quantitative la composition chimique de la surface, I'environnement chimique de
chaque élément et qui donne acces a 1'épaisseur des couches en surface. Cependant, la limite de
détection de I'analyse XPS est de I'ordre de 1%at. ce qui ne permet pas de détecter des éléments

présents a I’état de traces.
3.1.1.1 Principe de I'XPS

L'analyse XPS repose sur l'analyse des électrons émis lors de 1'interaction d'un rayon X
avec la matiere de 1’échantillon. Une source de rayon X monochromatique, possédant une
énergie constante hv (dans notre cas, cathode en aluminium AlKa = 1486,6eV), irradie la
surface de 1'échantillon. Lors de 1’adsorption d’un photon sur la surface, 'atome recoit une
quantité d'énergie hv (ou h est la constante de Planck et v la fréquence de radiation). Il en résulte,
entre autres, I’émission d’un électron qui permet a 1’atome de retrouver son état de stabilité
initial. L’énergie cinétique de cet électron, appelé photoélectron, est ensuite mesurée par un

106

analyseur et un détecteur ™. Le schéma de principe de I’analyse XPS est présenté en Figure I-8.

La loi de conservation de I’énergie nous permet alors d’écrire :

Etotate = hVgx = Ecinétique + Ejigison + cz)spectrométre (1-65)

Avec hvgpy D’énergie connue du faisceau de rayonnement X, Eiingique 1'€nergie
cinétique du photoélectron mesurée, Ej;;ison I’énergie de liaison initiale de I’électron dans
lorbitale de laquelle il est issu, et @gyectromerre 1€ travail de sortie des €lectrons du

spectrometre. Le travail de sortie des électrons du spectrométre est mesuré grace a 1’utilisation

d’étalon (par exemple 1’or) et sa valeur est de 4,3eV dans notre cas.
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Echantillon Spectromeétre

Photoelectron (E_

: F-EL'I:JL':

¢'s pectromeatre
—
EFarmi

v

hv = EC‘ZHH-I]IJE T q}spectmmétm

2-8-=0-99-

E liaison

Figure I-8 : Schéma de principe de I’XPS issu de la référence!"’.

L’équation ( I-65 ) permet alors aisément de remonter a 1’énergie de liaison de I’¢lectron
a la surface de I’échantillon qui est caractéristique de 1’élément auquel 1’électron est arraché et

de son environnement chimique (degrés d’oxydation et liaison chimique).

3.1.1.2 Déplacement chimique

La technique XPS permet donc d’obtenir des informations sur la nature de 1’élément
mais également sur son environnement chimique grace aux variations d’énergie cinétique et
donc d’énergie de liaison des électrons constitutifs de la surface. Ces variations d’énergie de

liaison aussi nommées déplacement chimique sont observées sur les spectres issus de I’analyse.

L'analyse XPS permet d'obtenir un spectre du nombre d'électrons détectés en fonction
de leur énergie de liaison. Chaque élément émet un ensemble de pics XPS présentant des
énergies de liaisons caractéristiques. Ainsi le spectre général d’une analyse XPS donne
directement acces a la nature des éléments constitutifs de la surface. Par exemple, pour un
échantillon d’aluminium poli, le spectre général nous indique que la surface est constituée de

trois éléments : I’aluminium, 1’oxygeéne et le carbone (voir Figure 1-9).

L'analyse XPS permet également d’obtenir des informations sur 1’environnement
chimique ainsi que sur le degré d’oxydation de I’élément. Pour cela il faut étudier le
déplacement chimique des éléments et celui-ci est directement relié aux variations de 1'énergie
de liaison des photoélectrons émis, provoqué par la charge de 1'atome associé dans la liaison

chimique.
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Ainsi, dans le cas d’un élément oxydé, le photoélectron émis possede une énergie de
liaison plus élevée (i.e. une énergie cinétique plus faible) que I’¢lément neutre. En effet, lorsque
deux atomes mettent en commun leur électron de valence pour former une liaison, ceux-ci
forment une barriére de potentiel que les €lectrons de ceeur, émis lors de 1’analyse XPS, doivent
traverser. Leurs énergies de liaison sont donc modifiées en conséquence. Dans le cas ou
I’élément est engagé dans une liaison avec un atome plus électronégatif (cas d’un élément
oxyd¢) alors le nuage €lectronique présent autour de 1’élément est moins dense. L’interaction
photoélectron-noyau est donc plus importante et il est plus difficile d’arracher un électron de
cceur. L’énergie de liaison du photoélectron émis est donc déplacée vers les plus hautes
énergies. Le raisonnement inverse est également applicable. Si I’¢élément est engagé dans une
liaison avec un atome moins électronégatif alors la densité électronique autour de 1’élément est
plus importante et I’interaction photoélectron-noyau est plus faible, ce qui conduit a une
diminution de 1’énergie de liaison du photoélectron. Il est donc possible de distinguer un métal

de son oxyde (voir Figure I-9).

Avec les mémes raisonnements, il est facile de montrer qu’un photoélectron issu d’un
niveau de cceur plus proche du noyau posséde une énergie de liaison plus élevée qu’un

photoélectron issu d’une couche de cceur externe.

De plus, le nombre d'électrons détecté pour chaque énergie de liaison est directement
relié a la concentration de cet élément sur la surface analysée. Il est donc possible de déterminer

la composition des surfaces analysées ainsi que 1’épaisseur des couches d'oxydes.

500000 10000
S Spectre 01s o Al2 :
8 a00000 4 PP S go00 L P / | Ap+
Y général - A
Q I
3 300000 + S 6000 + [
o 8 |
'Y 200000 + 'Y 4000 T
a2 O Auger Al2p [ / | Al
[7] 4 4 | \
£ 100000 /\\//J\ c1s Alzs, 02k % 2000 / \/\
£ L \_
0 : ] 0 : : i
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Figure I-9 : Spectre général (a gauche) et spectre du niveau de cceur Al2p (a droite) de
I’aluminium pur poli.
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3.1.1.3 Instrumentation

L’appareil utilisé est un spectrometre ESCALAB 250, de la marque Thermo Electron

Corporation, (voir Figure I-10). Celui-ci se compose de quatre chambres principales :

- Un sas d’introduction, qui permet le passage rapide de la pression atmosphérique a
un vide de I’ordre de 10" mbar.

- Une premiere chambre de préparation qui permet de décaper ou chauffer
I’échantillon, sous une pression de 10° mbar, 4 laquelle est connecté un
spectrometre de masse et un LEED (Low Energy Electron Diffraction).

- Une seconde chambre de préparation a laquelle est connectée une boite a gant.

- Une chambre d’analyse, sous ultravide (10 a 107!° mbar), dans laquelle se trouve

une caméra pour sélectionner la zone a analyser, une source de rayon X et un

analyseur hémisphérique.

La source de rayons X utilisée est une source Al Ka monochromatique, d'énergie
1486,6eV. L'angle entre la surface de 1'échantillon et la direction dans laquelle les

photoélectrons sont collectés est de 90°.

IAnalyseur I

\ - /

iteagants |

I .. ! ,I'I i

Chambre d’analyse

Sas d’introduction
Figure I-10 : Spectrometre Thermo ESCALAB 250 utilisé pour les analyses XPS.
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Avant le passage dans I’analyseur hémisphérique, les photoélectrons sont focalisés
grace a un systeme de lentilles électrostatiques appliquant un potentiel retardateur. Lors du
passage dans 1’analyseur hémisphérique, le photoélectron est soumis a un champ électrique E
créé par la différence de potentiel entre les deux plaques hémisphériques de 1’analyseur et seuls
les photoélectrons possédant une énergie cinétique comprise dans la gamme d’énergie cinétique

imposée par le champ électrique sortiront de 1’analyseur.

Deux méthodes permettent ensuite de balayer I’ensemble des énergies cinétiques. Dans
le mode CAE (Constant Analyzer Energy), le mode le plus utilisé, le potentiel au sein de
I’analyseur reste constant et seul le systéme de lentilles électrostatiques effectue le balayage en
¢énergie. Le potentiel retardateur imposé par I’utilisateur sélectionne donc I’énergie a laquelle
seront accélérés ou retardés les électrons avant leur entrée dans ’analyseur. Cette énergie
également appelée énergie de passage a une grande influence sur la résolution en énergie des
spectres et sur la transmission des électrons a 1’analyseur. Ainsi, les spectres a haute résolution
sont obtenus pour des énergies de passage faible de I’ordre de 20eV, tandis qu’on favorise une
meilleure transmission des électrons a I’analyseur pour des énergies de I’ordre de 100eV aux
dépens de la résolution en énergie. Dans cette étude, les spectres généraux sont acquis avec une
énergie de passage de 100eV afin d’identifier les éléments présents a la surface tandis que les
spectres des niveaux de cceurs sont obtenus avec une énergie de passage de 20eV. Le mode
CRR (Constant Retard Ratio) est quant a lui généralement employé dans 1’étude des
photoélectrons Auger. Dans ce mode, les potentiels de I’analyseur et du retardateur varient afin
de garder constant le ratio vitesse de I’¢électron a la sortie du systeme de lentilles/potentiel de

I’analyseur. Ce mode permet de mettre en évidence des pics de faible intensité.

Enfin, a la sortie de I’analyseur les photoélectrons sont analysés et amplifiés par six
channeltrons qui permettent un gain de ’ordre de 10%. Sur les spectres, I’intensité du signal est

exprimée en coups par seconde.
3.1.1.4 Traitement des spectres XPS

Des informations quantitatives précises sont obtenues grace a la décomposition des
spectres XPS en une somme de contributions élémentaires. Chaque contribution correspond a
un état chimique de 1'é1ément considéré. La difficulté de la décomposition des spectres provient
de plusieurs phénomenes secondaires d'interaction rayonnement-matieére qui interviennent lors

de I'excitation par les rayons X et viennent complexifier le spectre.
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Ces phénomenes secondaires peuvent étre :

- Les raies provenant de la désexcitation par émission des électrons Auger. Lors du
processus de photoémission, une lacune ¢lectronique dans un niveau de cceur est
créée sur I’atome photoionisé. Cette lacune peut étre comblée par un €lectron d’une
énergie supérieure. L’énergie ainsi libérée peut alors étre émise sous forme de
photons (fluorescence) ou peut servir a éjecter un autre €lectron de cceur qui est
nomm¢ I’électron Auger. Ces raies sont indépendantes du rayonnement incident et
possedent une énergie cinétique propre.

- Les électrons affectés par des pertes inélastiques d'énergie a la sortie de 1'échantillon
analysé qui contribuent au fond continu. Ces pertes d’énergie cinétique du
photoélectron peuvent provenir de [’excitation collective des électrons de
conduction, notamment pour des surfaces a caractere métallique, qui donnent lieu a
des pics satellites appelés plasmons, et/ou aux satellites de type shake-up et shake-
off qui sont issus de I’excitation d’un second ¢€lectron qui simultanément au premier
€électron subit une transition vers un niveau €lectronique discret (shake-up) ou vers
le continuum d’énergie (shake-off).

- Les électrons émis par la radiation de Bremmstrahlung contribuent également au
fond continu : lors du passage d’un électron au voisinage du noyau, il subit une

accélération qui peut causer I'émission d'un photon, c'est le rayonnement de freinage.

Dans cette étude, la soustraction du bruit de fond est effectuée par la méthode de Shirley.
Une fois le bruit de fond soustrait, il devient possible de décomposer les différents signaux XPS
en une somme de pics individuels. Cette décomposition spectrale est effectuée via le logiciel

Avantage (Thermo Fisher Scientific).

3.1.1.5 Aspect quantitatif

Apres la décomposition des spectres effectuée, il devient possible de les traiter
quantitativement. En effet, ’intensité de chaque pic (proportionnelle a 1’aire sous la courbe) est
reliée a la quantité d’éléments émetteurs et suit une loi de type Beer-Lambert, ou A représente

un coefficient d’atténuation et 0 ’angle d’émergence :

) (1-66 )
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Plus précisément, 1’intensité des photoélectrons émis par un ¢lément X dans une matrice

M 2 une profondeur z, notée I} est donnée dans le cas général par :

M= kA(H)FGxT(EC)fD,IC"(Z)exp( )dz (1-67)

MM sing

Avec k la constante caractéristique du spectrométre ne dépendant pas de 1’¢lément
considéré, A(@) I’aire de I’échantillon analysé, A(0)=A’/sinf, A’ étant I’aire analysée avec un
angle d’émission des photoélectrons de 0 par rapport a la surface de 1’échantillon (cm?), F le
flux de photons (s'.cm™), T(E,) le facteur de transmission de 1’analyseur dépendant de
I’énergie cinétique de I’¢lément X analysé, o, la section efficace de photoionisation pour un
élément X et un niveau de cceur donné (cm?), A¥ le libre parcours moyen inélastique des
photoélectrons de X dans la matrice M (cm) et DM la densité de I’élément X dans la matrice M

considérée a la profondeur considérée (at.cm™).

L’intégration de 1’équation ( I-67 ) se fait grice a un modele représentant la surface
¢tudiée. Dans le cas de I’aluminium, la surface métallique est toujours recouverte d’une couche
d’oxyde. Le mode¢le pris en compte dans cette étude sera alors au minimum un modele bicouche,
présenté sur la Figure I-11. Dans ce modele, on suppose que la couche d’oxyde est homogene
et continue, et que 1’épaisseur de 1’aluminium métallique est infinie pour I’XPS, c’est-a-dire

beaucoup plus grande que le libre parcours moyen inélastique des €lectrons dans la couche. En
effet, on peut voir que I’intensité du signal est proportionnelle a exp(_Td), on a donc 95% du

signal qui provient d’une profondeur inférieure ou égale a 3A (A étant généralement de 1’ordre
de 3nm), ce qui correspond a une profondeur analysée de I’ordre de 10nm. La Figure I-12 issue

de la référence'%®

illustre ce phénomene d’atténuation en montrant la probabilité qu’un électron
soit émis de la surface en fonction de la profondeur d’émission d. Or dans notre cas, 1’épaisseur
de la couche métallique est bien supérieure a 10nm, d’ou la notion d’épaisseur “infinie” des
couches métalliques pour I’XPS. D¢s lors en intégrant 1’équation ( I-67 ) sur les épaisseurs de

chaque matrice, on obtient :

—d
Izlxyde = kA(O)FTy 04 Afl;cyde DZi‘yde sinf |1 —exp <WT‘”‘> (1-68)
Ay~ sind
I,ZlTllétal = kA (H)FTAlaAlAmémlDﬂétal sin® exp (%) ( 1-69 )
Ay~ sind
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Le rapport de ces deux équations nous donne acces a 1’épaisseur de la couche d’oxyde

grace a 1’équation :

Dmétal /’{métal onyde
Al Al Al > (1-70)

dox = Azfydesine In (1 +

oxyde ,oxyde ymétal
DAl AAI Ii

0

[0}

Aluminium métal

400

Figure I-11 : Mod¢le utilisé pour le calcul des épaisseurs d’oxyde.

P P(d) = exp(~d'd)
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Figure I-12 : Probabilité que 1'électron arrive en surface de 1'échantillon en fonction de sa
profondeur d'émission (d). 95% des électrons analysés par XPS proviennent d'une profondeur
<3\
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3.1.2 Spectrométrie de masse d’ions secondaires a temps de vol ou ToF-SIMS

Le ToF-SIMS est une technique d’analyse physico-chimique basée sur le principe du
SIMS statique (Spectrométrie de Masse d'lon Secondaire) couplée a un analyseur de masse a
temps de vol (Time of Flight). C’est une technique d’analyse chimique de surface extrémement
sensible dont la limite de détection est de 1’ordre du ppm (partie par million). Elle permet donc
de détecter des ¢léments, des molécules ou des isotopes a 1’état de trace. De plus, le ToF-SIMS
posséde une bonne résolution latérale et permet ainsi d’imager la distribution des différentes
especes chimiques a la surface. Cependant, elle n’est généralement pas employée pour des
études quantitatives qui nécessitent un étalonnage préalable de 1’appareil par des échantillons

de référence ayant une composition chimique proche de 1’échantillon a caractériser.
3.1.2.1 Principe du ToF-SIMS

Le schéma de principe du ToF-SIMS est présenté en Figure I-13. Dans une analyse
SIMS, des ions primaires sont utilis€s pour bombarder la surface de 1'échantillon afin d'émettre
des particules secondaires. Parmi les différentes particules secondaires émises (électrons,
especes neutres, atomes, molécules, ions ou cluster), seules les especes chargées (les ions
secondaires) sont détectées et filtrées en masse par le spectrometre. Cependant, toutes les
especes chargées (atomes ou fragments de molécules) sont détectées en parallele et le spectre
de masse obtenu par ce procédé permet donc une analyse chimique élémentaire et moléculaire

détaillée de la surface'®-!1°,

Lorsque le faisceau d'ions primaires (Bi*) d’une énergie de quelque keV bombarde la
surface, 1'énergie des particules est transférée au matériau par un processus de collision.
L’impact des ions primaires sur la surface est a I’origine d’une "cascade de collisions" entre les
atomes des premieres couches (voir Figure I-14). Certaines de ces collisions permettent
I’¢jection de particules de la surface et se traduisent par I'émission d'atomes (ou fragments
moléculaires), parmi lesquels certains sont ionisés. Plus de 95% des particules secondaires
émises proviennent des deux premieres monocouches de I’échantillon'!'? (soit d’une épaisseur

~1nm).
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Figure I-13 : Schéma de principe du ToF-SIMS!!'!,

Figure I-14 : Cascade en collision lors du bombardement de la surface!!2.
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Comme mentionné ci-dessus, l'analyse quantitative utilisant la technique SIMS est
difficile. Notamment, le rendement de pulvérisation cathodique (i.e. quantité de particules
émises sous I’impact des ions primaires) ne peut pas €tre connu avec précision. Ce parametre
dépend de nombreux facteurs dont la masse, 1'énergie et l'angle d'incidence du faisceau
primaire, et la distribution angulaire des particules secondaires. De plus, la nature chimique et
la structure du matériau analysé ont une forte influence sur le rendement d’ionisation (i.e.
nombre d’ions émis). Ce phénomene est connu sous le nom « d’effet de matrice ». En
particulier, le méme €élément montre différents rendements d'ions secondaires dans différents
environnements chimiques (par exemple dans un oxyde ou dans un métal). L’intensité des
signaux mesurés sera alors proportionnelle a la concentration de I’élément a la surface
seulement si la méme matrice est analysée. Un autre parameétre qui limite 1’analyse quantitative
est la différence de probabilité dionisation de différents éléments. En effet, parmi les particules
secondaires, seules les particules ionisées sont détectées et analysées. Par conséquent, les
particules neutres ne participent pas au spectre final. Dans ce cas, 1’intensité des signaux
mesurés n’est pas proportionnelle a la concentration des éléments en surface et certains
¢léments peuvent présenter une intensité élevée tandis qu’ils ne sont présents sur la surface qu’a
I’¢état de trace. Un autre probleme provient de I'état électronique du matériau analysé. Comme
l'ionisation se produit a proximité de 1'émission des particules de la surface, la matrice participe
au processus d’ionisation. Par conséquent, son état électronique influence fortement l'ionisation

de la particule émise!!°.

Apres émission, les ions secondaires sont plongés dans un champ électrique intense
entre 1’échantillon et la base de 1’analyseur. Ils sont donc accélérés a une méme énergie
cinétique par la tension dite « tension d’accélération » Vac. Ils entrent ensuite dans I’analyseur
ou ils sont séparés en masse grace au temps dit de « temps de vol » qu’ils mettent a parcourir
la longueur L de I’analyseur. On a ainsi I’équation ( I-71 ) correspondant a I’énergie cinétique

de tous les ions a I’entrée de 1’analyseur :

E. = qVacc (I-71)

Avec qla charge de I’ion et I/, la tension d’accélération. Or, dans I’analyseur, 1’énergie

cinétique satisfait également la relation :
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E. = —mv* (I-72)

Avec m la masse de I’ion et v sa vitesse. On a donc acces a la vitesse de I’ion en fonction
de sa masse m et sa charge q et cette vitesse est directement reliée au temps de vol dans

I’analyseur par :

(I-73)

t 1= —
vo v

m

Soit t =1
o vl = 2 Ve

(I-74)

L’analyseur ToF permet ainsi de mesurer le temps de vol entre le pulse d’ions primaires
et arrivée des ions secondaires, et de séparer les ions en fonction de leur ratio m/q. On observe

ainsi que pour une méme charge, les ions plus légers arriveront plus vite que les ions plus lourds.
3.1.2.2 Instrumentation et mode d’analyse

L’appareil utilisé dans cette these est le spectrometre ToF-SIMS 5 fourni par ION-TOF
GmbH présenté sur la Figure I-15. Il est composé notamment d’un sas d’introduction permettant
le passage de 1’échantillon a une pression de 10 mbar et d’une chambre d’analyse a une
pression d’environ 107!° mbar dans laquelle se trouve également une caméra pour sélectionner
la zone a analyser. Dans le cadre de cette these, la boite a gant n’a pas été utilisée. Le canon
d’ions primaires (Bi*) permet le bombardement de la surface par des ions ou des clusters de
bismuth a une énergie de 25 keV pour I’analyse et le canon d’ions Cs* permet d’éroder la

surface pour des analyses en profondeur.

En fonction de l’information souhaitée, différents modes d’analyse existent. Dans
certains cas on favorisera la résolution en masse (spectroscopie et profil en profondeur), dans
d’autre cas, on favorisera la résolution latérale (imagerie chimique). Les trois modes de travail

sont :

- Le mode spectroscopique qui permet une analyse élémentaire ou isotopique de la

surface via ’acquisition des spectres de masse et pour lequel la résolution en masse

est excellente (%n = 10000).
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Figure I-15 : Spectrometre ToF-SIMS'?’.

- Le mode imagerie qui permet de réaliser des images chimiques de la surface en
focalisant et en balayant le faisceau d’ions primaires sur celle-ci. L’intensité du
faisceau d’ions Bi* est alors trés réduite afin de limiter la zone perturbée par les ions
ce qui donne acces a une bonne résolution latérale. La meilleure résolution latérale
sur cet appareil est de I"ordre de 110nm. Cependant, la résolution en masse est
significativement dégradée par rapport au mode spectroscopique''>.

- Le mode profil qui permet d’obtenir des profils en profondeur de I’échantillon. Dans
ce mode, deux canons 2 ions sont utilisés alternativement (mode Dual Beam''%). Le
canon d'érosion Cs™ permet de créer un cratere a la surface de 1'échantillon, et le
canon d'analyse Bi* permet d'analyser le fond de ce cratére. L’alternance de cycles
d’analyse et d’érosion permet 1’obtention de la composition de 1’échantillon couche
par couche. Des spectres de masses étant réalisés a chaque profondeur, la résolution
en masse est conservée. Un profil en profondeur est donc obtenu et celui-ci exprime
l'intensité de chaque ion en fonction du temps de décapage. A la fin de la mesure, la

profondeur totale du cratere est mesurée par profilométrie mécanique permettant la

conversion du temps de décapage en profondeur (nm).

L’ensemble des données de ce travail est ensuite traité grace au logiciel commercial

IonSpec®©.
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3.2 Techniques de caractérisation morphologique

3.2.1 Microscope optique numérique

Le microscope optique utilisé dans ce travail est un microscope numérique VHX 5000
de la société Keyence©. Des images avec un grossissement allant de 500 a 5000 sont obtenues
grace a un objectif VH-Z500T. Ce microscope est capable de reconstruire numériquement des
images en trois dimensions suivant les axes X, Y et Z. Il peut également faire des images de
grandes dimensions grace a un contrdle automatique de la platine de support. Plusieurs images
de la surface sont ainsi obtenues et recombinées afin d’acquérir une image d’une dimension

d’environ dix centimeétres de cOté.

3.2.2 Microscope électronique a balayage ou MEB

La microscopie électronique a balayage a été utilisée comme technique supplémentaire
pour visualiser la surface des alliages aluminium/cuivre. Elle permet d’analyser 1’échantillon
sur une tres grande profondeur de champ (de I’ordre de la centaine de microns) a un
grossissement plus important que celui du microscope optique, et donne ainsi acces a des
images des surfaces €tudiées en haute résolution. Couplée a une analyse EDX (Energy

Dispersive X-ray Spectroscopy), elle a la particularité d’offrir également une information sur

la composition chimique de la surface.

L’analyse MEB est une technique d’imagerie dont le principe consiste a projeter un
faisceau d’électrons primaires focalisé et monocinétique a la surface des échantillons et a
récolter les €électrons émis par collision €lastique ou inélastique. Deux types d’électrons peuvent
étre émis de la surface : les électrons secondaires et les €lectrons rétrodiffusés. Les électrons
secondaires sont des électrons de basse énergie résultant de collisions inélastiques avec les
couches superficielles de surface. La variation d’électrons secondaires récoltés est donc
directement reliée a la variation de la topographie de la surface. Ils permettent ainsi I’acquisition
d’images de haute résolution ol la morphologie de la surface est bien visible. Les électrons
rétrodiffusés (de plus haute énergie) sont quant a eux réfléchis par collisions quasi-élastiques
avec les atomes de I’échantillon. Les atomes plus lourds réémettant plus d’électrons
rétrodiffusés que les atomes légers, ils permettent 1’obtention d’une image beaucoup plus
sensible a la composition chimique et aux différentes phases présentes. Les deux types

d'électrons émis correspondent donc aux deux modes d’imagerie du MEB.
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L'interaction entre les électrons et la matiere produit également des rayons X qui sont
analysés par un spectromeétre a dispersion d’énergie et permettent I’analyse chimique semi-

quantitative de la surface dans le cas d'une analyse EDX.

Les images MEB ont été réalisées au laboratoire LISE (Laboratoire Interfaces et
Systémes Electrochimiques, UMR 8235 a ’'UPMC) avec I’aide de Frangoise Pillier sur un MEB
équipé d'un canon a émission de champ SEM-FEG (Field Emission Gun) Ultra-55 ZEISS. Les
observations ont été réalisées dans des conditions standards. La tension d’accélération des
électrons est de 15 kV, le courant du faisceau d’¢électrons est de 1’ordre de 180 pA et la pression

a Dintérieur de 1’enceinte est inférieure a 10~ mbar.

3.2.3 Microscopie a force atomique ou AFM

La microscopie a force atomique (AFM - Atomic Force Microscopy) est une technique
de microscopie a champ proche basée sur la mesure des forces attractives ou répulsives entre
une pointe fine et la surface de I’échantillon. Son principe consiste a cartographier la surface en
balayant la surface de 1’échantillon avec la pointe et en mesurant la force d’interaction locale
entre les atomes de la pointe et les atomes de la surface. Un profil morphologique de la surface
est ainsi reconstitué. Puisque I'AFM est basée sur des mesures de forces, il n'est pas nécessaire
que 1'échantillon soit électriquement conducteur, ce qui rend la technique AFM tres attrayante
et applicable a n’importe quel échantillon (contrairement a la technique STM - Scanning
Tunneling Microscope). La Figure I-16 présente le schéma de principe de l'interaction entre la

pointe de I'AFM et la surface étudiée.

Laser Beam
Photodetector

Cantilever

Figure I-16 : Schéma de principe de I’interaction pointe AFM/surface de 1’échantillon'!”.
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La pointe est fixée a un microlevier ou “cantilever”, la mesure de la force d’interaction
attractive ou répulsive s’effectue par la mesure de la déviation du microlevier. En effet, le
balayage de la surface engendre des flexions du microlevier qui sont mesurées grace a la
déflection d’un faisceau laser réfléchi a D’arriere de celui-ci sur une photodiode. Les
déplacements verticaux et horizontaux du faisceau laser se produisent par la flexion du
microlevier engendrée par la topographie et la friction (forces latérales) de la surface.
L'interaction entre la pointe et 1'échantillon dépend de la distance qui les sépare. La sonde
(pointe) doit interagir avec le champ de force associé a la surface de 1'échantillon. L’interaction
peut alors €tre attractive ou négative et dépend majoritairement des forces de Van der Waals
entre la pointe et la surface. Notons cependant que les forces de capillarité et d’adhésion peuvent
compliquer l'interaction entre la pointe et I'échantillon. Plusieurs régimes peuvent alors étre
définis correspondant aux différents modes d’utilisation de ’AFM. Le mode « sans contact »
correspond a une distance entre la pointe et la surface entre des dizaines et des centaines
d'angstroms. Les forces entre la pointe et 'échantillon sont alors attractives. Ce mode est tres

délicat a gérer et est majoritairement utilisé sous vide.

Dans le mode « contact », la pointe est en interaction physique avec la surface et les
forces sont donc répulsives. Dans ce cas, le microlevier est trait€é comme un ressort de Hooke
et la flexion du microlevier est proportionnelle a la force exercée sur la pointe. Ce mode peut
étre effectué a « hauteur constante » ou a « force constante ». Dans le premier, la hauteur de la
pointe est fixe, tandis que dans le second, la force exercée sur le microlevier est fixe. Bien que
la résolution atomique soit en principe atteignable avec le mode « hauteur constante », le mode
« force constante » est préféré, en raison de la possibilité d'imager les surfaces avec une plus

grande variabilité de hauteur.

Dans le mode « contact intermittent » (tapping), le microlevier oscille proche de sa
fréquence de résonance de facon sinusoidale. Des lors, les forces entre la pointe et la surface
engendrent des modifications dans 1’amplitude, la phase et la fréquence de résonance du
microlevier. La hauteur entre la pointe et la surface est contr6lée en maintenant 1'amplitude des
oscillations constante selon le balayage. La pointe balaye alors une surface sélectionnée et
I’image topographique est le produit de la tension nécessaire pour garder I’amplitude de
’oscillation constante par la sensibilité du piézoélectrique (nm.V—1). L'avantage de ce mode
est que les forces appliquées sont faibles et provoquent moins de dommages sur les échantillons

que le mode contact.
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Dans cette étude, seul le mode contact intermittent a été utilisé. Les mesures ont été
réalisées a l'air avec le Nano-Observer AFM de la compagnie CSI. Des microleviers (cantilever)
en silicium fournis par Applied NanoStructures sont utilisés avec une force constante de 25-75
N.m! et une fréquence de résonance comprise entre 200 et 400 kHz. Le rayon de courbure de
I'extrémité des pointes est inférieur a 5 nm. Le logiciel utilisé permettant de contrdler le
microscope, d'enregistrer et de traiter les données est le logiciel NanoSolution fourni par CSI.

Dans certains cas, les images ont été retravaillées avec le logiciel Gwyddion libre d’acces.
3.3 Techniques de caractérisation électrochimique

Les techniques précédentes permettent de caractériser la morphologie et la composition
chimique des surfaces étudiées mais seules les mesures électrochimiques permettent d’évaluer
leurs tenues a la corrosion. L’¢lectrochimie est notamment un outil de choix pour caractériser

la résistance a la corrosion de molécules organiques>.

Dans ce travail, toutes les mesures électrochimiques ont été réalisées grace a un montage
classique a trois électrodes, manufacturé a Chimie ParisTech, présenté et schématisé en Figure

I-17.

Electrode de référence

Solution de travail

Contre-électrode

Electrode
de travail

Solution
de travail

\ J

Figure I-17 : Cellule électrochimique et schéma* du montage a trois électrodes.
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Ce montage comprend :

- Une électrode de travail, correspondant a I’échantillon étudié¢ ou se déroule les
réactions €lectrochimiques, maintenue dans un porte échantillon en Néo-Flon (Kel-
F). L’étanchéité entre 1'échantillon et 1'électrolyte est assurée par un joint torique en
Viton. La surface de travail est de 0,29cm?.

- Une électrode au Calomel Saturée en KCI (ECS ou SCE) (+ 0,248 V/ENH Electrode
normale a hydrogene) est utilisée comme électrode de référence. Celle-ci n’est pas
en contact direct avec le milieu, mais est connectée via une allonge remplie de
1'¢lectrolyte et munie d’un verre fritté a son extrémité. L’utilisation de cette allonge
évite la contamination de I’électrode par les espéces présentes dans le milieu
réactionnel.

- Une contre-électrode, constituée d’un fil de platine se présentant sous la forme d’un
fil enroulé sur lui-méme, de maniére a former une surface au moins 10 fois

supérieure a celle de 1’¢lectrode de travail.

Ces électrodes sont placées dans une cellule a trois entrées contenant environ 100mL de
solution d'électrolyte. La distance entre chaque électrode est d'environ 2 cm et le diametre de la
section transversale de la cellule est d'environ 6 cm. Dans cette étude, I’électrolyte choisi est
une solution aqueuse de NaCl concentrée a 0,1M connue pour €tre agressive vis-a-vis de
I’aluminium et ses alliages. L’acquisition des signaux est assurée et contrdlée par un
potentiostat/galvanostat PGSTAT30 de la société Autolab. Le traitement des données est

effectué avec le logiciel GPES (Global Purpose Electrochemical System) fourni par Autolab.

Deux types de mesures ont été réalisées : des mesures de chronopotentiométrie ou
potentiel a circuit ouvert (OCP - Open Circuit Potentiel), et de voltampérométrie linéaire. Dans
le cas des mesures de chronopotentiométrie, les échantillons sont immergés dans 1’électrolyte
et le potentiel libre (aussi appelé potentiel de corrosion, Ecorr, 0u potentiel d’abandon) est mesuré
au cours du temps grace au potentiostat agissant comme un voltmetre, sur des périodes allant
de la demi-heure a la journée. Cette mesure facile a mettre en ceuvre, nous permet d’avoir acces
au déplacement du potentiel de corrosion entre des échantillons traités ou non. Cependant, elle
ne renseigne pas sur I’augmentation ou la diminution des vitesses des réactions cathodiques
et/ou anodiques a la surface de I’échantillon. Pour pouvoir conclure sur ces évolutions,

I’utilisation de la technique de voltampérométrie linéaire doit étre employée.
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Dans le cas de la voltampérométrie linéaire ou polarisation potentiodynamique, un
balayage en différence de potentiels est appliqué entre I’¢électrode de travail et 1’¢lectrode de
référence, et le courant circulant entre 1’électrode de travail et la contre-€lectrode est mesuré.
Le balayage s’effectue en partant de potentiels cathodiques et en allant vers les potentiels
anodiques a une vitesse de 1 mV/s. Suivant le potentiel appliqué entre 1’¢lectrode de travail et
I’¢lectrode de référence, 1’¢lectrode de travail jouera le role de cathode ou d’anode (vice-versa
pour I’¢lectrode de référence). Ces mesures permettent d’évaluer les courants de corrosion et
les valeurs des résistances a la polarisation. De cette manicre, il est possible d’apprécier
I’évolution des réactions anodique et cathodique en présence ou absence de potentiel inhibiteur

de corrosion sur les échantillons.

4. Conclusion

Ce premier chapitre a permis d’exposer certaines généralités sur 1I’aluminium et ses
alliages, la corrosion et les moyens de protection contre la corrosion mis en ceuvre. De plus,
une description explicite des techniques théoriques et expérimentales du laboratoire a été

présentée.

Il apparait que I’aluminium est un métal naturellement protecteur contre la corrosion car
il développe spontanément une couche d’oxyde a sa surface qui inhibe I’oxydation du métal et
I’insertion d’ions agressifs, en formant une couche barriere entre le métal et son environnement.
Cependant, en milieu aqueux neutre, I’aluminium est sensible a la corrosion par piqire et les
mécanismes menant a la dégradation du matériau sont complexes. Plusieurs aspects ne sont pas
totalement élucidés. En particulier, les propriétés électroniques et la stabilité¢ du film d’oxyde
d’alumine vis-a-vis de la réaction cathodique, et les mécanismes d’adsorption et de pénétration

des chlorures dans ce film correspondant aux premieres étapes de la corrosion restent a définir.

De plus, ’aluminium est rarement utilisé pur et les alliages aluminium/cuivre sont tres
employés dans 1’industrie notamment pour leurs bonnes propriétés mécaniques. Toutefois,
I’ajout d’¢léments d’alliage réduit significativement la résistance a la corrosion de ces
matériaux, et méme si c’est un fait largement étudié dans la littérature, la compréhension de la
relation entre la composition chimique du métal et la résistance a la corrosion reste a clarifier,
spécialement au niveau de I’impact du cuivre sur les propriétés inhibitrices de la couche

d’alumine passive.
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Enfin de nombreux moyens ont déja ét¢ mis en ceuvre afin de limiter les dommages liés
a la corrosion et allonger le temps de vie de ces matériaux. En particulier, les inhibiteurs de
corrosion a base de chromates sont déja trés employés dans 1’industrie. Cependant, de nouvelles
normes imposent de trouver de nouvelles méthodes d’inhibition plus respectueuses de
I’environnement. Dans cette optique, les acides carboxyliques linéaires apparaissent comme de
potentiels inhibiteurs de corrosion car ils sont connus pour former des couches denses sur les
polymorphes d’aluminium. Cependant, les mécanismes d’adsorption, ’assemblage des
molécules sur la surface et les propriétés inhibitrices de telles couches doivent encore étre

élucidés.

Ce travail de these porte donc sur ces trois axes de recherche et de nombreux verrous
restent a lever. Les méthodes de chimie quantique nous permettront de comprendre a 1’échelle
atomique les mécanismes mis en jeu dans 1’inhibition de la corrosion tandis que les méthodes
expérimentales nous permettront de caractériser les différents matériaux et d’évaluer les
propriétés des couches inhibitrices. La combinaison de méthodes quantiques et expérimentales
confere a ce travail une grande originalité, cependant dans un souci de clarté les premiers
chapitres recoupent les études théoriques et les derniers les études expérimentales. Un état de
I’art sur chaque axe de recherche sera également repris dans les chapitres correspondants afin

d’approfondir les connaissances passées en revue dans ce chapitre.
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P’aluminium et ses alliages

L’aluminium pur est un métal malléable et ductile. Sa caractéristique la plus importante
est sa faible densité de 2,7 2 20°C qui en fait un métal trés léger.'!> 11 est également tres
oxydable. A I’air une couche d’oxyde d’aluminium Al,O; protectrice se forme.!'® L’essor de
I’utilisation de 1’aluminium est en grande partie dii a ses nombreuses caractéristiques physico-

chimiques.

Citons quelques applications de 1’aluminium. C’est un élément léger. Cette
caractéristique en fait un matériau tres utilisé dans des applications aéronautiques et spatiales,
dans I’agriculture et dans I’industrie automobile.” De plus son excellente conductivité
électrique?* lui permet de remplacer le cuivre dans les lignes 2 haute tension. Son fort pouvoir
caloporteur® explique également sa présence dans les dispositifs de refroidissement.
L’aluminium a surtout une bonne tenue a la corrosion que ce soit en milieu atmosphérique,

marin, urbain ou industriel'*

. Alliées a sa faible densité, ces caractéristiques ont favorisé un
développement des applications technologiques industrielles et courantes. L’aluminium est
aussi utilisé dans des traitements de surface pour la protection de certains alliages ou de
décoration du métal par anodisation par exemple. Enfin son recyclage est attractif tant sur le
plan énergétique qu’économique, la refusion ne représentant que 5% de I’énergie nécessaire a

I’élaboration du métal a partir du minerai.'!’
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Les alliages aluminium/cuivre possedent de bonnes caractéristiques mécaniques et leur
aptitude de tenue a chaud en font des candidats idéals pour des applications dans 1’aéronautique
et le spatial. Toutefois, lors de leur passivation un enrichissement en cuivre sous le film passif
ou a l’interface métal/oxyde est observé. L’influence de la concentration en cuivre sur les
propriétés de protection du film passif est encore une des questions ouvertes aujourd’hui. C’est
cependant une propriété difficile a étudier expérimentalement. Les calculs théoriques peuvent
donc apporter des indications précieuses sur I’effet d’un enrichissement local en cuivre sur le
caractere protecteur du film passif. Le but de ce chapitre est donc d’¢élaborer et de caractériser
par la DFT des mod¢les de surfaces d’alliages aluminium-cuivre, non recouverts et recouverts
d’un film passif, et d’explorer le lien entre la composition de I’alliage sous le film passif et la

résistance a la corrosion.

Dans une premiere partie, méthodologique, nous avons considéré I’aluminium
métallique et le cuivre métallique afin d’étudier les paramétres et les conditions de calcul
définitivement adoptés dans I’ensemble de la thése. Les volumes, les surfaces d’alliages
aluminium/cuivre et de phases solides ont ensuite ét€¢ modélisés. Différentes concentrations,
localisation et organisation du cuivre dans 1’alliage sont considérées. Pour chaque modele
élaboré, les propriétés énergétiques (cohésion, énergie de diffusion du cuivre vers la surface de
’alliage), géométriques (distances inter couches), et €lectroniques (transferts de charge, travail
de sortie) sont calculées. Dans ces deux premieres parties, nous nous sommes appuyés
principalement sur les travaux de Benali.’ Enfin, afin d’identifier I’influence de la composition
de I’alliage dans les premieres couches sous le film passif, sur la résistance a la corrosion, la

réactivité des différentes surfaces élaborées vis-a-vis de la molécule de dioxygene est abordée.
1. Aluminium métal : mise au point des conditions de calcul

1.1 Atome isolé

Dans un premier temps, nous avons considéré I’atome isolé. Les données sur 1I’élément
aluminium nous seront utiles pour décrire les propriétés de I’aluminium métal. Une étude sur
la dimension de la taille de cellule a été réalisée dans le but d’éliminer les interactions entre

I’aluminium et ses images périodiques.
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Figure II-1: Convergence de 1'énergie en fonction de la taille de la cellule.

On observe que la convergence de 1’énergie est atteinte pour une dimension de cellule
de 12A de coté. (Voir Figure II-1) Trois parameétres peuvent affecter les valeurs de I’énergie :
la brisure de la symétrie de la cellule, la prise en compte du spin et le paramétre de smearing c.
Ces paramétres sont d’autant plus importants qu’ils ont un impact non négligeable sur la
description de la dégénérescence des orbitales p et d. Plusieurs tests ont été effectués avec des
boites de simulation de 12*12*12 ou 14*13*12 et différentes valeurs de smearing allant de 0,1
a 0,01. Sur la Figure II-2, on observe la levée de dégénérescence des orbitales pour des calculs
effectués dans une cellule de symétrie brisée (14*13*12), avec la prise en compte du spin et
une valeur de smearing de 0,01. La valeur de I’énergie totale calculée est donc de -0,313eV ce

qui est proche de la valeur calculée dans la littérature.’
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Figure II-2 : Densités d'états pour l'atome d'aluminium isolé avec la fonctionnelle PBE a)
taille de la cellule 12*12*12 6=0,1 b) 12*12*12 6 =0,01 c) 14*13*12 6=0,1 d) 14*13*12
0=0,01
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1.2 Cristal massif d’aluminium

L’aluminium métallique a une structure cubique face centrée. Les propriétés de
I’aluminium massif ont donc été modélisées dans des cellules de symétrie cubique. Dans notre
travail, la méthode de Monkhorst-Pack'?! a été utilisée pour générer la grille de points K dans
I’espace réciproque. Dans un premier temps, il est nécessaire de rechercher les parametres de
calculs optimaux afin de modéliser au mieux les propriétés de I’aluminium massif. 1l existe
trois parametres majeurs qui ont un impact important sur la précision et le temps des calculs :

le nombre de points K, la valeur de 1’énergie de coupure (Ecut) et le smearing.

\ ©
Figure II-3 : Structure de la maille élémentaire d'aluminium métallique composée de 4 atomes

1.2.1 Parametres de calcul

Points K

Afin d’obtenir une représentation correcte de la structure et de 1’énergie électronique, il
est important d’avoir une grille de points K suffisante. En effet, la précision de la description
des énergies des états occupés pour tous les points K dans I’espace réciproque est fonction du
maillage de la zone de Brillouin. La Figure II-4 montre la valeur de 1’énergie totale de
I’aluminium en fonction de la grille de points K. On observe une convergence de 1’énergie pour

un maillage 12*12%12. Les fluctuations de 1’énergie sont ensuite inférieures a SmeV.
Energie de coupure

Le second parameétre important pour la précision des calculs est 1’énergie de coupure
(Ecut). 11 est nécessaire de trouver la valeur optimale de Ecut afin de minimiser les erreurs sur
I’énergie de cohésion du cristal massif qui sont de I’ordre de 10meV pour la valeur par défaut
fournie par VASP (qui est le maximum des rayons de coupure des atomes composant la cellule).
La Figure II-5 reporte la convergence de I’énergie de cohésion de la cellule de I’aluminium en
fonction de différentes valeurs de Ecut. La convergence est obtenue pour une valeur de

Ecut=450eV avec une différence inférieure a SmeV pour les calculs suivants.
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Smearing

Le dernier parametre a étudier est la valeur du smearing . Nous constatons que la valeur
de I’¢énergie totale du cristal massif n’est que tres peu impactée par la valeur du smearing. (Voir
Figure II-6) En effet les variations sont de 1’ordre de SmeV quand le ¢ est inférieur a 0,3eV.
Afin de minimiser les temps de calcul et maximiser la précision sur les énergies nous décidons
donc de prendre un smearing de type Methflessel-Paxton de 6=0,1eV avec une énergie de

coupure de 500eV, une grille de points K de 12*12*12 pour le cristal massif.
1.2.2 Propriétés du cristal massif

Tous les calculs ont été réalisés avec les parametres de calcul précédemment optimisés.
Ils sont réalisés avec un algorithme de type gradient conjugué® et un critére de convergence
des forces inférieur 2 0,001eV/A. Afin de mieux déterminer les propriétés énergétiques de
I’aluminium massif et de pouvoir les comparer a la littérature, les calculs ont été effectués avec
les fonctionnelles PBE, PBE+D et rev-PBE. Les différents parametres optimisés, le parametre
de maille ao, I’énergie de cohésion et le module d’élasticité Bo, en fonction de la fonctionnelle

sont reportés dans le Tableau II-1.

Il est a noter que pour ce travail nous avons pris en compte différentes tailles de cellule
(4, 32 et 108 atomes). Aucune influence notable n’est observée sur les résultats. Nous pouvons

comparer par exemple dans le Tableau II-2 les résultats obtenus avec PBE.

Tableau II-1 : Propriétés du cristal cfc d'aluminium comparées a des résultats expérimentaux
et a d'autres calculs issus de la littérature.

Références fonctionnelle ao (A) Energie de Module Bo
cohésion (eV) (GPa)

118-120 Expérience 4,05/4,04 -3,39/-3,43 69/76/77

121 Rev-PBE 4,06 -3,44 -

5 PBE 4,04 -3,43 80

122 LDA 3,97 -3,64 81

123 PBE 4,04 -3,60 78

124 PBE 4,04 -3,65 75

125 GGA 4,05 -3,54 73

118 GGA 4,09 -3,52 73

Ce travail PBE 4,04 -3,43 72

Ce travail PBE+D 4,05 -3,69 68

Ce travail Rev-PBE 4,07 -3,42 68
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Tableau 1I-2 : Comparaison des propriétés obtenues avec la fonctionnelle PBE pour
différentes tailles de cellules

Nombre d’atomes dans la maille | a0 (A) Energie de cohésion (eV)
4 4,044 -3,44
32 4,044 -3,42
108 4,040 -3,43

L’¢énergie de cohésion du cristal parfait est 1’énergie nécessaire pour former un cristal a

partir d’un atome isolé. Elle est définie par :

Etot(AlN)_ N X Etot(Alatome) (II—l )
N

coh =

Dans cette équation, Eq(Aln) correspond a I’énergie totale du cristal et Eio(Alaome)
celle de ’atome isolé avec N, le nombre d’atomes dans cellule. Le module d’élasticité By est 1a
constante qui relie la variation de volume associée a une compression isostatique d’un matériau
isotrope. Il est défini par 1’équation :

AP (II-2)

Bo= —Vp XW

Dans cette équation, Vy représente le volume a I’équilibre, AP la variation de pression
et AV la variation de volume. Les valeurs a I’équilibre de Bo ont été obtenues en simulant 10
cellules cubiques dont les variations de volume sont comprises entre 1% et 10%, donc proches
du volume d’équilibre. Nous avons également pu nous assurer que nous avions bien le bon
volume a I’équilibre en reportant 1’énergie totale de la cellule par rapport au volume de la

cellule. (Voir Figure I1-7)
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Figure II-7 : Convergence de 1'énergie totale de la cellule de 4 atomes d'aluminium en
fonction du volume de la maille
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En comparant nos résultats aux résultats expérimentaux, nous trouvons une bonne
correspondance tant au niveau du parameétre de maille, de 1’énergie de cohésion que du module.
Il est connu qu’en prenant en compte la correction sur les forces de VAW '?® dans les calculs
(PBE+D), I’énergie de cohésion sera surestimée (en valeur absolue). Ici la surestimation est de
+8,1% ce qui est inférieur aux résultats d’autres calculs avec la méme fonctionnelle. (11% pour
la référence’). Méme si les corrections de type VAW ne sont pas nécessaires dans les calculs
sur un cristal massif, lors de 1’étude de 1’adsorption de molécules et I’auto-organisation de
celles-ci sur une surface, elles sont nécessaires. Nous utiliserons donc la fonctionnelle PBE+D,

tout en sachant qu’elle surestime les énergies de cohésion dans le métal.
1.3 Surface d’aluminium (111)

Les conditions aux limites périodiques peuvent permettre d’étudier les surfaces et les
phénoménes de surface tels que la ségrégation et I’adsorption. La surface (111) a été choisie
car elle est la plus stable et donc bien représentative d’un échantillon d’aluminium. La cellule
de simulation est reproduite dans les trois dimensions de I’espace. Lors de la création d’une
surface, il est important de s’assurer que le nombre de couches de vide a prendre au-dessus de
la surface est suffisant pour éliminer les interactions du slab de la cellule avec ces images
périodiques. De plus, I’épaisseur de la couche de métal doit étre suffisante pour reproduire les
propriétés en volume (dans le centre de la couche de métal) ainsi que les propriétés de surface
(énergie, relaxation, travail de sortie). Nous avons testé la convergence des énergies de surface
avec le nombre de couches et comparé les distances inter-planaires calculées apres relaxation

et des valeurs expérimentales.
1.3.1 Choix du modéle de la surface d’aluminium

Afin de modéliser la surface (111) de I’aluminium, plusieurs méthodes peuvent étre
utilisées. Nous pouvons construire des slabs symétriques et asymétriques comme cela est

montré dans la Figure II-8.
Modele symétrique

Un slab symétrique correspond au gel des couches centrales du slab, les autres plans
atomiques étant libres de relaxer. Les modéles symétriques sont trés utilisés pour 1’étude des

surfaces nues. 2> 124
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Pour un modele symétrique, I’énergie de surface est obtenue par 1’équation :

1 II-3
Osym = ﬂ X (Ei%?b - NEtbolélk ( )

ESleb correspond a 1’énergie totale de la cellule de simulation du slab, E2%* correspond

a I’énergie de cohésion du bulk, N le nombre d’atomes dans la cellule et A I’aire de la surface.
£ 5 \ . . . 1
La création d’un slab correspondant a la construction de deux surfaces identiques, un facteur 3

permet d’obtenir 1’énergie pour une surface.
Modele asymétrique

Dans un slab asymétrique, une partie des couches profondes du slab est rigide et les
autres plans de surface sont relaxés. La détermination du nombre de couches rigides et relaxées,
pour faire converger les propriétés de la surface et conserver les propriétés du bulk, est donc la

premiere étape de la validation du modele.

L’utilisation d’un modele asymétrique permet de diminuer les temps de calcul puisque
nous avons moins de relaxation de couches mais la détermination des propriétés de surface est
parfois plus délicate. Cette méthode est couramment utilisée lors de 1’adsorption d’especes

chimiques sur des surfaces.>!?":128

Avec ce modgele, I’équation de 1’énergie de surface est :

Oasym = O-Zl?;)rcn + AE:llgb ( 114 )
rix _ prix urlx
avec AEslab — LEgstab = Eslab

Dans ce cas, agsr)fi‘n correspond a 1’énergie de surface calculée avec 1’équation d’un

modele symétrique pour un slab non relaxé. EI2, et EYTEX sont respectivement les énergies du

slab relaxé et non relaxé. L’énergie du slab non relaxé est calculée en utilisant le parametre de

maille du cristal massif.

Dans les deux cas, la premiere étape est de déterminer le nombre de couches rigides et
relaxées afin que les propriétés de volume et de surface ne soient plus affectées. Nous nous
intéresserons néanmoins particulierement au modele de slab asymétrique car ceux-ci seront

utilisés ultérieurement pour 1’adsorption de molécules organiques.
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Figure 11-8 : a) Slab symétrique b) Slab asymétrique. Les atomes bleus sont fixés au
parametre de maille et les atomes rouges sont libres de relaxés.

1.3.2 Construction du modele

Afin de déterminer une énergie de surface de fagon précise, plusieurs méthodes peuvent

étre employées. Plusieurs études!'>13°

ont démontré que 1’évaluation de I’énergie de surface par
des calculs séparés de I’énergie du slab et du cristal massif conduit a une divergence de I’énergie
en fonction du nombre de couches dans le slab. Certaines études montrent que la préservation
des conditions de calcul entre le calcul de I’énergie de cohésion et I’énergie de surface est
suffisante pour obtenir une énergie de surface correcte. Mais I’aluminium est connu pour avoir
une énergie de surface particulierement divergente avec le nombre de plan dans le slab.

Boettger!?13!

approxime 1’énergie de cohésion en volume (bulk) a une différence d’énergie
entre deux slabs différents d’un plan d’atome. D’autres études déduisent I’énergie du cristal
massif par extrapolation de 1’énergie des slabs en fonction du nombre de couches pour préserver
la cohérence des calculs.!*® L’approche, que nous allons choisir, est celle de Da Silva'?® ot le
calcul de I’énergie du cristal massif s’obtient par extrapolation de 1’énergie de plusieurs slabs

avec un nombre de plans différents et avec les mémes parametres notamment la méme zone de

Brillouin.
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Comme pour I’aluminium massif, les calculs ont été réalisés avec I’approximation du
gradient conjugué (GGA). La fonctionnelle utilisée est PBE+D afin de prendre en compte les
interactions faibles de type Van der Waals. Une énergie de coupure de 500eV, la méthode de
Methfessel-Paxton avec un smearing de 6=0,1eV et un nombre de points K 12*12*1 ont été
employés. Nous modélisons des cellules cubiques dont les cotés a et b correspondent a une

structure 3x3.
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Figure II-9 : Evolution de I'énergie total d'un slab de 3 couches d'aluminium en fonction de
1'épaisseur du vide.

Couche de vide

L’apparition d’un champ dipolaire a longue portée peut survenir quand 1’épaisseur du
vide n’est pas suffisante. Nous avons donc fait varier 1’épaisseur du vide pour un slab de 3
couches (Figure 1I-9). Nous observons qu’a partir de 9A 1’énergie totale de la cellule de
simulation est convergée avec une erreur de moins de SmeV. Nous avons donc choisi pour la
suite de nos calculs une épaisseur de vide de 20A pour s’assurer de 1’élimination du couplage

¢lectrostatique entre la surface d’étude (surface recouverte) et la surface figée (bas du slab).

Nous pouvons également observer le potentiel électrostatique d’un slab de 6 couches
obtenu avec un vide de 30A dans la Figure II-10. Afin d’améliorer la valeur de Voo obtenue, il
est nécessaire d’utiliser dans VASP la correction dipolaire selon z qui inhibe ’apparition d’un
champ dipolaire a longue distance induisant une interaction fictive entre le haut et le bas du
slab. La création d’un potentiel ¢électrostatique fictif entre la surface relaxée et son image
périodique a la base du slab est donc dissipée. On remarque que le potentiel du vide est constant.
Nous n’avons donc pas d’interaction électrostatique entre nos deux surfaces (bas et haut du

slab) selon la périodicité sur z.
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Figure 1I-10 : Potentiel électrostatique moyen d'un empilement de 6 couches d'aluminium
(111) dans la direction z perpendiculaire a la surface.
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Figure II-11 : Evolution de la valeur de la force sur la derniere couche rigide en fonction du
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Figure 11-12 : Evolution des distances inter-planaires entre la derniere couche rigide et la
premiere couche relaxée en fonction du nombre de couches figées.
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Couche fixe

Nous venons de déterminer I’épaisseur du vide a considérer pour éliminer toutes les
interactions électrostatiques. Il nous reste donc a connaitre le nombre de couches figées et
relaxées. Pour connaitre le nombre de couches figées, nous fixons a 2 le nombre de couches
libres de relaxer et nous augmentons le nombre de plans fixes. Les deux criteres de convergence
sont : la valeur de la force sur la derniere couche rigide et la variation de la distance inter-
planaire entre la derniere couche rigide et la premiere couche relaxée. Ces valeurs ne doivent

pas étre influencées par le nombre de couches fixes.

Les Figure 1I-11 et Figure II-12 montrent respectivement la convergence de la force et
de la variation de la distance inter-planaire pour un nombre de 4 couches figées. La variation
de la distance inter-planaire est calculée en pourcentage par rapport a do la distance entre deux

plans dans le bulk. Les différentes données sont obtenues par 1’équation :

dii+1 —d -
Adise = 100 * (———) (I-5)
do
Les variations de distance entre les couches rigides et libres sont inférieures a 1%. De
plus, nous observons la convergence de la force a 0,01eV/A. 1l nous faut maintenant rechercher

le nombre de couches libres nécessaires a une bonne description des propriétés de surface.
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Figure II-13 : Evolution de 1'énergie de surface en fonction du nombre de couches dans le slab
avec l'équation du modele asymétrique.

Couche libre

Nous savons qu’un minimum de 3 couches fixes est nécessaire a la description des
propriétés du cristal massif. Nous augmentons donc le nombre de couches libres jusqu’a
convergence de I’énergie de surface et de la distance inter-planaire.

69



Chapitre II : Etude théorique de I’aluminium et ses alliages

Comme expliqué précédemment, il a été observé que I’énergie de surface de
I’aluminium diverge avec le nombre de couches. Si nous passons par le calcul de 1’énergie de
surface, comme exprimé dans le paragraphe modele asymétrique, 1’énergie de surface varie
linéairement avec le nombre de couches. (Voir Figure II-13) Si nous utilisons la méthode de
Boettger'®!, nous observons bien le caractére oscillatoire de 1’énergie de surface de
I’aluminium. (Figure II-14) Dans ce cas, 1’énergie de cohésion est approximée par un incrément

d’énergie.
AE(n) = En—En1 (11'6)

L’¢énergie de surface se calcule donc avec la formule :

(T1-7)

o(n) = z[En —nAE(n)]

N =

La méthode retenue pour I’étude des surfaces d’aluminium est la méthode de Da Silva'??
ou I’énergie de cohésion est extrapolée par rapport aux différents calculs des slabs. La
cohérence entre 1’énergie de cohésion et 1’énergie de surface est donc optimale. Cette alternative

est possible car la définition de 1’énergie de surface implique que :

Eé\{ab =~ 20 + NEcoh (H‘8 )

L’énergie totale d’un slab EX,, est donc directement fonction du nombre de couches N.
La pente de la courbe correspond donc a 1’énergie de cohésion. Nous utilisons ensuite I’équation

classique pour obtenir les énergies de surface.
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Figure II-14 : Evolution de 1'énergie de surface en fonction du nombre de couches dans le slab
calculée avec la méthode de Boettger.
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Figure II-15 : Evolution de 1'énergie de surface en fonction du nombre de couche dans le slab
avec la méthode de Da Silva.

Avec cette méthode 1’énergie de surface converge. (Figure II-15) Les variations étant
inférieures a 0,05eV/A? aprés 6 couches, nous considérons 1’énergie de surface comme
convergée avec 3 couches fixes et 3 couches libres de relaxer. L’analyse des propriétés de
surface, notamment la variation inter-planaire des couches libres de relaxer a I’interface

libre/fixe, montre les mémes résultats.

Nous pouvons voir, sur la Figure II-16, les différentes distances inter-planaires prises
en compte pour nos modeles. En rouge les plans sont figés et en bleu les plans sont relaxés. La
distance Ad(i-2) correspond a la distance entre le dernier plan figé et le premier plan relaxé. La
variation de la distance inter-planaire est calculée en pourcentage par rapport a do, la distance

entre deux plans dans le bulk. Les différentes données sont obtenues par 1’équation :

dii+1 — do) (11-9)

Adii+1 = 100 * (. 7
0

On s’apercoit sur la Figure II-17 que les variations des distances sont de moins de 1%

quand le nombre de couches est supérieur a 6.

Une étude similaire a été faite sur les couches de surface. La variation des distances
entre plan de surface est tres faible au-dela de 6 couches également, moins de 0,5%. C’est donc
un argument supplémentaire dans le choix du nombre de couches. Un slab de 6 couches avec 3
couches figées et 3 couches relaxées permet d’obtenir un bon compromis entre 1’effet de la

relaxation, la convergence de 1’énergie de surface et des temps de calcul raisonnables.
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Figure 1I-16 : Contraction de surface pour différents nombres de plans atomiques. Illustration
des distances inter-planaires métalliques (rouge plan gelé, bleu plan libre de relaxer)
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Figure I1-17 : Evolution des différentes distances inter-planaires en fonction du nombre de
couches dans le slab d'aluminium.
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1.3.3 Propriétés de la surface d’aluminium

Notre modele se compose donc d’un slab asymétrique dont 3 couches sont gelées et 3
couches sont libres. Les trois descripteurs des propriétés de surface sont I’énergie de surface,
les variations des distances inter-planaires et le travail de sortie. Nous montrons dans cette partie
que les résultats obtenus sont comparables aux données expérimentales et théoriques. Tous les

résultats obtenus sont décrits dans le Tableau 11-3.
Energie de surface

Généralement, on observe que la fonctionnelle GGA sous-estime fortement 1’énergie de
surface. Mais la fonctionnelle PBE+D donne des résultats en meilleur accord avec les valeurs
expérimentales. Dans notre étude, 1’énergic de surface est trés proche des valeurs
expérimentales. Les faibles différences entre 1’expérience et la théorie peuvent étre expliquées

par I’incertitude au niveau de la mesure liée aux impuretés de surface.
Travail de sortie des électrons

Le travail de sortie correspond a 1’énergie a fournir & un électron situé au niveau de

Fermi pour I’arracher du métal et le mettre au niveau du vide. Il est obtenu par I’équation :

® = Voo — Ex (11-10)

Dans cette équation, Voo correspond au potentiel électrostatique et Er a 1’énergie de
Fermi de I’aluminium dans le slab. Le travail de sortie est une donnée trés importante dans
I’étude de I’adsorption de molécules sur les surfaces.!?* En effet lorsqu’il y a adsorption ou
substitution, la surface ou I’adsorbat peuvent se polariser.'*> De nombreuses études ont montré
que I’¢lectronégativité de la molécule par rapport au substrat joue un réle important sur la
diminution ou I’augmentation du travail de sortie. Globalement, si 1’électronégativité de
’adsorbat est plus faible que celle de la surface, on observe une diminution du travail de sortie.
Ainsi les travaux décrivant 1’adsorption de sodium sur I’aluminium ou de xénon sur du platine
démontrent cet effet.!>> Au contraire, un adsorbat a plus forte électronégativité augmente le
travail de sortie comme 1’adsorption du chlore sur la surface d’aluminium (111). Dans tous les
cas, un transfert électronique est observé : du substrat vers 1’adsorbat pour une augmentation
du travail et de I’adsorbat vers le substrat pour une diminution, ce qui induit une augmentation

du dipdle de surface.
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Nous pouvons observer le travail de sortie en fonction du nombre de couches dans le
slab (voir Figure II-18). Nous remarquons peu de variation de cette valeur en fonction du
nombre de couche. Le choix de 6 couches d’aluminium reste donc une bonne option. De plus

ces valeurs sont en adéquation avec la bibliographie et les données expérimentales.
Distance inter-planaire

Les distances inter-planaires peuvent étre mesurées expérimentalement avec une grande
précision grace au LEED (Low Energy Electron Diffraction). La différence de position des
plans atomiques est due a la différence de densité électronique entre les couches de surface et
celles en volume. Les résultats de cette étude sont en bon accord avec les résultats
expérimentaux et la bibliographie. Les faibles valeurs de Ad montrent bien la convergence des

distances par rapport a celles du bulk.

Tableau II-3 : Propriétés de la surface d'aluminium (111) comparées aux résultats
expérimentaux issus de la littérature et a des calculs théoriques. Energie de surface o, travail
de sortie ¢ et distance inter-planaire Ad.

Méthode c(eV/A?) | ¢ (eV) | Adi2(%) | Adrs(%) | Adsa(%) | Référence
PAW/PBE+D 0,0695 4,1 +0,78 +0,04 +1,99 Ce travail
PAW/PBE+D 0,0674 4,04 +2,52 +0,59 +1,34 3
PAW/PBE 0,0487 4,04 +1,38 +0,34 +1,19 3
PAW/PBE+D 0,0687 4,01 +1,92 +0,29 +1,15 3
PAW/PBE+D 0,0687 4,01 +2,26 +0,59 +1,38 3
PAW/PBE +2, 35 +2,31 +2,36 121
AE/GGA 0,0512 4,06 +1,15 -0,05 +0,46 124
Expérience 0,071 134
Expérience 0,072 4,24 135
Expérience 4,48 136
LEED (300K) +1,840,3 | +0,1+0,7 137
LEED (160K) +1,740,3 | +0,5+0,7 137
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Figure II-18 : Evolution du travail de sortie de la surface d'aluminium (111) en fonction du
nombre de couches d'aluminium dans le slab.
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1.3.4 Conclusion

L’¢étude systématique de 1’énergie de surface, du travail de sortie et des distances inter-
planaires a mené a I’obtention d’un modéle de surface d’aluminium (111) en bon accord avec
la bibliographie. Ce chapitre a permis d’introduire I’aluminium comme systéme de base utilisé
ensuite comme référence dans les chapitres suivant. L’¢tude des paramétres nous assure
également une bonne précision pour des temps de calcul raisonnables. Le modele asymétrique
est utilisé dans la suite de ce travail. Il convient maintenant de construire des modé¢les d’alliage

représentatifs.

2. Alliage Aluminium/Cuivre

Les alliages d’aluminium/cuivre correspondent a ceux de la série des alliages 2000.
Citons les plus connus comme le 2017 ou duralumin utilisé pour ses bonnes aptitudes d usinage
ou l’alliage 2024 présentant de meilleures caractéristiques mécaniques notamment une bonne
tenue a la ténacité et a la propagation de fissure grace a un taux plus élevé en magnésium. Leurs
bonnes caractéristiques mécaniques obtenues par durcissement structural en font des candidats
idéaux pour des applications dans I’aéronautique et le spatial. Les bonnes propriétés
mécaniques, €électriques et thermiques du cuivre suscitent un intérét en microélectronique grace
aux joints de Cu/Al largement employés dans les systémes a courant continu élevé en tant que
transmetteurs de courant. A plus ou moins long terme ils pourraient remplacer les joints Au/Al
comme inter-connecteurs haute puissance.!?!3° Ces caractéristiques physico-chimiques font
des alliages Al/Cu un large domaine d’étude depuis les années 80. La majorité des résultats de
cette partie nous a permis de construire nos propres modeles d’alliages en reproduisant 1’étude

de Benali® mais en apportant un éclairage sur la corrosion.
2.1 Etat de I’art et position du probleme

La formation d’alliage métallique est obtenue par fusion de deux éléments, la chaleur
entrainant la formation de défauts dans la matiere. L’élément allié peut donc se substituer ou
s’insérer dans le métal de base ce qui donne lieu a deux types de solution solide : les solutions
solides d’insertion ou les solutions solides de substitution. Selon les régles de Hume-Rothery,'*°
qui rendent compte de la possibilité de solubilité de deux éléments selon leur taille, leur
structure, leur électronégativité et leur valence, le cuivre est un bon candidat pour former une

solution solide avec I’aluminium.
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Dans le cas des alliages Al/Cu ou le métal de base est I’aluminium, les atomes de cuivre
ne sont pas suffisamment petits pour s’insérer dans les sites vacants. On parlera donc de solution
solide de substitution, les atomes de cuivre alliés se substituant aux atomes d’aluminium

constituant la maille du cristal.

Lors du refroidissement, le diagramme de phase binaire Al/Cu indique qu’entre 500 et
580°C a basse concentration de cuivre (4% en masse comme dans 1’alliage 2024), I’alliage est
monophasé (voir Figure 1I-19). Il s’agit de la solution solide de substitution appelé phase a. En
dessous de 500°C, on observe I’apparition d’une seconde phase en plus de la phase o, la phase
0-AlCu.'*! Cette phase est de plus en plus importante au fur et 2 mesure du refroidissement. A
la température ambiante, la phase 0 a, a 1’équilibre, un pourcentage massique de 7% pour 93%
de phase a. Si on augmente la concentration de cuivre, la phase 0 est observée a 1’équilibre. Le
cuivre précipitera d’abord sous forme de zone de Guinier-Preston (GP) et ensuite sous la phase

0 en passant par une phase métastable appelé 0°.°

Les différentes phases solides d’alliages d’aluminium ont pu étre étudiées
théoriquement depuis les années 80. L’étude de Hoshino et al'*? a notamment démontré qu’a
cause de la forte hybridation des orbitales sp de I’aluminium et d de 1’atome de transition dans
des alliages de types Al-M (ou M est le métal de transition), la stabilité dépend des interactions
a moyenne portée des atomes M. Les auteurs ont donc montré que 1’énergie d’interaction entre
deux impuretés va dépendre de la distance les séparant. Dans le cas des alliages Al-Cu, I’énergie

d’interaction Cu-Cu tend vers 0 si la distance dcu.cu est supérieure a 5,5A.

La détermination expérimentale des structures des zones GP a été difficile a cause de
leurs petites tailles.'** De plus lors du recuit, les zones GP changent de structure passant d’une
zone GP1 a GP2. La diffraction des rayons X a permis de suggérer que les zones GP1 sont
composées d’'une monocouche de cuivre en (100) dans la matrice d’ Al tandis que les zones GP2
sont composées de bicouches Cu (100) séparées par trois couches de Al(100) dans la matrice
d’AL'" La structure des zones GP1 a également pu étre observée lors de ’utilisation de
détecteurs annulaires grands angles en champ sombre (HAADF) et de technique de diffusion
diffuse.'*-!%® Les zones GP2 étant rarement observées expérimentalement, les zones GP1 sont

considérées plus stables.'*
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Figure II-19 : Diagramme de phase de 1'alliage aluminium/cuivre entre 0 et 60% massique en
cuivre. (issu des références!*®14%)

Plusieurs études théoriques par la méthode DFT ont traité des microstructures de phase

d’alliage en surface notamment des zones GP.">%!3! Les méthodes de calculs ont été validées

par la trés bonne corrélation entre les données expérimentales et les études théoriques sur la

croissance de la phase AloCu-0 de Vaithyanathan et al'>?

en multi-échelle suivie de plusieurs
études de Wolverton et al'33136 en ab initio. Certaines études ont analysé la structure atomique
et les enthalpies de formation de couches mixtes.!*’** En particulier dans 1’étude de Wang et
al'®, les zones GP sont formées via le regroupement de plaquettes de cuivre pour construire de
supermailles de couches mixtes Al-Cu. Leurs travaux montrent que I’énergie de formation des
supercellules diminue linéairement avec la concentration en cuivre que ce soit pour des
bicouches ou des monocouches de cuivre. En outre, les auteurs ont montré que les monocouches
étaient toujours plus stables. Wolverton et al.'®* sont arrivés aux mémes conclusions.
L’augmentation de 1’énergie équivaudrait a la diminution des distances Cu-Cu. De plus, Zhou
et al'*® ont corrélé I’anisotropie a la nature électronique des composés intermétalliques Al-Cu :
la densité de charge dans la zone des noyaux de cuivre étant plus élevée que dans la zone
interstitielle. De surcroit, la forte directionnalité des liaisons entre atomes de cuivre proches

voisins a ét¢ démontrée tandis que les liaisons directionnelles entre atome de cuivre et

aluminium sont faibles.
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Nous verrons d’abord une étude succincte sur le cuivre isolé afin de valider pour le
cuivre les parameétres de calcul utilisés pour I’aluminium. Ensuite, nous effectuerons une étude
sur les défauts ponctuels de cuivre dans la matrice d’aluminium correspondant a la phase a.
Enfin nous étudierons la ségrégation du cuivre en surface dans la matrice d’aluminium jusqu’a
la formation d’une surface 0-Al,Cu. Ce travail s’est en grande partie appuy¢ sur les résultats de
Benali® pour les surfaces nues et pour les zones GP, dont ’idée est une augmentation de la

stabilité du systéme par une ségrégation multicouche au lieu d’une ségrégation monocouche.
2.2 Etude du cuivre

Le but de cette partie est de valider les parametres utilisés pour 1’aluminium sur le
systeme du cuivre. Nous allons donc étudier le cristal massif du cuivre avec un smearing de 0,1,
une énergie de coupure de 500eV et une grille de points K de 12 12 12. Une comparaison avec
les données de la littérature et de I’expérience (Tableau II-4), nous permettra de valider ces

parametres.

En comparant nos résultats aux résultats expérimentaux, nous trouvons une bonne
correspondance tant au niveau du paramétre de maille, de I’énergie de cohésion que du module.
Comme pour I’aluminium, il est connu qu’en prenant en compte la correction sur les forces de
VdW dans les calculs (PBE+D), I’énergie de cohésion sera surestimée (en valeur absolue).
Cette étude sur les propriétés du cristal massif permet de valider 1’'utilisation des mémes

parameétres pour I’aluminium et le cuivre.

Tableau II-4 : Comparaison des propriétés du cristal massif de cuivre avec les données de la

littérature.
Références Fonctionnelle ao (A) Energie de Module By
cohésion (eV) (GPa)
119 Expérience 3,61 -3,49 137
> PBE/PAW (p®d®%?) | 3,63 -3,49 163
> PBE/PAW (d*0s?) 3,64 -3,46 142
161 Pseudopotentiel 3,97 -3,76 140
123 Tous électrons 3,63 -3,51 142
Ce travail PBE(d'%p!) 3,63 -3,48 135
Ce travail PBE+D(d'p") 3,58 -3,89 139
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2.3 Le cuivre comme élément d’addition dans I’aluminium

Nous allons nous intéresser a la dilution du cuivre dans la matrice d’aluminium. Comme
nous I’avons vu précédemment, il s’agit d’une solution solide de substitution. Les défauts
ponctuels de cuivre dans un cristal d’aluminium sont donc obtenus par substitution d’un Al par
un Cu. La démarche employée est celle de Benali® qui avait réalisé des surfaces d’alliages

aluminium-cuivre.
2.3.1 Validation des modéles

Nous allons nous attacher a décrire la dilution du cuivre dans 1I’aluminium en utilisant
les mémes parameétres que pour ’aluminium massif. Pour cela, nous avons choisi un bulk

d’aluminium de 32 atomes optimisé.

Afin de valider les modéles, il est nécessaire d’étudier la concentration maximale du
cuivre dans la matrice d’aluminium. Nous substituons donc aléatoirement un Al par un Cu dans
le bulk de 32 atomes jusqu’a une concentration en Cu de 50%. Une aussi grande concentration
de cuivre n’a pas de réalité physique car dans la série des 2000, la concentration massique en
cuivre est de 2 a 6%. Mais ces calculs servent de point de départ pour étudier la déformation
en volume de la maille (Figure II-20). Nous laissons donc la maille relaxer jusqu’a I’équilibre.
Lors des différents processus thermomécaniques, le durcissement structural s’accompagne
généralement d’une déformation locale en volume inférieure a 2% ce qui correspond a des
distances interatomiques inférieures de 1,4% (voir Figure II-21). Les modeles calculés qui

présenteront ces caractéristiques seront donc approuvés.

Nous observons que pour des concentrations en cuivre inférieures a 12%, le volume et
les distances interatomiques sont inférieures respectivement de 2 et 1,4%. Les modeles a basse

concentration de cuivre sont donc des modeles réalistes d’alliages Al-Cu.
2.3.2 Etude énergétique et stabilité

L’¢tude de la dilution de cuivre dans la matrice correspond a I’étude de la phase a de
I’alliage Al-Cu. Cette solution solide est présente jusqu’a environ 7% en masse de cuivre soit
3,2%at (voir diagramme de phase Figure II-19). Les mod¢les d’alliage ayant une concentration
supérieure ne sont donc pas représentatifs de cette phase, mais il est intéressant de modéliser

des zones avec un fort enrichissement en cuivre.
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Figure 11-20 : Evolution du volume de la maille par substitution d'un aluminium par un cuivre
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Figure II-21 : Evolution des distances interatomiques en fonction du nombre d’atomes de
cuivre dans le cristal.

Nous souhaitons déterminer la limite de dilution du cuivre, son influence et sa portée
dans une matrice d’aluminium. Nous allons donc étudier des modeles de cristaux d’aluminium
de 32, 64 et 108 atomes dont un atome d’aluminium est substitué¢ par un atome de cuivre. Les
concentrations en cuivre correspondantes sont donc de 3,13%at, 1,56%at et 0,92%at (soit
6,9%wt, 3,6%wt et 2,2%wt). De telles concentrations en cuivre permettent de rester dans la
gamme ou la phase a est majoritaire. Les cellules de 32 atomes correspondent a une cellule de
Bravais de 4 atomes multiplié par 2*2*2 dans les 3 directions. Une cellule de 108 atome
correspond a une cellule de Bravais multipliée par 3*3*3 et une cellule de 64 correspond a une
cellule de Bravais multipliée par 4*2%2. Les points K correspondant sont donc 6*¥6*6 pour 32
atomes, 3*6*6 pour 64 atomes et 4*4*4 pour 108 atomes. Nous allons calculer ’enthalpie de
mélange AHm a OK dans la limite de dilution du cuivre. Cette enthalpie peut étre assimilée a

une énergie de formation a OK.
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AHm(X) = Ec(Al(l-x)CUx) - (1 - X)EC(AZ) - XEC(CU) (II-II )

Dans cette équation Ec(Al(1-x)Cux) correspond a 1’énergie de cohésion par atome de la
solution solide, Ec(Cu) et Ec(Al)font référence respectivement a 1’énergie de cohésion par
atome du cuivre et de I’aluminium dans des phases pures et x le pourcentage de cuivre. Les

résultats sont présentés dans le Tableau II-5 et dans la Figure II-22.

Tableau II-5 : AHm(x) Enthalpie de mélange des alliages Al1-x)Cux en fonction de la
concentration x en cuivre en meV par atome dans la limite de dilution du cuivre.

X (%)at 0,92 1,56 3,12
N (Al + Cu) 107+1 63+1 31+1
AHm(%) 1,48 2,31 4,42
0 -~ T T T 1
0 1 2 3 4
-2 \

Enthalpie de mélange AHm en
meV/at
&

-10

-12

Concentration en cuivre (%)

Figure II-22: Enthalpie de mélange en meV/at en fonction de la concentration en cuivre en
pourcentage atomique en bleu. En rouge la courbe de 1’énergie de formation de Al,Cu-6.
(zoom de la zone)

Dans le Tableau II-5, nous observons que les enthalpies de mélange ou de formation
sont toutes négatives. L’alliage formera donc, a T=0K et a basse concentration en cuivre, une
solution solide a. Les valeurs étant de I’ordre du meV, la formation de solution solide est
néanmoins faiblement exothermique. Sur la Figure II-22, nous pouvons voir que la solution
solide est moins stable que Al>Cu-0. De plus, les valeurs de 1’enthalpie de mélange pour des
concentrations en cuivre plus élevées (non montré sur cette figure) sont plus faibles. On favorise
donc également la démixtion en phase a par rapport a la formation d’une solution solide a plus

forte concentration. Thermodynamiquement on a 1’équation :

AGm = AHm — TASm + AEzps (1-12)
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Le mélange est stable si AGm est négatif. ASm correspondant a I’entropie de mélange, est
toujours positif car on crée de ’entropie lors du mélange. AEzpe correspond a 1’énergie
vibrationnelle a OK. Cette valeur est évaluée par la différence entre un calcul de phonon de
I’alliage et du bulk sans impureté. La valeur de cette énergie pour un bulk de 3,12% est de
1,17meV donc beaucoup plus faible que AHm. Cette donnée peut donc étre négligée dans nos
calculs car plus la taille du bulk augmente plus la valeur diminue. Les faibles valeurs de AHm
montrent qu’a basse concentration de cuivre, c’est I’entropie de mélange qui stabilise la solution
solide a ce qui se traduit sur le diagramme de phase expérimental par 1’étroitesse de cette phase
a basse température et son élargissement en augmentant la température. Dans cette gamme de
concentration, la variation quasi-linéaire de AHm en fonction de ces concentrations en cuivre
nous indique que les atomes de cuivre peuvent-€tre considérés comme indépendants. Dans ce
cas ils peuvent étre considérés comme des « impuretés isolées » dans la matrice d’aluminium
(il est bien entendu que ce sont des éléments de 1’alliage et non des impuretés dans 1’alliage).

On a alors I’équation :

AHm(X) =X AHimp (II-13)

Dans cette équation x représente la concentration en cuivre et AHimp I’enthalpie par

atome d’une impureté diluée qui est définie a dilution infinie par :

1 II-14
AHimp = }Cl_l'};l)(; AHm(X)) = ,LlCu(x - O) - ,LlCu(x = 1) ( )

= pcu(x = 0) — Ec(Cu)

Ou pcu(x) est le potentiel chimique ou 1’enthalpie partielle par atome de cuivre dans
I’alliage Al@1-x)Cux a la concentration x. Les valeurs calculées avec I’équation précédente de
AHimp sont reportées dans le Tableau II-6. Nous pouvons observer une tres bonne
correspondance avec les calculs de Benali® et Wolverton!3*!92, AHimp prend donc une valeur de
-140meV avec une précision de £1meV. Tous les calculs ayant été effectués avec la méme
précision, la valeur constante de AHimp démontre que les atomes de cuivre sont indépendants
les uns des autres. Les observations de Korringa'® et Kohn'®* qui montrent que les atomes de
cuivre sont indépendants si la distance les séparant est supérieure a 5,5A sont également
confirmées par ces résultats. Dans nos modeles a la concentration la plus haute en cuivre

(3,12%), deux atomes de cuivre sont séparés par une distance de 8,05A.
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L’¢étude de la relaxation du volume des cellules et de la distance des premiers voisins du
cuivre (voir Tableau II-7) montre une forte contraction des cellules et des distances Al-Cu. La
contraction est d’autant plus importante que la concentration en cuivre augmente. La relaxation
de la sphére des premiers atomes d’aluminium voisins proche de I’impureté de cuivre, introduit

par la substitution d’un aluminium par un cuivre, suggere une forte interaction Al-Cu.

Tableau II-6 : Enthalpie par atome d’une impureté a dilution infini AHimp dans 1’alliage

Alx)Cusx.
X (%) 0,92 1,56 3,12 Références
-140 -140 -141 Ce travail
AHimp (MeV) -141 -140 -141 5
_120 162
Tableau II-7 : Etude de la variation de volume des cellules % et de la variation des
) . ) .. d—do
distances entre le cuivre et ses premiers voisins —0
x (%) 0,92 1,56 3,12
d—do (%) -0,44 -0,17 -0,45
vdgo
- o -0,28 -0,50 -2,11
oo (%)

L’¢tude de la dilution du cuivre par substitution dans une matrice d’aluminium nous
montre une faible tendance a la formation de solution solide en ’absence de phase ordonnée.
Nous avons également pu voir une forte relaxation des premiers voisins du cuivre. Néanmoins
le cristal d’aluminium sera stabilis€ par I’insertion du cuivre (AHm négatif) ce qui indique que
la démixion n’est pas favorisée. Ces résultats montrent une grande cohérence avec I’étude de
Benali®. Dans le chapitre suivant, nous allons nous intéresser a la ségrégation du cuivre en

surface d’aluminium a différentes concentrations.
2.4 Ségrégation de surface

Comme expliqué précédemment, I’augmentation de la concentration en cuivre dans une
solution solide a entraine la formation de petits agrégats de cuivre dans le plan (100), puis la
formation de zones de Guinier Preston (GP) et enfin 1’apparition du composé 0-Al,Cu par
dissolution et transfert de cuivre de la phase 6’ instable. Ce mécanisme peut se décrire comme

la séquence de transformation suivante :

Alss — Alss + GP zZones — Alss + 9’ — AlSS + e
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Dans cette séquence, Al représente la solution solide d’aluminium, GP les zones de
Guinier Preston et 0 et 0 les phases de précipitation. Les zones GP sont donc des précurseurs

de la phase 0 stable a plus haute concentration en cuivre.

La surface (111) est la plus stable de I’aluminium mais la formation de tels agrégats de
cuivre au niveau de cette surface pourrait modifier significativement ses propriétés. Nous allons
donc nous attacher a décrire la ségrégation du cuivre en surface en fonction de sa concentration

et de sa position par rapport a la surface.

Généralement, 1’énergie de ségrégation correspond a la force motrice de surface. Elle
est définie comme étant la variation d’énergie par atome de cuivre qui résulte de 1I’échange d’un
ou plusieurs atomes de cuivre dans une couche de volume transférés au niveau de la surface.
La surface est définie comme le premier plan de surface et les plans sous-jacents. Elle est

calculée par :

E(c,x) — llim E(c,x) (I-15)

Eseg(Cl) = o

Ou ¢ est la concentration en cuivre dans la couche 1 et E(c), x) 1’énergie totale d’un
alliage semi-infini Al(1-x)Cux 2 une concentration c¢; en cuivre dans une couche 1. L’énergie de
ségrégation tend vers 0 quand 1 tend vers I’infini. La Figure II-23 illustre le bilan énergétique

du calcul de I’énergie de ségrégation.

Figure II-23 : Schéma illustrant le bilan énergétique pour le calcul de 1'énergie de ségrégation

Nous allons nous intéresser a la ségrégation du cuivre dans I’aluminium de la limite de
dilution jusqu’a ci=100% soit une monocouche complete de cuivre. Nous explorerons ainsi les

quatre premieres couches de la surface (111) de I’aluminium.
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2.4.1 Ségrégation de cuivre en surface de I’aluminium (111)

La ségrégation du cuivre en surface d’aluminium a ét¢ modélisée en substituant un

atome d’aluminium par un atome de cuivre dans une couche donnée de la surface Al(111). Nous

avons ensuite augmenté la concentration en cuivre dans cette couche jusqu’a une couche pleine

de cuivre et fait varier sa position par rapport a la surface. (Voir Figure I1-24) Nous avons donc

pu étudier les effets d’ordre et de ségrégation dans une couche.

@ () (9

(d)

Figure II-24: Concentration de cuivre dans une couche donnée 1 d'aluminium vue de dessus a)
limite de dilution 1/12 b) 1/4 c) 1/2 d) 3/4 de cuivre par couche, en gris ’aluminium et en

jaune le cuivre.
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Figure II-25 : Evolution de I’énergie de ségrégation du cuivre a dilution infinie sur une
surface d’aluminium (111) (slab de 9 couches) en fonction de la position 1 de la couche dans

le slab apres relaxation.
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2.4.1.1 Ségrégation du cuivre a la limite de dilution infinie dans I’aluminium (111)

A la plus faible concentration en cuivre (voir Figure II-24a), nous avons substitué un
atome par couche et enterré cet atome jusqu’a la couche 1=4. La concentration équivalente est
donc de ci=1/12 ou 8% par couche ou 0,93% en volume. Nous sommes a la limite de dilution
infinie du cuivre. Les atomes peuvent étre considérés indépendants les uns des autres car la
distance entre deux atomes de cuivre est supérieure a 5,5A. L’énergie de ségrégation s’écrit

donc :

N Estab(N1) — E'slab(0 1I-16
ﬁ) = ( )Nl © + pai(xal = 1) — pcu (xcu = 0) ( )

Eseg (

Dans cette équation, N correspond au nombre total d’atomes par couche, N est le
nombre d’atomes de cuivre par couche, Esiab(N1) est 1’énergie totale du slab a N atome de
cuivre, pai est le potentiel chimique de 1’aluminium dans I’aluminium (ici pai(xal = 1) est
équivalent a Econ(Al)) et pcu (xcu — 0) le potentiel chimique du cuivre a dilution infinie dans
I’alliage Al1-x)Cux, celui-ci a été calculé au paragraphe précédent. La Figure II-25 montre
I’évolution de I’énergie de ségrégation du cuivre a dilution infinie sur une surface (111)
d’aluminium par rapport a la position 1 de la couche dopée. L’énergie de ségrégation positive
pour la couche de surface nous indique que cette position n’est pas stable. Les positions en
sous-surface et en sous-sous-surface sont quant a elles plus stables que dans le volume. La
position 1=4 de la couche dopée peut étre considérée comme la position en volume (valeur
proche de 0). Cette hypothese est confirmée par le calcul de cette énergie sans vide qui differe

de quelques meV.

L’énergie de surface des positions étudi€es suit la méme tendance. Les incertitudes liées
aux oscillations dues aux effets de taille quantique sont de ’ordre de SmeV, les valeurs que
nous obtenons sont donc significatives.'?* Nos résultats sont en bon accord avec des études
précédentes.’ A dilution infinie, la ségrégation du cuivre en sous-surface et sous-sous-surface

sur une surface (111) d’aluminium est donc favorisée.

La force motrice de ségrégation peut étre décomposée en trois contributions : 1’effet
d’exces de cohésion, I’effet d’alliage et ’effet de taille, correspondant a trois forces motrices
différentes : la force motrice de surface, la force motrice de mélange et la force motrice liée aux

contraintes élastiques. 63167

86



Chapitre II : Etude théorique de [’aluminium et ses alliages

-La force motrice de surface est proportionnelle a la différence des énergies de surface
des métaux purs, celle-ci facilite la ségrégation en surface de 1’atome d’aluminium ayant

I’énergie de surface la plus faible. Elle est estimée a environ -230meV/at.

-L’effet d’alliage ou la force motrice de mélange est évalué par le calcul des interactions
effectives de paires. Elle est proportionnelle a I’énergie de mélange non relaxée. Dans un
mod¢le d’interaction de paires aux premiers voisins, elle peut étre estimée a -150meV/at. La
valeur négative indique que le mélange est favorisé, il n’y a pas de tendance a la démixtion, les

atomes de surface seront donc des aluminiums.

-La force motrice liée aux contraintes €élastiques est due a la différence de taille entre les
deux atomes du mélange, évaluée a 7% (plutot faible), on s’attend a ce que cette force motrice
soit tres faible. A la dilution infinie, cette force favorise toujours la ségrégation du soluté dans
le solvant, dans notre cas le cuivre en surface. Par la théorie de 1’élasticité linéaire, elle peut

étre évaluée a environ 100meV/at.

La seule force favorisant la ségrégation du cuivre en surface est la troisieme force
correspondant aux contraintes élastiques. Cette force est non négligeable mais ne suffit pas a
compenser 1’effet des deux premiéres forces. La stabilité du cuivre en sous-surface et en sous-
sous-surface résulte donc d’un couplage des effets dus a la surface et des effets dus au mélange

dans I’alliage.

2.4.1.2 Ségrégation du cuivre au-dessus de la limite de dilution infinie dans la surface
111

Dans cette partie, nous avons substitué plus d’un atome d’aluminium par un atome de
cuivre et enterré les couches dopées jusqu’a la couche 1=4. Nous avons ainsi pu étudier les effets
d’ordre et d’alliage sur la ségrégation pour un nombre d’atome de cuivre de 3, 6, 9 et 12 atomes
ordonnés par couche soit des concentrations respectives en cuivre de Y4, Y2, 34 et 100% par
couche dopée. (Voir Figure 11-24). Dans ces conditions nous sommes au-dela de la limite de
dilution infinie, les atomes de cuivre interagissent entre eux. L’énergie de ségrégation va
fortement dépendre de la tendance du cuivre a former des agrégats dans une couche donnée,

celle-ci étant reliée directement a la concentration en cuivre par couche.
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Energie

La couche dopée en position 1=4 est considérée comme la configuration représentative
du volume pour toutes les concentrations en cuivre. L’étude de I’énergie de ségrégation dans
cette couche nous indique la tendance du cuivre a la ségrégation en volume pour une
concentration donnée. La Figure II-26 montre 1’évolution de I’énergie de ségrégation calculée
avec I’équation ( II-16 ) du précédent paragraphe en fonction de la concentration en cuivre dans
la couche de volume. Nous observons que lorsque la concentration est supérieure a 50% dans
la couche de volume, le cuivre a tendance a ségréger (énergie d’interaction négative). Il y a
donc formation d’agrégats. Ce comportement est similaire a la ségrégation du cuivre dans des
zones de Guinier-Preston bien qu’ici la ségrégation ait lieu dans les plans (111) et non (100).
Les observations expérimentales ont en effet démontré que la ségrégation du cuivre dans les
plans (100) de la phase AlCu-a formait les zones GP'#. La présence d’agrégats entraine la
modification de la référence énergétique utilisée dans le calcul de 1’énergie de ségrégation.
L’énergie de référence du massif doit étre celle entrainant la formation de 1’agrégat soit la

référence en volume. L’énergie de ségrégation se calcule donc :

N1) B Esiab(N1) — Eslab(N1b) (11-17)

E —
ses 0

Dans cette équation Nj correspond au nombre d’atomes de cuivre dans la couche 1, N le
nombre d’atome par couche, Esab(Ni) 1’énergie du slab ou le cuivre est dans la couche 1 et
Esiab(Nib) I’énergie du slab ou le cuivre est enterré dans la couche Iy, I étant suffisamment grand
afin de converger vers la valeur du cristal. I, =4 est considéré comme la configuration de la
phase condensée représentative du volume. L’évolution de 1’énergie de ségrégation en surface
(111) d’aluminium par rapport a la position | et la concentration de la couche dopée est reportée
sur la Figure II-27. Toutes les énergies de ségrégation ont été calculées avec 1’équation
précédente sauf pour la concentration ¢i=1/12 correspondant a la limite de dilution infinie. La
ségrégation en position de sous-sous-surface (1=3) est toujours favorable (énergie négative)
méme a forte concentration. On peut ainsi estimer que cette configuration correspond a une
zone GP locale dans le plan (111) stabilisée dans la couche de sous-sous-surface. Pour des
concentrations inférieures a 50% par couche la position de sous-surface est également stable.
Deux positions sont donc favorisées a ces concentrations. On observe également que la

ségrégation de cuivre en surface est toujours défavorable quelle que soit la concentration. Ces

résultats sont en bon accord avec 1’étude de Benali’.
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Distance

Nous avons donc mis en évidence un phénomene de ségrégation en sous-surface pour
des concentrations inférieures a 50% et en sous-sous-surface pour des concentrations
supérieures a 50% par couche. Nous observons également de fortes relaxations dues a
I’interaction Cu-Cu. Les contractions des distances a I’intérieur et a I’extérieur des couches
pour des concentrations ¢i=3/12 et ¢;=9/12 soit 25%at et 75%at de cuivre par couche sont
montrées dans les Figure II-28 et Figure II-29 pour les positions en surface, sous-surface et

sous-sous-surface. Les plus fortes contractions sont observées dans la direction verticale.

Pour une couche dopée a 25%, les atomes de cuivre s’enterrent de 0,3A en surface par
rapport aux autres atomes aluminium de la couche en surface. En sous-surface ils s’enterrent
de 0,1A et 0,03A si la couche dopée est en sous-sous-surface. La contraction des distances entre
la couche dopée et les couches d’aluminium voisines sont de 0,11A si la couche dopée est en
surface et 0,12A si la couche dopée est en sous-surface ou sous-sous-surface. Pour une couche
dopée a 75%, les atomes de cuivre s’enterrent de 0,3A en surface par rapport aux autres atomes
aluminium de la couche en surface. En sous-surface ils s’enterrent de 0,1A et 0,01A si la couche
dopée est en sous-sous-surface. La contraction des distances entre la couche dopée et les
couches d’aluminium voisines est de 0,31A si la couche dopée est en surface et 0,26A si la
couche dopée est en sous-surface ou sous-sous-surface. On observe donc une contraction plus

forte avec les premiers voisins si la concentration de Cu dans la couche dopée est élevée.

Pour une concentration de 25% de la couche enrichie, les contractions des distances
entre les premiers et seconds voisins aluminium ne sont plus que de 0,04A si la couche dopée
est en surface et 0,021& si la couche dopée est en sous-surface ou sous-sous-surface.
Indépendamment de la position de la couche cuivrée, nous n’observons ensuite plus de
contraction a une distance de plus de deux couches de la couche enrichie en cuivre. Pour une
concentration de 75%, on observe une relaxation des distances entre les premiers et seconds
voisins aluminium de 0,03A si la couche contenant du cuivre est en surface et 0,04A si la couche
dopée est en sous-surface ou sous-sous-surface. On observe ensuite une nouvelle contraction
de 0,01A entre les seconds et troisiémes voisins indépendamment de la position de la couche
enrichie. Puis une nouvelle relaxation entre les troisiemes et quatriemes voisins de 0,01A. Dans
les couches suivantes nous ne constatons plus ce phénomene de contraction-relaxation. L’effet

oscillatoire est donc significatif jusqu’aux deux couches voisines.
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Indépendamment de la position de la couche dopée, I’augmentation de la concentration
en cuivre induit une augmentation des relaxations des premiers voisins certainement due a la
modification des interactions de paires effectives par rapport au volume. Les effets de
contraction-relaxation des distances ne sont donc reliés ni a la stabilité énergétique du slab ni a

la position de la couche dopée mais seulement a la concentration de cette couche.

Les pseudo-oscillations observées inter-couches sont un phénomene bien connu : les
oscillations de Friedel.!%® Cet effet sur les distances correspond donc 2 une oscillation des
charges écrantant les défauts induits par la couche enrichie. Nous observons plus

particuliérement ces oscillations dans le cas d’'une monocouche compléte de cuivre.

La Figure II-30 représente la variation de la distance inter-couches en pourcentage par
rapport a la distance dans le cristal massif d’aluminium en fonction des distances entre couches.
On observe des contractions importantes jusqu’a deux couches suivant la couche dopée. Si la
position de la couche est en 1=3, les couches 1=1, 2, 4 et 5 vont étre impactées. La contraction
de 16% entre la couche enrichie et la couche de premiers voisins aluminium si la couche dopée
est en 1=1 est typique pour une distance dans le massif d’aluminium de drg=2,325A. Cette
distance est 1égerement plus faible de 14% si le cuivre est en 1=2 ou 1=3. Cette tendance est plus
forte du coté de la surface car la possibilité de déformer les distances est supérieure en raison
de la coordinance plus faible des atomes de surface. Si la couche est en I=1, on observe alors
plus de variation au-dela des seconds voisins griace a la stabilisation de la relaxation par cet
effet de surface. Les distances suivantes entre second et troisieme voisins pour les positions des

couches enrichies 1=2 et 1=3 sont de 1’ordre de 1%.
Travail de sortie des électrons

Nous avons vu précédemment que la perturbation est locale. Dans ce cadre, il est tres
intéressant de calculer le travail de sortie. Il est par contre tres difficilement mesurable pour des
couches qui sont mixtes entre I’aluminium et le cuivre. Les transferts ne s’effectuant pas dans
le méme sens, nous mesurons un travail de sortie dans deux milieux différents, milieu tout

cuivre et milieu tout aluminium.

De plus, nous avons vu qu’a partir de deux substitutions dans la couche, il existe une
interaction entre les deux atomes. Nous allons donc calculer le travail de sortie pour des cas

particuliers : a la limite de dilution infinie et pour une monocouche complete de cuivre.
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Figure II-30 : Evolution de la distance inter-couche relaxée d:e| en fonction de la distance dans
le cristal massif diig pour une couche complete de cuivre en fonction de sa position. Pour la
distance inter-couche, le point 1 correspond a la distance di2, le point 2 correspond a la
distance d23, le point 3 a la distance d34 etc... Les fleches indiquent la position des couches
enrichies en cuivre.

On observe dans le Tableau II-8 le travail de sortie des électrons pour un slab contenant
un seul atome de cuivre (limite de dilution infinie) et pour une monocouche complete de cuivre
en fonction de la position de cette couche dans le slab. On remarque qu’il n’y a pas d’effet
notable sur le travail pour un seul cuivre par couche. Les différences étant de 1’ordre du meV,
le travail de sortie peut étre assimilé a celui de I’aluminium pur. Par contre, si la monocouche
est enterrée dans les couches 1=1 et 1=2, le travail de sortie augmente par rapport a I’aluminium
pur. Puis si la couche s’enterre plus profondément dans le slab, la valeur tend vers le travail de
sortie de Dl’aluminium. Comme expliqué précédemment, un adsorbat a plus forte
électronégativité augmente le travail de sortie. C’est notre cas quand le cuivre est positionné en
couche 1=1, le travail de sortie électronique augmente donc. Nous n’observons ensuite plus
d’effet de la monocouche sur le travail de sortie. Ce résultat nous conforte dans le fait que la

couche 1=4 peut étre considérée comme la couche représentative du bulk.

Nous avons donc mis en évidence un phénomene de ségrégation en sous-surface pour
des concentrations inférieures a 50% et en sous-sous-surface pour des concentrations
supérieures a 50% par couche avec des effets de relaxation importants a proximité des atomes
de cuivre. On observe également que seule la monocouche de cuivre impacte le travail de sortie
électronique. Cette étude a montré que les résultats de Benali® sont reproductibles et nous a

permis de construire nos propres modeles.
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Tableau II-8 : Travail de sortie des électrons (eV) en fonction de la position de la couche
dopée et de la concentration de cuivre dans la couche. Un cuivre par couche correspond a la
limite de dilution infinie.

Position 1 de la couche dopée Travail de sortie (eV)
Un cuivre par couche Monocouche de cuivre
Aluminium pur 3,98 3,98
I=1 3,99 4,30
1=2 3,98 4,16
1=3 3,98 3,88
1=4 3,98 3,94
Plan (100) Plan (100)

& ©
& S<— surface —> &

Figure II-31: Atome petit gris : aluminium. Atome gros jaune : cuivre. A gauche, la
modélisation d’une zone GP1 en surface dans la configuration 1. A droite la modélisation
d’une zone GP2 enterrée en sous-surface dans la configuration 2. Les plans (100) sont
représentés par les traits pleins.

Tableau I11-9 : Energie de ségrégation en eV/at des agrégats de cuivre dans un slab (111)
d’aluminium en fonction de la position des couches dopées : position 1 en surface et sous-
surface, position 2 en sous-surface et sous-sous-surface et en fonction de la configuration : la
couche dopée possédant le plus de cuivre est proche de la surface pour la configuration 1 et
symétriquement pour la configuration 2.

Configuration Zone GP Position 1 Position 2

Configuration 1 GP1 -0,078 -0,129
GP2 0,102 0,044

Configuration 2 GP1 -0,085 -0,125
GP2 0,082 0,049

95



Chapitre II : Etude théorique de [’aluminium et ses alliages

2.4.2 Ségrégation du cuivre en zone de Guinier-Preston

Les études expérimentales ont suggéré que les zones GP1 sont composées d’une
monocouche de cuivre en (100) dans la matrice d’Al tandis que les zones GP2 sont composées
de bicouches Cu (100) séparées par trois couches de Al(100) dans la matrice d’Al. 144146160
Nous étudions les zones GP par la formation de petits clusters de 3 atomes de cuivre selon le
plan (100) dans une surface d’aluminium (111). Dans les zones GP1, les clusters de Cu sont
séparés par 7 plans d’Al tandis que pour les zones GP2, ils sont séparés par 3 plans. Nous
considérons également deux configurations : la configuration 1 ou les deux atomes de cuivre
sont dans un plan proche de la surface et le dernier atome dans le plan en dessous et la
configuration 2 ou I’atome de cuivre est dans le plan le plus proche de la surface et les deux
autres dans le plan sous-jacent. (Voir Figure II-31) La configuration 2 est donc la symétrique
de la configuration 1. L’influence de la surface a été ¢tudiée en enterrant les agrégats de cuivre
dans le slab (position 1 et position 2) pour les deux configurations. Les calculs ont tous été

effectués avec la fonctionnelle GGA PBE+D et un slab de 9 couches.

Le Tableau II-9 présente les résultats obtenus pour les énergies de ségrégation (en eV)
par atome de cuivre des zones GP1 et GP2 calculées a partir de 1’équation ( II-16 ) a la limite
de dilution en fonction de leur position en profondeur par rapport a la surface et de leur
configuration. Les résultats obtenus soulignent clairement que les zones GP1 sont beaucoup
plus stables que les zones GP2 quelle que soit la configuration ou la position. Les zones GP1
ayant toujours des énergies négatives, la ségrégation se fera préférentiellement dans ces zones.

Ce résultat est en bon accord avec les données de la littérature!6%-162

qui ont suggéré que les
zones GP1 étaient plus stables car elles €taient plus facilement observables. De plus, ces
résultats indiquent que pour les deux types de clusters la position enterrée sous la surface est
plus stable que la position de surface (quelle que soit la configuration). Nous avons donc une
stabilisation du systéme lors d’une ségrégation multicouche en sous-surface et sous-sous-
surface. La position la plus favorable est la zone GP1 en configuration 1 et en position 2 donc
la couche la plus dopée est en sous-surface avec une énergie de ségrégation de -129meV/at. Par
comparaison, nous avons calculé 1’énergie de ségrégation par atome de cuivre d’une impureté
diluée dans la méme position (sous-surface). L’énergie de ségrégation est d’environ -50meV/at
contre -130meV/at pour la zone GP1. L’énergie est donc plus élevée d’environ 80meV/at,

confirmant la tendance a la ségrégation de cuivre en zone GP1. Nous observons néanmoins que

les énergies de ségrégation dépendent peu de la configuration.
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Ainsi ces résultats démontrent une forte tendance a la ségrégation sous forme de GP1
en dessous de la couche de surface. Les observations sont similaires a celle de la référence’. La

derniére étape de la séquence de transformation est 1’apparition du composé 6-AlCu.
2.5 Surface Al2Cu

Comme nous I’avons vu précédemment, 1’augmentation de la concentration en cuivre
dans une solution solide a entraine la formation de petits agrégats de cuivre dans le plan (100),
puis la formation de zone de Guinier Preston (GP) et enfin I’apparition du composé 6-Al>Cu
par dissolution et transfert de cuivre de la phase 0’ instable. Ce mécanisme peut se décrire

comme la séquence de transformations suivante :
Algs — Algs + GP zones — Alss +0” — Alss + 0

La phase 0-Al>Cu est donc la derniere étape de cette séquence de transformation. Elle
est thermodynamiquement la plus stable méme a haute température. Toutefois, la phase 6’-
Al Cu est favorisée cinétiquement, elle apparait donc avant la phase 0-Al,Cu.'>* L’étude de la
croissance et de la solidification des complexes intermétalliques a été 1’objet de nombreuses
recherches.!¥19-175 Les premiere études sur Al,Cu ont été menées par Friauf'’®. Il a décrit le
complexe comme un cristal tétragonal de groupe d’espace I4/mcm. Ensuite, Jiang et al'’* ont
montré que la formation de 8-Al>Cu est contrdlée par diffusion des atomes aux interfaces et aux

1177

joints de grain. Chen et al'** ont prouvé par microscopie a effet tunnel que la phase tétragonale

0-AlxCu est le complexe avec la plus basse énergie de formation et donc le premier a se former.

Haidara et al'’®

ont confirmé cette étude en ajoutant que le complexe se formait quelle que soit
la composition initiale de 1’alliage. D’autre part, les directions préférentielles de croissance des
dendrites ont suscité un grand intérét.'”"!®% Ces études ont montré que la direction de
solidification des alliages ne dépendait pas uniquement de la composition de celui-ci mais

également des parametres de solidification tel que le gradient de température par exemple. 34185

Ainsi la littérature s’accorde aujourd’hui sur une orientation préférentielle de croissance

selon la direction (001). Les récentes études expérimentales et théoriques de Ledieu et al'%187

et Gao et al'®* constatent une reconstruction de la surface exposée (001) de a(2v2 x V2)R45°.

De plus les récentes études de Marin et al'881%

ont permis de démontrer que I’intermétallique
AlLCu se formait a I’interface alliage/oxyde. Une couche d’oxyde d’aluminium'® est donc

présente en surface de I’intermétallique.
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Dans un premier temps, nous étudierons les propriétés du cristal massif 6-Al>Cu afin de
valider nos parametres de calcul et de les comparer aux données bibliographiques. Puis nous

modéliserons différentes surfaces afin de déterminer celle qui est la plus stable.

2.5.1 Cristal massif de 0-Al2Cu

& o &

L {r @ h
& o &

Figure II-32: Phase 0-Al>Cu.

Afin de valider nos parametres de calcul, nous avons calculé les propriétés de la phase
massive 0-AlCu et nous les avons comparées aux résultats expérimentaux et théoriques. Les
résultats inclus dans le Tableau II-10 montrent une tres bonne correspondance au niveau
énergétique tant avec les données expérimentales que théoriques. De méme pour les parametres
structuraux, ceux-ci sont en bon accord avec les données de la littérature. La fonctionnelle
PBE+D dans ce travail donne méme de meilleurs résultats concernant les parametres
structuraux et énergétiques comparés aux résultats théoriques précédents. Ces résultats

permettent de valider nos parameétres de calcul pour le bulk de 6-AlCu.

Tableau II-10: Comparaison des paramétres énergétiques et cristallographiques de 6-Al>Cu.
Les résultats incluent des données calculées et expérimentales.

Méthode AHtorm (meV/at) | a (A) c(A) Références
GGA PBE+D -167 6,068 4,877 Ce travail
GGA US-PP -166 6,08 4,882 155

GGA PW9I1 6,08 4,88 191
Expérimental -139 6,066 4,871 192
Expérimental -164 6,066 4,87 193

GGA PBE -168,94 6,067 4,877 138
Expérimental -163,76 6,067 4,877 194

GGA PBE 6,05 4,82 195
Expérimental 6,06 4,87 196
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2.5.2 Surface de 0-AL:Cu

Afin de compléter notre étude, nous avons modélisé trois surfaces de 6-AlCu : la
surface (111), la surface (001) et la surface (110). Nous modélisons la surface (111) afin de
garder une cohérence avec la surface d’aluminium pur. Néanmoins, la surface la plus stable est
normalement la surface la plus dense. La surface (001) apparait donc comme la surface
préférentielle. Cependant, la littérature nous indique qu’une des orientations préférentielles de
la croissance de la phase AlCu pourrait étre selon le plan (110).'®° Nous allons donc comparer

les énergies des surfaces pour déterminer laquelle est la plus stable.

Afin de comprendre plus en détail la nature des atomes et I’influence de la surface, nous
allons nous intéresser au calcul des charges atomiques. Il existe plusieurs méthodes permettant
d’évaluer la charge électronique intrinséque d’un atome mais la plus fiable et universelle est
celle développée dans les années 90 par Richard Bader.®® Elle permet de diviser les molécules
en atomes en définissant 1’atome comme une densité de charge. La densité¢ de charge est au
minimum entre deux atomes et au maximum sur I’atome, ce minimum correspond a la bordure
naturelle de I’atome. Cette définition de la limite de 1’atome nous permet d’analyser la charge
de I’atome comprise dans un volume de Bader. Cette approximation de la charge est souvent
tres proche de la réalité méme si les électrons sont fortement délocalisés comme dans nos
systemes métalliques. Il est cependant nécessaire de bien définir avec précision la grille qui
coupera I’espace dans le CHGCAR. En effet, une grille trop petite ne rendrait pas compte de la
charge totale de I’atome. La grille choisie pour I’étude est 300x300x600.

Les résultats sont ainsi présentés dans le Tableau II-11 pour les propriétés des
différentes surfaces, ¢ représentant 1’énergie de surface et ¢ le travail de sortie des ¢électrons.
Nous observons que la surface (001) est bien la plus stable énergétiquement. Son énergie de
surface est la plus faible, la création de cette surface nécessitera donc moins d’énergie. De plus,
les résultats sur cette surface sont en bon accord avec les travaux de Yang'®” au niveau du travail
de sortie. Celui-ci avait indiqué, en étudiant différents intermétalliques aluminium-cuivre, que

plus la concentration en cuivre augmente, plus le travail de sortie augmente.

Nous avons donc validé les parametres de calcul pour modéliser la surface de 6-AlCu

(001) et les propriétés de celle-ci sont cohérentes avec les données de la littérature.
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Le Tableau II-12 présente les charges électroniques des atomes. La charge Q représente
la charge électronique moyenne portée par les atomes du plan et AQ représente la différence de
charge avec les atomes dans le bulk. Le tableau présente donc les résultats en fonction de la
position du plan atomique avec la surface. On observe ainsi que les couches d’atomes sous la
couche de surface (que ce soit une terminaison Al ou une terminaison Cu) sont faiblement
impactées par la surface. Leur différence de charge, comparée a la charge des atomes dans le
bulk est faible, contrairement au plan de surface. Les atomes d’aluminium de surface ont un
déficit de charge de -0,8e par rapport au bulk et les atomes de cuivre un gain d’¢lectron de 1,6e.
Le seul plan impacté par la création de la surface est donc la premiere couche avec une
différence de charge de 0,8 électron par atome, ce qui équivaut a une densité de charge
surfacique de 0,1e/A2. Cette densité de charge surfacique est faible mais pourrait avoir un

impact non négligeable sur la stabilité¢ d’un oxyde supporté.

C’est le but du prochain paragraphe qui mettra en évidence le rdle de la structure de
I’oxyde d’aluminium, ses propriétés et sa stabilité sur la séquence de transformation mise en

lumiere dans cette premiere partie.

Tableau II-11: Propriétés des surfaces de 1'alliage Al>Cu : 1’énergie de surfaces o et le travail
de sortie des ¢électrons ¢.

Méthode Surface o (eV/A?) ¢ (eV) Références
PAW/PBE+D 110 0,233 421 Ce travail
PAW/PBE+D 111 0,242 4,25 Ce travail
PAW/PBE+D 001 0,205 4,23 Ce travail
PAW/PWI1 001 42 197

Tableau II-12: Charge moyenne Q (e/at) des atomes par plan de la surface (001) de Al,Cu et
différence de charge AQ (e/at) par rapport a la charge des atomes dans le bulk calculé avec la
méthode de Bader.

Surface selon z | Type d’atome par plan | Charge nette Q (e/at) | Différence de charge AQ (e/at)
v & ok Al de surface 0,65 -0,76
& & Cu -2,65 0,17
© e & % Al 1,40 -0,01
. ~ Cu -2,90 -0,08
. s Al 1,44 0,03
“ .
. » w & Cu -2,93 -0,11
© o Al 1,36 -0,05
Cu de surface -1,21 1,62
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3. Surfaces recouvertes d’un film passif

Comme expliqué précédemment, la résistance naturelle de 1’aluminium a la corrosion
est principalement due a la présence en surface du métal d’un film d’oxyde naturel et invisible
a ’ceil dit film « passif », dont 1’épaisseur est nanométrique. Il est composé d’une structure
bicouche : la couche, en contact avec le métal, composée d’alumine Al,Os est appelée « couche
barriere ». Cette couche est recouverte d’un film d’hydroxyde poreux dont la composition, la
structure et 1’épaisseur varient en fonction des conditions du milieu. Son épaisseur dépend
notamment de la température du milieu. On appelle la couche d’alumine couche « barriere »
car elle a la propriété d’étre un excellent isolant en inhibant le transport d’électrons.!?! Cette
partie du chapitre permettra de mettre en évidence les différents films passifs qui ont été
modé¢lisés sur I’aluminium a ce jour et d’étudier la ségrégation du cuivre sous ce film et la

stabilité de la couche passivante.
3.1 Etat de ’art sur les modéles d’oxydes d’aluminium supportés par 1I’aluminium

En raison de son importance tant dans la catalyse que dans la corrosion, de nombreux
efforts expérimentaux et théoriques sont portés sur la compréhension fondamentale des couches
d’oxyde d’aluminium.'”®2% A ce jour, il existe plusieurs modéles d’oxydes d’aluminium
supportés.'?129219 Ces modeles ont été élaborés dans le but de comprendre, en particulier, la

croissance initiale du film et les phénomenes de corrosion.
3.1.1 Elaboration d’un film d’oxyde

Le premier modele présenté, élaboré au sein de I’IRCP, est construit en considérant une
approche bottom-up.!?! Les parties oxyde et hydroxyde sont modélisées indépendamment 1’une
de P’autre et les interfaces métal/oxyde et oxyde/hydroxyde sont donc étudiées séparément. Le

21 jssu de la

modele de 1’alumine Y-AlO3 est un modele non-spinelle lacunaire
déshydroxylation d’un modele de Boehmite. Les calculs DFT ont permis de démontrer qu’une
interface Al/Al,O3; composée de 80% d’aluminium par rapport au métal est la plus stable. Un
modele hydroxylé a ét€ développé en utilisant la relation topotactique entre la boehmite AIOOH
et I’alumine Y-ALOs. Le taux d’hydroxylation obtenu aprés recuit est en bon accord avec les
études expérimentales.?!? Ce premier modele (voir Figure 11-33) a permis de mettre en évidence
I’importance de 1’épaisseur de la couche d’alumine sur 1’inhibition du transfert électronique

vers Ox.
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DA

Figure 1I-34: Mécanisme d'extraction de I'aluminium en trois étapes, vu de dessus et de cOté.
(issu de la référence?!?)

Une seconde fagon de construire un film est d’oxyder une surface d’aluminium (111).
Lanthony et al*!” ont mis en évidence un processus d’extraction de 1’aluminium aprés une
premiere phase d’adsorption de I’oxygene en ilot sur la surface. Les ilots d’atomes d’oxygéne
de surface, composés d’au moins trois atomes, interagissent avec les atomes d’aluminium juste
en dessous de la surface, les tirent hors de leurs positions initiales et les stabilisent au-dessus
des ilots d’oxygéne (voir Figure I1-34). Ce mécanisme est exothermique et sans barriere. Le
systéme évolue donc dans ce sens sans contraintes énergétiques. Le film d’oxyde se forme donc
au fur et a mesure jusqu’a une double couche d’oxygene sans contrainte. Ce film est stable
énergétiquement et thermiquement. Méme si le film reste réactif vis-a-vis de I’oxygene, les
auteurs indiquent que 1’oxydation supplémentaire du film est activée thermiquement.
L’hydroxylation du film est modélisée par adsorption et dissociation de molécules d’eau en
surface du film. Un OH s’adsorbant sur un aluminium et le proton restant de la molécule d’eau

sur I’oxygéne adjacent en cohérence avec les données de la littérature.>!421°
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Le dernier modele présenté est un modele de AI/A1>O3-a de Baran et al.?* Ce modele
est construit comme un oxyde a-Al,O3 (0001) supporté par la surface Al(111). Les calculs DFT
ont permis de montrer qu’une terminaison aluminium de 1’oxyde est thermodynamiquement
plus stable. Les auteurs ont modélisé€ plusieurs épaisseurs d’oxyde, allant de 2 a 11 couches.
Cette étude a permis de mettre en évidence que le film d’oxyde d’aluminium a une épaisseur
limite. Au-dela de 9 couches, la molécule d’oxygéne ne peut plus s’adsorber a la surface et les

processus d’oxydation sont inhibés.

3.1.2 Propriétés et réactivité d’un film d’oxyde d’aluminium

Les propriétés du film d’oxyde ont été étudiées principalement dans deux articles!'?!>%

et donnent des résultats cohérents avec les études expérimentales.!?-202217-21% En premier lieu,
ils ont estimé une épaisseur limite de I’oxyde supporté sur Al(111) de 18A en bon accord avec
les expériences'!. Ces études ont également montré un transfert de charge électronique a travers
I’oxyde entre une molécule d’oxygene sonde et la partie aluminium métallique. Il est important
de noter qu’un film non supporté n’est pas réactif vis a vis de la sonde puisque les €lectrons

transférés proviennent du métal.

De plus, les auteurs ont mis en évidence que les énergies d’adsorption de I’oxygene
diminuent avec le nombre de couche dans I’oxyde. Ainsi, un film ultrafin de SA d’épaisseur est
réactif vis-a-vis de I’oxygene grace a une reconstruction et une métallisation de 1’oxyde tandis
qu’un film de 10A garde une structure polaire avec un gap électronique de 3,4eV et un travail
de sortie supérieur a I’aluminium pur de 1,6eV. En outre, les auteurs ont étudié I’énergie libre
de Gibbs de la surface en fonction de la pression d’O,. L’énergie diminue en augmentant la
pression. Aussi I’adsorption d’oxygene est toujours favorisée si le film se compose de moins
de cinq plans atomiques. Enfin, ils ont également évalué le potentiel de Mott en fonction de
I’épaisseur du film d’oxyde. Ce potentiel €électrique permet d’abaisser la barriére d’énergie pour
la migration des cations ou des anions adsorbés sur la surface a travers le film. Il rend compte
de la différence de potentiel entre les niveaux de 1’oxygene adsorbé en surface et ceux de
l'interface métal oxyde. Les films étant hydroxylés, on peut considérer que les niveaux de la
surface sont bien les niveaux d'oxygene adsorbé. Le potentiel de Mott augmente avec le nombre
de plans jusqu’a une valeur limite de neuf plans atomiques. Le potentiel chute ensuite
drastiquement. Ces résultats prouvent que 1’oxydation du film est donc permise tant au niveau

électronique, thermodynamique qu’énergétique jusqu’a une valeur seuil de 1’épaisseur.
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Les propriétés et la réactivité d’un film d’oxyde supporté par 1’aluminium sont
aujourd’hui bien connues. Par contre, la ségrégation du cuivre sous cet oxyde n’a encore jamais
été étudiée de fagon théorique. Ce chapitre va donc s’atteler a décrire la ségrégation du cuivre

sous un film passif en suivant la méme séquence de transformation que le chapitre précédent.
3.2 Ségrégation du cuivre de I’alliage sous ’oxyde

Dans cette partie, nous nous sommes attachés a étudier I’interface de 1’alliage avec un
film d’oxyde de 9A d’épaisseur, appelé « protecteur » dans les travaux précédents sur
I’aluminium, car suffisamment épais pour inhiber la réduction de I’oxygéne. La concentration
en cuivre dans le métal sous le film a été étudiée. De plus, la ségrégation du cuivre a I’interface
alliage/oxyde a été¢ modélisée en substituant un atome d’aluminium par un atome de cuivre dans
une couche donnée de la surface (111) sous I’oxyde. Nous avons ensuite augmenté la
concentration en cuivre dans cette couche jusqu’a une couche complete de cuivre et fait varier
sa position en profondeur par rapport a I’interface métal/oxyde. Afin de préciser notre étude,
nous avons augmenté la concentration en cuivre atome par atome au début. Nous avons donc
pu étudier les effets d’ordre et de ségrégation dans une couche de la surface supportant I’oxyde,
de la limite de dilution infinie jusqu’a une couche pleine de cuivre. Tous les calculs ont été

effectués avec un nombre de points K 3*3*1.
3.2.1 Ségrégation du cuivre a I’interface alliage/oxyde

Dans cette partie, nous avons substitué¢ un atome d’aluminium par un atome de cuivre
et enterré les couches dopées jusqu’a la couche 1=4. La couche 1=1 représente ainsi la premicre
couche de I’interface métallique proche de 1’oxyde, la couche 1=2 la couche de sous interface
du métal selon -z et 1=3 la troisieme couche du métal. Nous avons ainsi pu étudier les effets
d’ordre et d’alliage sur la ségrégation pour un nombre d’atomes de cuivre de 1, 2, 3,4, 5, 10 et
12 atomes ordonnés par couche soit des concentrations respectives en cuivre de 8, 16, 25, 33,
42, 83 et 100%at par couche dopée. Lorsqu’il y a plus d’un atome de cuivre, nous sommes au-
dela de la limite de dilution infinie, et les atomes de cuivre interagissent entre eux. Nous allons

étudier I’énergie de ségrégation en fonction de la concentration en cuivre par couche.
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Energie

La couche dopée en position 1=4 est considérée comme la configuration représentative
du volume pour toutes les concentrations en cuivre. L’étude de 1’énergie de ségrégation dans
cette couche nous indique la tendance du cuivre a la ségrégation en volume pour une
concentration donnée. La Figure II-35 montre 1’évolution de I’énergie de ségrégation calculée
avec I’équation utilisée pour la limite de dilution infinie ( II-16 ) en fonction de la concentration
en cuivre dans la couche de volume. Nous observons que pour quelle que soit la concentration
en cuivre, celui-ci a tendance a ségréger (énergie d’interaction négative). Il y a donc formation
d’agrégats. La présence d’agrégats entraine la modification de la référence énergétique utilisée
dans le calcul de I’énergie de ségrégation. L’énergie de référence du massif doit étre celle
entrainant la formation de I’agrégat soit la référence en volume. L’énergie de ségrégation que

nous utiliserons sera donc celle de I’équation ( II-17 ) au-dela de la limite de dilution infinie.

L’évolution de 1’énergie de ségrégation a I’interface métal/oxyde par rapport a la
position 1 de la couche dopée sous I’oxyde a différentes concentrations est reportée sur la Figure
I1-36. La ségrégation en position d’interface (1=1), juste sous la couche d’aluminium du film
d’oxyde, est toujours favorable (énergie négative) méme a forte concentration. Pour des
concentrations supérieures a 8% par couche, soit deux atomes de cuivre, la position de sous-
interface est également stable. Deux positions sont donc favorisées a ces concentrations. On
observe également que la ségrégation de cuivre en sous-sous-interface (I=3) est toujours

défavorable quelle que soit la concentration sauf pour une monocouche complete de cuivre.

Nous avons donc mis en évidence un phénomene de ségrégation a I’interface pour toutes
les concentrations et en sous-interface pour des concentrations supérieures a 8% par couche. I1
est intéressant de noter qu’en présence de 1’oxyde les positions stables se sont déplacées vers
I’interface. La derniére couche de I’oxyde, sur la surface métallique, est un plan d’aluminium
qui stabiliserait donc les atomes de cuivre proches de I’interface. La position la plus stable a la
limite de dilution (soit un atome de cuivre) étant celle du plan 1=1, on peut supposer que les
atomes de cuivre se placent préférentiellement a I’interface jusqu’a une concentration limite de
50% en cuivre dans la couche ou le second plan commencerait a €tre peuplé en cuivre. Les
énergies de ségrégation au-dela de cette concentration sont identiques pour la couche 1=1 et 1=2.
Ce phénomene serait favorable a la formation de zones GP en surface, notamment les GP1 ou
les deux atomes de cuivre sont dans la couche plus proche de I’interface. Nous vérifierons dans

le prochain paragraphe si la formation de zones GP est favorisée en présence d’oxyde.

105



Chapitre II : Etude théorique de I’aluminium et ses alliages

-0,029
-0,04
-0,06
-0,08

-0,12
-0,14
-0,16
-0,18

-0,2

Energie de ségrégation par atome
de Cu (eV/at Cu)
S
-

Nombre d'atome de cuivre dans la couche

Figure II-35 : Energie de ségrégation du cuivre en fonction de la concentration en cuivre dans
la couche 1=4 métallique représentative du volume en présence de 1’oxyde. Le nombre total
d’atome par couche est de 12 atomes.
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Figure II-36: Evolution de 1’énergie de ségrégation du cuivre a I’interface métal/oxyde a
différentes concentrations selon la position de la couche dopée sous I'oxyde (1).

Distance

Contrairement a la surface sans oxyde, nous n’observons pas de forte relaxation de la
position des atomes. La relaxation dans le plan de la couche dopée entre le cuivre et les atomes
d’aluminium voisins est quasi-inexistante méme a forte concentration. Nous observons par
contre une relaxation plus forte dans la direction verticale. La Figure II-37 montre ainsi
I’évolution des distances inter-couche en fonction de leurs positions dans le slab. Ainsi la
couche di.i correspond a la distance oxyde métal, la couche d;-» la distance entre I’interface 1=1

et la sous-interface 1=2, la couche d,-3 entre 1=2 et 1=3 et la couche d3.4 entre 1=3 et 1=4.
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La Figure II-37a représente les distances inter-couches en fonction de la concentration
en cuivre dans la couche dopée positionnée a ’interface, soit 1=1. Il est intéressant de noter que
seule la distance oxyde-métal dans 1’aluminium pur est contractée par rapport au métal sans
oxyde. Seule la premiére couche métallique de I’aluminium est donc impactée par 1’oxyde
supporté. On observe que les distances oxyde-métal (couche di.1) et la distance entre la premiere
couche et la seconde couche métallique (couche di) sont contractées par rapport a
I’aluminium. La contraction de ces distances est d’autant plus grande que la concentration en
cuivre dans la couche dopée augmente. La contraction de la distance métal-oxyde passe donc
de 0,06A (ou 1,3%) a la limite de dilution infinie a 0,28A (ou 12%) pour une couche pleine de
cuivre. La contraction de la distance dans le métal, de la couche dopée vers les premiers voisins
(I=1 a1=2 soit couche d;.2), est encore plus forte passant de 0,0lA ou 0,4% a la limite de dilution

infini 2 0,32A ou 14% pour une couche pleine.

L’effet de la contraction est donc plus accentué du c6té du métal que de I’oxyde. Par
contre pour les seconds (couche d»-3) et troisiemes voisins (couche dz.4) la distance est presque
équivalente a celle dans I’aluminium pur quelle que soit la concentration en cuivre. On constate
donc que I’effet de I’enrichissement en cuivre sur les distances inter-couches ne touche
principalement que les premiers voisins. Nous ne remarquons donc plus le phénomene
d’oscillation de Friedel observé pour une surface métallique sans la couche d’oxyde. I n’y a
pas relaxation puis contraction des différentes couches métalliques. Les défauts induits par

I’enrichissement en cuivre sont donc écrantés des les premiers voisins.

La Figure II-37b, c et d représente les distances inter-couches quand la couche dopée
est respectivement en sous-interface (1=2), sous-sous-interface (1=3) et dans la couche 1=4. On
remarque, dans chaque cas, que seules les distances concernant les premiers voisins de la
couche dopée sont contractées. On observe également que, comme quand la couche enrichie
est en 1=1, les distances sont fonction de la concentration en cuivre. Plus la concentration en
cuivre est grande, plus les distances inter-couches sont faibles. La contraction est donc toujours
plus importante si la couche est dopée a 100% en cuivre et les défauts induits par

I’enrichissement sont écrantés des les premiers voisins.

Nous avons donc mis en évidence un phénomene de ségrégation préférentiellement a
I’interface métal/oxyde a faible concentration en cuivre, puis en sous-interface quand la
concentration en cuivre dépasse 80% par couche, avec des effets de contraction importants

proches des atomes de cuivre.
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Figure II-37: Evolution des distances inter-couches en fonction de leurs positions dans le slab et de la concentration en cuivre dans la couche 1
dopée. Ainsi la couche di.i correspond a la distance oxyde-métal, la couche di-2 ala distance entre I’interface 1=1 et la couche située sous
I’interface en 1=2, la couche d>.3 entre 1=2 et 1=3 et la couche d3.4 entre 1=3 et 1=4. a) la couche dopée est en surface du métal b) la couche dopée
est en sous-surface du métal c) la couche dopée est en position 1=3 d) la couche dopée est en position 1=4
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Charges

Nous avons vu que le cuivre ségrége préférentiellement a I’interface et sous I’interface
avec des effets de contraction importants sur les couches voisines. Il est intéressant de voir si

cet effet significatif sur les distances inter-couches 1’est aussi sur les charges dans 1’oxyde.

Pour cela nous nous sommes placés dans le cas extréme ol nous avons une monocouche
compléte de cuivre sous 1’oxyde enterrée plus ou moins profondément. Les résultats sur la
charge sont présentés dans le Tableau II-13. La charge moyenne en électron par atome est
représentée pour les différentes couches de 1’oxyde. On observe que seule la charge de la couche

d’aluminium d’interface, soit les aluminiums juste au-dessus du métal, est impactée.

Cependant, on remarque que si la couche dopée est enterrée trop profondément, en
couche 1=3 et 1=4, la charge tend a revenir a la charge initiale des atomes d’aluminium
d’interface quand le métal est de I’aluminium pur. Les seconds voisins subissent peu d’effet sur
la charge. On observe que leur charge n’est modifiée que de 0,05e/at. Ainsi comme pour les
distances, seul le plan voisin du plan dopé voit sa charge significativement modifiée, de

0,34e/at.

Dans la configuration la plus stable (couche de Cu a I’interface métal/oxyde), nous
observons dans la Figure I1-38 I’évolution de la charge par atome du premier plan métallique
sous 1’oxyde en fonction de la concentration en cuivre dans ce plan. La charge évolue quasi-
linéairement avec la concentration, car plus on substitue d’aluminium par du cuivre plus on
ajoute de charges positives (la valeur en e/at étant négative, la charge est positive). Un cuivre
apporte donc environ -0,04e/at quand la couche contient jusqu’a 50% de cuivre. Ensuite, chaque

atome de cuivre apporte -0,06¢/at jusqu’a 80% de cuivre puis -0, 1e/at entre 80 et 100%.

Nous observons également 1’évolution de la charge par atome dans la couche
d’aluminium d’interface de 1’oxyde en fonction de la concentration (voir Figure II-38). Le
méme effet sur la charge que précédemment est observé. Ainsi jusqu’a 50% de cuivre dans la
couche dopée, les aluminiums d’interface écrantent la charge des atomes de cuivre en s’oxydant
de 0,02¢/at puis de 0,03e/at au-dela de 50%. 11 est intéressant de noter que seuls les aluminiums
d’interface sont impactés par 1’effet de charge. Les autres couches de 1’oxyde ne subissent
aucun effet. La perturbation est donc tres locale. Seuls les aluminiums premiers voisins sont

chargés méme a forte concentration.
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Tableau II-13: Charge moyenne en électron par atome des différentes couches de 'oxyde pour
une couche complete de cuivre enterrée dans les différentes couches du métal et quand le
métal est de I’aluminium pur.

Figure lan dopé | Aluminium Couche Couche Couche Couche
Oxyde Couche pur =1 =2 =3 I=4
Al interface 1,64 1,98 1,59 1,66 1,63
O 1e couche -1,71 -1,70 -1,71 -1,71 -1,71
Al 1e couche 2,45 2,45 2,45 2,45 2,45
O 2e couche -1,64 -1,64 -1,64 -1,65 -1,64
Al 2e couche 2,48 2,48 2,48 2,48 2,48
O 3e couche -1,64 -1,63 -1,63 -1,63 -1,64
Al surface 2,47 2,47 2,47 2,47 2,47
O surface -1,43 -1,42 -1,42 -1,42 -1,42
H surface 0,63 0,62 0,62 0,62 0,62
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Figure 11-38: Evolution de la charge en électron par atome du premier plan métallique, couche
1=1 (a gauche) et des aluminiums d'interface de 1'oxyde (a droite) en fonction de la
concentration de cuivre dans la couche 1=1 dopée du métal. (Chaque couche contient 12
atomes)

Travail de sortie des électrons

Nous avons vu précédemment que la perturbation due a la présence de cuivre est tres
locale. Seuls les premiers voisins sont impactés tant sur la charge que sur les distances. Nous
avons vu qu’a partir de deux substitutions dans la couche, les atomes de cuivres ne sont plus
indépendants. Il existe une interaction entre les deux atomes. Nous allons donc calculer le
travail de sortie pour des cas particuliers : a la limite de dilution infinie et pour une monocouche
complete de cuivre. On observe dans la Figure I1-39 le travail de sortie des électrons pour un
slab contenant un seul atome de cuivre (limite de dilution infinie) et pour une monocouche

complete de cuivre en fonction de I’enterrement de cette couche dans le slab.
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Figure II-39: Travail de sortie (eV) des alliages a la limite de dilution infinie a gauche et pour
une monocouche complete de cuivre a droite en fonction de la position de la couche dopée. La
position 1 correspond a la couche 1=1, la position 2 a 1=2, la position 3 a 1=3, la position 4 a
1=4 et la position 0 correspond a I’aluminium pur.

On remarque que le travail de sortie augmente par rapport a I’aluminium pur (recouvert
d’un film passif) si un seul cuivre est en position 1=1, 1=2 ou 1=3. Tandis que le travail de sortie
diminue légerement pour la couche 1=4. Pour une monocouche complete de cuivre, on observe
un comportement différent. Sila monocouche est enterrée dans les couches 1=1 et 1=2, le travail
de sortie diminue par rapport a I’aluminium pur. Puis si la couche s’enterre plus profondément
dans le slab, la valeur tend vers le travail de sortie de I’aluminium. Il est intéressant de noter
que ces résultats sont tres différents de ceux obtenus pour la surface sans oxyde. Ainsi la
présence d’un seul cuivre ne modifiait pas le travail de sortie par rapport a I’aluminium pur
tandis que la monocouche positionnée dans les couches 1=1 et =2 augmentait le travail de sortie.

La présence de 1’oxyde modifie donc significativement le travail de sortie pour les alliages.

La diminution du travail de sortie pour une monocouche de cuivre dans les premieres
couches du métal résulte de la création d’un champ attractif entre les aluminiums d’interface de
I’oxyde qui se chargent positivement et les cuivres du plan métallique qui sont négatifs. Ce
champ permet donc d’attirer les électrons vers I’interface métal/oxyde ce qui entraine la
diminution du travail de sortie. Au contraire, I’augmentation du travail en présence d’un seul
cuivre dans la couche provient du fait que le plan métallique reste neutre. Aucune charge n’est
créée et les aluminiums d’interface ne sont que peu impactés (figure I11-38). Il n’y a donc pas de
transfert de charge par unité de surface. Cependant, le cuivre crée des liaisons covalentes fortes
avec les aluminiums du plan et AH est inférieur a 0, le slab est donc treés stable, plus que
I’aluminium pur. Une stabilisation par les liaisons covalentes peut étre envisagée. Les électrons

seraient donc piégés dans ces liaisons et aucun champ ne favoriserait leur sortie de la surface.
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On peut ajouter que la présence de ’oxyde a minimisé la perturbation engendrée par
I’enrichissement en cuivre. On observe donc que la modification des charges et des distances
ne touche plus que la couche voisine de la couche dopée et non les deux premieres couches
voisines. Le film passif joue également un role important dans la stabilisation des cuivres a
I’interface (et non en sous-surface). Cependant la modification du travail de sortie est plus

importante en présence de 1’oxyde.

Densité d’état

L’étude des densités d’états électroniques ou DOS (density of state) rend compte de
I’occupation électronique des états en fonction de leurs énergies pour un matériau spécifique.
On peut ainsi connaitre la position en énergie de la HOMO (la plus haute orbitale moléculaire
occupée) ou bande de valence pour une surface et la LUMO (la plus basse orbitale moléculaire
vacante) ou bande de conduction pour une surface et déterminer le gap. Pour un matériau semi-
conducteur le gap n’est pas trés grand et I’énergie de Fermi se situe entre les énergies de ces
deux bandes. Sur les DOS, I’énergie est communément rapportée a 1’énergie du niveau de
Fermi, les états occupés auront donc une énergie négative ou nulle tandis que les états vacants
auront une énergie positive. Si I’on compare plusieurs matériaux différents, on rapporte les

énergies des états au niveau du vide soit le niveau de Fermi additionné au travail de sortie.

La Figure I11-40 montre les DOS de différentes couches de I’oxyde supporté par de
I’aluminium pur, un alliage avec un seul cuivre ou une monocouche de cuivre sous le film. Les
figures a et b montrent respectivement les DOS des couches OH de surface et du plan
d’aluminium d’interface supporté par I’aluminium pur. Ces courbes sont quasi-identiques en
présence d’un cuivre ou d’une monocouche de cuivre sous le film. Ces DOS rapportées a
I’énergie de Fermi montrent que la couche d’hydroxyde de surface présente un gap puisqu’on
n’observe pas d’états au niveau de 1’énergie de Fermi (zéro sur ces courbes) contrairement au
plan d’aluminium d’interface qui présente un grand nombre d’états dans cette région. Les

atomes d’aluminium du plan d’interface sont donc métallisés.

Les Figure 11-40 c, d et e présentent les DOS rapportées a 1’énergie de Fermi de la couche
d’oxyde interne supportée respectivement par un plan d’aluminium pur, un plan contenant un
cuivre et un plan contenant une monocouche de cuivre. On observe que toutes ces courbes ont

la méme forme.
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Figure 11-40: DOS totale de la couche a) de OH de surface supporté par I'aluminium b)
d’interface supporté par 'aluminium c) couche interne de 1'oxyde supporté par I'aluminium
pur d) couche interne de 1'oxyde supporté par 1'alliage avec un cuivre d) couche interne de

I'oxyde supporté par une monocouche de cuivre f) comparaison des bandes de valence de la
couche interne de 1I’oxyde supporté par 1I’aluminium pur, un cuivre et une monocouche de
cuivre. (u.a. unités arbitraires)

113



Chapitre II : Etude théorique de [’aluminium et ses alliages

Afin de pouvoir les comparer, nous avons effectué un zoom sur la partie haute de la
bande de valence et rapporté les DOS au niveau du vide (voir Figure [I-40f). On observe que la
bande de valence la plus basse en énergie est celle de 1’oxyde supporté par un seul cuivre puis
celle de I’aluminium et enfin celle de la couche de cuivre. La bande de valence de 1'oxyde peut
étre stabilisée ou déstabilisée lors de l'interaction avec l'alliage. Nous avons observé que dans
le cas d'un transfert de charge du métal vers l'oxyde, la bande de valence est déstabilisée. En
présence d'un atome de cuivre, une stabilisation est observée. Nous l'attribuons a la formation
de liaisons covalentes Cu-Al qui auraient pour effet de piéger les électrons tandis que la
monocouche de cuivre déstabilise les liaisons Al/Cu par transfert de charge vers 1’oxyde et la
bande de valence se trouve plus haute en énergie que celle de 1’aluminium pur (les niveaux

¢lectroniques de I’oxyde se remplissant).

Le gap en énergie suit également la méme tendance avec un gap de 4,37eV pour la
monocouche de cuivre, 4,48¢V pour I’aluminium pur et 4,53eV pour 1’oxyde supporté par un
cuivre seul. L’augmentation du cuivre sous le film passif diminue donc le travail de sortie et le
gap par transfert de charge vers I’oxyde. Ce processus pourrait favoriser la réaction cathodique

(transfert électronique du métal vers une molécule présente au-dessus de la surface de I’oxyde).
3.2.2 Ségrégation en zones de Guinier-Preston

Les résultats précédents ont démontré une forte tendance a la ségrégation sous forme de
GP1 en dessous de la couche de surface Al(111). Nous n’étudierons donc que les GP1 car ces

zones sont beaucoup plus stables que les GP2.

Nous reprenons 1’idée développée par Benali® qui indique une augmentation de la
stabilité¢ du systeme par une ségrégation multicouche au lieu d’une ségrégation monocouche.
Ainsi nous modélisons les zones GP par la formation de petits clusters de 3 atomes de cuivre
selon le plan (100) pour une surface d’aluminium (111) sous le film passif. Dans les zones GP1,
les clusters de 3 atomes de cuivre selon le plan (100) sont séparés par 7 plans d’Al. Nous
considérons également deux configurations : la configuration 1 ou les deux atomes de cuivre
sont dans un plan proche de I’interface métal/oxyde et le dernier atome dans le plan en dessous
et la configuration 2 ou 1’atome de cuivre est dans le plan le plus proche de I’interface et les
deux autres dans le plan sous-jacent. (Voir Figure 1I-31) La configuration 2 est donc la
symétrique de la configuration 1. L’influence de I’oxyde a été étudiée en enterrant les agrégats

de cuivre dans le slab (position 1 et position 2) pour les deux configurations.
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Energie

Le Tableau II-14 présente les résultats obtenus pour les énergies de ségrégation (en eV)
par atome de cuivre des zones GP1 calculées a partir de 1I’équation ( II-16 ) a la limite de dilution
en fonction de leur position en profondeur par rapport a I’interface et de leur configuration. Ces
résultats soulignent clairement que les zones GP1 sont beaucoup plus stables en position 1 qu’en
position 2, quelle que soit la configuration. La position proche de I’interface est donc plus stable
par rapport a la position de sous-interface de 40meV pour la configuration 1 et de 20meV pour
la configuration 2. De plus, la configuration 1 est également toujours plus stable que la
configuration 2. Ainsi la configuration 1 est plus stable pour la position 1 de 40meV/at et
d’environ 30meV pour la position 2. Nous avons donc une stabilisation du systéme lors d’une
ségrégation multicouche proche de I’interface. La position la plus favorable est la configuration
1 en position 1, donc la couche la plus dopée est proche de I’interface métal/oxyde avec une

énergie de ségrégation de -157meV/at.

Il est intéressant de noter que les positions les plus stables ont changé par rapport a la
surface nue et, comme lors de I’étude de la ségrégation monocouche, se sont déplacées vers
I’interface métal/oxyde. Par comparaison, nous avons calculé I’énergie de ségrégation en
volume pour les deux configurations. On observe également que ces configurations sont moins
stables que celles de I’interface. La stabilit¢ augmente donc si les multicouches sont plus
proches de I’interface. La derniére couche de I’oxyde qui est un plan d’aluminium stabiliserait
les atomes de cuivre proches de la surface. Par similitude, I’énergie de trois atomes de cuivre
dans une monocouche sous 1’oxyde est de -140meV tandis que pour la plus stable ici elle vaut
-160meV. La ségrégation en multicouche est donc plus favorisée par rapport a la monocouche.
Ainsi ces résultats démontrent une forte tendance a la ségrégation sous forme de GPI en

position 1 et configuration 1 juste en dessous de I’interface métal/oxyde.

Tableau II-14 : Energie de ségrégation en eV/at des agrégats de cuivre dans un slab
d’aluminium supportant un oxyde en fonction de la position des couches dopées : position 1
en surface et sous-surface, position 2 en sous-surface et sous-sous-surface, en volume et en

fonction de la configuration (la couche dopée possédant le plus de cuivre est proche de la
surface pour la configuration 1 et symétriquement pour la configuration 2).

Configuration Position 1 Position 2 En volume
Configuration 1 -0,157 -0,117 -0,062
Configuration 2 -0,114 -0,091 -0,064
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Charges et distances

Une analyse de Bader est effectuée sur la position la plus stable (position 1) pour les
deux configurations. Comme pour la ségrégation en monocouche, nous n’observons pas de forte
relaxation des atomes. La relaxation dans le plan des couches dopées entre les atomes de cuivre
et les aluminiums voisins est quasi-nulle. De plus, la contraction dans la direction verticale
n’impacte que les couches les plus proches des couches dopées dans le métal. Au-dela du plan

voisin les distances inter-couches sont similaires a celles de 1’aluminium pur.

Ainsi, seules les distances oxyde/métal et premiere couche de métal/ seconde couche
sont réellement impactées pour les deux configurations. Cependant la contraction des distances
reste faible. Les résultats sont montrés dans le Tableau II-15. On n’observe aucune relaxation
particuliere au sein de 1’oxyde. Les distances inter-couches dans I’oxyde restent inchangées par

rapport a I’aluminium pur.

Les résultats sur la charge moyenne en électron par atome des couches d’oxyde sont
présentés dans le Tableau II-16. On observe que les cuivres n’ont pas d’impact sur la charge
dans I’oxyde, celle-ci étant identique a I’aluminium pur. Seule la premiére couche métallique
est 1égérement déstabilisée par la présence de cuivre. Les atomes d’aluminium premiers voisins
des atomes de cuivre dans le métal sont les seuls impactés par le surplus de charge des atomes
de cuivre. Les différences n’étant pas significatives par rapport a I’aluminium pur, on peut en
déduire que la présence de cuivre méme proche de I’oxyde n’a pas d’effet sur la géométrie et

la charge dans le film passif et ceci quelle que soit la configuration.

Tableau II-15: Distances inter-couches dans une zone GP1 en position 1.

Distances Aluminium pur (A) Configuration 1 (A) Configuration 2 (A)
Oxyde/métal 2,3 2,29 2,28
Couchel/couche? 2,33 2,29 2,29
Couche2/couche3 2,33 2,33 2,32
Couche3/couche4 2,33 2,33 2,33
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Tableau II-16: Charge moyenne en électron par atome des différentes couches de 'oxyde pour
une zone GP1 en configuration 1 et 2 et quand le métal est de I’aluminium pur.

(F)I)il;c:z Couchtlaan dopé AlursllJrllum Configuration 1 Configuration 2
Al métal -0,16 -0,18 -0,15
Al interface 1,64 1,65 1,64
O 1e couche -1,71 -1,70 -1,70
Al 1e couche 2,45 2,45 2,45
O 2e couche -1,64 -1,64 -1,64
Al 2e couche 2,48 2,47 2,47
O 3e couche -1,64 -1,64 -1,64
Al surface 2,47 2,46 2,46
O surface -1,43 -1,44 -1,43
H surface 0,63 0,63 0,63

Travail de sortie des électrons

Nous avons vu précédemment, comme pour la ségrégation en monocouche, que la
perturbation est tres locale. Seuls les premiers voisins sont impactés tant sur la charge que sur
les distances. Le travail de sortie des électrons pour la GP1 en position 1 pour les configurations
1 et 2 est respectivement de 4,70eV et 4,77eV. Ces valeurs sont équivalentes a celle calculée
pour la monocouche de trois atomes de cuivre et supérieures a la valeur de I’aluminium pur
(4,60eV). L’augmentation du travail en présence de cuivre dans la couche provient du fait que
le plan métallique reste quasi-neutre. Aucune charge n’est créée et les aluminiums d’interface
ne sont que peu impactés. Il n’y a donc pas de transfert de charge par unité de surface.
Cependant, le cuivre crée des liaisons covalentes fortes avec les aluminiums du plan et AH est
inférieur a 0, le slab est donc trés stable, plus que 1’aluminium pur. Une stabilisation par les
liaisons covalentes est donc également envisagée entre les cuivres et les aluminiums des plans
dopés. On observe donc que la concentration de cuivre en volume dans les zones GP1 n’est pas
suffisante pour impacter les propriétés du film d’oxyde. Remarquons que la ségrégation en
multicouche est favorisée par rapport a la ségrégation en monocouche. Seule la monocouche

complete de cuivre commence a avoir un effet sur le film passif.
3.3 Oxyde d’aluminium supporté par la surface 0-Al>Cu

La phase 0-Al>Cu est la derniere étape de la séquence de transformation. Nous avons vu
précédemment que cette phase est thermodynamiquement stable. Les étapes précédentes de

transformation n’ont pas révélé de relaxation ou de reconstruction du film d’oxyde.
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Cette partie s’attache a étudier le devenir d’un film d’oxyde dit « protecteur » sur
I’intermétallique correspondant a plus de 33% de cuivre. L’oxyde est supporté par la
terminaison aluminium de la surface 6-Al>Cu afin de garder une cohérence avec le dernier plan
d’atome du film. De plus, la position la plus stable pour une monocouche de cuivre est en sous-
surface. Les énergies des slab (1x1) avec une terminaison métallique tout cuivre ou tout
aluminium, ont été comparées sans optimisation afin de prendre en compte les énergies liées a
la position des atomes seulement, et non d’autres événements comme la diffusion d’atome. 11
apparait que la terminaison tout aluminium est plus stable de 75eV que la terminaison tout

cuivre. Cette surface a donc été choisie pour cette étude.
Structure du film passif

Afin que la différence de taille entre la structure de 1’oxyde et celle du métal ne soit pas
trop importante, une sur-structure a été construite. La nouvelle cellule correspond donc a une
cellule 5x1 pour la phase métallique sur laquelle repose une cellule de 4x1 de 1’oxyde, soit une
cellule de 40,02#8,05A de large. L'inadéquation entre les deux structures est de -6% (contraction
de 'oxyde) dans la direction a et + 0,02% dans la direction b. La Figure II-41 représente la
cellule finale de I’oxyde d’aluminium supporté par la surface 8-Al>Cu (001). Dans un premier
temps seul I’oxyde a été optimisé dans la cellule correspondant au composé intermétallique.
Tous les calculs, correspondant a cette nouvelle cellule, ont été effectués avec un nombre de

points K 1*1*1.

[ ~]

Figure 1I-41: Cellule de l'oxyde d'aluminium supporté sur 6-AlCu (001).
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Charges

Le Tableau II-17 montre les charges moyennes par plan atomique au sein de I’oxyde en
¢lectron par atome. Par comparaison les charges moyennes en présence de 1’aluminium pur ont
été reportées. On observe que les charges ne sont que peu modifiées au sein du film. Seuls les
aluminiums d’interface se métallisent et voient leurs charges diminuer de 0,3e/at en moyenne.
Cette modification est principalement due a la présence de I’intermétallique sous le film

d’oxyde.

On observe ainsi dans le Tableau II-18 que pour la partie métallique, les charges
augmentent par rapport a la surface nue. Cette différence de charge au sein de la partie
métallique n’est significative que pour le premier plan d’atomes (aluminium). Ensuite les
charges tendent a revenir aux charges présentes sur la surface sans oxyde. Tout se passe comme
si les aluminiums d’interface transféraient des charges aux aluminiums du plan métallique sous-
jacents. On remarque donc que le premier plan du métal s’oxyde 1égerement de +8e au total
pour les transférer aux aluminiums d’interface qui se métallisent au total de -12e, les électrons
supplémentaires provenant majoritairement de la couche d’aluminium enterrée plus
profondément. Seule 1’interface métal/oxyde est donc impactée par la présence de

I’intermétallique sous le film passif.
Distances

On observe que ces charges n’ont pas un impact direct sur les distances inter-couches
dans la partie métallique. Les distances inter-couches reportées dans le Tableau 1I-18 montrent
que la différence avec le métal nu n’est au maximum que de 0,06A soit moins de 4%. La partie
métallique du slab est donc relativement proche de la surface nue. La seule différence notable
provient du plan d’aluminium de surface proche de I’oxyde qui voit les positions de ses atomes

réparties sur 0,4A selon z.

Le méme phénomeéne est observé au sein de 1’oxyde. Les distances inter-couches ne sont
pas modifiées. L’épaisseur totale de 1’oxyde ne varie donc pas par rapport a la surface tout
aluminium. Seule la distance métal/oxyde est Iégerement diminuée passant de 2,28A pour une
surface d’aluminium pur a 2,22A en moyenne sur Al,Cu (001). Cette différence est tres faible
mais indique que la modification des charges a I’interface métal/oxyde a une légere influence

sur la distance inter-couches.
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Tableau 1I-17 : Comparaison des charges moyennes (e/at) au sein du film passif quand
I’oxyde est supporté par I’aluminium pur ou par I’intermétallique Al>Cu.

Métal
Figure Oxyde Aluminium pur Al,Cu
Couche

Al interface 1,64 1,34

O 1e couche -1,71 -1,70

Al 1e couche 2,45 2,45

O 2e couche -1,64 -1,64

Al 2e couche 2,48 2,46

O 3e couche -1,64 -1,65

Al surface 2,47 2,47

O surface -1,43 -1,53

H surface 0,63 0,65

Tableau I1-18: Comparaison des distances moyenne entre plan et des charges moyenne par
atome de la surface 6-Al,Cu (001) avec et sans oxyde.

Surface selonz | Type d’atome par Surface sans oxyde Surface avec oxyde
plan Charge Q Distance entre | Charge Q | Distance entre
(e/at) couche (A) (e/at) couche (A)

o b B Al de s,yrface ou 0,65 i 0,78 i

© © sous l'interface
o B T Cu -2,65 1,45 -2,68 1,40
@ © Al 1,40 1,45 1,45 1,44
¢ & & Cu -2,90 1,45 -2,87 1,44

. " Al 1,44 1,45 1,43 1,42
T Cu -2,93 1,45 -2,95 1,44
(" L Al 1,36 1,45 1,28 1,51

Cu de surface -1,21 1,45 -1,29 1,40

Travail de sortie des électrons

Méme si nous n’observons pas de modifications drastiques sur les charges et les
distances au sein de I’oxyde, la présence de I’intermétallique Al>Cu a un impact significatif sur
le travail de sortie. Celui-ci avait une valeur de 4,23eV pour la surface nue tandis qu’en présence
de ’oxyde, il s’écroule a 3,47eV. On observe donc une polarisation de la surface métallique et
de I’oxyde. Le travail de sortie diminuant, le transfert s’effectue de 1’oxyde vers la surface
métallique comme ’ont indiqué les charges. L’augmentation du dip6le de surface allant de la
surface métallique vers I’oxyde crée un champ attractif. Les électrons sont donc attirés vers la

surface de I’oxyde.
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Densité d’état

Cet impact des charges influant sur le travail de sortie devrait également se retrouver
dans I’étude des densités d’états. La Figure II-42a montre la DOS de 1’oxyde interne supporté
par la surface (001) de AloCu. On observe que la courbe a la méme allure que pour I’oxyde
supporté par I’aluminium pur. Cependant le gap énergétique est plus faible, il vaut 2,81 eV. Les
densités d’état des couches d’interface et des OH de surface sont les mémes que pour
I’aluminium pur. On observe €galement que 1’interface est métallisée et que les couches de

surface présentent un gap. (Non montré ici se référer a la Figure 11-40 pour les observer)

Afin de pouvoir comparer les différentes densités d’états, nous avons effectué un zoom
sur la partie bande de valence et rapporté les DOS au niveau du vide (voir Figure 11-42b). On
observe que la bande de valence la plus basse en énergie est celle de I’oxyde supporté avec un
seul cuivre puis celle de 1’aluminium suivi de celle de la couche de cuivre et enfin celle de
Al>Cu. Comme dit précédemment, nous avons un phénomene de stabilisation de 1’énergie via
les liaisons covalentes entre cuivre et aluminium en présence d’un seul cuivre tandis que la
monocouche de cuivre déstabilise les liaisons par transfert de charge et la bande de valence se
trouve plus haute en énergie que celle de I’aluminium pur. De méme pour la surface de Al>Cu,
les transferts de charge étant plus importants vers 1’oxyde, la bande de valence est beaucoup
plus haute en énergie. La tendance est également marquée au niveau du gap, avec un gap de
2,81eV pour Al>Cu, de 4,37eV pour la monocouche de cuivre, 4,48eV pour I’aluminium pur et

4,53eV pour I’oxyde supporté avec un seul cuivre.

L’augmentation importante de la concentration de cuivre sous le film d’oxyde est bien
un facteur important de la déstabilisation électronique de celui-ci. Elle diminue le travail de
sortie et le gap par transfert de charge vers I’oxyde. Cependant seules les particules
intermétalliques avec un pourcentage €levé de cuivre ont un impact électronique significatif.
Dans la partie suivante, nous allons voir si la différence observée sur les propriétés
¢lectroniques permet un transfert de charge a la molécule d’oxygene, et ce qui faciliterait

I’initiation de la réaction cathodique de la corrosion.
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Figure 11-42: Densité d'état électronique a) de I'oxyde supporté par Al>Cu en fonction de
I'énergie de Fermi b) Comparaison des densités d'état de 'oxyde interne en fonction de

I’énergie rapportée au niveau du vide.

3.4 Réactivité vis-a-vis de la molécule d’oxygéne

Afin de comprendre le réle du cuivre sur la stabilité du film passif et ses possibles effets

sur la réduction de I’oxygene (premiere étape de la réaction cathodique nécessaire au processus

de corrosion), nous avons étudié la réactivité des films d’oxyde supportés par I’alliage vis-a-vis

de la molécule O,. Tous les résultats sont récapitulés dans le Tableau II-19. Tous les films

correspondants aux alliages d’aluminium/cuivre ne sont pas réactifs vis-a-vis de Oa. En effet,

méme si la présence de cuivre a un effet sur la valeur du travail de sortie électronique, les

valeurs de @e restent similaires ou supérieures a la valeur obtenue pour 1’aluminium pur. En

d'autres termes, la présence de cuivre a peu d'effet sur les propriétés électroniques du film passif,

tant que la relation épitaxiale entre 1'alliage et I'oxyde est préservée.
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Tableau 1I-19 : Récapitulatif des propriétés calculées sur les différents modeles de film passif
considérés dans ce travail. Comparaison des propriétés de corrosion pour un systeéme
spécifique : aluminium pur, un seul cuivre a l'interface oxyde/métal, une monocouche de
cuivre en 1=1, une monocouche de cuivre en 1=2, une zone de Guinier-Preston 1 et un oxyde

supporté par Al,Cu.
Composition de ; ;
Ia c?)uclhle de Gap électronique Niveau de la Travail de sortie Transfert
métal sous le film bande de valence de électronique a la
Foxyde (eV) // vide (eV) molécule 0-0O (e)
Pure Al 4,48 -6,00 4,60 -0,07
Al-1Cu 4,53 -6,09 4,91 -0,04
Al-ML /=1 4,37 -5,84 4,25 -0,04
Al-ML /=2 4,78 -6,44 4,00 -0,05
GP Zonel - - 4,70 R
Al,Cu 2,8 -4,50 3,5 -0,6

Les propriétés sont tres différentes lorsque la phase intermétallique Al,Cu est
considérée. Le film d'oxyde n'est pas protecteur. Nous avons observé des €états dans le gap et
donc le gap électronique et le travail de sortie diminuent de plus d’1eV. La réaction de réduction
d'O> n'est pas entravée par le film d'oxyde. Un transfert de charge se produit, provenant de

l'interface métal/oxyde vers la molécule.

Cette modification drastique de la réactivité peut étre due a des effets structurels et/ou
chimiques. En effet, une modification de la structure du métal sous la couche d’oxyde, comme
dans notre cas ol le cristal de Al,Cu est différent du cristal de I’aluminium pur, peut engendrer
une réactivité différente. La modification des propriétés électroniques du film d’oxyde serait
donc provoquée par la modification de la structure du métal sous-jacent. Un effet chimique
serait, quant a lui, corréler a la différence de nature des atomes. Dans notre cas, il s’agit
d’évaluer si la présence de cuivre sous la couche d’oxyde, fait varier les propriétés électroniques

du film d’oxyde.

Pour répondre a cette question, nous avons effectué un calcul sur le méme modele que
Al>Cu, mais avec Al pur (tous les cuivres sont remplacés par des aluminiums). La structure de
la surface est donc conservée mais la nature des atomes est modifiée. Nous avons trouvé un
travail de sortie des électrons de 4,16 eV, proche de celui de la couche de cuivre en position 1=2

ou 1=1. La présence de Cu diminue encore le travail de sortie des électrons de 0,7eV.
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Ce résultat montre un véritable effet chimique de la présence du cuivre dans
l'intermétallique. La réduction de O: peut étre activée par la présence de Al>Cu. Ce résultat
indique que les particules intermétalliques peuvent catalyser la réaction de 1'oxygene dans des
conditions ou un film d'oxyde est présent a la surface et donc étre des zones d’attaque

préférentielle dans un alliage de la série des 2000.

L’augmentation importante de la concentration de cuivre sous le film d’oxyde est bien
un facteur important de la déstabilisation électronique de celui-ci. Elle diminue le travail de
sortie et le gap par transfert de charge vers I’oxyde. L’augmentation du cuivre sous le film passif

favorise donc la réduction cathodique de 1’oxygéne.

4. Discussion et conclusion

Dans ce travail, des alliages Al-Cu recouverts d’un film d’oxyde d’aluminium
ultramince et hydroxylé ont ét€¢ modélisés. Pour construire les modeles, les atomes d’aluminium
sont substitués par des atomes de cuivre dans les couches métalliques sous le film d’oxyde.
Différentes distributions du cuivre dans 1’aluminium ont été étudiées : Al pur, Cu ségrégé a
I’interface métal-oxyde a différentes concentrations et les zones GP. Enfin, I’intermétallique

Al>Cu recouvert d’un film d’oxyde a été¢ modélisé.

La ségrégation du cuivre est favorisée dans la premiere (respectivement la deuxieme)
couche sous le film d’oxyde a faible (respectivement forte) concentration. La présence de
I’oxyde renforce la tendance a la ségrégation du cuivre sous le film d’oxyde, a I’interface métal-

oxyde. L’étude des propriétés électroniques a révélé deux régimes différents :

- A faible concentration, la présence de cuivre a I’interface métal/oxyde induit une
augmentation du travail de sortie des électrons par rapport a la surface Al,Os/Al pur,
tandis que pour des surfaces nues, sans film d’oxyde, aucune modification du travail
de sortie n’est observée quand le cuivre est présent en surface.

- A forte concentration de cuivre, la présence d’une monocouche de cuivre a
I’interface métal/oxyde ou sous I’interface déstabilise les niveaux électroniques de
I’oxyde par transfert de charge du métal (atome de cuivre) vers I’oxyde. Une
diminution du travail de sortie est alors observée. Ces résultats sont opposés a ceux
obtenus pour les surfaces nues (sans oxyde) ou le travail de sortie des électrons

augmente lorsque la monocouche de cuivre est a la surface ou en sous-surface.
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Ces résultats peuvent &tre comparés a ceux obtenus par Huang et al.??°

sur les alliages
Ni-Cu. Dans leurs travaux, ils ont montré que le travail de sortie augmente avec la teneur en
nickel (métal le plus noble) en solution acide. Dans un tel milieu, aucune couche d’oxyde ne se
forme en surface de 1’alliage et la résistance a la corrosion augmente avec la concentration en
nickel. L’augmentation de la résistance a la corrosion est donc attribuée a 1’augmentation du
travail de sortie. Cependant, en milieu neutre, les alliages sont recouverts d’un film d’oxyde et
a I’inverse, ils ont observé que la résistance a la corrosion augmente avec la teneur en cuivre.

Nos résultats montrent la méme tendance. La présence d’un film d’oxyde pourrait donc inverser

la tendance du travail de sortie a augmenter avec la concentration de 1’¢élément le plus noble.

L’étude des zones de Guinier-Preston a montré que la ségrégation en multicouche est
légerement plus stable que la ségrégation en monocouche. Cependant les propriétés du film

d’oxyde sont peu impactées par la présence de cuivre en zone GP.

Les propriétés électroniques du film passif sont tres différentes lorsque le film d’oxyde
est supporté par une particule intermétallique telle que Al>Cu. Le travail de sortie et le gap
¢lectronique s’écroulent comparés a I’aluminium pur. Le film ne joue plus son rdle de barriere

électronique et un transfert de charge a la molécule O est observé.

Cependant, le mod¢le construit a un mismatch de 6% selon I’axe b. La contrainte de
I’oxyde pourrait induire une augmentation de la réactivité de surface et fausser nos résultats.
Afin de répondre a cette question, plusieurs modeles sont en cours d’étude. Les trois premiers
ont été présentés dans ce chapitre : un modele du film d’oxyde y-Al2O3/Al non contraint, un
modele du film d’oxyde y-AlOs/Al dans la structure de AloCu et un modéle du film -
ADO3/AlCu, tous les deux représentent des films « contraints ». Afin de s’affranchir de la
contraction du film d’oxyde, des mod¢les de film d’oxyde a- Al,O3/AlCu et a- Al,O3/Al ont
été construits (voir Annexe I). Dans les deux cas, le film d’oxyde est non contraint et de la
méme épaisseur que le film y-Al>Os. Pour tous les modeles, on observe que le travail de sortie
augmente par rapport a la surface nue en présence d’aluminium sous le film d’oxyde (le film
d’oxyde est protecteur), tandis que la présence de I’intermétallique fait diminuer le travail de
sortie. Le Ag est de -0,7eV pour les modéles y-Al,O3 (film contraint) et de -0,5e¢V pour a- Al,O3
(film non contraint). Ce résultat montre un véritable effet chimique de la présence du cuivre
dans l'intermétallique. La réduction de Oz peut €tre activée par la présence de Al>Cu. Ce résultat
suggere que les particules intermétalliques sont des zones d’attaque préférentielle dans des

alliages de la série des 2000.
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Points clés du chapitre

v

Ce chapitre nous a permis de valider nos parametres de calcul pour les surfaces
d’aluminium pur et des alliages aluminium/cuivre.

L’¢étude de la ségrégation du cuivre sur une surface Al(111) nue et 6-Al,Cu a
montré un bon accord avec la littérature tant au niveau expérimental que
théorique.

L’¢étude de la substitution d’aluminium par du cuivre sous un film passifa prouvé
la dépendance forte de 1’énergie de ségrégation a sa position dans le slab et a sa
composition. Ainsi la position d’interface alliage/oxyde est favorisée pour des
concentrations en cuivre plus faible tandis que la position de sous-interface est
favorisée pour des petits agrégats de cuivre.

Les résultats sur la zone GP1 ont montré que la ségrégation en multicouche est
plus stable que la ségrégation en monocouche.

La stabilité de I’oxyde n’est que peu impactée par la ségrégation en monocouche
et en zone GP. On observe néanmoins qu’une monocouche compléte de cuivre
cede des charges a I'oxyde et le travail de sortie diminue par rapport a
I’aluminium pur.

Les propriétés électroniques du film passif sont tres différentes lorsque 1’oxyde
est supporté par une particule intermétallique telle que Al,Cu. Le travail de sortie
et le gap électronique s’écroulent comparés a I’aluminium pur. Le film ne joue
plus son rdle de barriere électronique et un transfert de charge a la molécule Oz
est observé. Les particules intermétalliques peuvent donc initier la réaction
cathodique de la corrosion.

Ces résultats suggerent donc que la réduction de I’oxygene peut avoir lieu en

surface de Al,Cu recouvert d’une couche d’oxyde.
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Chapitre III : Influence des lacunes
d’oxygeéne sur les mécanismes

d’initiation de la corrosion

Dans le chapitre précédent, nous avons vu que l’insertion de cuivre dans la phase
d’aluminium pouvait avoir un effet dévastateur sur la stabilité¢ du film d’oxyde protecteur tant
au niveau cathodique qu’anodique. Une grande concentration de cuivre modifie
considérablement les propriétés de passivation par un film d’oxyde superficiel. Nous allons
maintenant étudier la tenue a la corrosion d’un film d’oxyde supporté par 1I’aluminium
suffisamment épais pour étre protecteur en présence de défauts. La réactivité de ce systeme en
présence de lacunes d’oxygene et dans un milieu contenant des chlorures sera évaluée de

maniére a déterminer les mécanismes de corrosion intervenant dans ces milieux.

Un film d’oxyde parfait n’existe pas dans la nature. Il contient différents défauts, que ce
soit au niveau de la steechiométrie, de la structure ou de la présence en surface de molécules ou

d’atomes agressifs. Le modéle que nous considérons est le modéle de Costa et al'?!

. Ce premier
modele a permis dans une étude précédente de mettre en évidence I’importance de 1’épaisseur
de la couche d’alumine dans I’inhibition électronique de la réaction cathodique de la corrosion,
un film suffisamment mince permettant le transfert électronique du métal vers la surface. Le
but de ce chapitre est donc de complexifier le modele en étudiant dans un premier temps la
stabilité¢ du film d’oxyde en présence de lacunes d’oxygene et dans un second temps dans un
milieu contenant des chlorures. Une analyse de 1’évolution structurale, énergétique et
thermodynamique des films d’oxyde nous permettra de conclure si les lacunes d’oxygene

peuvent activer la réaction cathodique et promouvoir l'insertion de chlorures dans le film passif,

initiant ainsi un processus de corrosion localisée.
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Chapitre Il : Role des lacunes d’oxygenes dans les mécanismes d’initiation de la corrosion.

1. Etat de I’art sur la corrosion de I’aluminium

Le terme de corrosion désigne le fait qu’un matériau se dégrade sous I’action du milieu
ambiant et par un autre processus que purement mécanique. En France son cofit est estimé a 1
euro par jour et par personne en 2002 soit 4% PIB.! Au niveau mondial, le coiit (direct et
indirect) de la corrosion est estimé 4 2% du produit brut mondial.?*! Ce phénomene touche tous
les secteurs d’activité et tous les domaines de 1’économie. La lutte contre la corrosion est donc
un enjeu majeur pour la durabilité et la fiabilité des matériaux en lien direct avec la sécurité des

biens, des personnes et leur santé.

Une des réponses trouvées a ce probléme est d’utiliser un matériau naturellement
protecteur contre la corrosion. Dans ce cadre, 1'aluminium est tres utilisé car il est connu pour
sa bonne résistance a la corrosion grice a la présence en surface d’un film passif protecteur.
Cependant, 1'aluminium est sensible a la présence d'ions agressifs. Par exemple, les ions
chlorures peuvent dépassiver la surface diminuant ainsi 1’épaisseur du film passif et engendrer
une corrosion par piqfires.?’ La compréhension de ce phénomene est essentielle 2 la préservation
des matériaux. C’est pourquoi de nombreuses études ont ét¢ menées et plusieurs modeles
décrivant les mécanismes de corrosion de I’aluminium ont été proposés.>!*?2-226 Actuellement,

le modele élaboré par McCafferty?! a la suite de plusieurs études,'® 12?7

est le plus proche des
données expérimentales. Le mécanisme se déroule en plusieurs séquences : I'étape initiale de la
corrosion par piqlire implique au moins 1'adsorption d'ions agressifs, I'incorporation de tels ions
dans le film passif faisant diminuer le courant capacitif de la couche passive, la migration des
ions vers ’interface oxyde/métal, 'amincissement du film et enfin la dissolution de 1’aluminium

se produisant sur la surface de 1'oxyde et/ou du métal apres la formation et la rupture de

« cloque » au sein du film passif.

L’oxyde d’aluminium présent a I’interface solution/oxyde se compose généralement
d’un oxy-hydroxyde du type AIOOH.??%??° Dans des solutions aqueuses, le PZC (point of zero
charge) de I’aluminium qui définit le caractere des charges superficielles est d’environ 9-
9,5.22723% La surface de 1’aluminium sera donc chargée positivement lorsque la solution a un
pH inférieur a 9,5 comme dans la plupart des systemes d’eau naturel. La surface attire par

conséquent des ions négatifs.
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De nombreuses études utilisant des radio-traceurs sur des poudres et des métaux
recouverts d’un film d’oxyde ont ainsi démontré que les chlorures s’adsorbaient a la surface de
’oxyde.3'"23¢ Citons notamment les travaux de Kolics et al.?*> qui ont démontré que
I’adsorption de chlorures en surface était dépendante du pH. Ainsi, plus le pH augmente, plus

la concentration de chlorures en surface diminue en lien direct avec la charge de surface.

Des observations expérimentales’

ont démontré dans un premier temps que les
chlorures s'accumulent a la surface d'aluminium avant le début de la piqare. Les études par XPS
et XANES de Natishan et al***2% ont permis de démontrer que les CI" s’adsorbaient non
seulement a la surface mais s’incorporaient également dans 1'oxyde d'aluminium, les énergies
de liaisons des chlorures en surface étant différentes des énergies de liaison des chlorures au

sein du film. Les auteurs suggerent également que la présence de CI” au sein du film passif ne

peut étre due a ’incorporation des chlorures lors de la croissance de 1’oxyde ou lors de la

1231 122

formation de piqlire métastable. En effet, les études de Bockris et al~’* et Yu et al* ont montré
que les profils de concentrations de chlorures au sein de 1’oxyde changent avant et aprés la
rupture du film. Ces résultats démontrent que les chlorures sont incorporés dans le film entier
meéme si 1’épaisseur du film est modifiée et que la concentration en Cl~ dépend du potentiel
imposé. La seule possibilité restante est la migration ou le transport des ions chlorures au sein
du film apres adsorption en surface. La majeure partie des chlorures provient donc des chlorures
adsorbés en surface comme 1’ont démontré Serna et al**! et Wall et al*** et causent la rupture

du film passif en modifiant la valeur de Ep;.

Apres avoir prouvé que les ions chlorures adsorbés en surface s’inséraient dans le film
passif, il restait a déterminer leur mobilité au sein du film et si ces derniers étaient capables
d’atteindre I’interface métal/oxyde. Les études de traceurs d’halogénures au sein de 1’oxyde
d’aluminium réalisées par Brown et al*** et Skeldon et al*** ont permis de mettre en évidence
la migration des chlorures au sein du film. Pour cela, ils ont analysé des films d’oxyde anodisés
avant et apres implantations d’halogénures. La spectroscopie de rétrodiffusion de Rutherford a
permis de déterminer la position des especes implantées. La comparaison de leur position dans
des films d'oxyde préformés et dans des films d'oxyde formés apres implantation ont démontré
la migration des halogénures vers I’interface oxyde/métal. De plus les auteurs indiquent que
plus la taille de I’ion augmente plus la migration est limitée et toujours inférieure a la vitesse

de migration des ions Oz".
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Les conséquences de I’insertion des chlorures sur les propriétés du film passif ont été
étudiées dans un premier temps par Wall et al.>*? IIs ont en effet observé que la diminution du
courant capacitif du film est d’autant plus importante que la quantité de chlorures au sein du
film est grande et ceci quelle que soit 1’origine des chlorures (qu’ils soient implantés en surface

ou présents en solution initialement). De nombreuses études?3?:237:245.246

ont démontré que
I’oxyde d’aluminium possede les propriétés d’un semi-conducteur de type n. Citons notamment
les travaux de Di Quarto®*’>! qui a étudié le comportement d’alliages d’aluminium par des
méthodes d’impédance et de photo-électrochimie. 11 a développé une approche permettant
d’évaluer le gap ¢électronique au sein de 1’oxyde en reliant linéairement la réponse photo-
électrochimique au travail de sortie. Il a ainsi montré 1’évolution d’un comportement de semi-
conducteur vers un comportement isolant de 1’oxyde d’aluminium ou d’un oxyde mixte par
I’augmentation du nombre de couche au sein du film passif. Le transport des charges au sein de
ce type de film peut étre attribué aux lacunes d’oxygene. Cependant, I’augmentation de la
quantité de chlorures observée au sein du film avec I’augmentation du potentiel conduit a une
diminution de la conductivité du film avant Epi. En effet, les chlorures s’inseérent dans les

lacunes d’oxygene, diminuant par conséquent le nombre de sites vacants et leur migration au

sein du film. La conductivité du film diminue donc et la résistance du film augmente.

Enfin, quand les chlorures atteignent l'interface métal/oxyde en quantité suffisante pour
concurrencer 1’oxygéne, ils inhibent la repassivation du métal.!” De plus, les chlorures aident &
I’initiation des piqlires métastables en participant aux réactions de dissolution a l'interface
métal/oxyde.?! Cependant, toutes les piqiires métastables ne donnent pas de piqfires stables. Les
conditions environnementales locales jouent un grand role sur la propagation ou la repassivation
des piqtires.>>* De plus, certaines études avancent que la concentration locale en CI™ doit étre au
minimum de 3M pour propager une piqure a travers le film.>>* Selon plusieurs hypotheses®>*-
257 tirées des résultats expérimentaux, la rupture du film passif se produit continuellement méme
en dessous de Epii. En présence d’ions agressifs et a des potentiels suffisamment élevés, la
rupture du film passif peut aboutir a la propagation de la piqlire. En revanche en 1’absence de
tels ions, la repassivation du film intervient et guérit les défauts. Par conséquent, I’influence des

chlorures sur les mécanismes moléculaires de la repassivation, de la décomposition de la

passivité et de la propagation de piqiire métastable, restent a élucider.
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Malgré un formalisme théorique établi depuis pres d’un siécle, ce n’est que récemment
que les progres sur les capacités de calcul nous permettent d’étudier des phénomenes complexes

8 L’une des

prenant en compte divers processus physico-chimiques a 1'échelle atomique.?
méthodes les plus répandues aujourd’hui est la DFT (théorie de la fonctionnelle de la densité).
Avec les avancées faites sur la description des énergies d’échange et de corrélation, cette
méthode a prouvé qu’elle était une approche pertinente dans 1’étude de systémes relativement

grands faisant intervenir des phénomenes complexes comme l'adsorption et la diffusion

259-263 264-266

d'atomes, de molécules ou d'ions en surface des métaux ou d’oxydes métalliques,
ainsi que la description de l'interface métal/solution.?’>% Les études de l'interaction des
halogénures avec des métaux nobles tels que Au?®!, Ag?®? et Cu®* ou les métaux de transition>”"
sont également aujourd’hui trés répandues. Cependant peu d'études DFT se sont concentrées

271,272

sur l'interaction de chlorures avec l'aluminium nu et encore moins avec un oxyde

d’aluminium. Cette constatation tient surement du fait que jusqu’a trés récemment aucun

modeéle d’oxyde d’aluminium réaliste n’avait été proposé. 21209210

Seule une étude DFT récente de Liu et al?’3

est portée a notre connaissance. Celle-ci se
consacre a l'adsorption compétitive entre CI” et O (ou O atomes) se produisant sur une surface
d'aluminium nu. Les auteurs ont prouvé qu’une concentration équivalente a 2/3 de monocouche
de CI était nécessaire pour rompre fortement les liaisons Al-Al de la surface et par conséquent
propager une piqure métastable. De plus, ’adsorption simultanée de chlorure et d’oxygene a la
surface perturbe les liaisons Al-O entrainant I’inhibition de la repassivation de la surface par la
formation de cluster AICl». Enfin 1’adsorption de C1” sur une monocouche d’oxyde d’aluminium
affaiblit les liaisons Al-O mais ne parvient pas a détruire la monocouche. Les auteurs ont en

effet tenté de reproduire un oxyde d’aluminium par une monocouche d’oxygéne mais ce modele

est bien loin d’une couche passive réaliste.

Cette étude laisse donc des questions fondamentales en suspens : comment les chlorures
parviennent-ils a rompre le film passif ? La présence de lacune peut-elle avoir un impact négatif
sur I’inhibition de la corrosion ? Ces mémes lacunes peuvent-elles étre responsables de la
migration des chlorures au sein du film ? Ce sont les questions qui nous ont animés dans ce
chapitre et auxquelles nous allons tenter de répondre a I’aide d’un modele!?! d’oxyde

d’aluminium supporté par la surface métallique beaucoup plus €élaboré que celui de Liu et al.
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2. Etude de ’insertion de lacunes dans un film passif

Dans cette partie, nous nous sommes attachés a décrire la stabilité et les propriétés d’un
oxyde d’aluminium supporté par une surface métallique lors de la création de lacunes
d’oxygeéne au sein du film passif. L’impact des lacunes d’oxygene a ainsi été étudié sur les
propriétés énergétiques, les charges et sur les propriétés ¢électroniques. L’influence de la
concentration et de la localisation des lacunes a également été considérée. L’analyse de la

réduction de 1I’oxygene jusqu’a la formation de la molécule H>O> a également été effectuée.

2.1 Modéles d’étude

1'2! construit en considérant

Le modele que nous considérons est le modele de Costa et a
une approche bottom-up. Les parties oxyde et hydroxyde sont modélisées indépendamment
I’'une de l'autre et les interfaces métal/oxyde et oxyde/hydroxyde sont donc étudiées

211 défectueux issu

séparément. Le modéle pour 1’alumine y-Al>2O3 est un modele non spinelle
de la déshydroxylation d’un modele de boehmite. Des études thermiques, énergétiques et
thermodynamiques ont permis de démontrer qu’une interface composée de 80% d’aluminium
par rapport au métal est la plus stable. En utilisant la relation topotactique entre la boehmite
AIOOH et I’alumine y-Al>O3, un modé¢le hydroxylé a été développé. Le taux d’hydroxylation
obtenu aprés recuit est en parfait accord avec les études expérimentales.>'? Ce premier modele
a permis de mettre en évidence I’'importance de 1’épaisseur de la couche d’alumine dans
I’inhibition électronique. Lorsque le film d’oxyde est suffisamment épais, il agit donc comme
une barriere €lectronique et inhibe le transfert €lectronique provenant du métal jusqu’a la
surface. Ce transfert peut avoir lieu si le film d’oxyde est suffisamment mince et la réduction
de I’oxygene jusqu’a la molécule H>O; est spontanée. Cette étude a également démontré que le
transfert électronique était la réaction limitante pour la réduction. En inhibant ce transfert, on
inhibe donc la réduction cathodique de I’oxygene. Dans ce chapitre, nous travaillons donc sur
un modele d’oxyde suffisamment épais (~Inm) pour étre protecteur vis-a-vis de la réduction
cathodique et supporté par 5 plans d’aluminium métalliques. Tous les calculs ont été effectués
avec I’approximation du gradient conjugué® (GGA), la fonctionnelle PBE+D'%, une énergie
de coupure de 500eV, la méthode de Methfessel-Paxton, un smearing de 6=0,1eV et un nombre

de points K 3*3*].
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Figure I1I-1 : Mod¢le de lacunes (noir). a) Lacune de surface b) Lacune d’interface ¢) Lacune
d’extréme surface d) Double lacune surface et interface e) Ligne de lacunes (v =3) f) Film
sans défaut. Les atomes gris correspondent aux aluminiums, rouge a 1’oxygene et blanc a
I’hydrogene.
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Afin d’étudier l’influence des défauts sur la réduction de 1’oxygene, les lacunes
d’oxygene ont été modélisées a I’intérieur du film d’oxyde. Plusieurs concentrations (allant de
1,2 a 3,6 lacunes/nm?) et localisations au sein du film ont été prises en considération. Pour la
concentration d’une lacune dans le film, les mod¢les considérés sont : une lacune a proximité
de I’interface métal/oxyde, une lacune a la surface de 1I’oxyde, une lacune a I’extréme surface
(oxygene provenant d’un OH de surface a été enlevé). Pour deux lacunes dans le film, le
modele étudié¢ correspond a une lacune a I’interface métal/oxyde et une lacune a la surface de
I’oxyde. Enfin pour trois lacunes dans le film, le mod¢le se compose d’une ligne de lacune au
sein du film d’oxyde selon la direction perpendiculaire au métal en laissant les hydroxyles de
surface intactes. Les modeles sont présentés dans la Figure III-1, les disques noirs représentent

les lacunes.
2.2 Propriétés des surfaces
2.2.1 Propriétés énergétiques et thermodynamiques

Dans cette partie, nous allons étudier I’impact de la création des lacunes au sein du film
d’oxyde naturellement protecteur sur la stabilité du systeme (énergie électronique et énergie
libre). Pour les différents modéles, les énergies de substitution d’un oxygeéne du réseau de
I’oxyde par une lacune (Vo) ont été calculées en considérant la réaction et I’énergie de la

réaction suivante :

A1203 — Ale3-nVo + n*%Oz

E(Al20s-nVo ) — E(ALO3) + n 3 E(02) (TM-1)

n

AE

Dans cette équation, E (Al203-Vo ) et E (Al203) représentent respectivement les énergies
électroniques totales de la surface Al>O3z avec et sans lacunes obtenues apres optimisation.
E(02) est I’énergie électronique totale Oz gaz obtenue apres optimisation de la molécule isolée.
Enfin n représente le nombre de lacune Vo dans le slab. Dans cette étude n est compris entre 0
et 3. En utilisant cette équation, une valeur négative de ’énergie indique un processus

exothermique.
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Avec ces énergies nous pouvons estimer (moyennant certaines approximations')
I’énergie libre de la substitution de 1’oxygene dans le slab en présence d’un solvant comme

I’eau en considérant 1’équation suivante :

AlLO3 — AlLO3-nVy + H%OZSOIV

o E (Al203-nVo ) — E(Al203) + nG(02) (II-2)
n

Ou G(02) = Evasp(02) + AGsov(02). Or AGsolv(02) = AG°soiv(02) la densité de lacune
étant trés faible (107°) dans la réalité. G°(02) est I’énergie libre de Oz incluant 1’énergie libre
de solvatation dans des conditions standards. Evasp(02) est 1’énergie électronique de la molécule
calculée avec le code VASP. AG°sov(02) est I’énergie libre de solvatation de la molécule

calculée par simulation de dynamique moléculaire (4kcal/mol®’*). L’énergie libre est donc :

E(AL:0s-nVo ) — E(Al205) + 5 G°(02) 1 (1I1-3)

AG° = AF + 5 Gosolv(OZ)

n

Cette équation exprime simplement que, dans des conditions standards, 1’énergie libre
a la surface d’un oxyde d’aluminium avec des lacunes est la somme des énergies électroniques

plus I’énergie libre de solvatation de 1’oxygene.

Si on prend en compte ’activité de 1’espece O solvatée en solution, avec Co: la
concentration de I’espece Oz en solution qui est une donnée standard dans 1’eau a température

ambiante et vaut 0,28 mmol/L, on obtient :

1 I11-4
AG° = AE + EGosolv(OZ) + RTInCo: ( )

Les résultats sur les différents modeles sont présentés dans le Tableau I1I-1. Les énergies
de réaction sont calculées a I’aide de 1’équation ( III-1 ) et les énergies libres a I’aide de

I’équation ( III-4 ).

! Les variations d’énergie d’interface film passif/solvant, avant et aprés formation de la lacune, sont négligées,
ainsi que les variations entropiques dans le film passif avant et aprés formation de la lacune d’oxygene.
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Tableau III-1: Données égnergétiques et thermodynamiques sur les modeles de lacunes

d'oxygenes.
Modeles Energie AE en eV Energie libre AG° en eV
Ligne de lacunes 4,91 4,81
Double lacunes 4,54 4,43
Lacune de surface 3,76 3,65
Lacune d’interface 2,99 2,89
Lacune d’extréme surface 2,65 2,55

Toutes les énergies sont positives. La création de lacunes au sein du film d’oxyde est
donc une réaction endothermique. On déstabilise donc le film passif. De plus, on remarque que
plus le nombre de lacunes augmente, plus les énergies sont positives. Cependant, la création de
nouvelle lacune quand une lacune est déja présente au sein du film, est moins endothermique
que la création de la premiere lacune, de méme pour la création de la troisieme lacune. Ainsi
I’énergie nécessaire pour créer une premiere lacune est entre 2 et 4eV puis pour une

seconde lacune au minimum de 0,8eV et pour en créer une troisieme de 0,4eV.

On observe également que la prise en compte de 1’activité et de 1’énergie de solvatation
de la molécule O> contribuent peu a I’énergie totale de la réaction. Ainsi la stabilisation de
I’énergie grace a la solvatation de la molécule d’oxygene est d’environ -0,1eV pour tous les

modeles. Cette énergie est tres faible en comparaison aux énergies de la réaction.

La localisation des lacunes d’oxygene est aussi un critére déterminant dans 1’énergie de
la réaction. On observe ainsi que la formation d’une lacune localisée a I’extréme surface est
moins endothermique qu’une lacune a I’interface métal/oxyde et enfin a la surface (lacune OH).
La lacune d’extréme surface possede beaucoup moins de voisins que les autres oxygenes. I est
donc normal que 1’énergie nécessaire a la formation de la lacune soit moins grande que pour les
autres localisations. Cependant, les coordinences des atomes d’oxygene a I’interface et a la
surface étant les mémes (voir Figure III-1 pour la nomenclature utilisée pour la définition des
lacunes selon leur localisation), c’est donc le réservoir d’électrons, la partie métallique sous
I’oxyde, qui joue un rdle dans la création et la stabilisation de la lacune. Les atomes
environnants sont donc vraisemblablement plus aptes a écranter le défaut engendré par la
création de la lacune. On peut supposer que les transferts de charge intervenant entre le métal

et I’oxyde stabilise la perte d’¢électron générée par la lacune d’oxygene.
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Nous avons donc vu dans cette partie que la création de lacunes d’oxygéne était
endothermique. Cependant la localisation et la concentration des lacunes ont un impact non
négligeable sur la stabilité du systeme. Notamment, le colit de création de lacunes diminue avec
le nombre de lacunes croissant. Dans la prochaine partie, nous allons examiner si ces différences
d’énergie sont en relation avec des modifications des charges et des distances inter-planaires au

sein du film d’oxyde.

2.2.2 Analyse des charges et des distances

Dans cette partie, nous avons étudié les charges de chaque atome et les distances inter-

planaires a I’aide d’une analyse de Bader*”

. Afin d’étudier la réactivité des modeles par rapport
a D’initiation de la corrosion par piqire, la réactivité vis-a-vis d’une molécule d’O; a ensuite été
testée. En effet, la réduction du dioxygene est souvent la réaction cathodique mise en jeu dans

I’amorcage de la corrosion localisée.

Les Tableau III-2 et Tableau III-3 montrent respectivement la charge moyenne portée
par les atomes (e-/at) en fonction des plans atomiques selon 1’axe z dans la cellule en absence
ou en présence de la molécule d’oxygene sonde. Les plans atomiques qui ont un écart de charge

important par rapport au film sans défaut sont surlignés en gras.

En ’absence de la molécule Oz, on observe que c’est principalement les aluminiums
d’interface qui écrantent les défauts créés par les lacunes en comparaison au film sans défaut.
Pour une seule lacune au sein du film, on remarque que plus la lacune est éloignée de I’interface
métal/oxyde plus la charge portée par les aluminiums d’interface diminue. De plus, en présence
de plusieurs lacunes, les autres plans d’aluminium se métallisent également. Une diminution de
la charge portée par les atomes est observée. Cependant ¢’est le plan d’aluminium le plus proche
du plan d’interface qui voit sa charge diminuer en premier. Ainsi pour le modele de la double
lacune, méme si la seconde lacune est a la surface, c’est le plan d’aluminium situé deux plans
sous la lacune de surface qui écrante le défaut. Dans le cas de trois lacunes, tous les aluminiums
au sein de I’oxyde se métallisent mais ce sont les aluminiums d’interface puis les aluminiums
au milieu du film et enfin les aluminiums proches de la surface qui se déchargent le plus avec
respectivement une différence avec les charges du film sans défaut de 0,26e- puis 0,25e- et
enfin 0,8e-. On remarque ainsi que la présence de lacunes au sein du film engendre une
métallisation de I’ensemble du film avec des effets plus importants au niveau de I’interface

métal/oxyde.
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Tableau III-2 : Charge formelle moyenne en e/at des différents modeles par plan atomique
sans molécule O,.

Plan Lacune Lacune de | Lacune Double Ligne de | Sans
atomique | d’interface | surface d’extréme | lacunes lacunes défaut
surface

Al métal 0,03 0,04 0,04 0,04 0,04 0,04
Al métal -0,11 -0,15 -0,15 -0,14 -0,15 -0,17
Al interface 1,39 1,53 1,54 1,43 1,45 1,71
Couche O 1,71 1,71 1,71 1,72 1,72 1,71
Couche Al 2,45 2,46 2,46 2,35 2,20 2,45
Couche O -1,65 -1,65 -1,65 -1,65 -1,66 -1,64
Couche Al 2,48 2,47 2,48 2,47 2,40 2,48
Couche O -1,65 -1,65 -1,64 -1,65 -1,65 -1,64
Al surface 2,46 2,47 2,46 2,47 2,46 2,46
O surface -1,44 -1,43 -1,42 -1,43 -1,44 1,44
H surface 0,62 0,62 0,62 0,62 0,62 0,62

Tableau III-3 : Charge formelle moyenne en e/at des différents modeles par plan atomique
avec la molécule O2.

Plan Lacune Lacune de | Lacune Double Ligne de | Sans
atomique | d’interface | surface d’extréme | lacunes lacunes défaut
surface

Al métal 0,03 0,04 0,04 0,04 0,04 0,04
Al métal -0,12 -0,17 -0,17 -0,15 -0,15 -0,18
Al interface 1,43 1,56 1,60 1,45 1,48 1,73
Couche O -1,71 -1,71 -1,71 -1,72 -1,72 -1,71
Couche Al 2,45 2,46 2,46 2,35 2,19 2,45
Couche O -1,65 -1,65 -1,64 -1,65 -1,66 -1,64
Couche Al 2,48 2,47 2,48 2,47 2,41 2,48
Couche O -1,64 -1,65 -1,64 -1,65 -1,65 -1,64
Al surface 2,46 2,47 2,47 2,47 2,47 2,46
O surface -1,46 -1,43 -1,43 -1,44 -1,44 -1,45
H surface 0,63 0,62 0,63 0,62 0,62 0,62
Molécule -0,29 -0,09 -0,42 -0,13 -0,32 -0,06

138



Chapitre Il : Role des lacunes d’oxygenes dans les mécanismes d’initiation de la corrosion.

En présence de la molécule d’oxygene, la répartition des charges est la méme que dans
le film sans la molécule sonde. Ce sont toujours les aluminiums d’interface qui écrantent le ou
les défauts puis les plans d’aluminiums les plus proches de I’interface. Cependant, on observe
que la charge transférée a la molécule d’oxygene est trés différente selon les dispositions des
lacunes. Celle-ci est par ordre croissant : le film sans défaut, la lacune de surface, la double
lacune, la lacune d’interface, la ligne de lacunes et enfin la lacune d’extréme surface. La charge
transférée a la molécule d’oxygene n’est donc pas liée au nombre de lacunes dans le film
d’oxyde. On observe que les systemes les plus réactifs vis-a-vis d’O; sont aussi ceux les plus
stables (ceux ou la création de la/des lacunes d’oxygene est le moins endothermique). La
localisation de la lacune joue donc également un rdle important dans la charge transférée au
dioxygene. Une lacune localisée a I’interface oxyde/métal permettrait donc plus facilement un

transfert électronique a la molécule d’oxygene.

Sur la Figure III-2 on observe que la charge transférée a la molécule d’oxygene est
dépendante linéairement de la charge moyenne des atomes d’hydrogéne en surface (groupes
OH). Ainsi plus les atomes d’hydrogéne de surface sont positifs (proches de la charge du
proton) plus on transfére d’électrons a la molécule Oz. Ce transfert de charge ne peut provenir
que des atomes qui sont les plus impactés par la présence de la molécule a savoir les aluminiums
au sein du film. Nous avons donc sommé les charges totales portées par les différents plans
cationiques (plan aluminium et hydrogene) puis calculé I’écart avec et sans molécule sonde. La
Figure III-3 rend compte de la charge transférée a la molécule d’oxygene en fonction de la
différence de charge cationique totale. Les différences de charge totale portée par les
aluminiums et les hydrogenes du film et la charge portée par seulement les aluminiums
d’interface ont ainsi été reportées. La charge transférée a Oz est donc dépendante linéairement
de la différence de charge des aluminiums et des hydrogenes du film. On observe que la majeure
partie des €lectrons transférés proviennent des aluminiums d’interface, cependant les autres
aluminiums du film jouent un réle non négligeable dans le transfert électronique. Ainsi pour la
lacune de surface, les aluminiums au sein du film ne sont que peu impactés par la présence de
la molécule. Par contre dans le cas de la lacune d’interface, la différence de charge des
aluminiums du film est plus grande. On observe donc un transfert de charge plus important.
C’est pour la méme raison que 1’on observe un faible transfert de charge dans le cas du mod¢le
avec deux lacunes. Les aluminiums de surface et de sous-surface étant tres stables, ils bloquent

donc une partie du transfert électronique.
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Figure I1I-2 : Comparaison des charges formelles des hydrogenes de surface et des charges de
la molécule d'oxygene.
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Figure III-3 : Comparaison de la charge formelle portée par la molécule d'oxygene en fonction
de la différence de charges des cations (aluminium et hydrogene) avant et apres réaction au
sein du film.
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Le transfert électronique a la molécule sonde d’oxygene provient donc majoritairement
des aluminiums d’interface métallisés. Cependant cette différence de charges n’a aucun impact
sur les distances inter-planaires au sein du film que ce soit en présence ou en absence de la
molécule d’oxygene. Ainsi, la différence des distances inter-planaires au sein du film est au
maximum de -0,1A comparé au modéle sans défaut. Les résultats sur I’épaisseur totale du film
passif sont présentés dans le Tableau III-4 qui compare la différence d’épaisseur du film par

rapport au mod¢ele sans défaut et en présence de la molécule d’oxygene.

Par rapport au mode¢le sans défaut, on observe que 1’épaisseur totale du film passif n’est
modifiée au maximum que de -0,4A. On remarque également que si la lacune est localisée
I’interface, 1’épaisseur du film n’est pas changée. La lacune d’extréme surface ne modifie
’épaisseur du film que de -0,2A. Pour les autres modeles, ayant en commun une lacune en
surface de I’oxyde, 1’épaisseur du film est modifiée de -0,4A au maximum. La localisation de
la lacune joue donc un rdle dans la modification de 1’épaisseur du film. Cependant ces
différences sont trés légeres. Le nombre de lacunes n’exerce quant a lui pas d’influence sur

I’épaisseur du film.

La différence d’épaisseur du film passif en présence de la molécule d’oxygeéne par
rapport a I’absence de la molécule est reportée dans le Tableau III-4. On observe que la présence
de la molécule sonde impacte peu I’épaisseur du film. Cette différence est au maximum de
0,36A pour la lacune d’interface puis 0,2A pour la lacune d’extréme surface, de surface et la
double lacune tandis qu’aucune différence est observée pour la ligne de lacune. La relaxation
du film n’est donc pas impactée par le nombre et la localisation des lacunes. Il n’y a pas de

relation entre la charge transférée a la molécule d’oxygene et la relaxation du film.

Tableau I1I-4 : Comparaison des épaisseurs (A) de I’oxyde pour tous les modéles en fonction
de la différence avec le modele sans défaut ou de la différence avec et sans molécule O».

Lacune
Lacune de Lacune Ligne de Double
Modeles d’extréme
surface d’interface lacunes lacunes
surface
Variation d’épaisseur
-0,35 0,05 -0,34 -0,39 -0,24
// Sans défaut
Variation d’épaisseur
0,17 0,36 0,02 0,18 0,20
// 1a présence de O2
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Nous avons vu dans cette analyse que les distances inter-planaires n’étaient pas
impactées par la présence des lacunes au sein du film passif. Cependant, les lacunes ont pour
effet de métalliser I’interface métal/oxyde. De plus, le transfert de charge a la molécule
d’oxygene est dépendant linéairement de la charge que les atomes d’interface peuvent transférer
(les atomes d’interface s’oxydent légérement). Ainsi, la charge de la molécule correspond a la
charge gagnée par les atomes d’aluminium d’interface principalement et des cations au sein du

film passif.

La Figure III-4 rend compte de la répartition des charges selon I’axe z dans la cellule.
Les charges correspondent a la différence de charge entre les modeles avec lacunes et le
modeles sans lacune. On observe bien qu’en présence de lacune c’est I’interface qui gagne des
¢lectrons et donc se métallise. Si le modéle contient plus d’une lacune, les plans d’aluminium
au-dessus de I’interface se métallisent également. De plus, plus il y a de lacunes, plus les plans
d’aluminium se métallisent. En présence d’une seule lacune, les charges dans 1’oxyde ne sont
pas modifiées par rapport au modele sans défaut méme si la lacune est loin de I’interface. Le
résultat majeur de cette étude est de montrer que les atomes proches du défaut ne voient
pas leurs charges modifiées, seuls les atomes d’interface sont impactés par la présence des

lacunes.

La Figure III-5 analyse la répartition des charges totales dans la cellule pour tous les
modeles. La charge en électron correspond a la différence avec et sans molécule sur tous les
atomes des plans de 1’oxyde. On observe bien que les charges sont prises a I’interface et
transférées a la surface sans que les atomes au sein de I’oxyde ou du métal ne soient impactés.
En présence de la molécule sonde, les atomes d’interface se réoxydent (perte d’électrons) et
transfeérent leurs charges a la surface. De plus, I’oxydation de I’interface est proportionnelle a
la charge transférée a la molécule sonde. Cependant, les Al d’interface sont oxydés a une charge
maximale de +1,6, et ne retrouvent pas la charge (+1,71) des Al d’interface d’un film sans
défaut. Cette figure rend compte du message principal de cette partie. Nous examinerons dans
la prochaine partie si ces différences de charges dans I’oxyde ont un impact sur les propriétés

électroniques du film.

142



Chapitre Il : Role des lacunes d’oxygenes dans les mécanismes d’initiation de la corrosion.

13

15

14

1z

10

Hauteur du plan selon I'axe z {ang)

i Surface
1
1
e _.LI _____________________
1
| Cuyde
i
SRR, ' e SRR
B Imterface
__'\T e e e e
~) Métal
1 o 0.1 0,2 03 04

Différence de charges (g) portées par plan

— Lacune interface

Lacune de surface

Ligne de lacunes

Double lacunes

— Lacune d'extréme
surface

Figure III-4 : Différences de charges (e) des modeles avec et sans lacune (référence) selon

18

= = = =
=} P S @

[i+]

Hauteur du plan selon I'axe z {(ang)

I’axe z.
Surface avec 0, —
z."/.
_____________ =
II
|
Cuyde 5
)
|}
Interface T 2
————————————— __..._i:..___________
Métal W
06 04 -02 0 02 04 06

Différence de charges (g)

—Lacune d'interface

Lacune de surface

Ligne de lacune

Sans défaut

— Double lacunes

—— Lacune d'extréme
surface

Figure III-5 : Différence de charges (e) avec et sans molécule sonde O (référence) selon I’axe

Z.

143



Chapitre Il : Role des lacunes d’oxygenes dans les mécanismes d’initiation de la corrosion.

2.2.3 Propriétés électroniques

Dans cette partie, nous allons étudier les propriétés électroniques du film passif

consécutives a I’insertion des lacunes. Les propriétés électroniques pour tous les modeles ont

été analysées, celles-ci sont reportées dans le Tableau II1-5. La charge transférée a la molécule

0O a également été reportée pour comparaison.

Tableau III-5 : Tableau récapitulatif des propriétés €lectroniques du film passif pour tous les

modeles.
Gap Différence | Travail de Potentiel Potentiel Charge
Modeles | électronique bande de sortie V) de Mott | transférée
(eV) valence/Efermi (eV) V) a0z (e)
Sans 4,28 0.7 5.13 3,10 5,83 0,06
défaut
Ligne de 2,47 -1,14 4,39 1,42 -0,15 -0,32
lacunes
Double 3,51 -1,51 4,71 2,00 1,33 -0,13
Lacune
Lacune de 3,82 1,76 4,68 2,01 1,6 -0,09
surface
Lacune 2,70 2,21 3,93 0,32 -4,33 -0,29
d’interface
Lacune
d’extréme 4,438 -2,41 3,46 -0,96 -1,25 -0,42
surface

Le gap électronique a été évalué comme au chapitre précédent par I’analyse des densités
d’états (DOS). L’¢tude de la DOS de I’oxyde interne, nous a permis d’en déduire un gap
¢électronique par comparaison de 1’énergie de la bande de valence et de la bande de conduction.
Le travail de sortie des €lectrons a également été évalué, comme au chapitre précédent, par
I’¢tude du potentiel électrostatique & la surface de I’oxyde et de 1’énergie de Fermi. A partir de
la chute du potentiel électrostatique correspondant aux différents plans atomiques dans I’oxyde,
le potentiel des films d’oxyde a été déduit avec I'équation ( III-5 ), ou AV, AE et Q sont la
différence de potentiel (V) a travers le film, la différence de potentiel électrostatique (eV) entre
les plans et la charge (e) intégrée entre les plans, respectivement. AV correspond donc a la
somme de toutes les contributions des condensateurs au sein du film. Le potentiel de Mott est
déduit de la méme équation mais en présence de la molécule sonde Oz, celui-ci est ainsi évalué

209

comme dans la référence~” et les valeurs calculées sont du méme ordre.

AV = AE/Q (1I1-5)
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Figure III-6 : Etude des propriétés électroniques du film passif pour tous les modeles.
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L’¢étude des propriétés ¢lectroniques de tous les modeles, avec et sans lacune d’oxygene,
est reportée dans la Figure I1I-6. La Figure I1I-6a montre la différence de potentiel a travers le

209 et expérimentales?*22!%) en fonction

film passif (en bon accord avec les données théoriques
du travail de sortie et de la charge transférée a la molécule d’oxygene. Dans un premier temps,
on observe que la charge transférée a la molécule (courbe rouge sur la figure) est quasi-
linéairement dépendante du travail de sortie. Un travail de sortie plus faible engendrerait un
transfert ¢électronique de I’interface vers la surface. On constate ainsi que le travail de sortie
diminue de ~1eV pour la lacune d’interface en comparaison au film sans défaut, permettant un
transfert €électronique a la molécule. La valeur calculée est, de plus, inférieure au travail de

sortie de la surface d’aluminium sans oxyde (4,1eV), ce qui confirme le caractére non protecteur

du film.

En outre, on remarque que le potentiel est linéairement dépendant du travail de sortie
des électrons (courbe bleue). Ainsi, plus le travail de sortie augmente, plus le potentiel
augmente. Le potentiel aux bornes du film a pour effet d’abaisser la barriére d’énergie pour la
migration des cations ou des anions adsorbés sur la surface a travers le film. Le potentiel calculé

ici favorise la diffusion des cations vers la surface et des anions vers 1’interface.

Dans le film non défectueux, 1’accroissement du travail de sortie est dii a la présence
d’une partie interne d’oxyde a caractere isolant ainsi qu’a la présence des groupes OH de
surface, négativement chargés, qui créent un champ répulsif pour le transport électronique. En
conséquence, le potentiel aux bornes de 1’oxyde crée un champ électrique attractif pour la
diffusion des charges positives vers la surface et des charges négatives vers I’interface

métal/oxyde.

La présence de lacunes diminue toujours le travail de sortie ainsi que le potentiel aux
bornes de I’oxyde. En effet, les aluminiums d’interface et des premiéres couches du film étant
moins oxydés, le caractére isolant de la partie interne de I’oxyde diminue. Le champ répulsif
diminue donc et le transport €lectronique est favorisé. De plus, le potentiel aux bornes de
I’oxyde diminue car le champ électrique est moins attractif pour la diffusion des charges (i.e.

les barycentres des charges positives et négatives dans I’oxyde sont plus proches).

I1 est intéressant de noter aussi que la relation de linéarité trouvée (i.e. la pente de la
droite) est similaire pour des potentiels calculés dans nos travaux antérieurs®’® (adsorption de

molécules organiques).
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Figure I1I-7 : Relation de linéarité entre le travail de sortie des électrons, le potentiel aux
bornes du film d’oxyde et la charge transférée a I’anion (figure issu de la référence?’®).

On constate le méme résultat avec le potentiel de Mott sur la Figure III-6b. Le potentiel
de Mott est linéairement dépendant du travail de sortie et de la charge transférée a la molécule
sonde. Sur cette figure, les propriétés électroniques du modele correspondant a la lacune
d’extréme surface n’ont pas été reportées. En effet, la position de la lacune la rend tres réactive
vis-a-vis de O mais le film passif n’est pas impacté. Le potentiel de Mott reste donc
artificiellement élevé car la modification du champ électrostatique est tres locale (au niveau des
OH de surface). De plus, les valeurs négatives du potentiel rendent compte de 1’inversion du
champ électrostatique au sein du film passif en présence de la molécule d’oxygene. Les
¢lectrons sont donc attirés par la surface au lieu d’€tre attirés par I’interface métallique. On
observe donc une diminution du travail de sortie et une charge transférée a la molécule sonde
conséquente. Pour les deux figures III 6a et 6b, on remarque que seul un point de la courbe,
charge transférée a la molécule par rapport au travail de sortie, est décalé par rapport a la droite.
Ce point correspond au modele avec une ligne de trois lacunes dans 1’oxyde. La charge calculée
a donc été 1égerement surévaluée. Cependant, I’erreur serait de I’ordre de 0,05 e- au maximum.
Cette valeur est treés inférieure a la charge transférée. L’évaluation des charges par atome avec

la méthode de Bader reste donc une méthode suffisamment précise.
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Enfin sur la Figure I1I-6¢, on observe le travail de sortie des €lectrons en fonction de la
charge transférée a la molécule et du gap électronique au sein de I’oxyde. On remarque que le
gap électronique est linéairement dépendant de la charge transférée a la molécule et donc au
travail de sortie des électrons. Sur cette figure, la valeur pour la lacune d’extréme surface n’a
également pas été reportée. La valeur du gap calculée est artificiellement élevée car il
correspond a I’étude de la DOS de I’oxyde interne. L’oxyde n’étant pas modifi¢ quand la lacune

est en extréme surface, la valeur mesurée du gap est tres proche du film sans défaut.

Dans cette partie, nous avons étudié les propriétés électroniques consécutives de
I’insertion des lacunes d’oxygeéne au sein du film passif. Les lacunes ont pour effet de diminuer
le travail de sortie, le gap électronique et le potentiel aux bornes du film. La variation des
propriétés électroniques de 1’oxyde en présence des lacunes engendre un transfert de charge a
la molécule sonde O». La réactivité du modele est donc modifiée par les lacunes. Cette partie
nous a permis de déterminer que la premiere étape (transport de charge) de la réduction de O>
sur une surface avec lacune était possible. Dans la prochaine partie, nous étudierons la réduction

jusqu’a la formation de H>O, premiere étape de la réaction cathodique de la corrosion.

2.3 Réactivité vis-a-vis de de la réduction du dioxygene

Nous avons vu dans la partie précédente que le transfert de charge vers la molécule Oz
était possible en présence de lacunes. Nous allons maintenant étudier si la réduction du
dioxygeéne jusqu’a la formation de H>O: est énergétiquement favorisée. Cette réaction
correspond a la premiere étape de la réaction cathodique de la corrosion. Les trois réactions

mises en jeu sont donc :

Surface + 0, — Surface + 0,

Surface-OH + 0, — Surface-O + HO,

Surface-OH + HO, — Surface-O + H,0,

La premiere réaction correspond a la réaction déja étudiée : le transfert de charge vis-a-
vis de la molécule d’oxygene. La seconde réaction correspond a un transfert de proton de la
surface vers la molécule. Enfin, la troisieme réaction correspond a un nouveau transfert de
proton de la surface vers la molécule, accompagné d’un second transfert d’électrons. La

réaction complete correspond donc a :
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02 +2e_+2H+ _)H202

Une étude précédente sur un film ultramince (~5A) a montré que la réaction est sans
barriere énergétique et que la réaction limitante (la moins exothermique) était le transfert
d’électron a la molécule O2 avec une énergie de -0,8eV. Nous allons donc étudier la formation
de H>O2 pour tous les modéles, méme si I’on n’observait pas de transfert de charge initialement.
Tous ces calculs ont été réalisés avec le spin ouvert sur la molécule d’oxygene. Dans notre cas,
nous n’avons pas observé de transfert de proton spontané vers la molécule, cela suggére soit
que la réaction est endothermique, soit qu’il y a une barriére d’énergie. Pour la seconde et
troisiéme réaction, un proton de la surface a donc été pris et placé sur la molécule. L’énergie
initiale de la cellule avec la surface et la molécule d’oxygene non chargée a donc pu étre utilisée

comme énergie de référence pour chaque modele.

Les résultats sont présentés dans la Figure III-8. Le transfert de charge a la molécule
d’oxygene a été reporté pour référence. Les énergies montrées correspondent a la différence
d’énergie entre 1’énergie de la cellule aprés 1’optimisation de chaque réaction et la cellule
initiale avec la surface et la molécule d’oxygene non chargée. Le zéro correspond donc a la
surface initiale avant le transfert d’¢électron. Si la valeur de 1’énergie est inférieure a OeV alors
la cellule apres optimisation est plus stable que le modele initial et la réaction est donc
exothermique et favorisée. Dans le cas contraire, le résultat de I’optimisation est moins stable

que le modele initial. La réaction est endothermique et donc non favorisée.

extréme
sans defaut double ligne surface interface surface
(-0,06e) (-0,13e) (-0,32¢) (-0,09¢) (-0,29¢) (-0,42¢)
7
—~ 6
>
L s
S 4
=
e 3
‘O
= 2
o
o 1
-]
2 0 —
] | || I I
o -1
[=
w2
-3

H02- mHO2 mH202

Figure III-8 : Etude énergétique de la réduction complete du dioxygene pour tous les modeles.
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La premiere réaction correspondant au transfert de charge est représentée en bleu. La
seconde réaction correspondant au transfert d’un proton est représentée en orange. Enfin, la
troisieme réaction correspondant au second transfert de charge et au transfert du second proton
de la surface est représentée en gris. Pour le film sans défaut, on observe que la premiere étape
de la réaction est inexistante. En effet, la molécule O2 ne se charge que tres peu. Puis pour la
seconde et troisieme étape, les réactions sont endothermiques de 3eV et 6eV respectivement.
La formation de H>O; sur le film sans défaut n’est donc pas favorisée. Pour les modeles
correspondant a la lacune de surface et a la double lacune, les résultats montrent que le transfert
de charge est exothermique mais 1’étape suivante impliquant un transfert protonique vers O>
est endothermique. La réduction totale de la molécule d’oxygeéne a la surface est donc
endothermique. Pour le modele avec une ligne de lacunes, les deux premieres étapes de la
réaction sont favorisées tandis que la derniere est endothermique de 1,5¢V. Cependant, les
protons proviennent de la surface. On déstabilise donc beaucoup 1’oxyde au cours de ces
réactions. En présence d’eau, les protons peuvent également provenir de la solution. Cette
réaction serait exothermique avec un proton solvaté ou si la molécule se déplace sur la surface
et arrache des protons d’un oxyde totalement hydroxylé. Enfin pour la lacune d’interface et la
lacune d’extréme surface, on observe que toutes les étapes de la réaction sont exothermiques.

La formation de H>O» est donc énergétiquement favorisée.

Dans cette partie, nous nous sommes attachés a décrire la stabilité et les propriétés d’un
oxyde d’aluminium supporté par une surface métallique lors de la création de lacunes
d’oxygene au sein du film passif. Nous avons vu que les lacunes d’oxygene ont pour effet de
diminuer le travail de sortie, le gap électronique et le potentiel du film favorisant un transfert
¢lectronique de I’interface vers la surface. Les lacunes activent ainsi la réduction du dioxygene
et peuvent donc favoriser la réaction cathodique de la corrosion. Parmi les lacunes dans le film
d’oxyde, les lacunes a I’interface métal/oxyde sont a la fois parmi les plus stables et ont 1’effet

le plus marqué sur le travail de sortie électronique.

3. Etude de I’insertion de chlorure au sein du film passif

3.1 Modeéles d’étude

Dans cette partie, dans le but d’étudier I’initiation de la corrosion localisée, nous nous
sommes attachés a décrire la stabilité et les propriétés d’un oxyde d’aluminium avec ou sans

lacunes d’oxygene en milieu contenant des chlorures.
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L’impact de 1’adsorption des chlorures a ainsi été étudié sur la stabilité énergétique et
les propriétés électroniques du film passif. Afin d’étudier I’influence des défauts sur
I’adsorption des chlorures, plusieurs concentrations en surface ont été prises en considération

pour les modeles avec ou sans lacunes. La réaction en surface prise en compte est :
Al,03-(OH)12 + n HCl— Al203-(OH)12.1-Cly + nH20

Ainsi on consideére que dans une solution aqueuse, un OH de surface est substitué par
un CI, la surface du film contenant 120H (cellule unité). Nous avons donc construit des
modeles ot 1, 2 ou 3 chlorures substituent des OH™ de surface, comme cela est montré en Figure
[II-9a. Quand les modeles présentent une lacune d’oxygéne, nous avons choisi de positionner
les chlorures proches du défaut. Dans certains cas, quand la lacune est positionnée proche de la
surface de I’oxyde, nous avons observé une diffusion spontanée du chlorure dans la lacune
d’oxygene. C’est le cas de la lacune positionnée en surface et en présence de trois chlorures en
surface sur la Figure I1I-9b. De plus, dans le cas ou la lacune n’est pas positionnée proche de la
surface, nous avons étudié I’insertion de Cl™ au sein du film, en positionnant le chlorure dans la
lacune apres substitution d’un OH", afin de simuler une diffusion de chlorure dans 1’oxyde. La

liste des modeles considérés est présentée en annexe L.
3.2 Propriétés des surfaces

3.2.1 Propriétés énergétiques et thermodynamiques

Méthodologie

Dans cette partie, nous allons étudier la stabilité énergétique des modeles contenant des
chlorures dans le film. La méthode employée dans cette partie est identique a 1’étude de

Bouzoubaa et al*’®

sur I’oxyde de nickel. Pour les différents modeles, les énergies de
substitution ou d’insertion (AEsubst/insert) d’un hydroxyle de surface par un halogénure chlorure

ont été calculées en considérant la réaction et I’énergie de la réaction suivante :

Al,03-(OH)12 + n HCl— Al203-(OH)12.0-Cly + nH20

E (A1203-(OH)12-n-Cln) — E (Al205-(0H)12) — nE(HCI) + nE(H20) (II-6 )
n

AEsubst/insert =
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Figure II1-9 : Mode¢le d’étude de I’adsorption des chlorures pour le cas ou la lacune est en
surface a) avant optimisation (chlorures en surface) b) apres optimisation (2 chlorures en
surface et un dans la lacune de surface).

Dans cette équation, E(Al203-(OH)12-n-Cln) et E (Al203-(OH)12) représentent
respectivement les énergies électroniques totales de la surface Al,O3 avec et sans chlorure
obtenues apres optimisation. E (HCI) et E(H20) sont les énergies électroniques totales de HCI1
et H,O obtenues apres optimisation des molécules isolées. Enfin n représente le nombre
d’atome Cl dans le slab. Dans cette étude n est compris entre 0 et 3. En utilisant cette équation,
une valeur négative de I’énergie indique un processus exothermique. Avec ces énergies et
moyennant les approximations décrites en premiere partie de ce chapitre, nous pouvons estimer
I’énergie libre de la substitution de OH™ par un CI" ou de I’insertion de CI” dans le slab en

présence de solvant et en considérant I’équation suivante :

A1203-(OH)12 + n HClsoy— A1203-(OH)12-n-C1n + nH2Ogolv

E(Al;03-(OH)12-n-Cls) — E(Alz03-(OH)12) — nG (HCI) + nG (H20) (III-7)
n

AGsubst/insert =

Ou  G(HCI) = Evasp(HCI) + AGsov(HCl) et G(HCI) = Evasp(HCl) + AGsov(HCI).
G (HCI) et G (H20) sont les énergies libres de HCI et H>O incluant I’énergie libre de solvatation
dans des conditions standards. Evasp(HCl) et Evasp(H20) sont les énergies électroniques des
molécules calculées avec le code VASP. AGsov(HC) et AGsoiv(H20) sont les énergies libres de
solvatation des molécules calculées avec le code Gaussian. Les énergies sont issues des
références?’%?’*, La solvatation de la molécule HCI est dissociative dans un large domaine de

concentration. On considere donc 1’équation :
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- +
HClsop— Clsop, + Heorw
La réaction totale et I’énergie libre de la réaction sont :

AlLO3-(OH)12 +n Cl,;, + n HY;,— Al203-(OH)12.0-Cln + nH2Os01v

E (Al203-(0OH)12-n-Cln) — E (Al203-(0H)12) — nG (HCI) + nG (H20)

AGsubst/inser =
n

- G(Cls_olv) - G(H;;)lv) =0

= AEsubst/insert - GsolV(HCD + Gsolv(HZO) - RTlnaHzO - G(Cls_olv)

- G(Hs-'-olv)
= AEsubst/insert + Gsolv(HZO) - AGsolv-diss(HCl) ( IH-S)

Ot AGsolv-diss(HCL) est I’énergie libre de solvatation dissociative de HCI. Cette équation
exprime simplement que, dans des conditions standards, 1’énergie libre de substitution ou
d’insertion de CI" a la surface d’un oxyde d’aluminium est la somme des énergies électroniques
de substitution/insertion, plus I’énergie libre de solvatation de 1I’eau moins 1’énergie libre de la
solvatation dissociative de HCI. Si on prend en compte 1’activité des especes Cl” et H* solvatées

en solution, avec Cci la concentration de 1’espéce Cl™ en solution, on obtient:

AGsubst/insert = AEsubst/insert + GsolV(HZO) - AGsolv-diss(HCl) - 2,303}91‘1 ( 111-9 )
— RTInCa

Comme nous considérons des surfaces et des interfaces, 1’énergie interfaciale de Gibbs

ou I’énergie libre par surface, peut étre calculée par :

AFsubst/insert = HAgsubst/insert ( 1I1-10 )

Ou 0 est la densité d’atomes adsorbés ou insérés en molécule/m? et Agsubst/insert €st
I’énergie de substitution/insertion exprimée en J/molécule. Si on prend en compte les
changements d’unité alors gsubst/insert €st obtenu a partir de G subst/insert (en kJ/mol) avec

I’équation :

Gsubst/insert

Jsubst/insert = 1000 Na

Avec Na le nombre d’Avogadro.
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Résultats énergétiques

Dans cette partie, nous allons étudier les énergies de substitution et d’insertion (le cas
échéant) des chlorures au sein du film passif grace a 1’équation ( III-6 ). Nous avons étudié ici
la possibilité de substituer un ou plusieurs OH de surface liés a un aluminium de surface, par
des chlorures. La premiere question sous-jacente a cette étude était d’étudier la formation de
complexes Al-Cln de surface, qui pourraient engendrer un affaiblissement des liaisons Al-O
entre I’Al et les O de la couche d’oxyde sous I’aluminium de surface. La deuxieme était de
comprendre si une accumulation locale de CI et de lacunes pouvaient avoir un role néfaste sur
les propriétés de résistance a la corrosion. Le Tableau I1I-6 reporte les énergies de substitution
des OH par CI dans les différents modeles étudiés (sans et avec différentes concentrations et
localisations de lacunes). On observe que la substitution d’OH par Cl est toujours exothermique
(quoique tres faiblement pour 2 et 3 Cl sur un film sans défaut). En présence de lacunes,
I’énergie de substitution varie assez peu avec le nombre d’OH substitués et le nombre de lacunes
dans le film, se situant entre -0,15 et-0,25 eV par OH substitué. Cependant, comme nous le
verrons par la suite, I’effet cumulatif de 1’adsorption des CI peut étre marquant (voir partie

thermodynamique).

Tableau I1I-6 : Energies de substitution des OH par Cl dans les différents modeles étudiés.

Nombre de Localisation Energie de substitution d’OH par CI (eV)
lacunes des lacunes 10H 20H 30H
0 - -0,15 -0,11/2=-0,05 -0,15/3=-0,05
1 Surface -0,25 -0,5/2=-0,25 -0,55/3=-0,18
1 Interface -0,14 -0,24/2=-0,12 -0,3/3=-0,1
3 Ligne -0,20 -0,4/2=-0,2 -0,6/3=-0,2

Nous avons étudié 1’insertion des chlorures pour un film sans défaut et avec les lacunes
d’interface, de surface et la ligne de lacunes. Tout d’abord, il est intéressant de noter que pour
les modeles qui présentent une lacune de surface (ligne de lacune et lacune de surface), nous
avons observé des diffusions spontanées (sans barriere d’énergie) des chlorures vers la lacune.
Dans le cas de la lacune de surface, une diffusion spontanée a lieu quand 3 chlorures ont
substitué des OH de surface (voir Figure III-9) tandis que pour la ligne de lacune
P’insertion spontanée du chlorure a lieu des qu’un chlorure substitue un OH. Le nombre

de lacunes dans le film d’oxyde semble donc jouer un role dans I’insertion des chlorures.
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Dans un premier temps, nous allons comparer les énergies pour 1’insertion d’un chlorure
dans le film d’oxyde en fonction des différentes lacunes. Le mécanisme de réaction envisagé
est donc : substitution d’un OH de surface puis insertion dans le film d’oxyde sauf dans le cas
de la substitution d’un oxygene sous la surface pour le film sans défaut (dans ce cas E(H:0)
correspond donc a E (HO)). Il est important de noter que la référence énergétique E (Al203-(0H)12)
dans I’équation ( III-6 ) est la référence du modele initial avant substitution. Ainsi pour 1’étude
de I’insertion des chlorures dans le modele correspondant a la ligne de lacune, la référence
correspond au modele avec la ligne de lacune tandis que dans I’étude de I’insertion sur un film
sans défaut, la référence énergétique correspond au film sans défaut. Les résultats sont présentés

dans la Figure I1I-10.

La Figure III-10 montre les énergies de substitution/insertion pour tous les modeles,
avec et sans lacunes, en fonction de la position du chlorure au sein du film d’oxyde. On observe
ainsi pour tous les modeles que la présence d’un chlorure en surface (en substitution d’'un OH)
est énergétiquement favorisée ou athermique. Par ailleurs, la substitution d’un OH de surface
par un chlorure ne modifie pas la structure du film d’oxyde. Dans tous les cas, le chlorure est
stabilisé légerement au-dessus du plan d’OH pour des raisons stériques. Le chlore ayant un
rayon atomique plus important que 1’oxygene, celui-ci se stabilise 4 une distance de 2,2A de
I’aluminium contre 1,7A pour I’oxygéne. Le nombre de lacunes dans le modéle n’influence pas

significativement la substitution des OH de surface.

Au sein de ’oxyde, on observe que la diffusion d’un chlorure dans une lacune de
surface (juste sous le plan OH de surface) est exothermique que ce soit pour le cas d’une
lacune ou de trois lacunes et qu’elle est spontanée dans le cas de trois lacunes (indiqué par
une fléche sur la figure). L’augmentation du nombre de lacunes n’influence pas I’énergie de
substitution d’une lacune par un chlorure, qui vaut environ -1,3eV. On observe également que
pour le film sans défaut la substitution d’un oxygeéne par un chlorure dans le plan juste sous la
surface est endothermique de 4,8eV. La présence de lacune en surface favorise donc I’insertion

du chlorure dans la lacune de surface.
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Figure I1I-10 : Energie de substitution/insertion pour un chlorure en fonction de sa position
dans la cellule et pour tous les modeles considérés. Dans la zone « surface », le CI substitue
un OH de surface ; dans la zone « oxyde », le Cl vient en substitution d’une lacune de surface,
dans I’oxyde ou a I’interface métal/oxyde. Dans toutes les configurations considérées ici, il y
a un seul CI dans la cellule. La fleche indique les cas pour lesquels la diffusion du chlorure est
spontanée dans la lacune.
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Figure III-11 : Diffusion d’un chlorure au sein d’une ligne de lacunes en fonction du nombre
n de chlorures adsorbés en surface au départ ; apres calcul, le nombre de Cl en surface est n-1.

156



Chapitre Il : Role des lacunes d’oxygenes dans les mécanismes d’initiation de la corrosion.

La substitution d’une lacune dans le second plan d’oxygene est également favorisée
pour le modele de trois lacunes (ligne). On remarque néanmoins que la substitution de la lacune
proche de ’interface métal/oxyde n’est plus exothermique. L’énergie de cette réaction vaut
1,1eV. Cependant, cette réaction est moins endothermique que I’insertion d’un chlorure dans
une lacune d’interface quand le film d’oxyde ne présente pas d’autre lacune (1,8eV). Le nombre
de lacunes joue donc un role dans la diffusion des chlorures jusqu’a I’interface métal/oxyde.
Plus le film d’oxyde posséde de lacunes d’oxygéne, plus ’insertion et la diffusion des
chlorures est favorisée. Nous allons maintenant étudier si le nombre de chlorures adsorbés en
surface influe sur I’énergie de I’insertion et la diffusion des chlorures au sein du film d’oxyde.

Pour cela, nous nous sommes placés dans le cas particulier de la ligne de lacunes.

La Figure III-11 montre 1’énergie d’insertion des chlorures au sein de la ligne de lacune
en fonction du nombre de chlorures de surface. Le mécanisme de réaction envisagé est donc :
substitution d’un ou plusieurs OH de surface puis insertion dans le film d’oxyde d’un seul CI"
en substitution d’une lacune. Dans le cas de la substitution de 3 OH par des chlorures en surface,
deux restent en surface et on force la diffusion du dernier chlorure au sein du film. On observe
donc que pour toutes les concentrations de chlorure, la diffusion vers la lacune de surface est
exothermique et on obtient les ordres de stabilité suivants : Cl-surface > Cl-oxyde > Cl-
interface. La diffusion d’un chlorure proche de la surface est donc toujours favorisée, mais il
est coliteux d’insérer le Cl de la lacune de surface plus profondément dans une lacune du film
d’oxyde. Cependant, dans le cas de la diffusion dans le plan sous-jacent (au milieu de 1’oxyde),
on remarque que la réaction est également favorisée ou athermique (par rapport a la situation
initiale des Cl en substitution des OH) pour toutes les concentrations. Enfin, I’insertion du
chlorure dans la lacune d’interface montre de grandes variations des énergies avec le nombre
de chlorures adsorbés en substitution des OH a la surface. On observe que plus il y a de
chlorures en surface, plus I’insertion du chlorure proche de I’interface est favorisée. Les
énergies sont donc de -0,1eV, 0,2eV et 1,1eV pour respectivement 3, 2 et 1 chlorure dans la
cellule. Le nombre de chlorures en surface joue donc un role dans ’insertion des chlorures
au sein du film d’oxyde. Les tendances observées s’expliquent simplement ainsi : lorsqu’un
seul Cl est présent en substitution d’OH en surface, il n’y a pas de charge négative de surface
et le champ dans ’oxyde est contraire a la diffusion du Cl vers ’interface, d’ou un bilan
énergétique positif. Lorsque le nombre de Cl adsorbés augmente, le champ €électrique est moins
répulsif pour la diffusion des CI, et la répulsion stérique de surface rend I’insertion dans la

lacune plus favorable.

157



Chapitre Il : Role des lacunes d’oxygenes dans les mécanismes d’initiation de la corrosion.

Les résultats précédents concernent la substitution des lacunes par un Cl, mais des
calculs complémentaires ont été réalisés en insérant deux Cl en substitution de lacunes. Dans le
cas de 3 chlorures adsorbés, la diffusion de 2 chlorures dans les lacunes de surface et du milieu
est exothermique (-0,26eV) tandis que dans les lacunes du milieu et d’interface, la réaction est
endothermique (0,55eV). 11 apparait également que la diffusion dans la lacune d’interface est
favorisée quand un chlorure est présent dans la lacune de surface (-0,1eV). De plus, on observe
que la triple diffusion dans les lacunes est moins endothermique (0,29¢V) que la double
diffusion dans les lacunes d’interface et du milieu de I’oxyde. Ces résultats suggeérent donc qu’il
est plus favorable d’insérer un chlorure proche de I’interface métal/oxyde quand la lacune de

surface est occupée.

Enfin, dans certains cas, en plus de I’insertion du chlorure il y a eu reconstruction de la
surface comme dans le cas ou deux chlorures sont adsorbés sur le modele de la lacune de
surface. On observe qu’un complexe AICI(OH), apparait en surface (voir Figure III-12).
Cependant, 1’étude dynamique avec une montée en température a 300K n’a pas montré de
détachement du complexe, il reste 1i¢ a la surface. L’étude énergétique de la désorption forcée
du complexe de la surface montre que cette réaction est endothermique de 0,2eV. Cette valeur
assez faible (de I’ordre d’une liaison hydrogeéne) suggere la possibilit¢ de dissolution de

complexes Al-Cl; en présence de solvant.

Figure I1I-12 : Modele de deux chlorures sur la surface contenant une lacune de surface avec
un complexe AICI(OH); se désorbant en surface.
Nous avons donc mis en évidence que les lacunes peuvent promouvoir I’insertion de
chlorures au sein du film d’oxyde et que I’augmentation du nombre de chlorures a la surface
favorise I’insertion des chlorures prés de I’interface métal/oxyde. Nous allons maintenant

compléter cette étude de I’adsorption des chlorures d’un point de vue thermodynamique.
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Résultats thermodynamiques

A T’aide des équations ( III-9 ) et ( III-10 ), une étude de I’adsorption des chlorures en
surface de I’oxyde en fonction de la concentration de surface a été réalisée pour tous les modéles
a pH 7 (chaque modéle possede 12 OH de surface). L’énergie interfaciale de Gibbs ou I’énergie
libre par unité de surface qui rend compte de I’équilibre chimique des réactions a pression et
température constantes (exprimé ici en m?2), est reporté par rapport a la concentration de
chlorures dans le milieu. Les résultats pour les différents modeles d’étude sont présentés dans
la Figure I1I-13 en fonction du nombre de chlorures adsorbés sur un site de surface (1, 2 ou 3).
Le but de cette étude est de définir si la réaction d’adsorption des chlorures par substitution des
OH de surfaces est thermodynamiquement favorisée. Sur cette figure, si 1’énergie est positive
alors le processus de la réaction est endothermique, au contraire si I’énergie interfaciale de
Gibbs est négative alors le processus est exothermique. La concentration de surface en Cl sur
un site (0,1,2 ou saturation) en fonction de la concentration en chlorures dans la solution est

donnée par 1’enveloppe inférieure des droites reportées.
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Figure III-13 : Etude thermodynamique de 1’énergie interfaciale de Gibbs en fonction de la
concentration de chlorures dans le milieu et du nombre de chlorures adsorbés sur un site de
surface dans le cas a) film sans défaut b) film avec une lacune de surface c) film avec une
lacune d’interface d) film avec une ligne de lacunes.
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Les courbes de la Figure III-13 montrent que pour tous les systemes envisagés,
I’adsorption de Cl est favorisée, car I’enveloppe des droites ne contient jamais la ligne de base
(qui est la surface non recouverte de Cl) ; la réaction d’adsorption des chlorures en surface est
donc toujours favorisée. De plus, la substitution d’OH par Cl a la surface du film avec des
lacunes d’oxygenes est thermodynamiquement favorable par rapport a I'adsorption sur le film
sans défaut. On observe que pour le film sans défaut (Figure I1I-13a) la concentration maximale
de chlorure en surface est de 1Cl sur le site pour quasi toute la gamme de concentration étudiée.
A des concentrations inférieures & 10°M, I’adsorption de deux chlorures ou plus sur le site de

la surface est thermodynamiquement défavorisée.

Dans le cas du film contenant une lacune de surface (Figure I1I-13b), I’adsorption de 1,
2 ou 3Cl en surface est thermodynamiquement favorisée quelle que soit la concentration en
chlorures dans le milieu. Cependant, a une concentration inférieure a 10®M dans le milieu, la
concentration maximale de chlorure en surface est de 2Cl sur le site d’adsorption tandis qu’a

des concentrations supérieures la concentration surfacique équivaut au site d’adsorption saturg.

Dans le cas ou la lacune est située a I’interface métal/oxyde (Figure III-13c¢), les calculs
prédisent qu’une substitution de 2 OH du site est thermodynamiquement favorisée pour des
concentrations en solution inférieures 2 10°M. Puis pour des concentrations en solution
supérieures, la concentration surfacique en chlorure sur le site la plus favorisée est de 3Cl,

correspondant a la saturation du site en Cl.

Finalement, dans le cas d’une ligne de lacune (Figure III-13d), on observe que la
concentration maximale de chlorure en surface est de 2Cl sur le site pour toutes les

concentrations étudiées.

Les calculs prédisent donc que pour CI>107M en solution, la concentration maximale
de chlorure en surface sur le film sans défaut est de 1Cl, alors qu'une concentration surfacique
de 2Cl et 10H est atteinte en présence de trois lacunes d’oxygenes et que le site de surface est
saturé en Cl en présence d’une lacune de surface ou d’interface. La substitution de OH par Cl a
la surface du film avec des lacunes d’oxygene est donc thermodynamiquement favorable par
rapport a I'adsorption sur le film sans défaut. Cependant, I’augmentation du nombre de lacune
dans le film n’a pas d’influence sur la concentration maximale de chlorures sur le site (une

concentration maximale étant atteinte pour une lacune et non trois lacunes).
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Nous avons donc mis en évidence dans cette partie que 1’adsorption de chlorure a la
surface est favorisée par les lacunes d’oxygene. De plus, les lacunes peuvent promouvoir
I’insertion spontanée de chlorures au sein du film d’oxyde et I’augmentation du nombre de

chlorures a la surface favorise la pénétration des chlorures proche de I’interface métal/oxyde.
3.2.2 Propriétés électroniques

Dans cette partie, nous allons étudier les propriétés électroniques du film passif apres
adsorption ou insertion de chlorures. Le travail de sortie des électrons, le potentiel aux bornes
de ’oxyde et le gap électronique ont été analysés pour tous les modeles. Les différentes
grandeurs sont reportées dans le Tableau III-7. Chaque grandeur est rapportée a la différence
avec le modele sans chlorure. Ainsi le travail de sortie des électrons reporté correspond a la
différence A du travail de sortie avec et sans chlorure, de méme pour le gap électronique et le
potentiel. De plus, les valeurs reportées sont des moyennes, quand plusieurs modeles sont
disponibles. Ainsi A¢ en surface correspond a la valeur moyenne pour les modéles contenant
1, 2 ou 3 chlorures en surface. Enfin, une distinction a été faite selon que les chlorures sont
adsorbés en surface ou insérés dans la lacune. En effet, un comportement différent est observé
en fonction de la position du chlorure. L’adsorption et I’insertion de chlorure sont deux
évenements différents et ils n’ont pas le méme impact sur les propriétés du film. Chaque cas est

donc étudié séparément.
Cas de I’adsorption des chlorures en substitution d’OH de surface

Dans un premier temps, nous nous sommes intéressés aux modeles dont les chlorures se
sont stabilisés en surface et n’ont pas pénétré le film d’oxyde. On observe dans le Tableau III-7
pour tous les modeles que I’adsorption des chlorures en surface entraine I’augmentation
du travail de sortie des électrons (les valeurs exactes sont reportées dans 1’annexe I). De plus,
I’augmentation est linéairement reliée au nombre de chlorures adsorbés. Par exemple, pour le
modele sans défaut, le travail de sortie des électrons vaut 5,32eV, 5,58eV et 5,81eV pour
respectivement 1, 2 et 3 chlorures. De méme, pour le modele contenant une lacune d’interface,
le travail de sortie vaut 4,27eV, 4,45eV et 4,64eV (respectivement 1, 2 et 3 Cl). Plus on
augmente le nombre de chlorure a la surface, plus il est difficile d’extraire un électron. Ce
résultat est connu de la littérature®’’, en effet un adsorbat de plus forte électronégativité que la

surface comme le chlore sur I’aluminium tend a augmenter le travail de sortie des €lectrons.
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Tableau III-7 : Tableau des variations des propriétés €électroniques moyennes (i.e. pour toutes
les concentrations de Cl) du film d’oxyde par rapport au mod¢le d’étude sans chlorures en
fonction de la position des chlorures. Les valeurs de chaque propriété sans chlorure sont
reportées dans le Tableau III-5. Sans indication complémentaire, le CI est localisé en
substitution de la lacune concernée.

Modéle d’étude

) Position des Ligne de
Propriétés
chlorures Lacune de Lacune lacunes
Sans défaut _
surface d’interface (*moyenne sur
les 3 positions)
Variation du
. Substitution OH 0,4 0,2 0,5 0,2
travail de
sortie A@
Oxyde -0,6 -0,8 -0,8 -0,5%
(eV)
Variationdu | Substitution OH 0,3 0 1,5 0
potentiel AV
V) Oxyde -0,6 -0,6 0,6 -0,2%*
Variation du
Substitution OH 0,2 0,3 1,6 0,6
gap
électronique
Oxyde -0,2 0,1 1,5 1,0%
A (eV)

En outre, on observe également que I’adsorption des chlorures induit une augmentation
du potentiel a travers le film d’oxyde. De la méme maniere que pour le travail de sortie, cette
augmentation est linéairement reliée au nombre de chlorures. L’adsorption de 1, 2 ou 3
chlorures entraine un potentiel de 3,17V, 3,47V et 3,81V pour le film sans défaut ou 1,60V,
1,74V et 1,85V pour le film contenant une lacune d’interface, respectivement. L’adsorption
d’une charge négative a I’extréme surface de ’oxyde induit donc une augmentation du

potentiel entre la surface et I’interface métal/oxyde.

Enfin, ’é¢tude du gap électronique montre la méme tendance. L’adsorption de
chlorures induit une augmentation du gap électronique et cette augmentation est corrélée
au nombre de chlorures. Le gap électronique, pour respectivement 1 et 3Cl en surface, vaut
4,43eV et 4,55eV dans le cas du film sans défaut et 4,24eV et 4,41eV dans le cas d’une lacune

d’interface.
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Nous avons donc mis en évidence que 1’adsorption des chlorures en surface induit un
changement des propriétés électroniques du film d’oxyde. De plus, le travail de sortie des
électrons, le potentiel et le gap électronique sont linéairement reliés (voir Figure III-14).
L’augmentation de 1’'une des grandeurs est corrélée a I’augmentation des deux autres. Notons
que dans le cas de la reconstruction de la surface, on obtient des propriétés différentes comme
dans le cas de deux chlorures sur la lacune de surface. On observe que le travail de sortie chute
de 1eV par rapport a la surface sans chlorure, le potentiel de 1V et le gap de 0,2eV. La
reconstruction de la surface induit donc une diminution des trois grandeurs étudiées. Cependant,

ces propriétés sont aussi linéairement reliées entre elles et également reportées sur la Figure

111-14.
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Figure I1I-14 : Relation linéaire des propriétés €lectroniques du film d’oxyde lors de
I’adsorption de chlorures a) Potentiels aux bornes du film en fonction du travail de sortie b)
Gap électronique en fonction du travail de sortie.
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Cas de ’insertion des chlorures

Dans un second temps, nous nous sommes intéressés aux modeles ou les chlorures
pénetrent le film d’oxyde et sont stabilisés dans les lacunes. On observe dans le Tableau I1I-7
pour tous les modeles que I’insertion des chlorures entraine la diminution du travail de
sortie des électrons par rapport a la méme surface sans chlorure. Ainsi, I’insertion d’un
chlorure dans le film d’oxyde induit la diminution du travail de sortie d’environ 0,6eV si le CI
est situé a la surface (en moyenne sur les films sans défaut, lacune de surface et ligne de lacunes)
et de 0,8¢V si le Cl est situé a I’interface métal/oxyde (cas de Cl substituant la lacune d’interface
et cas de la diffusion d’un chlorure dans une ligne de lacune). La pénétration plus en profondeur
des chlorures semble donc diminuer d’autant plus le travail de sortie des électrons. Cependant,
I’augmentation des chlorures en surface n’ayant pas pénétré le film d’oxyde entraine la ré-
augmentation du travail de sortie. On observe donc pour une ligne de lacune dont un chlorure

est inséré dans le film d’oxyde et deux autres sont localisés en surface que Ag = 0.

On remarque également dans le Tableau III-7 que la diminution du travail de sortie
s’accompagne de la diminution du potentiel a travers le film d’oxyde sauf dans le cas de la
lacune d’interface. Cette différence peut étre due au fait que le chlorure se stabilise dans la
lacune et donc le film d’oxyde retrouve une partie de la charge qui lui manquait. Tout se passe

comme si le chlorure « guérissait » la lacune du point de vue de sa charge.

Enfin, les résultats indiquent que la pénétration de chlorures au sein du film induit
une augmentation du gap électronique sauf dans le cas du film sans défauts. Ce résultat peut
s’expliquer par le fait que les aluminiums sont plus oxydés en présence de Cl dans les lacunes
que juste en présence de lacunes. Un gap apparait donc. Dans le cas du film sans défaut, le
phénomene est contraire au précédent : la charge de CI étant différente de la charge de O, les
aluminiums sont moins oxydés. De plus, on observe que plus le chlorure pénetre profondément
dans le film d’oxyde plus la différence avec le film sans chlorure est importante : de +1eV pour
le chlorure situé dans la lacune de surface du modele contenant une ligne de lacunes a +1,3eV
quand le chlorure atteint la lacune d’interface. Le gap suit donc une tendance contraire au travail

de sortie et au potentiel aux bornes du film.
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Figure III-15 : Relation linéaire des propriétés électroniques du film d’oxyde lors de la
pénétration de chlorures a) Potentiel en fonction du travail de sortie b) Gap électronique en
fonction du travail de sortie.

La pénétration des chlorures au sein du film d’oxyde induit donc une diminution du
travail de sortie et du potentiel aux bornes du film mais une augmentation du gap électronique.
Ce résultat est contre intuitif. Notons qu'il est bien connu que les chlorures ont un effet néfaste
sur la résistance a la corrosion dans la littérature, ce résultat suggere donc que la mesure du gap
ne peut pas étre utilisée comme descripteur de la résistance a la corrosion. Cependant, pour tous

les modeles, ces trois propriétés sont tout de méme reliées linéairement (voir Figure I1I-15).
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Nous avons mis en évidence dans cette partie que la pénétration des chlorures au sein
du film d’oxyde engendre une diminution du travail de sortie des électrons (un transfert
électronique vers la surface est favorisé) et du potentiel aux bornes du film. Le potentiel calculé
ici favorise la diffusion des cations vers la surface et des anions vers I’interface. La pénétration
des chlorures dans le film diminue donc la migration des ions car le film d’oxyde retrouve une
partie de la charge qui lui manquait. Ce résultat peut étre corrélé a plusieurs études qui ont
montré une augmentation de la résistance du film d’oxyde avant le potentiel de piqire?’®. Les
auteurs ont proposé que l'incorporation de chlorure engendre la diminution du nombre de sites
vacants (lacunes d'oxygene) et réduit ainsi leur transport au sein du film ce qui conduit donc a

278

une conductivité plus basse (résistivité plus élevée) du film d'oxyde””® qui inhiberait la

dissolution anodique. L’incorporation de chlorure provoque donc I'augmentation de la

résistance électronique du film d'oxyde?”*-2%,

Afin de vérifier la cohérence de tous les résultats de ce chapitre, la Figure I1I-16 montre
la relation entre le travail de sortie des électrons et le potentiel pour tous les modeles : sans
défaut, en présence de lacune, en présence de chlorures adsorbés et de chlorures insérés dans le
film d’oxyde. Il est intéressant de noter que la majorité des modeles réactifs vis-a-vis de la
corrosion (réaction jusqu’a H2O:, pénétration de Cl dans le film d’oxyde, reconstruction de
surface) se situe a des valeurs du travail de sortie plus faibles que celui de I’aluminium
métallique tandis que les modeles moins réactifs ont un travail de sortie majoritairement plus
élevé. De plus, lors de I’insertion de chlorures et/ou de la reconstruction du film d’oxyde, on
observe que I’on s’¢loigne de la relation de linéarité mise en évidence précédemment (étude sur
les lacunes seules) entre le potentiel et le travail de sortie, reporté sur la figure par la ligne noire
(i.e. pente de la droite différente). Le potentiel ne diminue donc pas autant que le travail de
sortie. Cette différence s’explique par le fait que I'insertion de chlorure au sein de 1’oxyde
entraine une reconstruction du film qui modifie la physique du film. L’incorporation de chlorure
diminue ainsi le transport au sein de I’oxyde et de ce fait, la résistance €lectronique du film
augmente. Ce résultat explique pourquoi d’un point de vue expérimental on observe que la

résistance du film augmente avant le potentiel de pigfiration>8-280,
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Figure III-16 : Relation entre le travail de sortie des électrons et le potentiel aux bornes du
film pour tous les modeles.

4. Conclusion

Dans ce chapitre, nous nous sommes attachés a décrire la stabilité et les propriétés d’un
oxyde d’aluminium sur une surface d’aluminium lors de la création de lacunes d’oxygene au
sein du film passif. Dans tous les cas, on observe que ce sont les atomes d’aluminium d’interface
qui sont impactés par la présence des lacunes et non les atomes proches du défaut. Nous avons
vu que les lacunes d’oxygene ont pour effet de diminuer le travail de sortie des €lectrons, le gap
¢lectronique et le potentiel du film, favorisant un transfert €¢lectronique de I’interface vers la
surface et la diffusion des cations vers la surface. La localisation de la lacune joue un grand rdle
sur les propriétés du film d’oxyde. Une lacune située a I’interface métal/oxyde a pour effet une
forte chute du travail de sortie des électrons. La lacune active ainsi la réduction du dioxygene
et peut donc initier la réaction cathodique de la corrosion jusqu’a la formation de H»O».
Cependant, la lacune a également pour effet de diminuer le potentiel aux bornes de 1’oxyde car
les atomes d’aluminium au sein du film sont moins oxydés. Le champ électrique est donc moins

attractif en présence de lacune et la migration des ions diminue.
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Dans le but d’étudier I’initiation de la corrosion localisée, nous nous sommes attachés a
décrire la stabilité et les propriétés d’un oxyde d’aluminium avec ou sans lacunes d’oxygeéne en
milieu contenant des chlorures. Nous avons mis en évidence que 1’adsorption de chlorure a la
surface est favorisée par les lacunes d’oxygene. De plus, les lacunes peuvent promouvoir
I’insertion spontanée de chlorures au sein du film d’oxyde. L’augmentation du nombre de
chlorures a la surface favorise la pénétration des chlorures prés de ’interface métal/oxyde.
Enfin, I’adsorption des chlorures a la surface de I’oxyde induit une augmentation du travail de
sortie des électrons, du potentiel et du gap électronique tandis que la pénétration des chlorures
diminue ces grandeurs ¢électroniques. Les lacunes d’oxygene peuvent donc activer la corrosion

localisée de 1’aluminium par les chlorures en favorisant leurs insertions dans le film passif.

Enfin, une relation linéaire a été démontrée entre le travail de sortie des électrons et le
potentiel a travers le film tant que le film d’oxyde n’est pas reconstruit. Cependant, le travail de
sortie des électrons est la seule propriété €lectronique a diminué sensiblement lorsque les
modeles sont réactifs vis-a-vis de la corrosion. Cette étude s’ajoute donc a plusieurs articles
parus récemment qui indiquent que des changements dans le travail de sortie des électrons

impliquent une modification des performances liées a la corrosion.
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Points clés du chapitre

v

L’étude énergétique de lacunes au sein du film d’oxyde montre que la création
de lacune est endothermique. Cependant une lacune a I’interface métal/oxyde
est moins endothermique qu’une lacune de surface. De plus, I’énergie de
création de lacunes diminue avec le nombre de lacunes.

En présence de lacunes, ce sont toujours les aluminiums d’interface qui écrantent
la charge et non les atomes proches du défaut.

Les lacunes d’oxygene ont pour effet de diminuer le travail de sortie et le gap
¢lectronique favorisant un transfert électronique de 1’interface vers la surface.
Les lacunes activent ainsi la réduction du dioxygene et peuvent initier la réaction
cathodique de la corrosion jusqu’a la formation de H>O».

L’adsorption de chlorures a la surface est favorisée par les lacunes d’oxygene.
Les lacunes peuvent promouvoir I’insertion spontanée de chlorures au sein du
film d’oxyde et I’augmentation du nombre de chlorures a la surface favorise la
pénétration des chlorures proche de 1’interface métal/oxyde.

Plus le film d’oxyde possede de lacunes d’oxygéne, plus I’insertion et la
diffusion des chlorures est favorisée.

L’adsorption des chlorures a la surface de 1’oxyde induit une augmentation du
travail de sortie des électrons, du potentiel aux bornes du film et du gap
électronique de 1’oxyde.

La pénétration des chlorures au sein du film induit une diminution du travail de
sortie des ¢€lectrons et du potentiel aux bornes de 1’oxyde.

Les lacunes d’oxygene peuvent donc activer la corrosion localisée de

I’aluminium par les chlorures en favorisant leur diffusion dans le film passif.
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Chapitre IV : Etude théorique de
Pinhibition de la corrosion

Dans les chapitres précédents, nous avons vu que I’insertion de cuivre dans la phase
d’aluminium ou les défauts (lacunes d’oxygene) dans le film d’oxyde pouvaient avoir un effet
néfaste sur la stabilité du film passif tant au niveau cathodique qu’anodique. Ces éléments
diminuent significativement la résistance a la corrosion. L'utilisation d'inhibiteurs de corrosion
est alors I'une des méthodes les plus efficaces pour la protection contre la corrosion. Par ailleurs,
de nouvelles normes (ex : REACh) imposent de trouver de nouvelles méthodes d’inhibition
respectueuses de I’environnement. Ainsi, aujourd’hui, la recherche de nouveaux inhibiteurs «

verts » est 1'un des principaux défis de l'industrie chimique.

L’objet de ce chapitre est d’étudier la tenue a la corrosion d’un film d’oxyde supporté
par Paluminium en interaction avec des acides carboxyliques, potentiels inhibiteurs de
corrosion. Le modéle de film d’oxyde choisi est suffisamment mince pour permettre le transfert
électronique du métal vers la surface. Le but de ce chapitre est donc d’observer si 1’adsorption
d’une monocouche auto-assemblée sur une surface d’aluminium est possible et inhibe les
transferts électroniques au sein du film passif (limitant ainsi la réduction de 1’oxygene). Nous
présenterons dans une premiere partie un €tat de I’art sur les inhibiteurs de corrosion. Puis nous
étudierons les processus d’adsorption des acides carboxyliques et I’impact de leur adsorption

sur les propriétés du film d’oxyde et la réduction de I’oxygene.
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Chapitre IV : Inhibition de la corrosion, étude théorique.

1. Etat de P’art sur les inhibiteurs de corrosion

Le remplacement des chromates, toxiques pour 1’environnement et I’€tre humain,
nécessite de trouver de nouvelles voies d'inhibition de la corrosion par des molécules vertes. Il
existe aujourd’hui une forte activité de recherche sur les inhibiteurs de corrosion respectueux

de l'environnement.

Les méthodes de chimie quantique sont maintenant reconnues pour apporter une bonne
description des propriétés moléculaires et comprendre ou méme prévoir les tendances a
l'inhibition de la corrosion. Plusieurs articles de revues sont d’ailleurs aujourd’hui
disponibles®?®1-28_ Dans de nombreux travaux, les propriétés des molécules isolées, telles que
l'orbitale moléculaire la plus haute occupée (HOMO), l'orbitale moléculaire la plus basse
vacante (LUMO), leur écart énergétique et le moment dipolaire, sont calculées et mises en

relation avec 1’efficacité des propriétés inhibitrices de la molécule.

La tendance générale est qu'un bon inhibiteur a une HOMO élevée et un faible gap
électronique pour maximiser l'interaction molécule-métal. En effet, selon la théorie de 'orbitale
moléculaire frontiere, 1'énergie de l'orbitale moléculaire la plus haute occupée (Enomo) est
souvent associée a la capacité de la molécule a donner des électrons, tandis que 1'énergie de
l'orbitale moléculaire la plus basse vacante (ELumo) est associée a la capacité de la molécule a
accepter des électrons. L'écart énergétique (AE) entre ELumo et Enomo est une mesure de la
réactivité d'une molécule. De facon simplifié, I'efficacité de 1'inhibition devrait étre élevée pour

une molécule avec une Egomo €levée, une Erumo faible et un faible AE.

Il existe encore une certaine confusion quant a 1'effet de la valeur du moment dipolaire
sur l'inhibition de la corrosion. Certains travaux rapportent qu'un faible moment dipolaire est
nécessaire et d'autres affirment qu'une valeur élevée du moment dipolaire augmente 1'inhibition
de la corrosion, probablement en augmentant la force d'adsorption entre l'inhibiteur et la surface
métallique®®. Ces criteres (HOMO, LUMO et moment dipolaire) sont souvent utilisés pour
expliquer les différences observées dans l'efficacité inhibitrice de diverses molécules.
Néanmoins, ils ne prennent pas en compte la complexité de l'ensemble du systeme et les

réactions chimiques/électrochimiques qui se déroulent a l'interface.
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Chapitre IV : Inhibition de la corrosion, étude théorique.

L'analyse des propriétés de la molécule seule ne peut donc pas expliquer compleétement
les différences de caractere inhibiteur. Par exemple, pour les molécules de benzotriazole
(BTAH) et 1-hydroxybenzotriazole (BTAOH)?>2%¢ qui ont des structures trés proches a 1’état
isolé, il a été démontré que les propriétés d'autoassemblage des molécules doivent étre prises
en compte pour expliquer les différences observées sur les propriétés d'inhibition. Le BTAH,
par sa structure planaire, forme un film dense sur la surface grace a des liaisons
intermoléculaires tandis que le BTAOH possede un groupement OH hors plan qui conduit a la

formation de couches moins denses et donc a une plus faible efficacité inhibitrice.

De nombreuses études théoriques, incluant la caractérisation de 1'interaction molécule-
métal, ont été publiées*>#%281.285-302  Cependant, aucune tendance globale ne se dessine et la
description de systémes molécule-métal reste donc encore nécessaire. A I'heure actuelle, il
semble que chaque cas doive étre étudié attentivement et s€parément a 1'échelle atomique. Par
exemple, pour une molécule de BTAH donnée, 1'adsorption dépend de la nature du métal, et la
densité de la couche organique et l'autoassemblage sur le métal ne peuvent pas encore €tre
prédits*®. En outre, selon les conditions environnementales, le métal ou l'alliage peut étre
recouvert d'un film d'oxyde ultra-mince. C'est le cas pour les alliages d’aluminium dans des

conditions quasi neutres (cf. chapitre I).

La réactivité des molécules organiques avec les métaux est souvent attribuée a
l'interaction des électrons via la liaison @ ou ¢ entre le métal et les hétéro-éléments dans la
molécule, tels que S, N, O, etc... Cependant, I'adsorption sur un film d'oxyde induit souvent
une réaction acide-base avec la création d'une liaison covalente. Par conséquent, un bon
candidat a I'inhibition de la corrosion de I'aluminium devrait €tre une molécule capable de réagir
a la fois avec une surface métallique et une surface d'oxyde. L’aluminium étant I’un des métaux
les plus employés dans I’industrie, plusieurs travaux ont été consacrés a la caractérisation a
I'échelle atomique de 1'adsorption de molécules organiques sur des films d'oxyde d’aluminium

3444 et sur le substrat métallique**. Plus particulierement, on sait que les acides

natifs
carboxyliques forment des couches denses sur I’aluminium métallique et sur les polymorphes
d’alumine®>%¢, Pour obtenir une indication sur la densité réaliste des molécules d’acides
carboxyliques a la surface, nous avons reporté les données quantitatives issues de la littérature

dans le Tableau IV-1.
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Tableau IV-1 : Comparaison de la densité des monocouches autoassemblées d’acide
carboxylique sur des polymorphes d’alumine (et TiO2 pour comparaison)

Molécule Surface Densite Type Référence
(molécule/nm?) | d’adsorption

Acide oxalique | a-AlbO3/AIOOH 1,5 Chimisorption 50
Benzoate/Phtalate o-AlLO3 1,0 Chimisorption >4
Acide myristique 7-AlLOs3 2,0 Chimisorption >3

Acide fulvique AIOOH 3,1 Physisorption 303

Acide humique AIOOH 3,2 Physisorption >

Acide gallique 7-ALO3 1,5 Chimisorption 33

Acide gallique AIOOH 3,7 Chimisorption 128
Acide benzoique Ti02 3,25 Chimisorption 304,305

Acide gallique v-AlLO3/Al 3,6 Chimisorption 276

Une monocouche autoassemblée (Self-Assembled Monolayer, SAM) de molécules
organiques consiste en un groupe de téte qui permet a la molécule de s’ancrer efficacement et
de stabiliser la surface, une chaine carbonée suffisamment longue qui joue le rdle de barriere
physique et permet d’isoler le métal du milieu agressif extérieur, et enfin une fonction queue
qui détermine les propriétés de la surface fonctionnalisée. Dans un précédent travail®’S, nous
nous étions intéressés a la question de 1’adsorption et de la formation d’une couche continue et
dense sur la surface d’un film d'oxyde d’aluminium, et de savoir si la couche protégeait contre
la réduction d'O>. Nous avions évalué la formation d'une couche auto-assemblée (SAM) d’acide
gallique (plus petit acide carboxylique de la famille des tannins) sur un film d’oxyde
d’aluminium ultra-mince supporté par I’aluminium métallique. En 1’absence de SAM, le film
d’oxyde ultramince n’est pas suffisamment épais pour inhiber la réaction de réduction de O,'?'.
Les deux principaux résultats de ce travail sont les suivants : 1) le transfert de charge de la
molécule a la surface induit une stabilisation de la bande de valence de I'oxyde et par conséquent
une augmentation du travail de sortie ii) le moment dipolaire induit par la fonction queue de la
molécule peut étre choisi afin d’ajuster le potentiel et le champ €lectrique a travers le film. Une
relation linéaire a été trouvée entre le moment dipolaire imposé par la fonction queue, le
potentiel aux bornes de 1'oxyde et I'inhibition de la réaction de réduction d’O». L'adsorption sur
le film ultramince non protecteur d’un SAM induit donc un changement radical dans les
propriétés physiques du film d'oxyde ultramince, d’un caractére métallique a un caractere

1solant.
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Les acides carboxyliques linéaires ChH20+1COO™ sont également déclarés comme de
potentiels inhibiteurs de corrosion de 1’aluminium®*37%°, De plus, les acides carboxyliques
linéaires sont des acides gras saturés et sont présents en grande quantité dans la nature,
notamment pour les molécules ol n est impair. Ces molécules biosourcées, non toxiques, peu
coliteuses et facilement biodégradables sont donc de bons candidats comme inhibiteurs verts.
En effet, la partie hydrophile de la molécule, le groupement COO", permet un ancrage efficace
a la surface grace a la formation de liaison covalente et, la partie hydrophobe, la chaine
carbonée, inhibe I’insertion de chlorure et la dissolution du métal grace a la formation d’une
couche dense hydrophobe a la surface. L’adsorption et la formation d’une monocouche d’acide

3,4,63,64

stéarique (n=17) sur I’aluminium a notamment été mise en évidence , ainsi que les

propriétés inhibitrices de cette couche’”®,

Les acides carboxyliques linéaires sont donc des molécules de choix pour le
remplacement des chromates. Cependant, les mécanismes d’adsorption et I’autoassemblage des
molécules doivent encore étre élucidés plus en détail. Dans ce travail, nous allons explorer
l'adsorption d’acides carboxyliques linéaires CyH20.41COOH de longueurs de chaines
différentes, avec n croissant, sur un film d’oxyde d’aluminium ultra-mince supporté par
I’aluminium métallique. La formation d'une couche auto-assemblée et la réactivité vis-a-vis de
la réaction de réduction de I’oxygene seront étudiées. Une analyse électronique du systéme sera

effectuée afin de distinguer les différents facteurs conduisant a une inhibition de la corrosion.

2. Adsorption des acides carboxyliques linéaires sur une surface y-Al2O3/Al

Un travail antérieur'?!

a montré que bien qu'une couche d'oxyde de surface ait un
caractere protecteur contre la réduction cathodique de O, un film ultramince (~5A qui
représente un modele possible pour les premiers stades de passivation ou des conditions dans
lesquelles le film passif est devenu trop mince) n’inhibe pas la réduction de O>. Nous allons
maintenant évaluer si 1’adsorption des acides carboxyliques linéaires peut modifier les
propriétés de la surface et inhiber la réduction de I’oxygene. Tous les calculs ont été effectués
avec I’approximation du gradient conjugué” (GGA), la fonctionnelle PBE+D'®, une énergie

de coupure de 500eV, la méthode de Methfessel-Paxton, un smearing de 6=0,1eV et un nombre

de points K 3*3*].
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Figure IV-1 : Figure représentant les sites d’adsorption de ’acide gallique sur le film -
ALOs/Al issu de la référence?’®. a) Réseau pseudo-hexagonal formé par I’acide gallique sur le
film. b) et c) SAM d’acide gallique sur le film selon b) x et ¢) y. d) Vue du dessus du SAM
adsorbé.
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Figure IV-2 : Adsorption des acides carboxyliques linéaires C,H2n,+1COOH sur la surface de
v-AlO3/Al pour n=7. a) Vue du SAM selon x. b) Vue du SAM selon y.
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L’adsorption sur les surfaces a été réalisée sur les mémes sites d’adsorption que ceux
identifiés pour une couche d’acide gallique sur la surface?’® (voir Figure IV-1 et Figure IV-2).
Les sites d’adsorption forment un réseau pseudo-hexagonal qui minimise les interactions
molécule/molécule et les distances entre les carboxylates sont comprises entre 4,2 et 5,3A. La
densité de molécules a la surface est donc de 3,6 molécules/nm? en bon accord avec les valeurs

expérimentales pour une monocouche compléete, reportées dans le Tableau IV-1.

Les acides carboxyliques substituent un groupement hydroxyle de surface avec
formation d’une molécule d’eau. Les groupements OH substitués sont mono ou di-coordonnés
aux Al de surface, et il en est de méme pour le carboxylate substituant chaque OH. La réaction
considérée est décrite par 1’équation ( IV-1 ) ou R-COOH représente la molécule d’acide
carboxylique (avec R la chaine carbonée), Surf-OH la surface hydroxylée y-Al2O3/Al isolée et
R-COO-Surf la molécule adsorbée sur la surface. Afin de considérer I’adsorption, chaque
molécule R-COOH réagit donc avec un groupement OH de surface et une molécule d’eau est
désorbée. L’énergie d’adsorption par molécule est calculée avec 1’équation ( IV-2 ). Dans cette
équation, E;,; représente I’énergie électronique totale du systéme molécule/y-Al>O3/Al calculé
par DFT, E(surf) représente 1’énergie électronique de la surface y-Al,Os/Al isolée et,
E(R — COOH) 45 et E(H20) 44, sont les énergies électroniques totales en phase gaz calculée
par DFT de I’acide carboxylique et de 1’eau, enfin n représente le nombre de molécules

adsorbées sur la surface dans la cellule unité (n=4 molécules/cellule).

R-COOH + Surf-OH = R-COO-Surf + H,O (IV-1)

E.., —nE(R— COOH +nE(H20 — E(sur
Eads — tot ( )gaZn ( )gaz ( f) ( V-2 )
Eprr = Etor — Evaw (IV-3)

La Figure IV-3 reporte ’énergie d’adsorption en fonction du nombre d’atomes de
carbone dans la molécule (i.e. valeur de n dans C,H2,+1COOH) pour des monocouches d’acide
carboxylique sur la surface. Les valeurs reportées pour n=0 correspondent donc a 1’adsorption
d’une monocouche d’acide formique (HCOOH ou acide méthanoique) sur la surface. Les
valeurs négatives de 1’énergie d’adsorption rendent compte du fait que la réaction ( IV-1 )
envisagée est un processus exothermique. De plus, on observe que 1’énergie d’adsorption

augmente en valeur absolue avec la taille de la molécule
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Figure IV-3 : Energie d’adsorption (en eV par molécule) des carboxylates ChH2n+1-COOH sur
le film passif en fonction du nombre de carbone dans la molécule. Les contributions DFT et
de dispersion sont reportées.

La comparaison de 1’énergie DFT et Van der Waals (VdW) permet de mieux
comprendre I’interaction molécule-surface. En effet, 1’énergie de Kohn Sham (i.e. DFT) reflete
la formation de liaisons chimiques avec la surface (AI-OOC) tandis que 1’énergie de VAW est
principalement due aux interactions latérales entre molécules. L’énergie DFT est obtenue par

I’équation ( IV-3).

L’énergie d’adsorption totale se situe autour de -1,4eV pour I’acide formique et I’acide
acétique, puis autour de -1eV pour les chaines n = 2 et 3, et I’énergie d’adsorption augmente
ensuite linéairement pour atteindre -1,77eV pour n = 11. La contribution de VAW est a -0,4 eV
pour I’acide formique, et la dépendance est linéaire avec le nombre de carbone dans la chaine
alkyle. Enfin, I’énergie DFT est de 1’ordre de -1eV pour les acides de plus petite taille et a une
contribution a peu pres constante, de -0,5eV, pour ceux a plus grande chaine (n>2). Cette chute
de I’énergie d’interaction DFT peut étre expliquée par un compromis entre la formation de la

liaison iono-covalente avec la surface et les interactions latérales entre molécules.

La premiere constatation issue de cette analyse est que 1’adsorption est principalement
due a la liaison chimique avec la surface pour les molécules acide formique et acétique (i.e.
Eprr > Eyaw), alors que la contribution VAW est prédominante pour les autres molécules. A
taille de chaine croissante, la linéarité de I’énergie d’adsorption avec le nombre de carbones

dans la chaine est clairement issue de 1’énergie de van der Waals.
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Pour approfondir cette analyse, 1’énergie de 1’autoassemblage de la monocouche
d’acides carboxyliques (considérée dans la géométrie adsorbée, apres reprotonation de la partie
COO- adsorbée) sur la surface a été examinée. L’énergie de 1’autoassemblage est obtenue par
la différence d’énergie entre la molécule dans la géométrie adsorbée et I’énergie optimisée de

la molécule isolée, voir I’équation ( IV-4 ). La cellule unité contient 4 molécules.

E _ Emonocouche — 4 Emolécule isolée ( Iv-4 )
autoassemblage — 4

La Figure IV-4 montre 1’énergic VAW de formation de la couche organique (i.e.
d’autoassemblage) par molécule en fonction du nombre de carbones dans la chaine alkyle. La
contribution de I’énergie DFT a ’autoassemblage des molécules est faible, comprise entre -
0,05eV et -0,15eV, et n’est pas reportée. L énergie de VAW est a I’origine de la formation des
couches organiques et c¢’est une fonction linéaire du nombre de carbones dans la chaine alkyle,
on a donc autoassemblage des molécules entre elles. L’ordonnée a ’origine (-0,05eV) de la
courbe indique 1’énergie de VAW pour les fonctions COOH en interaction et la pente (-0,062eV)

indique 1’énergie de cohésion par unité CH».

La comparaison des énergies de VAW de formation du film organique et d’adsorption
par molécule sur la surface est reportée Figure IV-5. Les deux droites sont quasiment paralleles.
Les pentes des droites different de 0,01eV/molécule, cette valeur peut donc €tre considérée
comme la précision de notre calcul. On observe que 1’énergie VAW d’adsorption par molécule
est directement liée a 1’énergie de cohésion dans le film, et qu’elle est la somme de I’énergie de
cohésion VAW dans le film et d’une contribution constante, égale a -0,4eV, qui est due a
I’interaction de VAW de la fonction carboxylate avec la surface. Cette valeur, assez importante,
s’explique par le fait que le carboxylate est ancré a la surface, il y a donc interaction VAW des

molécules (fonction COQO) avec des O, des OH et des Al voisins a la surface.

L’énergie d’interaction du film auto-assemblé avec la surface peut étre obtenue grace a
I’équation (IV-5) ot E(4(R — COOH)) 44, correspond a I’énergie du film auto-assemblé des
molécules isolées en phase gaz (la cellule unité contient 4 molécules). Dans ce cas, seule
I’interaction du film avec la surface est prise en compte (I’autoassemblage des molécules entre

elles n’est pas pris en considération).
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Figure IV-4 : Energie VAW de formation des couches organiques en fonction du nombre n de

carbones dans la chaine alkyle.
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Figure IV-5 : Comparaison des énergies VAW de formation des couches (croix) et
d’adsorption (triangles) en fonction du nombre de carbone dans la chaine alkyle.
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avec la surface.
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L’¢énergie VAW d’interaction du film organique auto-assemblé avec la surface est
reportée sur la Figure IV-6. On retrouve a ’origine la valeur de -0,4eV d’interaction VAW des
COO avec la surface. L’augmentation du nombre de carbones n’induit pas d’augmentation de
I’interaction VAW importante (0,1eV par molécule pour n = 11). Ceci suggere que I’énergie
VdW d’interaction du film avec la surface, au-dela des premiers carbones de la chaine alkyle,

n’est pas ou peu dépendante de la taille de la molécule.

Eior — E(4(R — COOH)) yq, + 4E(H20) 3, — E (surf) (IV-5)

Einteraction 4

L’analyse énergétique réalisée est synthétisée sur la Figure IV-7. Cette figure met en
¢vidence les différentes contributions a 1’énergie d’adsorption : la liaison chimique avec la
surface (I’énergie d’adsorption DFT), I’interaction due aux forces de dispersion des molécules
avec la surface (I’énergie VAW du film sur la surface) et I’interaction des molécules entre elles
(I’énergie VAW des molécules auto-assemblées isolées). On observe qu’a partir de n=2 pour les
molécules C,H2n41-COOH, I’énergie de VAW est prépondérante dans 1’énergie d’adsorption.
De plus, de n=3 et jusqu’a n=11, les énergies d’interaction surface-molécule et molécule-
molécule sont du méme ordre de grandeur. Les énergies d’interaction molécule-molécule
augmentent linéairement avec n croissant, et a n=11, I’énergie VAW d’autoassemblage des
molécules entre elles est prépondérante. De plus, 1’étude de la stabilité de la monocouche a une
température de 300K n’a pas révélé de désorption ou d’inclinaison des molécules. Nous avons
donc mis en évidence I’autoassemblage des monocouches d’acides carboxyliques sur la

surface y-Al203/Al

Cette analyse nous a permis d’identifier les principaux €léments de I’adsorption des
acides carboxyliques linéaires CnH2n+1-COOH sur la surface d’aluminium. A savoir, pour des
molécules a partir de n=2 : une composante de liaison de la molécule avec la surface, constante,
de -0,9eV qui se décompose en -0,5¢V (DFT) et -0,4eV (VdW), et une composante due a
I’autoassemblage des molécules dans le film organique, qui augmente linéairement avec le
nombre n de carbones dans le film. Cette composante énergétique d’autoassemblage des
molécules varie selon I’équation ( IV-6 ). L’énergie d’adsorption totale des acides

carboxyliques sur la surface y-Al2O3/Al peut, elle, étre prédite par I’équation ( IV-7).

Eautoassemblage = —0,006 xn — 0,005 (IV-6)
Etotale = —0,9— 0,06 xn (IV-7)
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Figure IV-7 : Comparaison de I’énergie d’adsorption totale, la contribution DFT a
’adsorption, la contribution VAW de I’énergie d’interaction du film auto-assemblé avec la
surface et de la contribution VAW de I’énergie du film auto-assemblé isolé, en fonction du

nombre de carbones dans la chaine alkyle.

3. Caractérisation des propriétés des monocouches autoassemblées sur une
surface y-Al2O03/Al

Dans cette partie, nous allons étudier I’influence de 1’adsorption d’une monocouche
auto-assemblée d’acides carboxyliques linéaires sur les propriétés électroniques du film y-
AlLOs3/Al. Le travail de sortie des électrons, le potentiel aux bornes de ’oxyde et le gap
¢lectronique ont été analysés pour différents modeles de la méme fagon qu’au chapitre

précédent. Dans un premier temps, I’analyse des charges au sein du film d’oxyde a été réalisée.
3.1 Analyse des charges de I’oxyde

Afin de déterminer si I’adsorption d’une monocouche sur la surface modifie les charges
au sein du film d’oxyde, une analyse des charges de Bader a été réalisée sur différents modeles.
Les résultats sont présentés dans le Tableau IV-2. On observe que les charges moyennes au sein
de I’oxyde ne sont pas modifiées lorsqu’une monocouche d’acide carboxylique est adsorbée a
la surface et ceci quelle que soit la taille de la chaine carbonée. Seules les charges de I’interface
métal/oxyde sont impactées. On constate notamment que les aluminiums d’interface Al,O3/Al
s’oxydent en présence des molécules et un transfert de charge a la monocouche, relativement
important (~0,85e/molécule), a lieu. Le transfert de charge a la molécule provient donc

directement de I’interface métal/oxyde a travers le film.
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Tableau IV-2 : Charge moyenne en e/at par plan atomique pour différents modeles. La charge
par molécule correspond a la charge transférée a une molécule de surface.

Mode¢le d’étude

Plan atomique Monocouche
Surface nue Monocouche n=3 | Monocouche n=7 1
Al métal -0,12 -0,12 -0,13 -0,18
Al interface 1,60 1,68 1,68 1,74
Couche O -1,70 -1,68 -1,69 -1,69
Couche Al 2,47 2,47 2,48 2,47
OH de surface -0,41 -0,39 -0,40 -0,41
thz(fjurl):r - -0,84 -0,89 -0,84

3.2 Propriétés électroniques

La Figure IV-8 montre les densités d’états projetées du film d’oxyde ultramince et de la
fonction acide carboxylique aprés adsorption sur le film d’un SAM avec n=7, et pour
comparaison les densités d’états du film ultramince sans adsorption. Pour les autres molécules,

les densités d’états sont similaires et ne sont pas présentées ici.

On observe que la DOS du film ultramince est modifiée en présence d’'un SAM. En
effet, en ’absence de SAM, on remarque que le film d’oxyde posséde un caractere métallique
car des états sont présents au niveau de Fermi et aucun gap n’est visible. En présence d’un
SAM, I’oxyde posséde un caractére de semi-conducteur car un gap apparait. La bande de
valence est situé a ~2,5eV en dessous du niveau de Fermi et la bande de conduction a ~1,3 au-
dessus. Un gap électronique (i.e. bande interdite) de ~3,8eV est observé. On remarque
également que la HOMO du groupement carboxyle sur la surface est situé a ~2,5eV en dessous
du niveau de Fermi. Un recouvrement des densités d’états a donc lieu entre les Al2p de la
surface et les O2p des groupements carboxyles, ce qui indique que des liaisons covalentes sont

présentes a la surface.

L’apparition du gap ¢électronique s’accompagne d’une modification du travail de sortie
des ¢lectrons de la surface. En présence d’un SAM, on observe que le travail de sortie est
légerement modifié et cette modification est dépendante du nombre de carbones dans la chaine
alkyle. Ainsi pour un SAM ou n=3, Ag vaut -0,05e¢V tandis que pour n=7 et n=11 A¢ vaut

respectivement +0,10eV et +0,15eV.
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Figure IV-8 : Comparaison des densités d’états électroniques de la partie interne de I’oxyde
pour la surface nue (bleu), de la partie interne de 1’oxyde en présence du SAM pour n=7
(orange) et des fonctions COO- adsorbée en surface pour le SAM n=7 (vert).

Enfin, le potentiel aux bornes du film a été calculé. Pour la surface nue, le potentiel vaut
0,45V. 1l favorise la diffusion des cations vers la surface et des anions vers l’interface
métal/oxyde. En présence d’un SAM, le potentiel est dépendant de la longueur de la chaine
alkyle via le travail de sortie des électrons. Pour n=3, AV vaut 0,33V, proche en valeur du
potentiel calculé pour le film nu et pour n=7 et n=11, il vaut respectivement 0,69V et 0,94V.
Dans tous les cas, le potentiel reste positif, on n’observe donc pas de modification du sens du
champ électrique a travers le film d’oxyde, attractif pour la diffusion des charges positives vers
la surface et des charges négatives vers I’interface métal/oxyde. Cependant, on remarque que

plus la chaine alkyle est longue, plus le potentiel est élevé.

Tous les résultats sont reportés dans le Tableau IV-3. Ces résultats suggerent que,
malgré 1’apparition d’un gap électronique, 1’adsorption d’un SAM a petite chaine carbonée ne
modifie pas le travail de sortie électronique, tandis qu’en présence d’un SAM a plus longue
chaine, le travail de sortie des électrons et le potentiel aux bornes du film augmentent. 11
est donc plus difficile d’arracher un électron de la surface mais la migration des ions a travers
le film est favorisée. Ces résultats suggerent que la charge négative accrue a I’extréme surface
(anion adsorbé et augmentation du travail de sortie) aura pour effet que 1’adsorption des Cl est
défavorisée, cependant, si adsorption il y a, les CI seront alors attirés vers 1’interface
métal/oxyde ou les Al sont plus oxydés en présence de la couche organique. Les SAM auraient
donc un pouvoir inhibiteur cathodique et non anodique. De plus, il est intéressant de noter que
la relation de linéarité trouvée entre le travail de sortie et le potentiel aux bornes du film au

chapitre précédent, est également conservée dans cette étude (voir Figure IV-9).
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Tableau IV-3 : Propriétés électroniques de la surface nue et des surface fonctionnalisées avec
des molécules modeles de tailles différentes. La charge transférée a O, est également reportée.

Potentiel aux Gap Charge
Travail de
Modele _ bornes du film €lectronique | transférée a O
sortie (eV)
V) (eV) (e)
Surface nue 3,08 0,45 - Formation HOO

Monocouche n=3 3,02 0,33 3,63 -0,29
Monocouche n=7 3,21 0,69 3,87 -0,19
Monocouche n=11 3,26 0,94 3,84 -0,18
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Figure IV-9 : Relation de linéarité entre le travail de sortie des électrons et le potentiel aux
bornes du film dans I’oxyde.

3.3 Réactivité vis-a-vis de la réduction de O:

La réactivité vis-a-vis de la réduction de 1’oxygéne a été étudiée (voir Tableau IV-3).
Sur le film d’oxyde non fonctionnalisé, la longueur des liaisons O-O augmente spontanément
lorsque la molécule d’oxygene se trouve proche de la surface et un transfert de charge des
couches métalliques sous I’oxyde vers la molécule a lieu. La molécule d’oxygéne ainsi chargée
attire spontanément un proton de la surface pour former I’intermédiaire réactionnel HOO. Le
film d’oxyde n’est pas protecteur vis-a-vis de la réduction de I’oxygéne'?!. En revanche, sur le
film fonctionnalisé, la réduction de I’oxygene est inhibée et aucune espéce (HOO) n’est formée.

Seul un faible transfert de charge est observé.
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On remarque néanmoins que le transfert de charge a la molécule d’oxygeéne dépend de
la longueur de la chaine alkyle. Ainsi, pour la monocouche n=3, un transfert de charge d’environ
-0,3e est observé tandis que pour les monocouches n=7 et n=11, le transfert de charge a la
molécule n’est que de -0,2e. Cependant ce transfert de charge reste faible. Les monocouches
auto-assemblées d’acides carboxyliques ont donc un caractére protecteur contre la réaction

cathodique de la corrosion.

I1 est intéressant de noter que toutes les grandeurs électroniques observées dans cette
¢tude sont reliées linéairement. Ainsi, un plus grand travail de sortie entraine 1’augmentation
du potentiel aux bornes du film d’oxyde et du gap électronique, et la diminution du transfert de
charge a la molécule d’oxygene. La différence d’efficacité inhibitrice observée entre un SAM
an=3 et un SAM a n=7 ou 11, a déja été reportée dans la littérature. L étude de Hefter et al.”’
a notamment démontré que pour des chaines alkyles ou n<7, le pouvoir inhibiteur de la

monocouche est faible (voir nul) tandis que pour des chaines ou n>7, I’efficacité inhibitrice de

la monocouche augmente jusqu’a n=11.

Dans notre étude, les grandeurs mesurées (i.e. travail de sortie et potentiel) pour la
monocouche n=3 ne devraient pas permettre une inhibition de la corrosion en comparaison a la
surface nue. Cependant, le transfert de charge a la monocouche permet 1’apparition d’un gap et
le transfert de charge a la molécule Oz est ainsi inhibé. La diminution du transfert de charge a
la molécule d’oxygene peut s’expliquer par la création d’une barriére entre la surface et la
molécule. En effet, I’adsorption de la monocouche sur la surface éloigne la molécule d’oxygene
de la surface de I’oxyde. Dans une étude antérieure réalisée au laboratoire’?, il a été démontré
que plus la molécule d’oxygene est distante de la surface non fonctionnalisée moins la charge
transférée a la molécule est grande. La quantité de charge transférée a I’oxygene, de 0.29 e, a
lieu 2 une distance de 4A de la surface non fonctionnalisée. Cette distance correspond bien 2
celle de I’épaisseur de la couche de molécules de taille n=3 (~4,4A). En d’autres termes, la
couche organique, dans le cas n=3 est équivalente a une couche de vide. La monocouche crée

donc une barriere physique et non électronique.

Ainsi, le faible pouvoir inhibiteur des monocouches pour n<7 pourrait s’expliquer par
le fait que les monocouches d’acides carboxyliques créent seulement une barriére physique
tandis que pour les acides carboxyliques a n>7 la barriere est physique et électronique, et

I’efficacité inhibitrice de la monocouche augmente.
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Nous avons donc mis en évidence que les acides carboxyliques linéaires peuvent
inhiber la réduction du dioxygéne sur une surface d’oxyde d’aluminium supporté par de
I’aluminium pur, grice a un transfert de charge efficace a la monocouche qui modifie les
propriétés électroniques du film d’oxyde. Le SAM d’acides carboxyliques CnH2n+1-COOH
pour n>7 possede donc un caractere protecteur vis-a-vis de la réaction cathodique de la

corrosion.

4. Retour sur les défauts dans I’oxyde.

Nous avons vu que le SAM d’acides carboxyliques CyH2n+1-COOH pour n>7 possede
un caractere protecteur vis-a-vis de la corrosion sur une surface d’aluminium pur recouverte
d’un film d’oxyde ultramince. Dans cette partie, nous allons évaluer si I’adsorption d’un SAM
sur un film d’oxyde plus épais, mais avec des lacunes d’oxygenes permet de modifier les
propriétés du film d’oxyde. Nous nous sommes placés dans le cas de la lacune d’interface
(lacune la plus néfaste cf. chapitre III) et avons considéré 1’adsorption du SAM avec n=7
carbones dans la chaine alkyle sur le film y-Al,O3/Al. L’adsorption de la monocouche d’acides
carboxyliques est considérée identique au film ultramince. Dans ce cas, la lacune est située

proche de I’interface métal/oxyde et le film d’oxyde est plus épais (~10A).

Les résultats montrent que les grandeurs électroniques varient avec la fonctionnalisation
de la surface. En effet, le travail de sortie des électrons et le gap électronique augmentent, par
rapport a la surface non fonctionnalisée, de +0,4eV et +1,8eV respectivement. L’ augmentation
de ces grandeurs résulte en un transfert de charge plus faible a la molécule d’oxygene (~ -0,15¢)
qui diminue de moitié par rapport a la surface non fonctionnalisée. La surface fonctionnalisée
tend ainsi a recouvrir les propriétés du film d’oxyde sans défaut. Ce résultat suggere que la
monocouche autoassemblée d’acide carboxylique pourrait avoir un effet protecteur du

film d’oxyde présentant des lacunes d’oxygenes d’interface.

Il aurait été intéressant d’étudier I’impact de 1’adsorption d’une monocouche sur une
surface y-AlbO3/Al>Cu afin de déterminer si un SAM d’acide carboxylique pouvait ¢galement
inhiber la réduction de I’oxygene en présence de cuivre. Cependant, 1’optimisation du modele
SAM/y-Al2O3/Al2Cu ne converge pas a cause du trop grand nombre d’atomes dans la cellule.
La cellule unité contient pres de 1000 atomes ce qui est trop important pour la méthode utilisée.
Nous sommes ici a la limite de ce que la méthode DFT peut produire et le passage a une autre

méthode (ex : semi empirique, champ de force, liaison forte, potentiel de paire...) permettrait
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certes d’augmenter le nombre d’atomes pris en considération mais diminuerait
considérablement la précision des calculs. Dans cette thése, cette éventualité n’a pas été

envisagée.

5. Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons étudié¢ 1’adsorption et la tenue a la corrosion d’acides
carboxyliques linéaires C,H2n+1COOH sur la surface d’aluminium recouverte d’un film ultra-
mince de y-Al>2O3 qui est réactive vis-a-vis de la réduction de la molécule d’oxygene. Les acides
carboxyliques s’adsorbent via la liaison COO- et forment une liaison covalente avec la surface
(échange de ligand et transfert de charge). La monocouche d’acides carboxyliques s’adsorbe
perpendiculairement a la surface et une étude de montée en température a 300K n’a pas révélé

d’inclinaison ou de désorption des molécules.

L’analyse énergétique de 1’adsorption des monocouches a montré que les principaux
¢léments de 1’adsorption des acides carboxyliques linéaires CnH2n+1-COOH sur la surface
d’aluminium sont : une composante de liaison de la molécule avec la surface constante de -
0,9eV qui se décompose en -0,5¢V (DFT) et -0,4eV (VAW), et une composante due a
I’autoassemblage des molécules dans le film organique, qui augmente linéairement avec le
nombre n de carbones dans la chalne. Pour des SAM dont n est supérieur a 7, I’énergie
correspondant a I’autoassemblage des molécules entre elles est prépondérante. Nous avons donc
mis en évidence I’autoassemblage des monocouches d’acides carboxyliques sur la surface y-

AL Os/AlL

L’analyse ¢électronique a révélé que les niveaux électroniques de 1’oxyde sont stabilisés
par la formation de liaisons covalentes avec les molécules et un gap électronique apparait. En
conséquence, le travail de sortie et le potentiel aux bornes du film augmente faiblement par

rapport a la surface non fonctionnalisée.

Pour des chaines alkyles de taille n = 7 et plus grandes, les propriétés électroniques sont
modifiées, entrainant la diminution du transfert de charge a la molécule O:. La réduction du
dioxygene est ainsi inhibée. L’adsorption d’une monocouche auto-assemblée sur la surface joue
donc le role de barriere physique et électronique. Les acides carboxyliques linéaires

possedent donc un caractere protecteur vis-a-vis de la réaction cathodique de la corrosion.
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Pour des petites tailles de chaine, n=3, il semble que la protection soit de type barriere physique,

P’effet sur le travail de sortie étant trés faible.

Enfin, I’étude de I’adsorption d’un SAM sur un film d’oxyde plus épais (~9A) avec
défauts (possédant une lacune d’oxygéne) a montré que la fonctionnalisation entraine
I’augmentation du travail de sortie des ¢lectrons et en conséquence la diminution du transfert
de charge a la molécule O2. La monocouche auto-assemblée d’acides carboxyliques possede
également un caractere protecteur vis-a-vis de la réaction cathodique de la corrosion, méme en

présence de défauts.
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Points clés du chapitre

v
v

v

Un film d’oxyde ultra-mince n’est pas protecteur vis-a-vis de la réduction de O».
Les acides carboxyliques forment une liaison covalente avec la surface via le
groupement COO" et s’adsorbent perpendiculairement a la surface y-Al,O3/Al.
L’autoassemblage des monocouches d’acides carboxyliques sur la surface y-
AlO3/Al a été mis en évidence. L’énergie d’adsorption des molécules C,Han+1-
COOH sur la surface d’aluminium se décompose en une composante de liaison
de la molécule avec la surface constante de -0,9e¢V et une composante due a
I’autoassemblage des molécules dans le film organique, qui augmente
linéairement avec le nombre n de carbones dans la chaine.

L’adsorption d’une monocouche stabilise les niveaux ¢électroniques de 1’oxyde.
Le travail de sortie augmente faiblement (~0,1eV) par rapport a la surface non
fonctionnalisée. La monocouche joue le rdle de barriere électronique et
physique, et la réduction de I’oxygene est inhibée.

La fonctionnalisation d’un film d’oxyde possédant des lacunes d’oxygene inhibe
également la réduction de I’oxygene grace a I’augmentation du travail de sortie

des électrons de la surface.
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Chapitre V : Caractérisation de
I’adsorption d’acides carboxyliques

sur les surfaces d’aluminium et

d’alliage Al/Cu par XPS et ToF-SIMS

Dans le chapitre précédent, nous avons montré au niveau théorique qu’une monocouche
auto-assemblée d’acides carboxyliques linéaires peut se former sur une surface d’aluminium
recouverte d’une couche passive. De plus, les calculs théoriques suggerent que celle-ci inhibe
la réaction de réduction cathodique du dioxygéne d’autant plus que le nombre de carbones
augmente dans la chaine, méme dans le cas d’une couche d’oxyde trop fine pour étre protectrice
contre la corrosion. L’objet de ce chapitre est de vérifier expérimentalement les résultats
obtenus au moyen des calculs théoriques. Nous allons caractériser par spectroscopie de
photoélectrons X et spectrométrie de masse d'ions secondaires a temps de vol un film d’acides
carboxyliques formé a la surface d’aluminium pur et d’un alliage modele aluminium/cuivre.
Trois molécules potentiellement inhibitrices ont été choisies : 1’acide caprylique, ’acide
laurique et 1’acide stéarique. Ce sont des acides carboxyliques linéaires contenant 7, 11 ou 17
atomes de carbones dans la chaine d’alcane linéaire. Nous pourrons ainsi comparer I’adsorption
de chaque molécule et comparer les résultats expérimentaux et théoriques. Ce chapitre se
découpera en trois grandes parties : la préparation des échantillons, I’étude de I’adsorption des
acides carboxyliques sur I’aluminium pur et enfin sur 1’alliage aluminium/cuivre. Au préalable,

les surfaces sont analysées sans inhibiteur afin de caractériser I’état initial de la surface.
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1. Préparation des échantillons

Dans cette étude, deux types d’échantillons ont été utilisés : de I’aluminium haute pureté
(99,999%) et un alliage modele d’aluminium/cuivre contenant 4,87% en masse de cuivre (soit
2,2% at), tous deux commercialisés par Googfellow et laminés. Apres découpe, les échantillons
ont une forme de disque d’environ 1cm? et de 3mm d’épaisseur. Pour toutes les expériences
réalisées, que ce soit les analyses de surface ou 1’électrochimie, les échantillons sont polis «
miroir ». Les premicres étapes de polissage se font sur papier abrasif SiC de granulométrie
1200, 2400 et 4000 (standard FEPA) a I'eau sur plan incliné sans rotation mécanique. Les étapes
suivantes sont effectuées manuellement avec des suspensions d'alumines de granulométrie 3, 1
et 0,3 wm sur une polisseuse mécanique. Les échantillons sont rincés a I'eau entre chaque étape
de polissage. Une fois le polissage terminé, les échantillons sont nettoyés aux ultrasons dans un
bain d’¢éthanol, afin d’enlever les résidus du polissage, pendant un temps court (deux minutes)

pour ne pas induire une croissance supplémentaire de I’oxyde.

Les échantillons sont ensuite analysés tel quels ou plongés dans une solution d’éthanol
contenant ou non 5.10°mol/L de molécules organiques. Les molécules choisies sont des acides
carboxyliques linéaires contenant 7, 11 ou 17 atomes de carbones dans la chaine d’alcane, voir
Figure V-1. L éthanol est utilis¢é comme solvant car ces molécules sont solubles dans celui-ci.
Dans I’eau, seul I’acide octanoique est soluble jusqu’a 0,68g/L. Les acides carboxyliques sont
sous forme carboxylates dans I’éthanol (pKa~10,5 pour un pH a I’équilibre dans 1’éthanol de
9,5).3% Au cours de cette étude, les molécules seront nommées C8, C12 et C18 pour 1’acide
caprylique (ou octanoique), I’acide laurique (ou dodécanoique), et 1’acide stéarique (ou
octadécanoique), respectivement. Ces différentes longueurs de chaines ont été choisies car elles
correspondent respectivement a des acides gras a chaines petites, moyennes ou longues selon
la nomenclature IUPAC des lipides®”’. Ces molécules sont des acides gras saturés naturels.
L’acide caprylique (C8) est présent naturellement dans la noix de coco, le lait maternel ou
I’huile de palme. L’acide laurique (C12) est quant a lui le principal acide gras de l'huile de
coprah et présent dans 1’huile de coco et I’huile de palmiste tandis que 1’acide stéarique (C18)
est abondant dans les graisses animales. Ils sont utilisés industriellement pour faire des huiles,
des bougies, des parfums ou des savons. L’acide caprylique est également connu pour ses
propriétés antifongiques et souvent recommandé dans le traitement de la candidose. Ces
molécules biosourcées, non toxiques, peu couteuses et facilement biodégradables sont donc des

candidats idéals pour étre des inhibiteurs verts.
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L’acide caprylique pur (>99%) a été acheté chez VWR, 1’acide laurique pur (>98%)
chez Merck et I’acide stéarique pur (>99%) chez Alfa Aesar. Apres immersion des échantillons

1h dans les solutions d’inhibiteurs, ceux-ci sont séchés a 1’air comprimé puis analysés.

La démarche initiale a été de marquer la molécule d’acide caprylique a 1’aide du fluor,
supposé inerte®, afin de pouvoir la différencier des autres espéces carbonées présente en
surface. Cependant, il s’est avéré que le fluor réagissait avec la surface et cette étude a été
arrétée. Nous avons donc étudié des molécules possédant des longueurs de chaine carboné
différentes afin de pouvoir identifier les molécules inhibitrices, grace au ratio de I’intensité de

carbones, des autres especes carbonées a la surface.

Figure V-1 : Molécules potentiellement inhibitrices de corrosion a) acide octanoique (ou
caprylique) C8 b) acide dodécanoique (ou laurique) C12 c) acide octadécanoique (ou
stéarique) C18. Les atomes en rouge représentent 1’oxygene, en bleu le carbone et en blanc
I’hydrogene.

2. Caractérisation de I’adsorption sur I’aluminium pur

Cette section s’attache a décrire 1’adsorption des molécules sur la surface d’aluminium
pur. Les échantillons ont été polis comme expliqué précédemment puis analysés par ToF-SIMS.
La surface d’aluminium ultrapur apres polissage et immersion dans le solvant a été caractérisée
afin de connaitre I’état initial de la surface. Les surfaces exposées aux différentes molécules

potentiellement inhibitrices ont également été caractérisées.
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2.1 Caractérisation chimique des surfaces d’aluminium par ToF-SIMS

L’adsorption des molécules sur la surface d’aluminium pur a été caractérisée par ToF-

SIMS. Les spectres de masse obtenus par ToF-SIMS sont couramment utilisés pour caractériser

308-312 313,314

la présence d’inhibiteurs de corrosion ou de biomolécules sur différents matériaux
car cette technique est capable de détecter des molécules a I’état de trace. En effet, ce mode
d’analyse permet un détachement efficace de fragments de masse proche de la molécule
organique considérée (variation de +1 proton), en limitant les dommages superficiels de la
surface. Son utilisation est d’ailleurs répandue pour des applications dans le domaine de la bio-
analyse®. Les profils en profondeur sont quant a eux largement utilisés pour ’analyse de
couche mince ou de dépdt sur des surfaces métalliques notamment dans 1’étude de la protection
contre la corrosion par des couches inorganiques.*-3!532! Quatre échantillons ont été analysés :
un échantillon immergé dans I’éthanol faisant office de référence et 3 échantillons immergés

dans les solutions contenant les trois molécules organiques durant une heure.

La difficulté d’obtenir une information a la fois sur la couche organique (inhibiteur) et
sur la couche inorganique (oxyde et métal), nous a poussé a utiliser des conditions
expérimentales adaptées en termes de courant et d’énergie pour 1’érosion, avec des parametres
différents de ceux classiquement employés dans 1’étude des couches passives de
I’aluminium, 13316317319 1 eg paramétres d’analyse sont reportés dans le Tableau V-1 pour les
spectres de masse et dans le Tableau V-2 pour les profils. Toutes les analyses ont été réalisées
en polarité négative (détection des ions négatifs) car ce mode offre une meilleure sensibilité aux

oxydes et aux hydroxydes.

Tableau V-1 : Parametres ToF-SIMS utilisé€s pour réaliser les spectres de masses.

Canon d’analyse Bi*
Energie 25 KeV
Courant 1,2 pA
Surface 500x500um?

Tableau V-2 : Parametres ToF-SIMS utilisés pour réaliser les profils.

Canon d’analyse Bi* | Canon d’érosion Cs*
Energie 25 KeV 500eV
Courant 1,2 pA 20 nA
Surface 100x100um? 500x500um?
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Figure V-2 : Spectre de masse pour 0 < % < 300 enregistré en négatif d’un échantillon
d’aluminium pur immergé 1h dans 1’éthanol.

2.1.1 Spectres de masses des surfaces d’aluminium pur

Le spectre de masse d’un échantillon immergé une heure dans 1’éthanol est présenté sur
la Figure V-2. Les spectres de masse des échantillons immergés une heure dans une solution
d’éthanol contenant 5.10°mol/L de la molécule C8, C12 et C18 sont présentés sur la Figure
V-3. On observe de nombreux pics correspondant a des fragments organiques et des fragments
issus du bombardement de la surface. Les pics les plus intenses et leurs attributions sont reportés

dans le Tableau V-3.

Dans la gamme d’étude 0 <m/z <300, nous observons de nombreux pics correspondant
a des fragments organiques et inorganiques caractéristiques de la surface. Les fragments
organiques sont principalement issus de la fragmentation de la molécule d’inhibiteur ou de la
contamination de la surface. Notons que I’intensité du pic de F a m/z = 19 est élevé du fait que
la méthode est tres sensible a cet élément en polarité négative et doit correspondre a sa présence
a I’état de trace. Dans la région correspondant 8 m/z < 100, en plus des pics tres intenses de H,
O et OH, nous pouvons voir la présence de pics relativement élevés tels que C, CH et CHz ou
C,, C2H, CyH2, CoH3z, COOH, C2H20; et C3H302. A des masses supérieures a m/z = 100, nous
n’observons que tres peu de pics. Seuls les pics caractéristiques de la molécule sont intenses.
Ainsi pour I’échantillon immergé 1h dans C8, on peut remarquer un pic a m/z = 143
correspondant a la molécule C8 ayant perdu un proton soit au fragment CH3-(CH2)s-COO". 1l
en est de méme pour C12 (m/z = 199) et C18 (m/z = 283) correspondant dans les deux cas aux

molécules ayant perdu un proton.
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Il est intéressant de noter qu’aucun pic caractéristique de dimére ou trimeére n’est
observé sur les spectres de masses. Les molécules semblent donc présentes sur la surface
uniquement sous forme de monomere. Il est important de noter que dans cette gamme de masse
I’intensité des fragments issus des molécules organiques est inférieure ou du méme ordre de
grandeur que I’intensité de ces fragments sur la référence ayant ét¢ immergée dans une solution
d’éthanol sans inhibiteur sauf pour les fragments CH>™ et C3H30>™ qui voient leurs intensités
doubler sur les échantillons immergés dans une solution contenant I’inhibiteur. Ce critére, pour
les fragments dont I’intensité est deux fois plus importante sur les échantillons traités, est utilisé
afin de différencier les fragments issus de I’inhibiteur, des fragments issus de la contamination
de surface. Le fragment C3H30O» est donc caractéristique de la fragmentation de la molécule C8
tandis que CHb»" est caractéristique de la fragmentation de C12 et C18. Les ions caractéristiques
de la fragmentation de la molécule sont donc différents et semblent dépendre de la longueur de
la chaine. Cette différence peut s’expliquer par le fait qu’une chaine plus longue aurait une

probabilité plus grande de casser sous le flux d’ions.

Pour les autres fragments organiques, nous ne pouvons pas assurer que ceux-ci
proviennent de la fragmentation de la molécule et non de la contamination de la surface. Cette
contamination est toujours présente sur les surfaces des leur passage a ’air mais elle peut
également provenir de nos conditions expérimentales. En effet, les quatre échantillons ont été
introduits en méme temps dans le spectrometre, on peut supposer que la mise sous vide a induit
une contamination supplémentaire de la référence par désorption de fragment de molécules
issus des échantillons traités. On remarque €galement que pour I’ensemble de la gamme 0 <
m/z < 300, tous les fragments issus du bombardement du substrat (contenant Al) tel que AlO"
et AlOy, représentatif de I’oxyde d’aluminium, ont une intensité supérieure sur 1’échantillon de
référence comparé aux échantillons immergés dans les solutions contenant les molécules
inhibitrices. L extréme surface des échantillons immergés est donc constituée majoritairement

de molécules organiques et non d’espeéces caractéristiques du substrat métallique.

Le pic a m/z =85 correspondant au fragment C2H20O2Al est intéressant car il indique
qu’une liaison Al-O-C est présente sur la surface. Les molécules seraient donc adsorbées a la
surface de I’oxyde via cette liaison (adsorption en sphére interne). Cependant, 1’intensité de ce
fragment étant du méme ordre de grandeur sur les échantillons immergés dans une solution
d’éthanol contenant les molécules inhibitrices que sur I’échantillon de référence, cette

hypothese ne peut pas étre validée uniquement grace au spectre de masse.
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Figure V-3 : Spectre de masse pour 0 < % < 300 enregistré en négatif d’échantillons
d’aluminium pur immerggé 1h dans 5.10mol/L de la molécule a) C8, b) C12, ¢) C18.
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Tableau V-3 : Tableau récapitulatif des principaux pics des spectres de masse et de leurs
intensités en fonction de la solution d’immersion (1h). Les données sont normalisées par
rapport a I’intensité totale des ions secondaires et ramenées sur 100, afin de pouvoir comparer
les données des différents spectres. Les données en gras correspondent aux fragments dont
I’intensité est supérieure pour les échantillons immergés dans les solutions contenant les
molécules organiques par rapport a la référence éthanol.

Attribution Intensité de chaque pic pour Ies.échantillons immergés
Masse (u) des dans les solutlonf : :
fragments Ethanol Molécule C8 Molecule Molecule
C12 C18

1,01 H 29,3074 35,3901 42,2637 52,5234
12,00 C 1,2182 1,4781 2,0698 2,1023
13,01 CH 4,0400 6,3432 10,1183 10,9843
14,02 CHy 1,1528 1,6343 2,7484 3,0448
16,00 O 27,0107 20,3887 11,6861 5,3766
17,00 OH" 26,0461 24,2791 21,0932 14,8141
24,00 G- 0,8414 0,8695 1,1587 1,1234
25,01 CH 3,4277 4,1043 6,1295 6,9258
26,01 CoHy 0,1698 0,2012 0,2142 0,2392
26,98 Al 0,0569 0,0583 0,0385 0,0508
27,03 CoH3 0,1376 0,2320 0,1660 0,1680
42,98 AlO 1,1268 0,4830 0,1910 0,0773
45,00 CHOy 1,3333 0,4186 0,1837 0,1595
55,02 C3Hs3Or 0,0708 0,0641 0,0374 0,0356
58,01 C2H207 0,2601 0,4059 0,2022 0,2439
58,97 AlOy 0,9763 0,3300 0,1246 0,0337
71,02 C3H30z 0,2481 0,7426 0,4561 0,6034
78,96 C30AlI 1,2007 0,7495 0,1944 0,0753
79,00 H4O3AI 0,0487 0,0330 0,0135 0,0143
84,99 C2H202Al 0,0157 0,0218 0,0136 0,0152
85,03 C4HsOy 0,0294 0,0299 0,0151 0,0309
118,95 Al,O4H" 0,3972 0,1732 0,0731 0,0409
136,96 AlxH30s5 0,2846 0,3142 0,1821 0,1774
143,11 CgH1502 0,0728 0,7553 0,1618 0,0045
178,93 Al3H20¢ 0,2156 0,1126 0,0516 0,0392
196,94 AlsH407 0,1289 0,2044 0,1206 0,1697
199,17 C12H2307 0,0066 0,0086 0,2068 0,0810
238,91 Al4H30g 0,1712 0,1696 0,0853 0,1032
283,26 C18H3507 0,0045 0,0050 0,0010 0,7422
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La comparaison des pics relatifs aux molécules est reportée sur la Figure V-4 Pour
chaque gamme de masse, quatre échantillons ont été comparés : un échantillon de référence
immergé lh dans I’éthanol et trois échantillons immergés 1h respectivement dans la solution
contenant C8, C12 et C18. On observe ainsi sur la Figure V-4a relative a la gamme de masse
autour du fragment C8 que le pic le plus intense correspond a I’échantillon immergé dans C8
tandis que les intensités sont beaucoup plus faibles sur les échantillons de référence, C12 et
C18. De méme pour les Figure V-4b et c, les pics les plus intenses correspondent
respectivement aux échantillons immergés dans les solutions C12 et C18. Les molécules sont
donc bien présentes sur chacun des échantillons. On peut noter que I’intensité du pic
correspondant au fragment C12 est non négligeable sur 1’échantillon immergé dans C18 du fait
de la fragmentation de la molécule sous faisceau d’analyse. Il en est de méme pour le fragment
C8 sur I’échantillon immergé dans C12. On peut supposer que la fragmentation proviendrait de
la dégradation de la molécule sous I’effet du bombardement par les ions Bi* lors de 1’analyse
ToF-SIMS. Les fragments obtenus seraient donc également caractéristiques de la molécule.
Enfin, la présence d’un pic trés faible correspondant au fragment C8 sur la référence peut
provenir des conditions expérimentales. Les quatre échantillons ayant été introduits en méme
temps dans le spectrometre, la mise sous vide induit la désorption des molécules C8 de

I’échantillon immergé dans C8 qui se redéposent sur les sites libres de la référence.
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Figure V-4 : Comparaison de I’intensité des pics des molécules obtenus par ToF-SIMS en
fonction de la solution d’immersion des échantillons d’aluminium a) gamme de masse relative
a C8 b) gamme de masse relative a C12 ¢) gamme de masse relative a C18.
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Tableau V-4 : Tableau récapitulatif des principaux pics issus des profils pour 1000s d’analyse
et de leurs intensités en fonction de la solution d’immersion. Les données sont normalisées

par rapport a I’intensité totale des ions secondaires et ramenées sur 100, afin de pouvoir
comparer les données des différents spectres. Les données en gras correspondent aux

fragments dont I’intensité est deux fois supérieure pour les échantillons immergés dans les

molécules par rapport a la référence éthanol.

Attribution Intensité de chaque pic pour Ies. échantillons immergés
Masse (u) des dans les solutlonf : :
fragments Ethanol Molécule C8 Molecule Molecule
C12 C18
1,01 H- 10,3509 9,6356 10,1446 9,5852
12,00 C 0,7317 0,5319 1,3554 0,9351
13,01 CH 0,3946 0,4320 1,0942 0,7925
14,02 CHy 0,0522 0,0637 0,1292 0,1054
16,00 O 27,2515 30,0037 28,1068 29,6010
17,00 OH" 21,8171 17,1756 13,6551 14,0868
24,00 Gy 0,6704 0,6093 2,3248 1,4530
25,01 CoH 0,5703 0,6512 2,0322 1,3493
26,01 CoHy 0,0248 0,0276 0,0600 0,0452
26,98 Al 1,4571 1,6778 1,7742 1,8525
27,03 CoHs 0,0047 0,0054 0,0080 0,0071
42,98 AlO 24,3277 27,2201 26,2464 27,3151
45,00 CHOy 0,2403 0,2193 0,2265 0,2237
55,02 C3Hs30O" 0,0035 0,0034 0,0064 0,0043
58,01 CoH202 0,0041 0,0050 0,0049 0,0049
58,97 AlOy 11,6206 11,2788 12,4829 12,3248
71,02 C3H30z 0,0030 0,0038 0,0032 0,0035
78,96 C30AI 0,3232 0,3588 0,2771 0,2293
79,00 H4O03AI 0,0132 0,0154 0,0117 0,0108
84,99 C2H202Al 0,0005 0,0005 0,0008 0,0007
85,03 C4HsO2 0,0006 0,0005 0,0008 0,0007
118,95 AlLOsH 0,1312 0,0752 0,0528 0,0651
136,96 AlxH30s5 0,0019 0,0009 0,0004 0,0009
143,11 CgH1502 0,0002 0,0017 0,0002 0,0001
178,93 AlzH,0¢ 0,0043 0,0021 0,0011 0,0018
196,94 AlzH407 0,0002 0,0002 0,0002 0,0003
199,17 C12H2302 0,00001 0,00001 0,00013 0,00018
238,91 Al4H30g 0,0003 0,0003 0,0001 0,0002
283,26 C18H3502 0,0000 0,0000 0,0000 0,0004
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2.1.2 Analyse en profondeur des surfaces d’aluminium pur

Afin de compléter notre étude, des analyses par profilométrie ToF-SIMS ont été
réalisées. Tous les ions caractéristiques et leurs intensités sont reportés dans le Tableau V-4
pour un pas de décapage de 1000s. Les données en gras correspondent aux fragments dont
I’intensité est au moins deux fois supérieure sur les échantillons traités comparativement a la
référence. On observe que pour I’échantillon immergé dans C8, le seul ion caractéristique de la
molécule est le fragment CgH 50> correspondant a la molécule déprotonée. Pour 1’échantillon
immergé dans C12, de nombreux fragments ont une intensité deux a trois fois supérieure a la
référence (CH', CHz', C2", CoH™ et C2Hy) mais seul le fragment Ci2H230>™ a une intensité 13
fois supérieure. Il en est de méme pour I’échantillon immergé dans C18, les fragments
caractéristiques sont C2 et CoH™ avec une intensité deux fois supérieure, le fragment C12H2307"
avec une intensité 17 fois supérieure a la référence et enfin le fragment CisH3502" avec une
intensité 35 fois supérieure a la référence. Il apparait que pour chaque condition d’immersion,
le fragment correspondant a la molécule ayant perdu un proton est le plus caractéristique de

chaque molécule.

Les différents profils en fonction des conditions de préparation sont reportés sur la
Figure V-5. Les ions caractéristiques des molécules et du substrat sont : Al>” (m=54), AIOOH
(m=60), COOH" (m=45), CH3-(CH2)s-COO™ (m=143), CH3-(CH2)10-COO" (m=199) et CHs-
(CH2)16-COO™ (m=283). IIs représentent respectivement 1’aluminium métallique (le substrat),
I’oxyde/hydroxyde d’aluminium, la contamination carbonée ou 1’acide carboxylique des
molécules et les molécules C8, C12 et C18. Les ions classiquement utilisés pour caractériser

I’oxyde d’aluminium?'6-31

sont AlO et AlOy, ils n’ont pas pu étre utilisés dans cette étude car
ils saturent le détecteur. Pour étudier la couche oxydée présente sur nos surfaces, nous avons
donc eu recours a I’ion AIOOH" et a I’isotope '*O° (m=18), utilisé¢ a la place de I’isotope
prépondérant '°0" qui sature également le détecteur. Il est important de noter que les variations
d’intensité des ions avec la profondeur d’érosion sont révélatrices de leurs concentrations mais
dépendent également de I’environnement chimique auquel ils sont arrachés.?*? Les rendements
d'ionisation variant d'une espece a l'autre, la comparaison de l'intensité des différents signaux
entre eux ne peut pas €tre utilisée pour déterminer leurs concentrations. Enfin, I’intensité des

signaux est tracée en échelle logarithmique afin de mieux observer les variations d’intensités

des faibles signaux.
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Pour les profils réalisés en présence des molécules inhibitrices, un zoom sur la premiere
partie de la courbe est également présenté afin de pouvoir observer la diminution d’intensité de
I’ion caractéristique de chaque molécule. En effet, trois cycles d’érosion suffisent a enlever les
molécules et pour que I’ion caractéristique ne soit plus détecté. Cela peut étre dii aux conditions
de décapage relativement fortes utilisées et optimisées pour atteindre la couche d’oxyde. Ces
conditions sont donc moins appropriées a la détection de la couche organique. On observe
néanmoins sur les profils que 1’intensité de la molécule C8 est supérieure a celle des molécules
C12 et CI18. La différence d’intensité peut étre expliquée par les longueurs des chaines
carbonées. Une chaine plus longue aurait une probabilité plus grande de casser sous le flux des
ions de décapage Cs*. On détecte ainsi plus intensément 1’ion caractéristique des chaines plus

courtes.

On constate également sur les profils qu’aucun ion caractéristique du métal ou de
I’oxyde n’atteint de palier. Les intensités continuent d’augmenter ou de diminuer 1égérement,
respectivement avec le temps d’érosion. Aucune interface n’est donc marquée. Cette absence
d’interface claire peut s’expliquer par les conditions de décapage utilisées (décapage léger vis-
a-vis de la couche inorganique) et la rugosité de la surface. Cependant, nous pouvons tout de

méme définir trois régions sur les profils.
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Figure V-5 : Profils réalisés sur les surfaces d’aluminium a) référence immergée 1h dans
I’éthanol b) échantillon immergé 1h dans C8 c) échantillon immergé 1h dans C12 d)
échantillon immergé 1h dans C18.
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Chapitre V : Caractérisation de [’adsorption sur les surfaces par XPS et ToF-SIMS.

Les trois zones visibles sur nos profils sont :

A : la premieére zone correspond a I’extréme surface et est délimitée par le début du
profil et a la fin par I’intensité maximale du signal de COOH™ concordant avec la
disparition du signal des molécules. Les conditions d’analyse ayant été optimisées
pour la détection des oxydes et non des molécules organiques, cette zone est
particulierement restreinte. Elle indique tout de méme que les inhibiteurs sont
présents uniquement en extréme surface. Le maximum d’intensité¢ du signal de
COOH" étant situé plus proche de l’interface que le maximum du signal des
molécules inhibitrices (maximum au début du profil), on peut en déduire que les
molécules s’adsorbent a la surface par la fonction acide carboxylique présente a
I’extrémité de la molécule. Cette hypothese est validée par le profil de la référence
sur lequel le maximum du signal de COOH™ correspond au début du profil, et est
donc ici attribué a de la contamination carbonée. De plus, plus le nombre de carbones
augmente dans la chaine de ’inhibiteur, plus le maximum du signal de COOH™ est
décalé vers des temps d’érosion plus longs. (voir Figure V-7) Le fragment est donc
enterré plus profondément en présence d’inhibiteur possédant une chaine carbonée
plus longue. Ce résultat indique que 1’adsorption des molécules sur la surface se fait
par I’acide carboxylique.

B : la seconde zone correspond a I’oxyde/hydroxyde d’aluminium et est délimité au
début par le maximum du signal de I’ion COOH" et a la fin par le point d’inflexion
de la courbe représentative du signal de Al>™ (juste avant le palier). Cette région est
caractérisée par 1’augmentation importante de I’intensité du signal de 1’ion Al>™ et
un pseudo-palier de I’intensité du signal de AIOOH et '*O". L’oxyde d’aluminium
n’étant caractérisé par aucun palier marqué, on peut en déduire que I’interface est
rugueuse et est donc composée d’un mixte d’oxyde d’aluminium et d’aluminium
métallique sur une profondeur assez grande (~5nm). Cependant, fixer ’interface
avec les mémes criteres sur tous les profils, nous permettra de comparer les
épaisseurs.

C : la troisieme zone correspond au substrat d’aluminium métallique marqué par le
pseudo-palier maximal du signal de I’ion Alx" représentatif de 1’aluminium
métallique. Dans le substrat, ’ensemble des signaux représentatifs de 1’oxyde

d’aluminium et des molécules organiques continuent de chuter lentement.
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Chapitre V : Caractérisation de [’adsorption sur les surfaces par XPS et ToF-SIMS.
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Figure V-6 : Evolution en profondeur des signaux des fragments caractéristiques des
molécules sur I’aluminium pur. Comparaison pour un échantillon de référence et un
échantillon immergé dans une solution contenant 5.10°mol/L de la molécule C8. Les signaux
sont répartis sur plusieurs graphiques pour plus de lisibilité mais sont issus de la méme
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Figure V-7 : Comparaison de la position des maximums d’intensité du signal de COOH™ pour
toutes les conditions de préparation des échantillons d’aluminium.
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Chapitre V : Caractérisation de [’adsorption sur les surfaces par XPS et ToF-SIMS.

L’évolution en profondeur des signaux des fragments caractéristiques de la molécule
C8 (déterminée grace au spectre de masse) est également reportée en Figure V-6. On observe
que la différence d’intensité pour tous les fragments entre un échantillon de référence et un
¢chantillon immergé dans la molécule C8 ne provient que des premicres secondes d’érosion des
profils. A des temps d’érosion plus longs, I’intensité des fragments est identique entre les deux
échantillons. Ces fragments sont donc bien caractéristiques de la présence d’une molécule

organique en extréme surface des échantillons.

Les profondeurs des crateéres d’érosion ont été mesurées a 1’aide d’un profilometre
mécanique. La vitesse moyenne d’érosion par les ions césium de la surface est de 0,036nm/s +
0,010nm. Nous pouvons ainsi calculer 1’épaisseur de la couche d’oxyde a partir des zones
d’analyse déterminées. Les épaisseurs de 1’oxyde calculées pour I’échantillon de référence,
I’échantillon immergé dans C8, 1’échantillon immergé dans C12 et I’échantillon immergé dans
C18 sont respectivement de 14nm, 9,1nm, 9,6nm et 10,2nm. Ces valeurs sont trop élevées pour
un oxyde natif. Cependant, I’erreur induite par nos conditions d’analyse est de plus de 2,5nm
(erreur déduite a partir de ’erreur sur la mesure de la vitesse de décapage). De plus, la forte
rugosité entraine nécessairement une surestimation des épaisseurs a partir des mesures de
profilométrie ToF-SIMS. Enfin, il est possible que les vitesses d’érosion soient différentes dans
I’oxyde et dans le substrat métallique. La mesure de la profondeur du cratere total (oxyde +
substrat métallique) induit donc une erreur supplémentaire. La vitesse d’érosion dans I’oxyde

pourrait notamment étre inférieure a celle du métal ce qui diminuerait mécaniquement les

épaisseurs calculées.

Les résultats obtenus par analyse ToF-SIMS montrent donc que la molécule inhibitrice
est présente en extréme surface de 1’échantillon sous forme monomere. De plus, les profils
suggerent que les molécules s’ancrent sur la surface par le carboxyle. La rugosité de la surface
semble induire une erreur importante sur le calcul des épaisseurs des couches. Une analyse XPS
est donc nécessaire afin d’estimer plus précisément les épaisseurs des couches organiques et

d’oxyde. Cette étude pourra également déterminer la composition chimique exacte des couches.

2.2 Caractérisation chimique des surfaces d’aluminium pur par XPS

Dans un premier temps, les surfaces d’aluminium ultrapur aprés polissage et apres
immersion dans le solvant ont été caractérisé€es afin de connaitre 1’état initial de la surface et

I’impact possible du solvant sur la composition chimique et 1’épaisseur du film d’oxyde.
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Chapitre V : Caractérisation de [’adsorption sur les surfaces par XPS et ToF-SIMS.

2.2.1 Caractérisation de la surface apres polissage

2.2.1.1 Exploitation des spectres XPS obtenus : décomposition des spectres

La décomposition des spectres XPS a été réalisée avec le logiciel Avantage (Thermo
Fisher Scientific). Le bruit de fond a été soustrait grace a la ligne de fond Smart sur le logiciel
Avantage qui correspond a une correction de type Shirley avec une contrainte supplémentaire :
la ligne de base ne doit pas avoir une intensité plus grande que les données réelles en aucun
point de la région étudiée. Les spectres XPS ont ensuite été décomposés en une somme de pics
individuels modélisés en fonctions de type Gaussien-Lorentzien, en imposant un mélange L/G
=30%. Dans le cas des pics attribués aux métaux, des parametres supplémentaires (Tail mix et

Tail exp) ont été utilisés afin de donner une asymétrie caractéristique aux pics métalliques.

Dans cette partie, un échantillon d’aluminium pur a été analysé apres le polissage et le
nettoyage a 1’éthanol afin de caractériser 1’état de la surface initiale avant immersion. Le spectre
général obtenu sur I’aluminium pur (voir Figure V-8) indique que les seuls éléments présents
sur la surface sont du carbone, de ’oxygene et de I’aluminium. L’aluminium et [’oxygéne
proviennent de ’oxyde d’aluminium. Le carbone est associé a une contamination carbonée
présente sur les échantillons dés leur passage a I’air (ou leur séchage a 1’air comprimé¢). Le
spectre du niveau de cceur du Cls est utilisé pour calibrer tous les spectres, la liaison C-C est a
une énergie de liaison de 285,0 eV.'>3?* Dans notre cas, le pic de la liaison C-C est observé a
286,8 eV, il est donc décalé de 1,8 eV. Ce décalage est di a ’effet de charge qui rend compte
du caractére isolant de la couche d’oxyde présente a la surface de 1’échantillon?!®31°, En effet,
lorsque 1’échantillon possede un caractére isolant, les transferts d’électrons au sein de
I’échantillon sont rendus difficiles. La perte d’électron a la surface de 1’échantillon, induit par
I’émission des photoélectrons lors de 1’analyse XPS, ne peut plus étre compensée et la surface
se charge positivement. Le champ électrique ainsi créé a la surface, entraine une diminution de
I’énergie cinétique des photoélectrons émis. Leur énergie de liaison est donc artificiellement
augmentée.>>* Tous les éléments de la couche d’oxyde voient leurs énergies de liaison décalées
de 1,8 eV vers les hautes énergies de liaison. Au contraire, les éléments conducteurs,
correspondant 2 la partie métallique (comme I’aluminium Al°), ne subissent pas cet effet de
charge. Tous les spectres de cette étude sont présentés non corrigés de 1’effet de charge. Cette
méthode de correction est utilisée classiquement pour 1’étude d’échantillons d’aluminium

recouverts d’une couche d’oxyde.!!:123253%
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Chapitre V : Caractérisation de [’adsorption sur les surfaces par XPS et ToF-SIMS.

Toutes les énergies de liaison mesurées dans ce travail, corrigées ou non, sont reportées
dans le Tableau V-5. Le spectre XPS du niveau de cceur Al2p est décomposé en deux pics (voir
Figure V-9). Le pic a plus basse énergie de liaison a 72,9 eV correspond a 1’aluminium sous
forme métallique. Il est couramment reporté dans la littérature.3>>339332 Le second pic a plus
haute énergie, est associé dans la littérature a différents types d’oxyde et d’hydroxyde. Ce pic,

13+

a une énergie de 76,3eV, correspond a I’aluminium AI°* présent dans la couche

d’oxyde/hydroxyde de surface. Il peut étre associé aux espéces AlxQj3!7:328:333-358
AIOQH?>+356:338359 oy AJ(OH)3.317:334356.358-360 1 4 présence des composantes O* et OH sur les
niveaux de coeur Ols, nous pousse a associer ce pic a de I’aluminium sous une forme mixte

oxyde/hydroxyde_325,326,36 1

Le spectre du niveau de ceeur de Cls est reporté sur la Figure V-9. Il comporte quatre
composantes : le pic a 286,8 eV correspondant a la liaison C-C, le pic a 288,4 eV a la liaison
C-0, le pic 2290,6 eV ala liaison O-C=0 et enfin le pic a 292,0 eV correspondant a la présence
de carbonate CO%'. Comme expliqué précédemment, cette contamination carbonée est

couramment reportée dans la littérature,!%36329-332

Le niveau de cceur de Ols présente un spectre large. Celui-ci est décomposé en deux
pics a 533,0 eV et 534,2 eV correspondant respectivement a I’oxygéne O? et a la présence
d’une composante hydroxylée a la surface et/ou a de l'oxygéne lié au carbone de

contamination. 12,325,329,331,332,358,361,362

Il est généralement admis que la composante liée a la
contamination correspond 4 moins de 5% du pic total.**® Nous ne distinguerons pas la
composante associée a I’hydroxyde de celle associée a la contamination carbonée. Le spectre
de Ols sera systématiquement décomposé en deux composantes de méme largeur a mi-hauteur
avec un écart en énergie de 1,2 eV permettant ainsi une comparaison des différents spectres
entre eux. Cependant aucune information quantitative entre ’oxyde et I’hydroxyde ne sera
discutée. Cette décomposition de Al2p, Cls et Ols sera systématiquement adoptée pour tous

les échantillons dans toutes les conditions. Les données pour la décomposition sont reportées

dans le Tableau V-5.
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Figure V-8 : Spectre général de 1’échantillon d’aluminium pur aprées polissage.
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¢échantillon d’aluminium pur apres polissage.
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I’aluminium pur.

Tableau V-5 : Récapitulatif des données pour la décomposition des spectres de

Energie de
Energie de Largeur a mi-
Pic Attribution liaison corrigée
liaison (eV) hauteur (eV)
(eV)
Al° Al métal 72,9 - 0,9
APP* Al Oxyde/hydroxyde 76,3 74,5 1,7
C-C Contamination C-C 286,8 285,0 1,7
C-O0 Contamination C-O 288.4 286,6 1,7
O-C=0 Contamination O-C=0 290,6 288.,8 1,7
CO¥ Contamination CO3" 292,0 290,2 1,7
o* Oxyde d’aluminium 533,0 531,2 2
Hydroxyde d’aluminium et
OH 5342 532,4 2
contamination de surface

Aluminium meétal

400

Figure V-10 : Modg¢le utilisé pour le calcul des épaisseurs de la couche d’oxyde et de la
contamination.
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Chapitre V : Caractérisation de [’adsorption sur les surfaces par XPS et ToF-SIMS.

2.2.1.2 Exploitation quantitative des données XPS : détermination des épaisseurs

Nous pouvons faire I’hypotheése que I’aluminium métallique est recouvert d’une couche
d’oxyde/hydroxyde uniforme et continue a la surface. De plus, on peut également formuler
I’hypothese d’une couche carbonée uniforme et continue en surface de 1’échantillon. Dans ce
cas, le modele envisagé est reporté sur la Figure V-10, ’aluminium métallique est considéré
comme ayant une épaisseur infinie (a 1’échelle de I’XPS), la couche d’oxyde comme une couche
d’épaisseur finie dox et la couche carbonée comme une couche d’épaisseur finie dc. La couche
de contamination atténue donc le signal de la couche d’oxyde qui atténue elle-méme le signal
correspondant au métal. Dés lors, sachant que 1’intensité de chaque pic est reliée a la quantité
d’éléments émetteurs selon une loi de type Beer-Lambert, on peut exprimer les intensités de

chaque élément dans les différentes couches par :

—d
[carbone — | A(Q)FT,q,ASarbone pearbone ging Il — exp (W)l (V-1)
C

sin@

d d de . —dox —dc
I/‘l’lxy ¢ = kA(O)F TAlaAlAZ;‘Y e DZ;CY €sinf [1 — exp (A—oxyde , )] exp (—Agﬁﬂ,onesm 9> (V-2)
Al

I = KA(O)FTp00 A5 Di** sin® exp (%) exp (w;ﬁ) (V-3)

Avec I Dintensité de I’élément A dans la matrice B, k la constante caractéristique du
spectrométre ne dépendant pas de 1’¢lément considéré, A(6) ’aire de I’échantillon analysé,
A(0)=A’/sinf, A’ étant I’aire analysée avec un angle d’émission des photoélectrons de 6 par
rapport a la surface de 1’échantillon (cm2), F le flux de photons (s'.cm™), Ta le facteur de
transmission de 1’analyseur dépendant de I’énergie cinétique de 1’élément A analysé, ca la
section efficace de photoionisation pour un élément A et un niveau de cceur donné (cm2), A5 le
libre parcours moyen inélastique des photoélectrons de A dans la matrice B (cm), D densité
de I’élément A dans la matrice B considérée 2 la profondeur considérée (at.cm™), dox 1’épaisseur
de I'oxyde et d. I’épaisseur de la couche carbonée. En faisant le rapport des équations ( V-2 )
et (1-69 ), on obtient 1’équation ( I-70) '®!! qui permet d’avoir accés a I’épaisseur de la couche

d’oxyde :

Dzlrllétal /Lrﬁétal Ijlxyde> (V)

oxyde ,oxyde ymétal
A Iy

dox = 2577 %sind In <1 +
Al Al
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Chapitre V : Caractérisation de [’adsorption sur les surfaces par XPS et ToF-SIMS.

L’¢épaisseur dc de la contamination est, elle aussi obtenue en résolvant le systeéme de

trois équations a trois inconnus : équations ( V-1), (V-2)et (1-69 ). Toutes les valeurs utilisées

- £ : N 104 oxyde
dans ce travail sont reportées dans I’annexe I relative a 1’étude XPS. Les valeurs de 15,7 et
Ametal ont notamment été tirées de la référence de Marcus et al.'! et adaptées 2 la source de

rayon X Al Ka du laboratoire dans une précédente étude.?'® La valeur de 1547P°7€ est estimée
a’aide de la méthode de Tanuma, Powell et Penn*®® pour une molécule de polyéthylene, proche

des molécules utilisées dans ce travail.

On calcule ainsi une épaisseur d’oxyde de 6,4 nm. Cette valeur est 1égerement élevée
pour un oxyde natif dont 1’épaisseur est normalement entre 2 et 4 nm sur 1’aluminium.?*3
Cependant, le polissage a 1’eau, le passage aux ultrasons et le temps d’attente (1h) a I’air avant
analyse, peuvent induire la formation d’une couche d’oxyde/hydroxyde plus épaisse a la surface
de I’aluminium pur. Cette valeur pourra néanmoins nous servir de référence. L’épaisseur de la
couche carbonée est, quant a elle, estimée a 0,5 nm. En conclusion, la surface d’un échantillon
d’aluminium pur apreés polissage dans 1’eau est composée d’une couche d’oxyde et d’hydroxyde
d’aluminium d’environ 6 nm d’épaisseur et d’une couche carbonée de contamination de 0,5 nm

d’épaisseur. Nous allons maintenant étudier si le solvant employé peut avoir un impact sur la

composition de la surface d’aluminium.
2.2.2 Caractérisation de la surface apres immersion dans le solvant

Dans cette partie, un échantillon d’aluminium pur a été analysé par XPS apres polissage
dans 1’eau, nettoyage aux ultrasons et immersion une heure dans un bain d’éthanol afin de
caractériser 1’influence du solvant sur 1’état de la surface. On observe que la décomposition des
spectres de cceur (Al2p, Ols et Cls) est similaire avant et aprés immersion dans le solvant. De
plus, le calcul des épaisseurs indique que la couche d’oxyde est de 6,3 nm et la couche carbonée
de 0,5 nm. Les seules différences notables sont les intensités relatives des pics associés aux
carbonates sur le niveau de cceur Cls et celui de OH™ sur le niveau de coeur de Ols. Il semblerait
que 1’éthanol limite 1’adsorption de carbonates au profit de liaison C-O comme reporté sur la
Figure V-11. Le calcul des épaisseurs ne tient pas compte de la nature de la contamination
carbonée. Les épaisseurs de la couche d’oxyde et de la couche de contamination sont similaires
a celle obtenues avant immersion dans le solvant. Comme précédemment, la surface est donc
composée d’un oxyde/hydroxyde d’aluminium recouvert d’une contamination carbonée. Le

solvant n’a donc pas d’influence sur la composition de la surface.
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Figure V-11 : Spectres XPS des niveaux de cceur Al(2p), C(1s) et O(1s) enregistrés sur un
échantillon d’aluminium pur apres immersion 1h dans I’éthanol et comparaison du spectre
C(1s) apres immersion 1h ou 2min dans 1’éthanol.

2.2.3 Caractérisation de la surface apreés immersion dans une solution d’éthanol

contenant les inhibiteurs potentiels

Dans cette partie, les échantillons d’aluminium pur ont été immergés 1h dans une
solution d’éthanol contenant les molécules organiques avec une concentration de 5.10mol/L.
La Figure V-12 reporte le spectre général de I’aluminium pur immergé 1h en présence de la
molécule C18. Celui-ci indique, comme précédemment, que les seuls éléments présents sur la
surface sont le carbone, 1’oxygeéne et I’aluminium. Les spectres correspondant aux échantillons
immergés en présence des molécules C8 et C12 sont similaires aux spectres de 1’échantillon
C18 et sont présentés en annexe II. La décomposition des spectres XPS des niveaux de cceur

Al(2p), O(1s) et C(1s) pour la molécule C18 est également reportée sur la Figure V-12.
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Chapitre V : Caractérisation de [’adsorption sur les surfaces par XPS et ToF-SIMS.

La décomposition des niveaux de cceur des spectres est identique a la référence (voir
Tableau V-5). Le spectre XPS du niveau de cceur Al2p est décomposé en deux pics. Le pic a
plus basse énergie de liaison reporté a 72,9 eV correspond a I’aluminium sous forme métallique.
Le second pic a plus haute énergie, correspondant a une énergie de 76,4 eV, est attribué a
’aluminium AI** sous une forme mixte oxyde/hydroxyde. Le niveau de cceur de I’oxygéne Ols
est décomposé en deux pics a 533,2 eV et 534,3 eV correspondant respectivement a 1’oxygeéne
O* et a la présence d’une composante hydroxylée a la surface et/ou au carbone dans la
molécule. Comparé a la référence, le rapport d’intensité des pics OH/0? est plus grand. Deux
hypotheses peuvent expliquer ce fait : soit la couche est plus hydroxylée, soit les molécules
organiques (contenant 2 oxygenes) se fixent a la surface. Le spectre du niveau de coeur de Cls
comporte quatre composantes : le pic a 286,9 eV correspondant a la liaison C-C, le pic a 288,5
eV a la liaison C-O, le pic a 290,7 eV pour la liaison O-C=0 et enfin le pic a 292,1 eV
correspondant a la présence de carbonate CO%’. Notons que la largeur a mi-hauteur du pic C-C
diminue a 1,3 eV (contre 1,7 eV sur les références) signe d’une modification de la nature de la

couche carbonée a la surface (environnement chimique plus structuré).

La décomposition du pic Cls est similaire a celle obtenue sur la surface sans molécules.
Cependant, I’intensité relative des composantes est tres différente. La composante C-C est tres
intense et indique qu’une molécule a longue chaine carbonée est adsorbée a la surface de
I’aluminium. Afin de pouvoir comparer I’adsorption des molécules, la Figure V-13 montre les
spectres du niveau de cceur Cls pour la référence immergée dans 1’éthanol et les échantillons
immergés dans les trois molécules. On observe que plus les molécules comportent de carbones
dans la chaine, plus le pic correspondant a la liaison C-C est intense. Ainsi, le pic associé a la
référence correspond a I’intensité la plus faible, suivi des pics se référant a la molécule C8 puis
C12 et enfin C18. L’intensité du pic associé a la liaison O-C=0 diminue légerement alors que
I’intensité du pic associé a la liaison C-C augmente. Il se pourrait que les molécules se lient a
la surface par ’acide carboxylique (liaison O-C=0), la diminution de I’intensité du pic O-C=0

étant associée a I’atténuation de cette composante par les carbones de la chaine linéaire.
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Chapitre V : Caractérisation de [’adsorption sur les surfaces par XPS et ToF-SIMS.

Au vu de la décomposition des spectres, nous pouvons faire, comme précédemment,
I’hypothése que 1’aluminium métallique est recouvert d’une couche d’oxyde/hydroxyde
uniforme a la surface. De plus, on peut également formuler I’hypothése d’une couche de
molécules uniforme et continue a la surface de 1’échantillon remplacant la couche de
contamination. Le modele envisagé est donc équivalent a la Figure V-10. Des lors, il est
possible de calculer les épaisseurs équivalentes qui sont reportées dans le Tableau V-6. Dans
ce calcul, la densité du carbone dans les acides carboxyliques a été évaluée grace aux données
théoriques (DFT) obtenues pour une adsorption perpendiculaire a la surface. La densité du
carbone dans la molécule C8 est donc de 0,065 at.cm™ et de 0,066 at.cm™ pour les molécules
C12 et C18. Une analyse angulaire a également ét€ menée afin de caractériser au mieux les

échantillons.

L’analyse de I’épaisseur de la couche d’oxyde montre peu de différence entre les
références et les échantillons immergés dans les solutions en présence d’inhibiteurs. L’épaisseur
du film d’oxyde n’est donc pas modifiée par I’adsorption des molécules. De plus, des analyses
XPS ont été conduites en modifiant I’angle d’analyse. L’objectif recherché est de vérifier que
les molécules organiques se fixent par le groupement carboxyle. Cependant, pour une analyse
a 90°, I’épaisseur de I’oxyde calculée est d’environ 6nm tandis que pour une analyse a 40°
I’épaisseur calculée est d’environ 4nm. Cette différence d’épaisseur mesurée est associée a une
rugosité de la surface de I’échantillon ce qui rend impossible 1’exploitation des données

obtenues a 40°.

Tableau V-6 : Récapitulatif des épaisseurs calculées (nm) a 90° pour les échantillons
d’aluminium pur en fonction de la solution d’immersion (1h).

Epaisseur (nm)
Couche d’oxyde Couche carbonée

Préparation

Apres polissage 6,4 0,5
Apres immersion dans I’éthanol 6,3 0,5
Apres immersion dans C8 5,4 1,4
Apres immersion dans C12 6,0 2,0
Apres immersion dans C18 6,3 2.8
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Chapitre V : Caractérisation de [’adsorption sur les surfaces par XPS et ToF-SIMS.

Une analyse AFM a ét¢é faite sur une surface d’aluminium pur (voir Figure V-14) afin
de vérifier la rugosité de la surface. Les images ont été traitées a 1’aide du logiciel Gwyddion.
L’analyse a été¢ faite sur des images de 50x50um?, 10x10pum?, 4x4um? et 2x2um? d’un
échantillon. Le résultat, obtenu sur des images de 4x4pum?2, montre que la rugosité de la surface
est de 8,5T0,2nm pour la surface d’aluminium pur polie miroir & I’eau. Ce résultat est en bon
accord avec la littérature®® pour un échantillon d’aluminium poli miroir. Les profils
correspondant a deux lignes tracées sur I’image AFM montrent que la surface présente des

creux de 20nm au maximum pour un écart entre deux maxima de pres de 2um.

— Profil 1
— Profil 2

y [nm]
IIIIIIIII|IIIIIIIII|IIIIIIIII

I\IIII\II|I\III\III|\IIII\III‘\IIII\III‘IIIII\III‘IIIII\III
-1 i 1 2 3 4 5
% [um]

Figure V-14 : Image AFM (4umx4pm) de la surface d’aluminium polie miroir dans 1’eau et

profils correspondants.

En considérant que les molécules adsorbées sur la surface forment une couche continue
et uniforme, nous avons déduit des épaisseurs équivalentes (Tableau V-6). Le calcul des
épaisseurs de la couche carbonée montre une grande différence entre les références et les
¢chantillons immergés dans des solutions d’inhibiteurs. Les épaisseurs calculées sont : 1,4nm
pour C8, 2,0nm pour C12 et 2,8nm pour C18, les épaisseurs théoriques obtenues par calcul DFT
étaient de 1,2nm, 1,7nm et 2,5nm respectivement. Les épaisseurs obtenues par XPS sont donc
trés proches des épaisseurs théoriques obtenues pour [’adsorption d’une monocouche
d’inhibiteurs orientée perpendiculairement a la surface. Les analyses XPS montrent que les

inhibiteurs se fixent sur les surfaces sous forme d’une monocouche.

L’¢étape suivante consiste a déterminer le mode de fixation des molécules a la surface.
Nous avions précédemment montré une atténuation de la composante carboxyle avec la

longueur de la chaine carbonée (Figure V-13).
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Chapitre V : Caractérisation de [’adsorption sur les surfaces par XPS et ToF-SIMS.

Nous allons prendre en compte 1’atténuation de la liaison carboxylique par la chaine
carbonée en considérant que les molécules se fixent perpendiculairement a la surface. Si la
molécule se lie a la surface par 1’acide carboxylique, I’intensité de cette liaison se voit atténuée
par les carbones C-C présents au-dessus. De méme, les carbones aliphatiques situés pres de la
surface sont atténués par ceux du dessus. Nous avons ainsi déterminé I’intensité équivalente de
chaque carbone dans la chaine. L’intensité réelle du Cy situé sous le Cxs+1 dans la chaine
carbonée C-C et I’intensité réelle du carbone dans le groupement carboxyle (O-C=0) sont donc
calculées par les équations ( V-5 ) et ( V-6 ), avec dc la distance C-C dans la chaine évaluée
par DFT, Acle libre parcours moyen du carbone dans la chaine C-C, dc-c la longueur de la chaine

carbonée et 0 1’angle d’analyse:

fen = lcx+1)
€t = dc (V-5)
exp(— Acsine)
Imesurée
Iréelle _ c(0-C=0) (V-6)

¢(0-C=0) = dov
exp(— Acsine)

La prise en compte de 1’atténuation de I’intensité des pics par les atomes situés au-dessus

I 1iaison 0-c=0

d’eux, nous a permis de calculer le ratio . Les résultats sont reportés dans le Tableau

liaison C-C
V-7. On observe que pour les molécules C8, C12 et C18, le rapport des intensités est en bon
accord avec le rapport théorique quand I’atténuation est prise en compte. Les molécules
semblent donc bien fixées par le groupement carboxyle a la surface. Ce résultat est en accord

avec la littérature™38-6264365-367

qui indique que les acides carboxyliques linéaires
s’adsorberaient perpendiculairement a la surface et que le carboxylate se lierait
asymétriquement a 1’oxyde d’aluminium. Pour la molécule C18, on observe que la prise en
compte de ’atténuation conduit & un ratio des intensités supérieur a la valeur théorique.
L’atténuation du groupement carboxyle par une chaine aliphatique perpendiculaire a la surface
n’est donc pas validée. La molécule pourrait €tre inclinée sur la surface. En faisant I’hypothése
que les molécules C18 se fixent a 45° par rapport a la surface, le calcul du rapport des intensités
donne un ratio de 0,06. Une étude de I’adsorption de I’acide stéarique sur une surface d’oxyde
de zinc*® indique qu’une inclinaison de 35° par rapport a la surface optimise les liaisons Van
der Waals entre les chaines. Dans notre cas, la différence étant faible avec et sans atténuation,

les molécules pourraient étre inclinées par rapport a la surface, cependant il est difficile

d’estimer expérimentalement le degré d’inclinaison de la molécule.
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I 1iaison 0-c=

Tableau V-7 : Calcul des ratios 1 ° théoriques pour un angle d’analyse de 90°,
iaison C-C

expérimentaux sans et avec prise en compte de 1’atténuation pour les trois molécules sur
I’aluminium.

Ratio Expérimental sans Expérimental tenant
Théorique ‘
Molécule atténuation compte de I’atténuation
C8 1/7=0,14 0,10 0,13
C12 1/11 =0,09 0,07 0,09
C18 1/17 = 0,06 0,05 0,07

En conclusion, le couplage des techniques XPS et ToF-SIMS a permis de conclure que
I’aluminium métallique est recouvert d’une couche d’oxyde/hydroxyde. L’étude d’un
échantillon immergé dans le solvant éthanol, nous a permis de démontrer que le solvant n’a
d’influence ni sur la composition chimique ni sur 1’épaisseur du film d’oxyde. De plus, le calcul
des épaisseurs de 1’oxyde est du méme ordre de grandeur pour les deux techniques. Les
¢épaisseurs de la couche d’oxyde déterminées par XPS sont estimées a 6nm. Enfin, nous avons
pu déterminer que les molécules inhibitrices se fixent sur la surface de I’aluminium sous forme
de monomere. Elles forment une monocouche en extréme surface et s’adsorbent par 1’acide
carboxylique. Le modele de la surface envisagée est reporté a la Figure V-15. Dans la partie
suivante, nous allons étudier un alliage d’aluminium/cuivre et déterminer si I’adsorption est

différente de I’aluminium pur.

Menocouche organigue

Aluminium
metal

Figure V-15 : Modele envisagé pour les échantillons d’aluminium pur recouverts par les
molécules inhibitrices apres les études XPS et ToF-SIMS.
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3. Caractérisation de I’adsorption sur ’alliage aluminium/cuivre

3.1 Caractérisation morphologique des surfaces d’aluminium/cuivre polis par MEB

Dans cette partie, nous allons reprendre les mémes techniques d’analyses, XPS et ToF-
SIMS, et déterminer si la présence d’une faible teneur en cuivre (2,2%at soit 4,87%wt) joue un
réle sur I’adsorption des molécules. Des échantillons d’alliage modele d’aluminium/cuivre
contenant 4,87% en masse (2,2%at) de cuivre ont été analysés par microscopie électronique a
balayage. Les conditions standards pour réaliser ces observations sont : une tension
d’accélération des ¢électrons de 15 kV, un courant du faisceau d’électrons de I’ordre de 180 pA
et une pression a I’intérieur de I’enceinte inférieure 2 10~® mbar. La micrographie de surface de
cet alliage est présentée en Figure V-16. On observe que les particules intermétalliques sont
réparties uniformément a la surface. Leurs diametres varient entre 0,5 et 4 um. Les analyses
EDX réalisées sur un total de cinq échantillons révelent que la surface est essentiellement
constituée d’aluminium a plus de 99%at (pour un total de 10 analyses). L'épaisseur de la couche
d'oxyde formée sur la matrice d'aluminium est trop fine pour étre détectée par cette analyse, ce
qui explique l'absence d'oxygene. La steechiométrie des particules intermétalliques est en
moyenne de Al7Cu (pour un total de 12 particules analysées). Cette stoechiométrie est
approximative. En effet, la profondeur de la zone analysée par EDX est de 1'ordre du micron.
La détection d’aluminium métallique constitutif de la matrice sur les particules a faibles
diametres ne peut étre négligée. La prise en compte des particules suffisamment grosses pour
limiter I’incertitude sur la mesure donne une steechiométrie de Al22Cu proche de la
steechiométrie de la phase stable 0-AlCu. On peut donc en déduire que les particules
intermétalliques présentent dans un alliage modele d’aluminium/cuivre sont les particules de
Al>Cu. Ce résultat est en accord avec les données de la littérature qui indiquent que la phase 0-

Al>Cu est la phase stable a 1’équilibre présente dans tous les alliages aluminium/cuivre.

o) 55 it o
EMT=1600%  SignalA=5E2 Phota o = 1 Mage 1 00KE
W= gEmm  Dole 28 5e02098  Maokerence Mag = Out Dov

Figure V-16 : Cliché MEB de I’alliage aluminium/cuivre poli.
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3.2 Caractérisation chimique des surfaces d’aluminium/cuivre par ToF-SIMS
3.2.1 Composition de la couche carbonée et calcul des épaisseurs d’oxydes

L’objectif de ces analyses est de mettre en évidence la présence des molécules sur la
surface. Les spectres de masse pour quatre échantillons ont donc été enregistrés : un échantillon
de référence immergé 1h dans I’éthanol et trois échantillons immergés 1h respectivement dans
la solution contenant 5.10mol/L de C8, C12 et C18. Les mémes conditions d’analyse que pour
I’aluminium pur sont utilisées. Le spectre de masse général enregistré sur les alliages présente
les mémes caractéristiques que sur I’aluminium pur. Il est présenté en Figure V-17. Les spectres
de masse enregistrés pour les échantillons immergés 1h dans une solution d’éthanol contenant
5.10°mol/L de molécule C8, C12 et C18 sont présentés en Figure V-18. On observe de
nombreux pics correspondant a des fragments organiques et des fragments issus du
bombardement de la surface. Les pics les plus intenses et leurs attributions sont reportés dans

le Tableau V-8.

Comme pour I’aluminium pur, dans la gamme d’étude 0 < m/z < 300, nous observons
de nombreux pics correspondant a des fragments organiques et inorganiques caractéristiques
de la surface. Afin de discréditer les fragments provenant de la contamination, des fragments
provenant de la fragmentation de la molécule organique, nous avons employé le méme critere
que précédemment (une intensité¢ au minimum deux fois supérieure sur 1’échantillon traité par
rapport a la référence). Nous pouvons ainsi dire qu’en plus des fragments correspondant a
chaque molécule déprotonée, les fragments CH', CH2™ et C3H302™ sont caractéristiques de la
fragmentation de toutes les molécules. Le fragment CoH3" est caractéristique de la fragmentation
de C8 et C12 et le fragment Co2H>O» de la fragmentation de C8. Enfin comme précédemment,
le fragment C12H230;" est caractéristique de la fragmentation de C18. 1l est intéressant de noter
qu’aucun pic caractéristique de dimére ou trimere n’est observé sur les spectres de masses. Les

molécules semblent donc présentes sur la surface uniquement sous forme de monomere.

Pour les autres fragments organiques, nous ne pouvons pas assurer que ceux-ci
proviennent de la fragmentation de la molécule et non de la contamination de la surface. Comme
précédemment, les quatre échantillons ont été introduits en méme temps dans le spectrometre,
on peut également supposer que la mise sous vide a induit une contamination supplémentaire

de la référence par désorption de fragment de molécules issus des échantillons traités.
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Tableau V-8 : Tableau récapitulatif des principaux pics des spectres de masse de 1’alliage
aluminium/cuivre et de leurs intensités en fonction de la solution d’immersion. Les données
sont normalisées par rapport a I’intensité totale des ions secondaires et ramenées sur 100, afin
de pouvoir comparer les données des différents spectres entre eux. Les données en gras
correspondent aux fragments dont I’intensité est au minium deux fois supérieure pour les
échantillons immergés dans les molécules par rapport a la référence éthanol.

I Intensité de chaque pic pour les échantillons immergés dans les
Attribution :
Masse (u) des fragments solutions :
Ethanol Molécule C8 | Molécule C12 | Molécule C18

1,01 H 31,322 36,022 44,532 52,296
12,00 C 1,075 1,468 1,828 2,010
13,01 CH 3,024 6,436 9,268 8,765
14,02 CHy 0,836 1,675 2,515 2,578
16,00 (o) 30,293 20,479 10,675 12,388
17,00 OH 25,047 24,947 21,681 13,268
24,00 G 0,721 0,879 0,990 1,040
25,01 CH 2,594 4,212 5,675 5,718
26,01 CHy 0,121 0,162 0,198 0,207
26,98 Al 0,031 0,045 0,054 0,048
27,03 CyHy 0,062 0,212 0,181 0,100
42,98 AlO 0,949 0,377 0,161 0,079
45,00 CHOy 1,871 0,384 0,197 0,178
55,02 CsHsO 0,048 0,060 0,044 0,040
58,01 C;H,02 0,171 0,340 0,265 0,165
58,97 AlOy 0,895 0,279 0,101 0,050
62,93 Cu 0,007 0,008 0,009 0,005
71,02 C3Hs02 0,121 0,572 0,525 0,312
78,92 CuOr 0,025 0,015 0,009 0,007
79,00 H4OsAI 0,047 0,024 0,021 0,017
84,99 CoH,0,Al 0,010 0,019 0,019 0,021
85,03 C4HsOy 0,025 0,023 0,019 0,023
118,95 AlLOsH 0,282 0,150 0,076 0,122
136,96 AlH305 0,148 0,224 0,191 0,111
143,11 CgH150y 0,016 0,655 0,007 0,009
178,93 AlsH,0¢ 0,128 0,092 0,056 0,041
196,94 AlsHsO7 0,054 0,133 0,135 0,089
199,17 C1oH230y 0,002 0,002 0,479 0,006
238,91 AlgH30g 0,074 0,104 0,087 0,061
283,26 Ci1sH3502 0,001 0,001 0,002 0,244
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On remarque ¢galement que pour I’ensemble de la gamme 0 < m/z < 300, tous les pics
issus du bombardement du substrat (contenant Al) tel que AlO™ et AlO2’, représentatifs de
I’oxyde d’aluminium, ont une intensité supérieure sur 1’échantillon de référence a celle des
échantillons immergés dans une solution contenant I’inhibiteur. L’extréme surface des
échantillons immergés dans une solution contenant les molécules inhibitrices est donc

constituée majoritairement de molécules organiques et non du substrat.

Le pic a m/z =85 correspondant au fragment C2H2O2Al est intéressant car il indique
qu’une liaison AI-O-C est présente sur la surface. Les molécules seraient donc adsorbées a la
surface de 1’oxyde via cette liaison (adsorption en sphére interne). De plus, I’intensité de ce
fragment est supérieure sur les échantillons immergés dans une solution d’éthanol contenant les
molécules organiques par rapport a I’échantillon de référence (de 1,8 fois supérieure pour

I’immersion dans C8), cette hypotheése semble donc validée avec le spectre de masse.

La comparaison des gammes de masse relatives aux molécules est reportée sur la Figure
V-19. On observe que pour les échantillons immergés dans C8, C12 et C18, I’'unique pic visible
associé a ces molécules correspond respectivement a C8, C12 et C18, les autres présentant des
intensités nulles. Les molécules sont donc bien présentes sur chacun des échantillons et seule

cette molécule est présente.
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Figure V-17 : Spectre de masse pour 0 < % < 300 enregistré en négatif d’un échantillon

d’aluminium/cuivre immergé 1h dans 1’éthanol.
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Figure V-18 : Spectre de masse pour 0 < % <300 enregistré en négatif d’alliages

aluminium/cuivre immergés 1h dans 5.10mol/L de la molécule a) C8, b) C12, ¢) C18.
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Figure V-19 : Comparaison de I’intensité des pics des molécules obtenus par ToF-SIMS en
fonction de la solution d’immersion des échantillons d’aluminium/cuivre a) gamme de masse
relative a C8 b) gamme de masse relative a C12 ¢) gamme de masse relative a C18.
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Figure V-20 : Profils réalisés sur les surfaces d’aluminium/cuivre a) référence immergée 1h
dans 1’éthanol b) échantillon immergé 1h dans C8 c¢) échantillon immergé 1h dans C12 d)
échantillon immergé 1h dans C18.
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Afin de compléter notre étude, des analyses par profilométrie ToF-SIMS ont été
réalisées. Tous les ions caractéristiques et leurs intensités sont reportés dans le Tableau V-9
pour un temps de décapage de 1000s. Les données en gras correspondent aux fragments dont
I’intensité sur les échantillons traités est au moins deux fois supérieure a la référence. On
observe que pour 1’échantillon immergé dans C8, le seul ion caractéristique de la molécule est
le fragment CsH1502" correspondant a la molécule déprotonée. Pour 1’échantillon immergé dans
C12, de nombreux fragments ont une intensité deux a trois fois supérieure a la référence (C,
CH,, CHy, C2, CoH et C2Hy) mais seul le fragment C12H2302" a une intensité 229 fois
supérieure. Il en est de méme pour I’échantillon immergé dans CI18, les fragments
caractéristiques sont C2 et CoH™ avec une intensité deux fois supérieure, le fragment C12H2302"
avec une intensité 3 fois supérieure a la référence et enfin le fragment CisH3s02™ avec une
intensité 73 fois supérieure a la référence. Il apparait que pour chaque condition d’immersion,
le fragment correspondant a la molécule ayant perdu un proton est le plus caractéristique de

chaque molécule.

L’évolution en profondeur des signaux des fragments caractéristiques de la molécule
C8 (déterminée grice au spectre de masse) est également reportée en Figure V-21. On observe
que la différence d’intensité pour tous les fragments entre un échantillon de référence et un
¢chantillon immergé dans la molécule C8 ne provient que des premicres secondes d’érosion des
profils. A des temps d’érosion plus longs, I’intensité des fragments est identique entre les deux
échantillons. Ces fragments sont donc bien caractéristiques de la présence d’une molécule

organique en extréme surface des échantillons.

Les différents profils en fonction des conditions de préparation sont reportés sur la
Figure V-20. En plus des ions caractéristiques des molécules et du substrat utilisés pour
I’aluminium, nous avons aussi reportés les ions caractéristiques du cuivre métallique Cu”
(m=63) et de ’oxyde de cuivre CuO™ (m=79). Comme précédemment, un zoom sur la premiere
partie de la courbe est également présenté afin de pouvoir observer la diminution d’intensité de
I’ion caractéristique de la molécule. Les mémes conditions d’analyse ayant été utilisées que
pour I’aluminium pur, on constate également qu’aucun ion caractéristique du métal ou de
I’oxyde n’atteint de palier. Aucune interface n’est donc abrupte. Cependant, trois régions ont

également été définies sur les profils :
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Chapitre V : Caractérisation de [’adsorption sur les surfaces par XPS et ToF-SIMS.

A : la premiére zone restreinte correspond a I’extréme surface et est délimitée par le
début du profil et a la fin par I’intensité¢ maximale du signal de COOH" concordant
avec la disparition du signal relatif aux molécules. Elle indique que les acides
carboxyliques sont présents uniquement en extréme surface. On observe également
que les molécules s’adsorbent a la surface par le fragment COOH™ correspondant a
I’acide carboxylique (voir Figure V-22).

B : la seconde zone correspond majoritairement a 1’oxyde/hydroxyde d’aluminium
et est délimité au début par le maximum du signal de I’ion COOH" et a la fin par le
point d’inflexion de la courbe représentative du signal de Al>” (juste avant le palier).
Cette région est caractérisée par 1’augmentation importante de 1’intensité du signal
de I’ion Al et un pseudo-palier de I’intensité du signal de AIOOH" et '*O". Cette
zone voit également ’intensité du signal de Cu  augmenter jusqu’a atteindre un
palier a la profondeur correspondant a I’interface oxyde/métal. En analysant le
signal de CuO™ on remarque que 1’intensité maximale initiale du signal de CuO"
apparait a des temps d’érosion plus courts que 1’intensité initiale maximale du Cu
(voir Figure V-23). Cette observation nous indique que le Cu™ est présent a une
profondeur plus grande que CuO". Les particules pourraient donc €tre en partie
recouverte d’oxyde de cuivre.

C : la troisieme zone correspond au substrat d’aluminium et de cuivre métallique
marqué par les pseudo-paliers maximaux des signaux de I'ion Al et Cu
représentatifs de I’aluminium métallique et des particules intermétalliques. Dans le
substrat, 1’ensemble des signaux représentatifs de 1’oxyde d’aluminium et des
molécules organiques continuent de décroitre lentement a cause de la rugosité de la

surface et de nos conditions de décapage lentes.

Le calcul des épaisseurs de I’oxyde donne des couches de respectivement 10,7nm,

9,6nm, 9,9nm et 9,5nm pour la référence et les échantillons immergés dans C8, C12 et C18.
Ces valeurs sont, comme pour I’aluminium pur, trop élevées pour un oxyde natif. Cependant,
la rugosité entraine nécessairement une surestimation des épaisseurs a partir des mesures de
profilométrie ToF-SIMS. L’erreur induite par nos conditions d’analyse est au minimum de
2,5nm (déduite a partir de la mesure de la vitesse de décapage). En outre, il est possible que les
vitesses d’érosion soient différentes dans 1’oxyde et dans le substrat. Enfin, la présence de
particules intermétalliques au sein de I’oxyde pourrait engendrer une erreur supplémentaire, les

couches d’oxyde n’étant pas de la méme épaisseur sur la matrice et les particules.
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Figure V-21 : Evolution en profondeur des signaux des fragments caractéristiques des

molécules sur I’alliage. Comparaison pour un échantillon de référence et un échantillon

immergé dans une solution contenant 5.10°mol/L de la molécule C8. Les signaux sont
répartis sur plusieurs graphiques pour plus de lisibilité mais sont issus de la méme expérience.
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Figure V-22 : Comparaison de la position des maximums d’intensité du signal de COOH-
pour toutes les conditions de préparation des échantillons d’aluminium/cuivre.
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Tableau V-9 : Tableau récapitulatif des principaux pics sur les échantillons
d’aluminium/cuivre issus des profils pour 1000s d’analyse et de leurs intensités en fonction de
la solution d’immersion. Les données sont normalisées par rapport a I’intensité totale des ions
secondaires et ramenées sur 100, afin de pouvoir comparer les données des différents spectres.

Les données en gras correspondent aux fragments dont I’intensité est deux fois supérieure
pour les échantillons immergés dans les molécules par rapport a la référence éthanol.

Attribution Intensité de chaque pic pour les' échz%ntillons immergés dans
Masse (u) des les solutions : i i
fragments Ethanol Molécule C8 Mcéciczule Mcg?%ule
1,01 H 9,3005 7,7282 8,6830 8,0370
12,00 C 0,3299 0,5202 0,8502 1,0060
13,01 CH 0,2696 0,3785 0,6992 0,7468
14,02 CH> 0,0408 0,0543 0,1017 0,1075
16,00 O 30,3680 33,5519 32,0492 33,6959
17,00 OH" 20,2828 13,4619 12,3988 9,1191
24,00 Co” 0,2964 0,6418 1,2661 1,6152
25,01 CoH 0,3890 0,5611 1,1290 1,1942
26,01 CoHy 0,0163 0,0193 0,0345 0,0375
26,98 Al 1,2881 1,5016 1,5386 1,6249
27,03 CoHy 0,0032 0,0048 0,0080 0,0058
42,98 AlO 26,5897 30,2280 29,3715 30,8590
45,00 CHO> 0,2704 0,2163 0,2392 0,1609
55,02 CsH3O 0,0029 0,0028 0,0045 0,0034
58,01 CoH,O 0,0031 0,0048 0,0074 0,0044
58,97 AlOy 9,5450 9,9787 10,5810 10,5496
62,93 Cu 0,8577 1,0369 0,9321 1,1137
71,02 GC3H302 0,0023 0,0038 0,0053 0,0030
78,92 CuOr 0,0344 0,0366 0,0332 0,0379
79,00 H4O3AT 0,0144 0,0109 0,0135 0,0100
84,99 CoH00AT 0,0004 0,0005 0,0006 0,0010
85,03 C4H50" 0,0004 0,0004 0,0007 0,0004
118,95 AlLOsH 0,0905 0,0520 0,0486 0,0621
136,96 AlLH305 0,0013 0,0008 0,0008 0,0010
143,11 CsHis02 0,0001 0,0021 0,0002 0,0001
178,93 AlzH20¢ 0,0026 0,0015 0,0014 0,0027
196,94 AlzH407 0,0001 0,0002 0,0003 0,0002
199,17 C12H2302° 0,0000 0,0000 0,0014 0,0000
238,91 Al4H30¢ 0,0002 0,0002 0,0002 0,0003
283,26 Ci1sH3502" 0,0000 0,0000 0,0000 0,0003
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Figure V-23 : Comparaison de la position des maximums d’intensité du cuivre métallique
(trait plein) et de I’oxyde de cuivre (pointill¢) pour un échantillon de référence
d’aluminium/cuivre.

3.2.2 Localisation des molécules inhibitrices par rapport aux intermétalliques

Afin de compléter I’étude et déterminer I’effet éventuel de la présence des particules
intermétalliques sur ’adsorption des molécules, une analyse par imagerie ToF-SIMS a été
réalisée sur un échantillon de référence et sur un échantillon immergé dans la solution C8.
L’inhibiteur C8 a été choisi car le signal de cette molécule sur les profils est plus intense que
pour les molécules C12 et C18. Les conditions d’analyse sont reportées dans le Tableau V-10.
L’analyse par imagerie 3D est une expérience qui nécessite un temps long. Afin de réduire le
temps d’analyse, la vitesse d’érosion a été multipliée par deux et le courant d’analyse divisé par
cing. Ces conditions nous permettent d’avoir une trés bonne résolution latérale tout en
bombardant suffisamment rapidement 1’échantillon afin d’atteindre le substrat métallique pour
un temps d’analyse raisonnable. Dans ces conditions, le nombre de coups pour le fragment
caractéristique de la molécule inhibitrice est considérablement réduit. La molécule est quasi
indétectable. Cependant, sur les spectres de masse nous avions repéré de nombreux fragments
dont les intensités étaient deux fois supérieures sur les échantillons traités par les inhibiteurs
que sur la référence. Les intensités de ces fragments, représentatifs de nos molécules
d’inhibiteur, sont sommées et utilisées comme marqueur des molécules. Les fragments utilisés
pour cartographier la surface sont : la molécule C8, C,Hs", CoH2O»™ et C3H307™. Sur les images
correspondant aux molécules organiques, on a également sommé 4 pixels afin d’améliorer le
rapport signal/bruit de chaque pixel (la résolution latérale sur I’image s’en trouve donc

légerement dégradée).
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Grace a ces conditions d’analyses, on arrive a 400nm de résolution latérale, valeur tres
inférieure a la taille des particules intermétalliques. Cette analyse pourra également nous servir

a cartographier les positions des particules intermétalliques a I’interface métal/oxyde.

Les échantillons ont au préalable ét€ marqués grace au canon ionique du ToF-SIMS afin
d’identifier et suivre une zone d’intérét. Puis une analyse par MEB a été réalisée afin de
s’assurer de la présence de particules intermétalliques dans la zone d’analyse ToF-SIMS (voir
Figure V-24). La zone d’analyse a donc été choisie grace aux images MEB pour avoir un
nombre de particules intermétalliques suffisamment grandes pour étre détectable au ToF-SIMS

dans un temps d’analyse raisonnable.

Tableau V-10 : Parametres ToF-SIMS utilisés pour réaliser les images.

Canon d’analyse Bi* | Canon d’érosion Cs*
Energie 25 KeV lkeV
Courant 0,25 pA 20 nA
Surface 100x100pum? 500x500um?

.
Photo No =3
Releceece Mag * Out Dov

t?‘i T
.
i

EMT= 16000V Signal Aw 562
83 mem

woe

-.ﬁun
!

Figure V-24 : Analyse MEB pres de la zone indentée (marquée par un 1) a gauche et image
chimique du cuivre métallique dans la zone analysée (carré bleu) par ToF-SIMS a droite.
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La Figure V-26 présente les images chimiques 2D (a une profondeur donnée) obtenues
par analyse ToF-SIMS de la surface en présence de la molécule C8. La Figure V-26(a)
correspond a l'image obtenue en extréme surface de 1'échantillon, la Figure V-26 (b) correspond
a celle obtenue a l'intérieur de la couche d'oxyde, et la Figure V-26 (c) présente les résultats
obtenus dans le substrat métallique. L'identification de ces trois zones est facilement confirmée
par l'intensité des différents ions étudiés. Les ions Al>”sont des ions attribués a I'aluminium sous
forme métallique, alors que les ions AlO7" sont caractéristiques de 1'aluminium a I'état oxydé.
L'image réalisée en surface de l'échantillon présente une intensité forte pour les signaux
caractéristiques des molécules organiques, alors que les ions Al>” ne sont pas détectés. A
l'inverse, en atteignant le substrat, une forte intensité de Aly™ est observée alors que l'intensité
du signal de AlO;" est largement inférieure a celle observée dans I’oxyde. Méme si la molécule
organique a une dimension largement inférieure a la résolution latérale (~200nm), si 1'on voit
l'intensité de la molécule organique dans un pixel, la molécule est bien présente dans le pixel
(mais ne couvre pas nécessairement tout le pixel). On observe ainsi que les molécules
organiques recouvrent la surface sans distinction de la composition de I’oxyde ou du métal

sous-jacent (diametre des particules intermétalliques ~2um).

Les zones riches en cuivre sont attribuées a la présence de particules intermétalliques
contenant du cuivre (confirmé par I’analyse MEB-EDX). Ces particules sont marquées par une
tres forte intensité du signal Cu” et sont clairement visibles sur la figure correspondant a I’oxyde.
Ces zones ne sont pas détectées en extréme surface et plus faiblement dans le substrat. Elles
correspondent a des zones pauvres en Al et AlO;™ dans le substrat. Il apparait important de
préciser que la résolution en profondeur du ToF-SIMS est inférieure au nanometre, le cuivre
détecté ici dans 1’oxyde provient donc réellement de la partie oxydée de 1'échantillon, et ne peut
pas provenir du cuivre sous-jacent. Cela indique donc clairement un effet topographique, les
particules intermétalliques sont protubérantes par rapport a la couche métallique. La couche
d’oxyde est donc enrichie en cuivre métallique au niveau des particules intermétalliques
présentes a I’interface métal/oxyde, une partie est dans la partie métallique et 1’autre dans
I’oxyde. De plus, il apparait que les particules sont oxydées par de 1I’oxyde d’aluminium AlO>
et également par I’oxyde de cuivre (CuO™ étant représentatif de I’oxyde de cuivre). Cette
observation parait contraire a la thermodynamique. En effet, tant que la particule
intermétallique contient une forte concentration d’aluminium métallique, seul un oxyde
d’aluminium peut croitre. Cependant les images 3D, nous permettent d’évaluer 1’épaisseur de

la couche d’oxyde présente au-dessus des particules intermétalliques en observant 1’apparition
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du cuivre métallique sur les images successives. Il apparait que 1’épaisseur de I’oxyde
correspond en moyenne a 62% de la couche d’oxyde totale. En faisant I’hypothese que la
surface de la particule est plane (on considére ainsi que le volume de I’oxyde présent au-dessus
de la particule possede la méme aire de base que le volume dans la particule) et en négligeant
la diffusion de I’aluminium, un rapide calcul nous permet d’évaluer le volume de la couche
d’oxyde et donc de déterminer la quantité d’aluminium présent dans 1’oxyde. La densité de
I’aluminium dans Al>,Cu étant proche de la densité de I’aluminium dans Al,O3 (voir annexe II),
il apparait que la particule intermétallique pourrait s’é€tre appauvrie en aluminium (par
oxydation préférentielle de celui-ci) sur une profondeur d’environ 6 monocouches. Il n’y aurait
donc que du cuivre en extréme surface de la particule. Un oxyde de cuivre pourrait donc croitre
a ’aplomb des particules intermétalliques. Enfin, dans le substrat et durant toute la durée de
I’analyse, aucun oxyde d’aluminium ou de cuivre n’est détecté au niveau des particules. Les
particules intermétalliques sont donc présentes localement a I’interface avec une partie dans

I’oxyde et une partie dans le substrat.

Des images chimiques ont également €té€ réalisées sur un échantillon recuit 1h a 540°.
Ces conditions permettent la remise en solution du cuivre avec la formation d’une solution
solide Al-Cu. Néanmoins, I’analyse EDX de cet échantillon a révélé que la stoechiométrie des
joints de grain est proche de Al>Cu tandis que la matrice est composée d’aluminium a plus de
99%. Les images chimiques des échantillons aprés immersion dans la solution contenant la
molécule C8, montrent également que les inhibiteurs se répartissent uniformément sur la
surface que ce soit sur la matrice ou sur les joints de grain. Les joints de grain ont un diametre

d’environ 3um pour une résolution latérale de ’analyse d’environ 200nm.

Enfin une reconstruction 3D des données obtenues sur un échantillon contenant des
particules intermétalliques est présentée en Figure V-25. Sur cette reconstruction, on observe
nettement la couche d’oxyde AlO>™ en surface et I’aluminium métallique du substrat. L intensité
du signal de cuivre métallique représentatif des particules intermétalliques Al2Cu est plus élevée
a I’interface métal/oxyde indiquant une concentration plus importante a I’interface. A partir des
imageries 3D, il apparait que ces particules sont proéminentes par rapport a 1’aluminium
métallique. Cette reconstruction confirme donc que 1’oxyde présent au-dessus des particules
intermétalliques est moins épais que sur la matrice d’aluminium comme précédemment

démontré par Seyeux et al'’?,
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Les résultats obtenus par analyse ToF-SIMS montrent donc que la molécule inhibitrice
est présente en extréme surface de 1’échantillon sous forme monomeére. De plus, les profils
suggerent que les molécules s’ancrent sur la surface par le groupement carboxyle. L utilisation
de I’imagerie 3D nous a permis de déterminer que les particules intermétalliques sont
majoritairement présentes a I’interface métal/oxyde et sont protubérantes au métal. Un oxyde
d’aluminium recouvre la totalité de la surface de I’échantillon et un oxyde de cuivre est
¢galement présent a I’aplomb des particules. L’oxyde présent a 1’aplomb des particules est donc
moins épais que celui présent sur la matrice. Il apparait également que les molécules inhibitrices

recouvrent la surface sans distinction de la composition de I’oxyde ou du substrat sous-jacent.

Figure V-25 : Reconstruction 3D des données obtenues par imagerie (5S00um*500um de cotés
sur environ 10nm de hauteur), en rouge I’aluminium métallique Alz, en bleu le cuivre
métallique Cu et en noir I’oxyde d’aluminium AlO;". A gauche sans oxyde, a droite en
présence de 1’oxyde.
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Figure V-26 : Image chimique de la surface apres immersion dans les carboxylates C8 a)
extréme surface b) dans I’oxyde c) dans le substrat.
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3.3 Caractérisation chimique des surfaces d’aluminium/cuivre par XPS

Comme dans I’étude sur 1’aluminium pur, les échantillons ont été¢ analysés apres le
polissage et immersion d’une heure dans 1’éthanol (référence) ou aprés une immersion une
heure dans des solutions contenant les molécules C8, C12 ou C18 avec une concentration de
5.10%mol/L. La Figure V-27 présente les spectres XPS pour un échantillon d’alliage

aluminium/cuivre de référence.
3.3.1 Composition de la surface de I’alliage aluminium/cuivre

Le spectre général de la surface d’aluminium/cuivre indique que les seuls éléments
présents sur la surface sont de I’aluminium, de 1’oxygene, du carbone et du cuivre en faible
quantité. La position en énergie de la liaison C-C (sur le niveau de cceur Cls) indique que I’effet
de charge sur cette surface est de 1,7eV donc plus faible que pour I’aluminium pur. Cette valeur
peut étre due au fait que les épaisseurs des couches d’oxyde sont plus faibles que sur

I’aluminium pur. Nous vérifierons cette donnée lors du calcul des épaisseurs.

Comme précédemment tous les spectres des niveaux de cceurs sont présentés non
corrigés de I’effet de charge. Le Tableau V-11 présente les données pour la décomposition de
I’alliage. Le spectre du niveau de cceur de Cls comporte quatre composantes : le pic a 286,7

eV correspondant a la liaison C-C, le pic a 288,3 eV a la liaison C-O, le pic a 290,5 eV a la

liaison O-C=0 et enfin le pic a 291,8 eV correspondant a la présence de carbonate CO%'.

Le niveau de cceur de Ols présente un spectre large. Celui-ci est décomposé en deux
pics a4 533,0 eV et 534,0 eV correspondant respectivement a 1’oxygéne O et a la présence
d’une composante hydroxylée a la surface et/ou a de I’oxygene lié¢ au carbone de contamination.
Les spectres obtenus sur les échantillons apres adsorption des molécules sont similaires a ceux

de la référence et sont présentés en annexe II.

Le niveau de cceur de Al2s est utilisé pour caractériser la surface de ’alliage car il existe

un important recouvrement entre Al2p et Cu3p>*?

comme indiqué sur la Figure V-27. Le pic a
plus faible énergie correspondant a de I’aluminium sous forme métallique est reporté a 118,2eV
tandis que le pic correspondant a de I’aluminium sous forme oxydé est a 119,3eV. Un pic
correspondant au photoélectron de Cu3s est également reporté sur le spectre a une énergie de

123, 0eV.3%8
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Figure V-27 : Spectre général et spectre XPS des niveaux de cceur Al(2p), Al(2s), Cu(2p3n),
Cu Auger, Cls et Ols d’un alliage aluminium/cuivre (5%wt) polis.
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Tableau V-11 : Récapitulatif des données pour la décomposition des spectres de 1’alliage.

Energie de Energie de liaison | Largeur a mi-
Pic Attribution
liaison (eV) corrigée (eV) hauteur (eV)
Al° Al métal 118,2 - 0,9
AP* Al Oxyde/hydroxyde 121,3 74.5 1,7
C-C Contamination C-C 286,7 285,0 1,7
C-0 Contamination C-O 288.3 286,6 1,7
O-C=0 | Contamination O-C=0 290,5 288.,8 1,7
CO¥ Contamination CO3” 291,8 290,2 1,7
o> Oxyde d’aluminium 533,0 531,2 2
Al hydroxyde et
OH o 534,0 532,4 2
contamination de surface
cu’ Cu métal 932,8 - 1
Cu* Cu oxyde 934.5 - 2,2

Le niveau de cceur de Cu2psz est décomposé en deux pics correspondant a du cuivre
métallique Cu® a une énergie de liaison de 932,8eV (pas d’effet de charge) et un pic a une
énergie de 934,5¢V non corrigé de 1’effet de charge.’*’>% Le photopic du cuivre métallique a
été décomposé avec les mémes paramétres que le cuivre pur dans les travaux de Biesinger®”’.
Afin de déterminer I’environnement chimique du cuivre a plus haute énergie de liaison
(métallique ou oxydé), nous nous sommes appuyés sur plusieurs hypotheses. Dans un premier
temps, nous avons €carté 1’hypothese, peu probable, de particules de cuivre métallique isolées
présentes dans 1’oxyde d’aluminium qui chargeraient. Ensuite, dans 1’hypothése d’un cuivre
Cu(Il) un satellite caractéristique serait visible sur le spectre du niveau de coeur
Cu2p 3731332353371 Aycun satellite n’étant visible, nous pouvons en conclure que ce photopic
correspond a du cuivre au degrés d’oxydation Cu(l). (Le Cu(I) et le Cu(Il) ayant la méme
énergie de liaison). L’écart en énergie mesuré sur le spectre entre les composantes associées a
Cu et Cu* est de 1,7eV. Cet écart est équivalent a I’effet de charge mesuré sur le carbone. On
peut en déduire que ce pic correspond a du cuivre oxydé et/ou hydroxylé au degré d’oxydation
+] présent dans la couche d’oxyde. Dans le but de préciser les attributions, nous nous sommes
également intéressés au spectre Auger du cuivre qui est montré sur la Figure V-27. On observe
que le pic a une intensité faible mais suffisante afin de proposer une décomposition présentée

en Figure V-28.
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Figure V-28 : Décomposition du pic Auger de cuivre sur une surface d’alliage Al/Cu.

370

Les pics Auger sont décomposés comme dans les travaux de Biesinger’’” et dans des

précédents travaux!'7-372

effectués au laboratoire. Le parametre Auger modifié est calculé en
soustrayant a I’énergie de la source, 1’énergie de liaison associé au pic Auger et en additionnant
I’énergie de liaison associé au pic Cu2ps/. La raie Auger expérimentale est décomposée a 1’aide
des raies Auger associées au cuivre métallique et au Cu(I). La forme de la raie Auger du cuivre
métallique correspond donc a la forme de la raie Auger acquise sur du cuivre métallique de
référence et la forme de la raie Auger du cuivre oxydé correspond donc a la forme de la raie
Auger du cuivre acquise sur CuxO (forme stable du Cu(l)) de référence. On observe que la
faible intensité du pic Auger rend difficile I’ajustement des différents pics a la courbe, le bruit
de fond étant important. Cependant, le calcul des parametres Auger modifi€s pour chaque pic
donne une énergie de 1851,1eV pour le cuivre métallique et de 1849,8eV pour le cuivre oxydé.
La valeur du parametre Auger modifié pour le cuivre métallique est en tres bon accord avec les

370 et de Deroubaix®® (1851,2eV) mais la valeur du cuivre oxydé est

travaux de Biesinger
légerement surévaluée (1849,2eV). La différence peut étre attribuée a la difficulté de proposer
une décomposition précise de ce pic a cause de la présence d’un bruit de fond important, lié a
la faible quantité de cuivre dans le matériau. Ce résultat suggere tout de méme que le cuivre est

présent sous forme métallique et sous forme d’oxyde au degré d’oxydation Cu(I).

La surface d’un alliage aluminium/cuivre est donc composée majoritairement
d’oxyde/hydroxyde d’aluminium et d’oxyde de cuivre probablement au niveau des particules
intermétalliques. La présence d’aluminium et de cuivre métallique a aussi été observée
traduisant la faible épaisseur de la couche d’oxyde/hydroxyde en surface. La nature de la

contamination carbonée est similaire a celle observée sur I’aluminium pur.
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3.3.2 Calcul des épaisseurs équivalentes

Pour les échantillons immergés dans les solutions contenant les molécules
potentiellement inhibitrices, la décomposition des spectres est identique a la référence et est
montrée en annexe II. Seul le spectre du carbone differe en intensité. La comparaison des
spectres du niveau de coeur Cls est présentée sur la Figure V-29. On observe que I’intensité
absolue du pic C-C augmente bien avec le nombre d’atome de carbone dans la chaine. Ainsi, le
pic associé a la référence correspond a I’intensité la plus faible, suivi des pics se référant a la
molécule C8 puis C12 et enfin C18. Notons que la largeur a mi-hauteur du pic C-C diminue a
1,3 eV (contre 1,6 eV sur la référence) signe d’une modification importante de la nature de la
couche carbonée a la surface. De plus, on observe que le pic associé a la composante O-C=0
est plus faible en intensité sur la référence que sur les échantillons traités au profit de la

composante associée aux carbonates. (Voir Figure V-29)

Comme précédemment nous posons comme hypothese que 1’alliage métallique Al/Cu
est recouvert d’une couche d’oxyde homogene et continue, elle-méme recouverte d’une couche
carbonée composée des molécules. Le modele envisagé est donc équivalent a la Figure V-10.
Les épaisseurs équivalentes calculées sont reportées dans le Tableau V-12. Dans ce calcul, la
densité du carbone dans les acides carboxyliques a été évaluée grace aux données théoriques
(DFT) obtenues pour une adsorption perpendiculaire a la surface. La densité du carbone dans

la molécule C8 est donc de 0,065 at.cm™ et de 0,066 at.cm™ pour les molécules C12 et C18.

L’analyse de I’épaisseur de la couche d’oxyde montre peu de différence entre les
références et les échantillons immergés dans les inhibiteurs a 90°. L’épaisseur du film d’oxyde
n’est donc pas modifiée par la présence d’inhibiteurs. Cependant, on observe une grande
différence en fonction de I’angle d’analyse. Ainsi pour une analyse a 90°, I’épaisseur calculée

est d’environ 3nm tandis que pour une analyse a 40° 1’épaisseur calculée est d’environ 2nm.

Cette constatation nous permet d’en déduire que le modéle d’une couche d’oxyde
continue et homogene a la surface de 1’alliage n’est pas vérifié, di probablement a la rugosité
de surface. Malgré tout, la couche d’oxyde est globalement moins épaisse que sur I’aluminium
pur. En présence de cuivre, 1’épaisseur de la couche d’oxyde diminue de moitié (de 6nm a 3nm).
Ce résultat est également corrélé a un effet de charge plus faible sur les alliages et a une
augmentation de I’intensité du pic Al° (on détecte donc plus d’aluminium métallique) comparé

au pic AI** (voir Figure V-12 et Figure V-27).
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Figure V-29 : Comparaison des spectres du niveau de coeur Cls pour des échantillons
d’aluminium/cuivre immergés lh dans I’éthanol et dans les carboxylates C8, C12 et C18

Tableau V-12 : Récapitulatif des épaisseurs calculées (nm) pour les échantillons
d’aluminium/cuivre en fonction de la solution d’immersion (1h) a 90°.

Epaisseur
Couche d’oxyde Couche carbonée
Préparation
Apres immersion dans I’éthanol 3,5 0,5
Apres immersion dans C8 34 1,0
Apres immersion dans C12 3,3 1,9
Apres immersion dans C18 3,0 2,8

Tableau V-13 : Calcul des ratios !

liaison 0-C=0

liaison C-C

théoriques et expérimentaux, sans et avec prise en

compte de I’atténuation pour les trois molécules sur I’alliage.

Ratio Expérimental sans | Expérimental avec
Théorique ) )
Molécule atténuation atténuation
C8 1/7=0,14 0,13 0,14
Cl12 1/11 = 0,09 0,07 0,09
C18 1/17 = 0,06 0,03 0,05
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Le calcul des épaisseurs de la couche carbonée montre de grandes différences entre la
référence et les échantillons immergés dans les solutions contenant les molécules. L’épaisseur
de la contamination carbonée sur la référence est de 0,5nm. Les épaisseurs calculées pour les
échantillons immergés dans les molécules sont : 1nm pour C8, 1,9nm pour C12 et 2,8nm pour
C18 pour des épaisseurs théoriques obtenues par calcul DFT de 1,2nm, 1,7nm et 2,5nm
respectivement en considérant les molécules fixées perpendiculairement a la surface. Les
épaisseurs obtenues par XPS sont donc proches des épaisseurs théoriques. On peut donc en

déduire qu’une monocouche recouvre toute la surface de 1’alliage.

Comme pour I’aluminium pur, la prise en compte de ’atténuation du signal de la liaison

I liaison O-C=0

carboxylique par la chaine carbonée nous a permis de calculer le ratio o oC
1aison C-

grace aux

équations ( V-5 ) et ( V-6 ). Les résultats sont reportés dans le Tableau V-13. On observe que
le rapport des intensités est trés proche du rapport théorique quand 1’atténuation est prise en
compte. Ce résultat conforte le résultat précédent en montrant que la surface est bien recouverte

d’une monocouche d’acides carboxyliques fixée par le groupement carboxyle.

Cette étude XPS de la surface d’un alliage immergée en présence des différentes
molécules nous a permis de conclure que 1’alliage métallique Al/Cu est recouvert d’une couche
d’oxyde/hydroxyde d’environ 3nm d’¢épaisseur. Le mod¢ele envisagé est reporté sur la Figure

V-15.

Une analyse AFM a été faite sur une surface aluminium/cuivre (voir Figure V-30) afin
de caractériser la rugosité de surface. Les images ont été traitées a I’aide du logiciel Gwyddion.
L’analyse a été faite sur des images de 50x50um?, 10x10pm?, 4x4um? et 2x2um? d’un
échantillon. Les résultats, présentés sur des images de 4x4um?2, montrent que la rugosité de la
surface est de  6X2nm pour I’alliage poli miroir (Figure V-30a). La différence n’est pas
significative avec I’aluminium pur (~9nm) cependant ce résultat tend & montrer que la surface
d’aluminium pur est un peu plus rugueuse que la surface de 1’alliage. De plus, une analyse faite
sur un alliage immergé 1h dans la solution contenant 5.10*mol/L de la molécule C8 (voir Figure
V-30b), montre que la rugosité de la surface est de 7¥3nm. Ce résultat est proche de la rugosité
de la surface non immergée. L’adsorption des molécules ne modifie donc pas ou peu la rugosité
de la surface. Les profils correspondant a deux lignes tracées sur les images AFM montrent que
la surface présente des creux de 20nm au maximum pour un écart entre deux maxima de plus

de 2um
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Figure V-30 : Image AFM (4x4um?) de la surface a) aluminium/cuivre polie miroir b)
aluminium/cuivre aprés immersion 1h dans de 1’éthanol contenant 5.10mol/L de

carboxylates C8 et profils correspondants.
3.3.3 Caractérisation de I’alliage sous la couche d’oxyde

Dans I’é¢tude précédente, nous nous sommes intéressés aux épaisseurs des couches
d’oxyde/hydroxyde et d’inhibiteurs. Nous allons maintenant nous intéresser a la composition
chimique de la couche d’oxyde et de 1’alliage sous cette couche. L’objet de cette premiere partie
est de caractériser I’alliage en estimant le taux de recouvrement des particules intermétalliques.
Pour ce faire, nous allons nous appuyer sur plusieurs hypothéses. Tout d’abord, tout le cuivre
métallique détecté provient des particules intermétalliques AloCu. Ensuite nous considérons
que les particules intermétalliques sont suffisamment épaisses pour que 1’on ne puisse pas
détecter par XPS I’aluminium métallique situé en-dessous. Cette hypothese est justifiée par
I’analyse MEB qui a déterminé que les particules ont un diametre moyen de 2um, trés supérieur
a la profondeur d’analyse maximal de I’XPS (~10nm). Enfin, on fait ’hypothese que la couche
d’oxyde d’aluminium (ou de contamination) présente en surface de I’alliage a la méme
épaisseur que ce soit au-dessus des particules intermétalliques ou sur 1’aluminium métallique.
Le modele ainsi envisagé est présenté sur la Figure V-31. L’intensité des pics correspondant a
de ’aluminium issu de I’aluminium métallique et du cuivre issu de la particule intermétallique

peuvent donc s’écrire :

) —d
It = (1 —y) kA(O)FTy 0424 D4} sinb exp <—0x0> exp (W) (V-7)

d .
25,7 sin Al sinf
Al.Cu _ AlCu pAlzCu —dox —dc
ICu2 =Y kA(9)FTCuO—CuACu2 DCu2 sin6 exp oxyde . €XP \ Scarbone; (V'8)
A sin@ Ay sin@

Cu

Avec I/ﬁ)tal — ;141[ + I;{lllzCu et nﬁlllzc‘u — zngflzCu
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Le rapport de ces deux équations nous donne acces au taux de recouvrement y des
particules intermétalliques sur la surface. Cependant, 1’intensité du pic d’aluminium métallique
détectée lors de 1’analyse provient majoritairement de l’aluminium métallique seul mais
¢galement de I’aluminium métallique dans la particule Al>Cu. Il convient donc de discriminer
I’intensité du pic d’aluminium issue de AloCu de ’intensité d’aluminium issu de Al. Dans ce
but, nous avons calculé a partir du signal de Cu la quantit¢ d’aluminium dans AlLCu et

I’intensité correspondante, puis déduit IZ}' par soustraction de cette intensité avec 1’intensité du

pic d’aluminium métallique total. (I£} = [50tal — [AlCu)

Le taux de recouvrement y des particules intermétalliques Al,Cu sur la surface, calculé
a partir des données XPS, est évalué a 4,9%. Le taux évalué a partir des images MEB est de
3,4%, or plusieurs études ont reporté que les particules intermétalliques représentent
généralement entre 2 et 4% des alliages aluminium/cuivre!®3733 Ces résultats sont trés
proches. La valeur 1égerement plus élevée du taux déterminé par XPS pourrait provenir des
hypotheses posées, notamment celle considérant que 1’épaisseur de la couche d’oxyde au-
dessus des intermétalliques est la méme qu’au-dessus de la matrice. Des lors, si I’épaisseur de
I’oxyde a I’aplomb des particules est inférieure a 1’épaisseur de 1’oxyde sur I’aluminium,

comme montré par ToF-SIMS, alors le taux de recouvrement diminue mécaniquement.

Nous avions évalué par ToF-SIMS que 1’épaisseur de la couche d’oxyde au-dessus des
particules était de 62% de 1’épaisseur totale de I’oxyde. En prenant en compte cette nouvelle
épaisseur, le taux de recouvrement évalué par XPS est de 4,1%, plus proche des données MEB.
Ce résultat conforte donc I’idée que 1I’oxyde présent au-dessus des particules Al.Cu présente
une €paisseur plus faible que sur la matrice d’aluminium. Les données obtenues par ToF-SIMS
nous permettent également de calculer un taux de recouvrement des particules a partir des
images 3D. Les zones ou le cuivre métallique est intense représentent 3,2% de la surface
analysée. Ce résultat est en tres bon accord avec les données MEB. Il apparait donc que le
recouvrement évalué par les images ToF-SIMS est en bon accord avec celui évalué par les
images MEB. Enfin le faible écart du taux de recouvrement évalué par XPS avec les deux autres

techniques, conforte le modele utilisé.
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Figure V-31 : Modele envisagé pour le calcul du taux de recouvrement des intermétalliques.

3.3.4 Caractérisation de la couche d’oxyde

L’objet de cette seconde partie est de caractériser I’oxyde présent au-dessus de 1’alliage.
Nous avons vu précédemment que du cuivre sous forme oxyde de cuivre Cu0 est présent sur
la surface. Méme si les données ToF-SIMS ont montré que 1’oxyde de cuivre est localisé au-
dessus des particules, nous avons dans un premier temps fait ’hypothése d’une couche
homogene et continue d’oxyde de cuivre et d’aluminium afin de déterminer une composition
globale de la couche d’oxyde. Dans un second temps, nous tiendrons compte du fait que I’oxyde
de cuivre est présent localement au-dessus des particules intermétalliques, la couche d’oxyde

sur I’alliage n’est donc pas homogene en composition.

«
[ -

+ oo

Figure V-32 : Mod¢le envisagé dans le cas d’une couche d’oxyde homogéne sur 1’alliage.
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3.3.4.1 Composition de la couche d’oxyde : cas d’une couche homogéne et continue

L’hypothése retenue dans cette partie est que 1’oxyde de cuivre CuxO est présent
uniformément dans toute la couche d’oxyde. Le modele envisagé est présenté en Figure V-32.
Dans ce cas, un oxyde mixte aluminium et cuivre recouvre la surface. La composition de
I’oxyde et de 1’alliage ainsi que I’épaisseur de la couche d’oxyde ont été calculées. Des
équations similaires a 1’étude sur I’aluminium pur sont utilisées pour ces calculs en prenant en
compte les parametres de 1’alliage (en particulier les densités). Un systéme de quatre équations
a quatre inconnues (aluminium oxyde et métal, cuivre oxyde et métal), nous permet d’avoir

acces aux épaisseurs et aux compositions. Les résultats sont reportés dans le Tableau V-14.

La quantité de cuivre oxydé détectée est tres faible (0,3%at) comparée a la valeur dans
I’alliage (2%eat) et a la valeur au coeur du matériau (2,2%at soit 4,87%wt) qui sont quasi-
équivalentes. Le cuivre est donc majoritairement présent sous forme métallique et la couche
d’oxyde est donc principalement composée d’oxyde d’aluminium. On observe également que
les épaisseurs sont tres proches avec et sans molécules organiques. De la méme facon, les
compositions chimiques calculées dans I’oxyde et dans le métal sont identiques avec ou sans
molécules organiques. On peut donc en conclure que 1‘ajout d’acides carboxyliques en surface

ne modifie ni la composition ni I’épaisseur de la couche d’oxyde.

Tableau V-14 : Epaisseur (nm) de 1’oxyde et composition (%) des couches dans le cas d’une
couche d’oxyde homogene et continue a la surface.

Epaisseur | Composition de I’alliage | Composition de I’oxyde
Préparation ,
de "oxyde Al Cu Al Cu
Référence 3,3 98,0% 2,0% 99,7% 0,3%
Immersion dans C8 3,4 98,0% 2,0% 99,7% 0,3%
Immersion dans C12 3,2 98,0% 2,0% 99,7% 0,3%
Immersion dans C18 3,0 99,0% 1,0% 99,7% 0,3%
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3.3.4.2 Composition de la couche d’oxyde : cas d’une couche non homogéne

La seconde hypothése développée dans cette section est que 1’oxyde de cuivre CurO sur
la surface de 1’alliage est localisé au-dessus des particules intermétalliques, comme I’ont montré
les images SIMS. Dans ce cas, la couche d'oxyde formée a la surface de I'échantillon ne serait
pas homogene. Elle correspondrait majoritairement a une couche d'oxy-hydroxyde d'aluminium
recouvrant la matrice, et une couche d’oxyde d’aluminium et d’ilot d'oxyde de cuivre CuzO sur
les particules intermétalliques. L hypothése de la présence d’oxyde de cuivre a déja été discutée
dans la section précédente. Il apparait qu’un oxyde de cuivre peut croitre sur les particules
intermétalliques, si celles-ci se sont suffisamment appauvries en aluminium pour former
I’oxyde d’aluminium au-dessus des particules. Le modele envisagé est présenté Figure V-33 et
localement au-dessus de la particule sur la Figure V-34. Nous avons précédemment vu que les
images 3D obtenues au ToF-SIMS, nous ont permis d’obtenir un taux de recouvrement y des
particules intermétalliques sur la surface en bon accord avec les données MEB. De la méme
maniere, nous avons évalué le taux de recouvrement y’ des ilots d’oxyde de cuivre sur les
particules. Il apparait que v’ équivaut a 2,5% de la surface totale (avec y de 3,2%) donc les
particules sont recouvertes a 78% d’oxyde de cuivre. Afin d’évaluer I’hypothése d’une couche
non homogene, 1’épaisseur de I’oxyde de cuivre est calculée en prenant en compte le modele
de la Figure V-34. Ce mode¢le s’appuie sur plusieurs hypotheses. Tout d’abord, tout le cuivre
métallique détecté provient des particules intermétalliques Al>Cu et tout le cuivre oxyde des
ilots de Cu20. Ensuite nous considérons que les particules intermétalliques sont suffisamment
épaisses pour que 1’on ne puisse pas détecter par XPS 1’aluminium métallique situé en-dessous.
Puis, on fait I’hypothese que la couche organique présente en surface a la méme €paisseur sur
la matrice et sur les particules et que la couche d’oxyde d’aluminium présente en surface de la
particule d’ox équivaut a 62% de la couche d’oxyde totale dox comme évalué par les images
ToF-SIMS. Enfin, les 1lots d’oxyde de cuivre sont considérés comme des couches d’épaisseur
d’ définie. L’intensité des pics correspondant a du cuivre issu de la particule intermétallique et
du cuivre issu I’oxyde de cuivre peuvent donc s’écrire :

d’ ox—dr

. ' _dlox ’ —dr
Iéqzizcu =Y kA(H)FTCuUCuAéIIfcuD(%Z(:u sin6 [(1 —Y)exp (AA1203 ) +Y exp <ACuZOSin9> * eXp(/-{A1203
Cu Cu Cu

sinf sinf

) |*
—d¢
exp (Azirbonesine)

(V-9)
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—d' d,—d —d
Cuz0 _ CU20 YCU20 oiny ) ox c
165° = vy kA(O)F Ty 00, A2 Dele sinfy [1 — exp </1§ﬁzosin9>] * exXp (/1250351'119) * eXp(Ag‘:fb"”esinQ)

(V-10)

Le rapport de ces deux équations nous donne acces a d’, 1’épaisseur des ilots d’oxyde
de cuivre. Le calcul de cette épaisseur donne une valeur de 0,5nm sachant que la couche
d’oxyde d’aluminium sur I’intermétallique est estimée a 2,2nm. Cette valeur est en bon accord
avec la faible quantité d’oxyde de cuivre détecté par XPS et ToF-SIMS sur la surface. Le
modele final déterminé a partir de la combinaison des techniques XPS et ToF-SIMS est présenté

en Figure V-35.

I d,,

Figure V-33 : Mod¢le envisagé dans le cas d’une couche d’oxyde non homogene sur 1’alliage.

Y
] a
dIDX
d }
Cu Cu Cu
Al,Cu

Figure V-34 : Modgele local, au-dessus des particules intermétalliques, envisagé dans le cas
d’une couche d’oxyde non homogene sur I’alliage.
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I 1<d.<3nm

I dg, ~3nm

Al Cu

Tlots Cu,0

Al méetallique

Figure V-35 : Modele de la surface de ’alliage déterminé a partir de la combinaison des
techniques XPS et ToF-SIMS.

4. Conclusion

Les résultats présentés dans ce chapitre ont permis de caractériser 1’état de surface
d’échantillons d’aluminium pur et d’échantillons modele d’alliage aluminium/cuivre. Il
apparait que sur I’aluminium pur poli mécaniquement, un oxyde-hydroxyde d’aluminium de
5/6nm d’épaisseur recouvre toute la surface. Les échantillons d’aluminium/cuivre ne présentent
qu’un seul type de particules intermétalliques Al,Cu. Ces particules sont davantage présentes a
I’interface métal/oxyde et le taux de recouvrement représente environ 3,2% de la surface. La
couche d’oxyde de 3nm environ, majoritairement composée d’oxyde/hydroxyde d’aluminium
et en faible quantité d’oxyde de Cu(l), recouvrant ces échantillons n’est pas homogene. Des
différences d’épaisseur et de composition apparaissent en fonction du métal sous-jacent. Un
oxyde/hydroxyde d’aluminium d’environ 3nm d’épaisseur recouvre la matrice d’aluminium.
La couche d’oxyde est plus fine au-dessus des particules intermétalliques car celles-ci sont
proéminentes par rapport a I’aluminium métallique. La combinaison des techniques ToF-SIMS
et XPS a révél¢é la présence d’ilots d’oxyde de cuivre d’environ 0,5nm d’épaisseur au-dessus
des particules intermétalliques. Il apparait que le taux de recouvrement des ilots représente
environ 2,5% de la surface totale. Ces ilots sont recouverts d’oxyde d’aluminium dont
I’épaisseur équivaut a 2,2nm. La détection d’oxyde de cuivre au-dessus des particules
intermétalliques est expliquée par le fait que 1’appauvrissement en aluminium a la surface des
particules di a I’oxydation sélective de I’aluminium, conduit a I’oxydation du cuivre. Dans ce
cas, I’extréme surface des particules est appauvrie en aluminium et un oxyde de cuivre peut se

former a 1’aplomb des particules intermétalliques.
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Chapitre V : Caractérisation de [’adsorption sur les surfaces par XPS et ToF-SIMS.

L’immersion des échantillons dans une solution d’éthanol contenant 5.10mol/L de
molécules organiques C8, C12 et C18 permet I’adsorption de ces molécules a la surface. La
combinaison des données XPS et ToF-SIMS a révélé que les molécules s’adsorbent a la surface
via I’acide carboxylique. La contamination initialement présente a la surface est remplacée par
les molécules. Une monocouche d’acides carboxyliques est donc formée en extréme surface et
ceci autant pour l’aluminium pur que pour [’alliage aluminium/cuivre. Les particules
intermétalliques n’ont donc pas d’impact sur 1’adsorption des molécules organiques. Il apparait
¢galement que I’adsorption des molécules sur la surface ne modifie pas 1’épaisseur et la

composition de I’oxyde présent a la surface des échantillons.

L’utilisation des données théoriques a permis de déterminer le mode d’adsorption des
molécules organiques. La combinaison de ces trois techniques (XPS, ToF-SIMS et DFT)
montre que les molécules organiques s’adsorbent via 1’acide carboxylique et forment une
monocouche autoassemblée perpendiculaire a la surface. Les outils théoriques, tels que la DFT,
peuvent ainsi étre préconisés dans 1’étude de 1’adsorption de molécules organiques sur des
surfaces. Ces outils constituent un apport non négligeable a la description de la structure et de
la composition chimique des surfaces. Le mode d’adsorption des molécules étant similaire sur
les deux substrats, [’utilisation de 1’aluminium comme modele pour les alliages

aluminium/cuivre est confortée.
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Chapitre V : Caractérisation de [’adsorption sur les surfaces par XPS et ToF-SIMS.

Points clés du chapitre

v

La surface de D’aluminium pur est composée d’un oxyde-hydroxyde
d’aluminium de 5/6nm d’épaisseur.

Les échantillons d’aluminium/cuivre ne présentent qu’un seul type de particules
intermétalliques : Al>Cu. Ces particules sont présentes a I’interface métal/oxyde
et celle-ci sont proéminentes par rapport a I’aluminium métallique.

La surface de I’alliage est composée d’une couche d’oxyde de 3nm environ,
majoritairement composée d’oxyde/hydroxyde d’aluminium et en faible
quantité d’oxyde de Cu(I). L’oxyde/hydroxyde d’aluminium recouvre la matrice
d’aluminium tandis que des ilots d’oxyde de cuivre d’environ 0,5nm d’épaisseur
sont présent au-dessus des particules intermétalliques, eux-mémes recouvert de
I’oxyde d’aluminium.
Une monocouche d’acides carboxyliques C8, C12 ou C18 est formée en extréme
surface et ceci autant pour I’aluminium pur que pour I’alliage aluminium/cuivre.
Les particules intermétalliques n’ont donc pas d’impact sur 1’adsorption des
molécules organiques.

L’utilisation des données théoriques a permis de déterminer le mode
d’adsorption des molécules organiques. La combinaison de ces trois techniques
(XPS, ToF-SIMS et DFT) montre que les molécules organiques s’adsorbent via
I’acide carboxylique et forment une monocouche autoassemblée perpendiculaire

a la surface.
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Chapitre VI : Influence d’une
monocouche d’acides carboxyliques
sur la corrosion des surfaces
d’aluminium et d’aluminium-cuivre

en milieu chloruré.

Dans le chapitre précédent, la combinaison des données XPS et ToF-SIMS a révélé que
les acides carboxyliques linéaires s’adsorbent a la surface autant sur I’aluminium pur que sur
I’alliage aluminium/cuivre et forment une monocouche. Les particules intermétalliques n’ont
pas d’impact sur I’adsorption des molécules car un oxyde/hydroxyde d’aluminium est présent
en surface des deux substrats. De plus, la monocouche d’acide carboxylique ne modifie ni

I’épaisseur, ni la composition de I’oxyde présent a la surface des échantillons.

L’objet de ce chapitre est d’évaluer les propriétés d’inhibiteurs de corrosion de 1’acide
caprylique (C8), I’acide laurique (C12) et I’acide stéarique (C18). Des mesures
¢lectrochimiques ont donc été réalisées sur des surfaces d’aluminium pur et d’alliages
aluminium/cuivre, recouvertes d’une monocouche d’acide carboxylique, dans une solution
aqueuse de chlorure de sodium, et leurs réponses électrochimiques ont été comparées a des
échantillons témoins. Enfin, un échantillon traité a été caractérisé par XPS aprés immersion

dans NaCl afin d’observer les éventuelles modifications du film.
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Chapitre VI : Influence de la monocouche sur la corrosion des surfaces en milieu chloruré

1. Mécanisme de corrosion de I’aluminium et ses alliages

Le but de cette partie n’est pas de réécrire la bibliographie du chapitre III mais de
I’orienter d’un point de vue mesures €électrochimiques dans NaCl et donc corrosion par piqre.
Dans des solutions aqueuses proches de la neutralité, 1'aluminium est recouvert d’un film
d’oxyde passif et résistant a la corrosion qui se forme rapidement a la surface. Ce film passif
bloque la corrosion généralisée. Cependant, en présence d'ions agressifs tels que les chlorures,
la corrosion par piqfires se produit'®2!*”>, L'aluminium est donc sensible 2 la corrosion localisée
ou le film d'oxyde se décompose localement. Cette décomposition conduit a la formation de

pigfires qui se développent quand les conditions favorables pour leur propagation sont réunies>*,

Le film d'oxyde natif sur I'aluminium a été décrit comme formé de deux couches**!.

La partie interne, se formant rapidement sur la surface métallique, est une couche amorphe
compacte possédant des propriétés diélectriques. La croissance de cette couche est favorisée a
des températures plus élevées, et I'épaisseur est de ’ordre de quelques nanométres®*. Au-dessus
de cette couche interne, une couche externe se forme et se développe par des réactions d'échange
avec l'environnement, y compris des réactions d’hydratation. L'épaisseur de cette couche est
dépendante de 1'humidité et de la température du milieu, et peut atteindre des dizaines de
nanométres>*. La couche passive se forme sur I’aluminium par la réaction anodique selon ( VI-1

) et le pendant cathodique (réduction de 1’eau et/ou de I’oxygene) correspond a ( VI-2 ) :

2Al + 60H™ - Al203.3H20 (VI-1)

0, + 4H* - 2H,0 et/ou 2H,0 — H, + 20H"~ (VI-2)

Le mécanisme de corrosion par piqlires de I’aluminium est complexe et de nombreux
aspects ne sont pas totalement clarifiés. Cependant, la littérature s’accorde aujourd’hui sur un
mécanisme en deux étapes : amorcage et propagation. Comme évoqué précédemment dans le
chapitre III, le phénomene de corrosion par piqlire met en jeu un mécanisme d’adsorption puis
de pénétration des ions chlorures a travers la couche d’oxyde pour atteindre I’interface métal-
oxyde!**"23 Le mécanisme de pénétration des chlorures dans l'oxyde a été proposé par
migration au travers des lacunes d'oxygéne?!, des canaux d'eau?!, des fissures ou des défauts
dans l'oxyde!'. L’incorporation de chlorures se produit sur des sites localisés en raison de
l'inhomogénéité des défauts dans l'oxyde'®. En d'autres termes, des films d'oxyde moins

défectueux seraient plus résistants a l'initiation des piqlres (cf. chapitre III).
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Chapitre VI : Influence de la monocouche sur la corrosion des surfaces en milieu chloruré

Afin de compenser la différence de charge liée a l'incorporation des ions chlorures dans
les lacunes d'oxygene, des lacunes de cation sont générées. Ces lacunes de cation s'agglomerent
et forment des cloques a l'interface métallique'®. La formation de ces cloques entraine
I’amorcage des piqires par la rupture du film d’alumine®**’7°, A ce stade, de nombreuses
piglires sont rapidement repassivées et seule une faible quantité de piqlires amorcées se

propagera et conduira finalement 2 'apparition de piqfires stables et 2 la rupture du film passif>*.

En présence d’ions agressifs, la propagation des piqlres s’explique par la combinaison
de réactions anodiques et cathodiques a la surface de I’aluminium. La corrosion par piqire est
basée sur la dissolution de I’aluminium a partir de sites actifs ou de défauts du film d’oxyde'®.

La dissolution anodique de I'aluminium a lieu selon 1’équation ( VI-3) :

Al - APPT +3e” (VI-3)

Pour des conditions neutres ou alcalines (comme dans une solution aqueuse de NaCl),

la réaction cathodique associée peut étre le dégagement d'hydrogene ( VI-4 ) et/ou la réduction

de I'oxygene ( VI-5 )**:

2H,0 + 2e~ » H, + 20H™ (VI4)

0, + 2H,0 + 4e~ > 40H~ (VI-5)

- @[@
m/ / % N

Figure VI-1 : Mécanisme de propagation des piqires issu de la référence®*
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Chapitre VI : Influence de la monocouche sur la corrosion des surfaces en milieu chloruré

Ces réactions n’ont pas lieu au méme endroit dans la cavité de la piqlre (voir Figure
VI-1). La réaction d’oxydation de I’aluminium a lieu a ’intérieur de la cavité qui joue le role
d’anode tandis que les réactions de réduction de I’eau ou de 1’oxygéne ont lieu a I’extérieur de

la cavité et agissent comme une cathode.

La dissolution anodique de DI’aluminium a Dintérieur de la piqlre entraine
’augmentation de la concentration en AI** au fond de la cavité. La migration des ions chlorures
au sein de la cavité provoque leur complexation en AICls™ via la réaction ( VI-6 ) et le complexe

AICls™ se dépose au fond de la piqdire.

ABY +4Cl™ - AlCly (VI-6)

Au contact de ’électrolyte, les ions AI** et AICls™ s’hydrolysent par la réaction ( VI-7 )
et forment ensuite un précipité d’hydroxyde d’aluminium. Cette réaction libére des protons et
conduit a I’acidification de la solution au fond de la cavité!*®. Le milieu devient alors trés
agressif car riche en protons et en chlorures, ce qui facilite la propagation de la piqire via la
réaction ( VI-8 ) de dissolution de I’aluminium. Le mécanisme de propagation des piqtires est
donc un mécanisme d’auto-corrosion ou autocatalytique car les réactions mises en jeu

permettent de générer le milieu agressif qui catalyse ces mémes réactions.

AB* + 3H,0 > AL(OH); + 3H* (VI-7)

Al +3H* - AP + ;Hz (VI8)
Les précipités d’hydroxyde d’aluminium, formés au sein de la cavité, sont entrainés a
la surface de la piqiire par les microbulles d’hydrogenes. Ces précipités se déposent sous forme
de pustule blanche et forment un cone a I’extérieur de la cavité (voir Figure VI-1). Le cone
d’hydroxyde d’aluminium peut également étre formé 2 la suite de la diffusion des ions AI** du
fond de la cavité vers la surface. En effet, les réactions cathodiques qui ont lieu a ’extérieur de

380 entrainent la formation de OH™ menant

la piqfire via des inclusions comme AlsFe ou Al.Cu
a I’alcalisation du milieu. Lorsque les cations AI** diffusent vers ’extérieur, ils vont passer
d’un milieu trés acide (pH < 3) a un milieu basique, aboutissant a leur précipitation en Al(OH)s.
Ce dépot peut alors obstruer 1’entrée de la cavité et ralentir ou arréter la propagation de la piqire.
La fin du processus de piqiiration peut également s’expliquer par le fait que la formation de

dihydrogeéne consomme les ions H* présents dans la cavité et rend le milieu moins agressif.
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Chapitre VI : Influence de la monocouche sur la corrosion des surfaces en milieu chloruré

Une dissolution localisée ou un amincissement de 1'oxyde ont également été proposés
pour initier des piqglires?*2. Des composés transitoires tels que AI(OH).Cl, AI(OH)Cl, et AICl;
sont formés consécutivement a la suite de Il'incorporation de chlorures dans le film

232,375

d'oxyde . IIs se dissolvent finalement sous la forme d'un complexe d'aluminium (AICls") et

381

diffusent dans 1'électrolyte’’, entrainant ainsi une dégradation locale.

Avant le début des piqires, des piqlires métastables se forment. Les piqlires métastables
sont trés petites, grandissent et se repassivent en quelques secondes'®. Pour que les piqiires
métastables ne se repassivent pas, il faut atteindre une valeur critique du produit de la
profondeur de la piqire multipliée par sa densité de courant*!*>’. De plus, I'acidification et
l'augmentation de la concentration en ions chlorures sont nécessaires'® pour que la pigfire se
propage. L'hydrolyse des ions d'aluminium dissous produit alors l'environnement acide?!.
Enfin, il convient de mentionner que pour que les réactions de dissolution assistées par des
chlorures se produisent, les molécules d'eau doivent pénétrer dans 1'oxyde et étre présentes a la

base du film d'oxyde?!.

La corrosion des alliages d'aluminium se produit toujours localement en raison de la
présence de particules intermétalliques (cf. chapitre II). Leurs potentiels de corrosion étant

différents de la matrice’73-382

, une cellule galvanique peut se créer entre la matrice et la particule.
Deux couplages galvaniques sont possibles et a ’origine de la formation de piqtires®. Dans le
cas ou la particule intermétallique possede un potentiel de corrosion plus noble que
I’aluminium, la réduction du dioxygene est favorisée sur la particule et entraine la dissolution
anodique de la matrice environnante. Dans le cas contraire, I’aluminium de la particule
intermétallique s’ oxyde et se dissout directement, on observe alors le phénomene de de-alloying

113,383-389

tres étudié dans la littérature particulierement sur I’alliage d’aluminium 2024.

L’utilisation d’inhibiteurs de corrosion peut donc étre préconisée afin d’améliorer la
tenue a la corrosion des films d’oxyde d’aluminium. Dans ce cadre, les acides carboxyliques
sont de potentiels inhibiteurs de corrosion, car ils sont notamment connus pour former une
monocouche dense tant sur I’aluminium métallique que sur I’alumine®>°>%?’®. Nous avons
d’ailleurs démontré dans le chapitre précédent que les acides carboxyliques linéaires forment
une monocouche tant sur I’aluminium pur que sur ’alliage. Dans ce chapitre, nous allons donc
évaluer le pouvoir inhibiteur de 1’acide caprylique (C8), 1’acide laurique (C12) et 1’acide

stéarique (C18) sur des surfaces d’aluminium pur et d’alliages aluminium/cuivre.
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2. Mesures électrochimiques de la tenue a la corrosion des surfaces

L’¢lectrochimie est une technique de choix pour caractériser la résistance a la corrosion
d’un matériau recouvert de molécules organiques en surface. Pour cela, nous avons utilisé les
méthodes de chronopotentiométrie a courant nul (suivi du potentiel d’abandon) et de
voltampérométrie linéaire (tracé de courbes courant-potentiel ou courbes de polarisation de la
partie cathodique a la partie anodique). La cellule électrochimique utilisée est une cellule a trois
électrodes (cf. chapitre 1). La solution de travail utilisée pour toutes ces mesures est une solution

aqueuse aérée de NaCl a 0,1mol/L de pH~6,5.

Les échantillons sont préparés de la méme maniére qu’au chapitre précédent : polissage,
nettoyage aux ultrasons et immersion ou non dans une solution d’éthanol contenant 5.10mol/L
de molécules inhibitrices. Deux types d’expérience sont réalisées. Aprés la préparation d’un
échantillon, celui-ci est utilisé pour réaliser une mesure d’OCP (Open Circuit Potential), dans
le but d’obtenir un potentiel stable, puis pour enregistrer une courbe de polarisation. Chaque
expérience a été reproduite au minimum 3 fois afin de s’assurer de la répétabilité des mesures.
Ces mesures ont toutes été réalisées sur des échantillons traités le jour méme afin de corréler

nos résultats avec les résultats obtenus en XPS et au ToF-SIMS.
2.1 Influence de 1a monocouche d’acide carboxylique sur la surface d’aluminium pur
2.1.1 Suivi du potentiel libre de corrosion de I’aluminium

Dans un premier temps, nous nous intéresserons a 1’évolution du potentiel en circuit
ouvert (OCP), ou potentiel d’abandon/corrosion (Ecorr), €n fonction du temps d’immersion dans
une solution a 0,1M de NaCl. Sur la Figure VI-3, on observe 1’évolution de ’OCP pour les
différents traitements pendant 30min d’immersion dans la solution de NaCl. Pour I’échantillon
témoin, on remarque que le potentiel fluctue rapidement autour d’une valeur moyenne de -0,71
V vs ECS. Des les premicres secondes d’immersion, le potentiel de corrosion est donc stable et
cette valeur moyenne est en bon accord avec les données de la littérature généralement comprise
entre -0,70 et -0,76 V vs ECS.****! Les fluctuations du potentiel sont dues a I’alternance de
formation de piqiire et leur repassivation a la surface de 1’échantillon lors du phénoméne de

corrosion localisée (voir Figure VI-2).
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Pour les échantillons traités, on observe le méme phénomene. Le potentiel de corrosion
Ecorr €st quasi stabilisé au bout de quelques minutes d’immersion a une valeur moyenne de -
0,89 + 0,1 V vs ECS pour C8, -0,9 + 0,1 V vs ECS pour C12 et -0,85 £ 0,05 V vs ECS pour
C18. 1l apparait que le manque de reproductibilité¢ d’un échantillon a un autre préparé dans les
mémes conditions est important. Cependant, la valeur de Ecor pour un échantillon traité se
stabilise toujours entre -0,8<V<-1 V vs ECS, donc toujours a des potentiels inférieurs a celui
de I’aluminium pur. Nous remarquons également que les fluctuations sont beaucoup moins
importantes pour les échantillons traités que pour 1’échantillon témoin. Cette observation
semble indiquer que la monocouche d’acide carboxylique limite le nombre de piqires des
¢chantillons traités. Le suivi de 1’évolution des OCP met donc en évidence que la monocouche
d’acide carboxylique entraine le décalage du potentiel de corrosion vers des valeurs
cathodiques, ce qui induit la diminution du nombre de piqlres et I’apparition d’un plateau de

passivation plus important.

,,,,,,
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Figure VI-2 : Image obtenue au microscope optique avec un grossissement de 500 d’un
¢chantillon d’aluminium pur apres 13h dans une solution a 0,1M de NaCl. Les fleches noires
indiquent des piqlires repassivées ou en cours de repassivation (apparition du déme blanc de

AI(OH)3).
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Figure VI-3 : Evolution de I’OCP des échantillons témoin (noir) et traités 1h par C8 (rouge),
C12 (vert) et C18 (bleu) en fonction du temps d’immersion dans 0,1M NaCl.
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Figure VI-5 : Parametres expérimentaux déterminés graphiquement (échantillon témoin).
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Le déplacement du potentiel de corrosion vers des valeurs plus anodique et donc plus
noble est souvent reporté dans la littérature comme apportant une meilleure protection a la
corrosion. La diminution de la réaction anodique ( VI-1) se déroulant a la surface, engendre un
potentiel plus élevé. Le substrat métallique est donc moins attaqué. Cette explication est souvent
rapportée pour les couches d’anodisation notamment. Cependant, le déplacement du potentiel
vers des valeurs plus faibles (plus cathodique) peut également indiquer 1’inhibition plus
importante des réactions cathodiques a la surface de 1’oxyde. Dans ce cas, la vitesse de
corrosion est ralentie. En définitive, la seule mesure du potentiel de corrosion ne permet pas de
conclure sur les meilleures propriétés d’une surface par rapport a une autre, et ¢’est pour cette

raison que des courbes de polarisation ont été réalisées et sont présentées a la suite.
2.1.2 Courbe de polarisation de I’aluminium

Les courbes de polarisation ont été tracées en balayant le potentiel de la partie
cathodique vers la partie anodique pour les différents échantillons a la vitesse de ImV/s. Les
résultats sont présentés sur la Figure VI-4. Afin de nous assurer de la reproductibilité des

résultats, I’expérience est renouvelée au minimum trois fois.

Grace aux courbes de polarisation, la résistance a la corrosion des échantillons
d’aluminium a pu étre estimée. Les différents parameétres €lectrochimiques qui ont pu étre
mesurés sont : le potentiel de corrosion Ecor (potentiel ol le courant est nul), le potentiel de
pigliration Epi¢ (potentiel ou il y a un saut de courant, des piqlires stables commencent a se
former), le courant de corrosion icorr €t la résistance a la polarisation R;,. Le courant de corrosion
icorr €St extrapolé grace au comportement pseudo-tafelien de la partie cathodique de la courbe
au potentiel de corrosion (voir Figure VI-5). La résistance a la polarisation R, est, quant a elle,
obtenue a partir de la courbe I-E linéaire en mesurant la densité de courant a des valeurs proches
du potentiel de corrosion (Econ20mV) grace a I’équation ( VI-9 ). La réciproque de la pente de
la courbe linéaire I-E nous donne acces a sa valeur. Les valeurs de icor €t Rp donnent une
indication de la vitesse de corrosion de 1’échantillon. Plus R, est grande, plus la vitesse de
corrosion est faible (et inversement pour icor). Pour I’échantillon témoin, la valeur de Ry, est
évaluée a 3,83.10° Q.cm?, cette valeur est en bon accord avec une précédente étude menée au

laboratoire3%.

1 _ [dl (VI-9)
Ry |dElgz_g,,
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La courbe de polarisation de I’échantillon témoin obtenue est comparable a de
nombreuses études'$2"8323% Sur 1a branche cathodique (-1,4 < V vs ECS < Ecorr), la réaction
majoritaire observée sur le pseudo-palier de courant, correspond a la réduction de 1’eau
(équation ( VI-5)) supposée majoritaire a de tels potentiels?* (milieu 1égérement acide pH~6,5).
Le potentiel de corrosion Ecorr correspondant a la zone de transition entre le régime cathodique
et anodique, est mesuré a -0,86 V vs ECS. La branche anodique, s'étendant de Ecorr 2 -0,64 V vs
ECS, témoigne d'un domaine passif di a la présence de I'oxyde d'aluminium sur la surface de
I'aluminium (~5/6nm). Dans la région anodique, il est généralement admis que 1'adsorption des
ions chlorures augmente avec I’augmentation du potentiel (cf. chapitre III) jusqu'au potentiel
de piqiires (Epit=-0,64 V vs ECS), ou une forte augmentation du courant marque le début de

la croissance stable des piqtires®®2.

Le potentiel de piqlire est défini comme le potentiel au-dessous duquel la surface
métallique reste passive et au-dessus duquel la corrosion par piqlires commence a se
propager>**. On l'observe ici a -0,64 V vs ECS. Cette valeur de Ey est typique d’un échantillon
d’aluminium dans une solution 2 0,1M de NaCl'®. A ce point les conditions spécifiques pour la
croissance des piqlres sont établies. Apres avoir atteint le potentiel de piqire, le courant

augmente rapidement et constamment.

L’oxyde d’aluminium a des propriétés diélectriques isolantes. Cependant, le film
d'oxyde développé sur I’aluminium dans des solutions aqueuses présente des propriétés semi-
conductrices en raison de sa composition non steechiométrique et de I’inhomogénéité locale de
sa structure!®. En dautres termes, le faible courant mesuré pendant la polarisation de
I’échantillon d’aluminium pur, malgré la faible conductivité attendue pour 1’oxyde
d’aluminium, peut €tre considéré comme le résultat de la présence de défauts dans le film

d'oxyde'.

La Figure VI-4 compare également a I’échantillon d’aluminium pur témoin, les
échantillons immergés 1h dans une solution d’éthanol contenant 5.10°M d’acide carboxylique
C8, C12 ou CI18. Les courbes de polarisation présentent la méme forme que 1’échantillon
témoin. Pour les échantillons traités, on observe peu de différence en fonction de la taille de la
chaine carbonée de I’inhibiteur. On remarque que les courbes des trois inhibiteurs se
superposent dans la partie cathodique et anodique. Seule la valeur du potentiel de corrosion
varie. Cependant, les valeurs reportées ici sont indicatives, il apparait que le manque de

reproductibilité d’un échantillon a un autre préparé dans les mémes conditions est important.
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Ainsi, Ecorr varie entre -1,0<V<-1,17 V vs ECS et ceci quel que soit la solution inhibitrice

d’immersion.

Si on note peu de différence sur les courbes correspondant aux trois inhibiteurs, on
observe cependant de plus grandes différences par rapport a I’échantillon témoin. Sur la branche
cathodique, aucun plateau li¢ a la réduction de 1’oxygeéne n’est observé. En conséquence, le
dégagement de 1’hydrogeéne est la réaction cathodique majoritaire (supposé prédominante a des
potentiels aussi bas). De plus, la densité de courant cathodique est plus faible sur les
¢échantillons traités que sur 1’échantillon témoin indiquant que les molécules inhibitrices
pourraient apporter une protection cathodique a 1’échantillon. Le potentiel de corrosion pour
les échantillons traités est décalé vers des valeurs plus cathodiques d’au minimum 0,15V
(Jusqu’a ~0,3V), soit de -0,23+0,7 V vs ECS. Dans tous les cas, un domaine anodique est
observé. Toutefois, il s’étend sur une plus grande gamme de potentiel dans le cas des
échantillons traités grace au décalage de Ecorr. Le potentiel de piqiiration et 1a densité de courant
de la branche anodique ne varient pas entre les échantillons traités et témoin (Epix ~ -0,64 V vs
ECS) indiquant que les molécules inhibitrices n’apporteraient pas de protection anodique a

I’échantillon.

Tous les parametres obtenus grace aux courbes de polarisation sont reportés dans le
Tableau VI-1 pour les échantillons d’aluminium. Comme expliqué précédemment, le potentiel
de piqliration Epic ne varie pas pour tous les échantillons (une variation de £20mV n’étant pas
significative). Cependant, un décalage du potentiel de corrosion Ecor est observé d’environ
0,23+0,7 V vs ECS vers les valeurs plus cathodiques pour les échantillons traités. Ce décalage
s’accompagne d’une augmentation significative de la résistance de polarisation. En effet, quelle
que soit la monocouche d’inhibiteur recouvrant 1’échantillon, on observe que la résistance a la
polarisation croit d’une décade en comparaison a 1’échantillon nu. La vitesse de corrosion de
I’échantillon est donc réduite. Il est important de noter que ces valeurs suivent toujours la méme
tendance que celles reportées dans le Tableau VI-1. Ainsi plus I’inhibiteur posseéde une chaine
carbonée longue, plus la résistance de polarisation semble augmenter. On note néanmoins que
les valeurs peuvent différer d’une expérience a une autre d’au maximum £1,2.10° Q.cm? pour
tous les échantillons. Cette incertitude n’est pas suffisante pour modifier la différence observée
entre les échantillons traités et témoin. Les échantillons traités voient donc leur vitesse de
corrosion réduite. De plus, la vitesse de corrosion des échantillons est d’autant plus réduite que

I’inhibiteur possede une chaine alkyle longue.
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Tableau VI-1 : Parametres expérimentaux obtenus a partir des courbes de polarisation dans
0,1M NacCl en fonction de la solution d’immersion (1h) des échantillons d’aluminium pur.

Echantillon Ecorr (VVSECS) | Epit (VvsECS) icor (A.cm™) R, (Ohm.cm?)
Al pur (témoin) -0,86 -0,64 8,7.107 3,83.10°
Immergé dans C8 -1,15 -0,62 4,0.107 1,01.10°
Immergé dans C12 -1,17 -0,62 3.4.107 1,76.10°
Immergé dans C18 -1,02 -0,63 3,4.107 1,91.10°

Ce phénomene est corrélé a la modification de la densité du courant de corrosion icor
pour les échantillons recouverts d’une monocouche. On remarque que la densité de courant de
corrosion est plus élevée pour I’échantillon témoin que pour les échantillons traités. La densité
de courant diminue par un facteur deux pour les échantillons avec inhibiteurs et cette chute
semble liée au nombre de carbone dans la chaine. Une densité de courant plus élevée indique
une cinétique de corrosion plus rapide. La monocouche apporte donc bien une protection a la
corrosion et cette protection est d’autant plus importante que la chaine alkyle possede de
carbone. Il est important de noter que la détermination de icorr €st peu précise et une erreur
importante, évaluée a ~2.107 A.cm™, existe. Cependant, cette incertitude n’est pas suffisante

pour modifier la tendance observée.

Le pouvoir inhibiteur iefr des films formés est généralement quantifié grace a I’équation
( VI-10). Cependant, le manque de précision sur la valeur de icorr (~20%), nous pousse a utiliser
les valeurs de R, (incertitude ~ 6%), afin d’évaluer le pouvoir inhibiteur. Ces deux données
étant reliées par une relation de proportionnalité (voir équation ( VI-9 )), it est calculé par
I’équation ( VI-11 ). Le pouvoir inhibiteur de la monocouche d’acide carboxylique C8 est donc
estimé a 62%, la monocouche de C12 a 78% et la monocouche de C18 est évalué a 80%. Ces
valeurs sont trop faibles pour que les acides carboxyliques soient considérés comme de « bons »
inhibiteurs, cependant elle indique tout de méme qu’une monocouche d’acide carboxylique

adsorbée en surface de 1’aluminium posse€de un caractére protecteur vis-a-vis de la corrosion.

-témoin __ :traité

. l
leff (%) = Corrl-témoincorr X100 (VI-10)
corr
1 _ 1
Roe—  Rpoina
lerr(%) = ptemom1 Ptraité o 100 (VI-11)
Rptémoin
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La présence d’une monocouche d’acide carboxylique modifie donc la cinétique de la
réduction de 1’oxygeéne Oz et de I’eau (réactions sur la branche cathodique). De plus, méme si
aucune modification du potentiel de piqlration n’est observée, le décalage du potentiel de
corrosion vers des valeurs plus cathodique entraine une augmentation de la différence entre le
potentiel de corrosion et le potentiel d’initiation de la corrosion localisée, rendant celle-ci plus
difficile. En effet, si le potentiel de corrosion est proche du potentiel de piqliration, une faible
différence de potentiel engendre une attaque par piqire. L’augmentation de la différence entre
Epit et Ecor rend donc la formation de piqfire stable plus difficile*®. Ce résultat démontre le
caractere protecteur vis a vis de la corrosion de la monocouche d’inhibiteurs et ce quelle que
soit la longueur de la chaine. La monocouche d’acide carboxylique agit donc principalement

comme un inhibiteur cathodique.

Afin de déterminer la différence de protection entre une monocouche d’acide
carboxylique et un oxyde d’aluminium, nous avons laissé croitre un oxyde d’aluminium sur des
échantillons et évalué leurs réponses €lectrochimiques dans 0,1M de NaCl. Des échantillons
ont donc été polis miroir et laissé a 1’air libre pendant 1, 3 et 6 jours. Nous avons ensuite
comparé les mesures ¢lectrochimiques obtenues a I’échantillon d’aluminium pur étudié

directement apres polissage (soit O jour).

Lors du vieillissement a I’air de 1’aluminium, de 1’eau s’adsorbe en continu a la surface
de I’oxyde. Il a été€ proposé que la couche d'eau adsorbée provoque I'hydroxylation de la couche
d'oxyde®3%, En effet, les couches d'eau, adsorbées sur la surface de 1'oxyde, entrainent la

rupture de la liaison Al-O et la dissolution localisée de la couche??

. Cette dissolution permet le
passage d'ions a travers la couche d'oxyde : les hydroxyles et I'oxygeéne migrent vers I’ interface
et les ions aluminium vers la surface. La migration de ces ions permet la croissance, non
seulement de la région externe de la couche d’oxyde hydroxylée, mais également de la région
interne de 1’oxyde, a I’interface métal/oxyde, comme en témoigne les études par FT-IRRAS de
Van der Brand®!. L’étude par XPS de Mercier’ a également permis de démontrer une
modification chimique des films d’aluminium au cours du temps. La surface d’aluminium
s’enrichit en liaison OH des les premiers jours de vieillissement et se stabilise au bout de 16
jours. L'eau adsorbée sur la surface de 1'oxyde provoque donc la croissance et I'hydroxylation

de la couche d'oxyde. Dans notre étude, nous allons observer les premiers temps de

I’hydroxylation et de la croissance du film d’oxyde (jusqu’a 6 jours).
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Les courbes de polarisation pour les différents temps de vieillissement sont présentées
en Figure VI-6 et les données dans le Tableau VI-2. Comme précédemment, la résistance a la
polarisation est obtenue a des valeurs proches du potentiel de corrosion (Econt20mV). Le
potentiel de corrosion et le potentiel de piqliration sont mesurés directement sur les courbes de
polarisation. Le courant de corrosion icor €st déterminé en extrapolant jusqu’au potentiel de
corrosion le comportement pseudo-tafelien de la branche cathodique (voir Figure VI-5). Enfin,
nous avons également mesuré le courant de passivation ipass entre -0,8 et -0,7 V vs ECS en
extrapolant la pseudo-droite de Tafel de la région passive pour tous les échantillons (voir Figure
VI-5). Celui-ci rend compte de la vitesse de corrosion sur la branche anodique de la courbe.

Une diminution du courant ipass signifie que le film d’oxyde est plus résistant a la corrosion.
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Figure VI-6 : Courbes de polarisation des échantillons d’aluminium pur obtenues dans 0,1M
NaCl pour une vitesse de balayage de ImV/s en fonction du temps vieillissement a 1’air (0, 1,
3 et 6 jours).

Tableau VI-2 : Parametres expérimentaux obtenus a partir des courbes de polarisation dans
0,1M NacCl des échantillons d’aluminium pur en fonction du temps de vieillissement a ’air.

Temps de
Ecorr (V VS Epit (V VS Rp ipass (A.Cm_z)
vieillissement icor (A.cm™)
ECS) ECS) (Ohm.cm?) | [-0,8;-0,7]V
a lair
0 jour -0,86 -0,64 8,7.107 3,83.10° 2,6.107
1 jour -1,02 -0,60 7,6.107 7,87.10° 2,7.107
3 jours -1,06 -0,61 6,4.107 1,09.10° 2,8.107
6 jours -1,21 -0,61 2,5.107 5,71.10° 2,0.107
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On observe que les courbes de polarisation a différents temps de vieillissement
possedent toutes la méme forme. Cependant, on mesure des différences notables de courant et
de potentiel en fonction du temps de vieillissement a 1’air qui démontrent que les propriétés du
film d’oxyde a la surface évoluent. On note notamment qu’au-dela d’un jour de vieillissement
a I’air, aucun plateau correspondant a la réduction de 1’oxygeéne n’est observé. Des lors, on

suppose que la réduction de 1’eau est la réaction majoritaire sur la branche cathodique.

Dans un premier temps, on observe que méme si le potentiel de piqiiration n’est pas
modifié par le vieillissement des surfaces a ’air, le potentiel de corrosion est décalé vers des
valeurs plus cathodiques ce qui entraine 1’élargissement du palier anodique. De plus, ce
décalage est dépendant du temps de vieillissement de 1’échantillon. En effet, plus le temps entre
le polissage et la mesure électrochimique est grand, plus le potentiel est décalé vers des valeurs
négatives. Il est intéressant de noter que dans une étude antérieure effectuée au laboratoire?°,
le potentiel de corrosion pour un échantillon d’aluminium nu ayant vieilli a I’air durant un mois
est de -1,46 V vs ECS. Cette valeur confirme I’évolution du potentiel de corrosion vers des

valeurs plus cathodique pour des temps longs de vieillissement.

11 a été proposé que le décalage du potentiel est li€ a une augmentation locale du pH a
I’interface métal/oxyde. En effet, celui-ci peut augmenter en raison de la production de OH

396

engendrés par les réactions cathodiques a I’interface métal/oxyde™. Une augmentation locale

du pH conduirait 2 une instabilité de 1'oxyde d'aluminium natif et 4 sa dissolution partielle®*®
engendrant ainsi un courant anodique plus €levé. L’augmentation du courant décalerait le
potentiel de corrosion a des valeurs plus négatives. Cette interprétation a €ét€ confirmée par
plusieurs études qui ont montré que l’augmentation de la concentration de OH™ dans
I’électrolyte’’® ou des tests de polarisation réalisés dans une solution désaérée de NaCl**?
entraine la diminution du potentiel de corrosion. Les auteurs ont ainsi mis en évidence que la
promotion du dégagement d’hydrogéne (réduction de 1’eau) conduit a un décalage cathodique
du potentiel de corrosion. En d’autre termes, un film contenant plus d’OH" est plus résistant a

381 Comme nous avons vu®!*? le vieillissement a ’air entraine 1’hydroxylation de

la corrosion
la surface d’aluminium mais également 1’épaississement du film d’oxyde. Un film plus épais
retarderait également la diffusion et le transport des ions a travers le film. En conséquence, le
vieillissement du film d’oxyde des surfaces d’aluminium entraine son hydroxylation et son

épaississement ce qui conduit a la diminution du potentiel de corrosion.
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Ce décalage du potentiel de corrosion vers des valeurs plus négatives s’accompagne
d’une modification de la densité de courant de corrosion et de la résistance a la polarisation.
Sur le Tableau VI-2, on observe que la densité de courant de corrosion diminue avec le temps
de vieillissement de 1’échantillon tandis que la résistance a la polarisation suit la tendance
inverse. Une densité de courant moins élevée indique une cinétique de corrosion moins rapide.
Plus R, est grande, plus la vitesse de corrosion est faible. La mesure de ces deux données nous
indique donc que la modification du film d’oxyde au cours du vieillissement a I’air entraine la

diminution de la vitesse de corrosion.

Enfin, on note également que le courant de passivation ipss, obtenu a partir du
comportement pseudo-tafelien de la branche anodique de la courbe, diminue avec le temps de
vieillissement. Cependant, contrairement a icorr €t Rp sa diminution n’est pas continue. Ainsi,
dans les premiers jours de vieillissement (t<3jours), le courant de passivation évolue peu et les
faibles différences observées sur les valeurs peuvent étre attribuées a I’incertitude sur la mesure.
Puis au-dela de trois jours a I’air, on observe une diminution significative du courant et celui-
ci diminue d’autant plus que le temps de vieillissement a 1’air est long. Cette diminution est
¢galement observée pour des échantillons recouverts d’une couche d’alumine déposée par ALD

(Atomic Layer Deposition)>*

et la diminution de ipass €st d’autant plus importante que la couche
est épaisse. Méme si le courant de passivation de la présente étude ne diminue pas autant que
dans le cas des dépots d’alumine, les caractéristiques des films formés évoluent dans le méme
sens. On peut donc supposer que le vieillissement a 1’air d’un échantillon d’aluminium entraine

’épaississement et/ou la diminution de défauts au sein du film d’oxyde.

La diminution significative des courants dans la partie anodique et cathodique des
courbes de polarisation pour des temps longs démontre le caractére protecteur de 1’oxyde
d’aluminium. Le film formé joue donc son rdle de barricre face a la corrosion. A des temps
cours d’exposition a 1’air, tout se passe comme si I’oxyde formé a la surface de I’aluminium

apporte une protection cathodique mais ne modifie que peu les réactions anodiques a la surface.

En comparant les données issues des courbes de polarisation des échantillons vieillis et
des échantillons traités par les inhibiteurs, on peut remarquer que les échantillons traités
posseédent les mémes caractéristiques qu’un échantillon vieilli trois jours a ’air. On en déduit
que la monocouche d’inhibiteurs apporte la méme protection qu’un oxyde d’aluminium

« vieux » de trois jours.
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2.2 Influence de la monocouche d’acide carboxylique sur la surface de I’alliage.

La surface de I’alliage aluminium/cuivre a été caractérisée au chapitre précédent. Il
apparait que la surface de 1’alliage est ¢galement composée majoritairement d’un oxyde
d’aluminium. Les particules intermétalliques sont réparties uniformément sur la surface et sont
d’un seul type : la phase Al,Cu. Ces particules sont davantage présentes a I’interface
métal/oxyde et apparaissent proéminentes par rapport au métal. Cependant, les particules
intermétalliques n’ont pas d’impact sur 1I’adsorption des molécules car un oxyde d’aluminium

est présent en surface.

La méme étude que pour I’aluminium pur a été menée sur la surface de ’alliage
aluminium/cuivre. Les échantillons sont préparés de la méme maniére qu’au chapitre
précédent : polissage, nettoyage aux ultrasons et immersion ou non dans une solution d’éthanol
contenant 5.10mol/L de molécules inhibitrices C8, C12 ou C18. Aprés la préparation d’un
échantillon, celui-ci est utilis€ pour réaliser une mesure d’OCP, dans le but d’obtenir un
potentiel stable, puis pour enregistrer une courbe de polarisation. La comparaison des mesures
électrochimiques est reportée sur la Figure VI-7 pour le suivi du potentiel de corrosion et sur la

Figure VI-8 pour les courbes de polarisation.

Dans un premier temps, on observe sur la Figure VI-7 I’évolution de I’OCP dans une
solution a 0,IM de NaCl. On remarque que pour I’échantillon témoin, le potentiel fluctue
rapidement (200 secondes) autour d’une valeur de -0,61 V vs ECS. Cette valeur est couramment

reportée dans la littérature pour les alliages aluminium/cuivre®$*3%3

. L’augmentation du
potentiel dans le cas de 1’alliage par rapport a I’aluminium pur est attribuée au cuivre qui
posséde un potentiel de corrosion plus noble que 1’aluminium (-0,39 V vs ECS*”). Dans notre
étude, le cuivre est localisé€ au niveau des particules intermétalliques Al>Cu (cf. chapitre V) dont
le potentiel est supérieur a ’aluminium®®?. La présence de ces particules induit donc une

augmentation du potentiel de corrosion de la surface.

En outre, la monocouche d’inhibiteurs n’a pas d’influence sur le potentiel de corrosion
final (potentiel d’abandon). Pour tous les échantillons traités, le potentiel fluctue rapidement
autour de la valeur de -0,61 V vs ECS. Ce résultat suggére que la monocouche d’acide
carboxylique n’apporte pas de protection a I’alliage et ceci quelle que soit la taille de la chaine
carbonée. Le suivi de 1’évolution des OCP ne met donc pas en évidence de déplacement du

potentiel de corrosion pour les échantillons traités.
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Figure VI-7 : Evolution de I’OCP des échantillons d’alliage Al-Cu témoin (noir) et traité 1h
par C8 (rouge), C12 (vert) et C18 (bleu) en fonction du temps d’immersion dans 0,1M NaCl.
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Figure VI-8 : Courbes de polarisation des échantillons d’alliage Al-Cu témoin (noir) et
traitées 1h par C8 (rouge), C12 (vert) et C18 (bleu) dans 0,1M NaCl pour une vitesse de
balayage de ImV/s.
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La courbe de polarisation obtenue pour I’échantillon témoin (voir Figure VI-8) est
typique des alliages aluminium-cuivre®>38332 dans des solutions aérées de NaCl. Aucun
domaine de passivation n’est observé. Le potentiel de corrosion et le potentiel de piqlration
sont pratiquement confondus (Ecor = -0,52 V vs ECS) confirmant que la forme majoritaire de
corrosion pour ces matériaux dans ce milieu est la piqliration. Sur la branche cathodique (-1,2
<V vs ECS < Ecorr), la réaction majoritaire observée sur le pseudo-palier de courant, correspond
a la réduction de ’oxygéne (équation ( VI-5 )) dissous dans 1’électrolyte® car le milieu est

légerement acide (pH~6,5).

La comparaison de la courbe de 1’échantillon témoin avec les échantillons traités
montrent peu de différence. Aucun palier de passivation n’est observable sur la branche
anodique. Les potentiels de piqlration et de corrosion sont quasi-confondus pour tous les
échantillons et la valeur est identique a celle 1’échantillon témoin. Seul une diminution de la
densité de courant de la branche cathodique est notable pouvant indiquer que la monocouche
pourrait apporter une protection cathodique a I’échantillon. Tous les parametres obtenus grace

aux courbes de polarisation sont reportés dans le Tableau VI-3.

Méme si aucun décalage du potentiel de corrosion n’est observé, on remarque une
augmentation significative de la résistance de polarisation pour les échantillons traités. Une
illustration de la mesure de R, est montrée en Figure VI-9. En effet, quelle que soit la
monocouche d’inhibiteur recouvrant 1’échantillon, on observe que la résistance a la polarisation
croit d’une décade en comparaison a I’échantillon nu. La vitesse de corrosion de I’échantillon
est donc réduite. Il est intéressant de noter que la tendance observée est contraire a celle sur
aluminium pur. Ainsi un inhibiteur a plus longue chaine carbonée n’apporte pas de protection
supplémentaire a 1’échantillon. On note néanmoins que I’incertitude sur la mesure est de 1’ordre
de +2.10° Q.cm? pour les échantillons traités soit ~8%. Cette incertitude n’est pas suffisante
pour modifier la différence observée entre les échantillons traités et témoin. Les échantillons

trait€s voient donc leur vitesse de corrosion réduite.

Ce phénomene est corrélé a la modification de la densité du courant de corrosion icor
pour les échantillons recouverts d’une monocouche. On remarque que la densité de courant de
corrosion est plus élevée pour 1’échantillon témoin que pour les échantillons traités. La densité
de courant diminue par quatre pour les échantillons avec inhibiteurs. Une densité de courant
plus élevée indique une cinétique de corrosion plus rapide. On note cependant une erreur sur la

mesure importante (~20%). La monocouche apporte donc bien une protection a la corrosion.
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Tableau VI-3 : Parametres expérimentaux obtenus a partir des courbes de polarisation dans
0,1M de NaCl en fonction de la solution d’immersion (1h) des échantillons

d’aluminium/cuivre.

Echantillon Ecorr (VVSECS) | Epic (VVSECS) icorr (A.cm™®) Ry (Ohm.cm?)
Al-4%wtCu témoin -0,52 -0,52 7,9.107 8,63.10°
Immergé dans C8 -0,52 -0,52 1,8.107 8,41.10%
Immergé dans C12 -0,51 -0,51 2.3.107 4,57.10%
Immergé dans C18 -0,53 -0,53 2.3.107 2.73.10%
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Figure VI-9 : Illustration de la mesure de Ry pour I’échantillon traité par C8.

Comme précédemment, nous pouvons quantifier le pouvoir inhibiteur de la
monocouche d’acide carboxylique grace a I’équation ( VI-11 ). Il apparait que le pouvoir
inhibiteur de la monocouche d’acide carboxylique C8 est estimé a 89%, celui de la monocouche
C12 a 81% et celui de la monocouche C18 est évalué a 68%. Comme pour 1’aluminium pur,
ces valeurs sont trop faibles pour que les acides carboxyliques soient considérés comme de
« bons » inhibiteurs, cependant elle indique tout de méme qu’une monocouche d’acide
carboxylique adsorbée en surface de I’aluminium possede un caractere protecteur vis-a-vis de
la corrosion. La modification de icor €t Rp rend compte du fait que la présence d’une
monocouche d’acide carboxylique modifie la cinétique de la réduction de I’oxygeéne O:
(réaction majoritaire observée sur la branche cathodique). La monocouche agit donc

principalement comme un inhibiteur cathodique.
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La comparaison des échantillons témoins d’aluminium pur et de 1’alliage
aluminium/cuivre témoigne de 1’affaiblissement des propriétés inhibitrices de la couche
d’oxyde en présence de cuivre. Dans notre ¢étude, aucun domaine passif n’est observé sur
’alliage, la densité de courant icorr €st plus €élevé sur I’alliage et est corrélé a une diminution de
la résistance a la polarisation. Ce phénomene est couramment observé dans la
littérature?$2-383-390392 Ep effet, les éléments d’alliages et les composés intermétalliques qui en
résultent, sont connus pour étre a I’origine de nombreux défauts et perturbent la formation de

380 De plus, les précipités souvent présents a 1’interface métal/oxyde sont le

la couche d’oxyde
plus souvent plus noble que la matrice. C’est le cas du cuivre dans un alliage aluminium/cuivre.
Un couplage galvanique peut donc se produire entre la particule AlCu et la matrice
environnante. Dans ce cas, la réaction de réduction du dioxygene sera favorisée au niveau de la
particule. Une réaction anodique de dissolution de la matrice environnante se produit>’>32-383,
Les piqlres s’amorcent donc a co6té de la particule, et résultent en une dissolution
circonférentielle. L aluminium autour de la particule se dissout donc préférentiellement (voir

Figure VI-10).

Afin d’étudier la localisation des piqlires, nous avons effectué les mémes mesures
électrochimiques sur un échantillon recuit et observé la surface au microscope optique. Nous
avions déja démontré dans le chapitre précédent par analyse MEB-EDX et imagerie ToF-SIMS
que sur un échantillon recuit 1h a 540°, le cuivre est présent aux joints de grain et la
steechiométrie des joints est proche de Al>Cu tandis que la matrice est composée d’aluminium
aplus de 99%. La Figure VI-10 montre la surface d’un échantillon d’alliage aluminium/cuivre
obtenue au microscope optique avec un grossissement de 500 apres polarisation de I’échantillon
entre -1,2 et -0,1 V vs ECS dans 0,1M NaCl. On observe sur cette image que les piqlires (trous
noirs) sont uniformément réparties sur la surface. Aucune zone spécifique ne subit d’attaque
préférentielle. Les particules intermétalliques riches en cuivre étant réparties uniformément sur
la surface sans traitement thermique (cf. chapitre V), les piqlires stables se forment sur toute la
surface. Dans le cas de 1’échantillon recuit (Figure VI-11), on observe des lignes de piqiires au
niveau des joints de grains. Les intermétalliques étant localisés principalement au niveau des
joints de grain, cette observation nous indique que les réactions de corrosion ont bien lieu
préférentiellement proche des zones riches en cuivre. On remarque néanmoins que méme si la
matrice est composée a plus de 99% d’aluminium, des piqlires sont visibles au niveau des
grains. Ces observations confirment que la corrosion par piqire est bien la forme de corrosion

la plus fréquente sur I’aluminium et ses alliages dans une solution aqueuse de NaCl.
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|
10 pm

Figure VI-10 : Image obtenue au microscope optique avec un grossissement de 500 apres
polarisation d’un échantillon d’alliage aluminium/cuivre non recuit dans 0,1M NacCl.

Figure VI-11 : Image obtenue au microscope optique avec un grossissement de 500 apres
polarisation d’un échantillon d’alliage aluminium/cuivre recuit dans 0,1M NaCl.
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3. Etude XPS d’un échantillon immergé en milieu chloruré.

Le phénomene de corrosion par piqlire met en jeu un mécanisme de pénétration des ions
chlorures a travers la couche d’oxyde pour atteindre I’interface métal-oxyde!*?!~2*. Des études
XPS effectuées par Natishan et al>*®2*° ont permis de démontrer que les chlorures s’adsorbaient
non seulement a la surface mais s’incorporaient également dans l'oxyde d'aluminium. Les
énergies de liaison des chlorures en surface étant différentes des énergies de liaison des
chlorures au sein du film passif, deux contributions distinctes ont été mises en évidence dans le
spectre XPS du niveau de cceur CI(2p). Dans cette partie, nous allons évaluer si I’immersion

dans une solution contenant des chlorures modifie la surface de 1’échantillon traité.

Pour cela, un échantillon d’aluminium pur trait¢ 1h dans une solution d’éthanol
contenant 5.10mol/L de I’acide stéarique C18 a été préparé, puis immergé durant 15min dans
une solution aqueuse a 0,1mol/L de NaCl a température ambiante et enfin passé aux ultrasons

dans 1’eau durant 2min.

Dans le chapitre précédent, nous avons vu que les particules intermétalliques n’ont pas
d’impact sur 1’adsorption des molécules. Le mode d’adsorption des molécules étant similaire
sur les deux substrats, I’aluminium est utilis¢é comme modele pour les alliages
aluminium/cuivre. De plus, I’acide stéarique a été choisi parmi les différentes molécules
potentiellement inhibitrices car c’est la molécule a chaine carbonée la plus longue et donc celle

pour laquelle I’intensité du pic de Cls est la plus grande.

La décomposition des spectres XPS pour un échantillon d’aluminium traité avec I’acide
stéarique C18 et immergé 15min dans une solution aqueuse a 0,1mol/L de NaCl est présentée
en Figure VI-12. Le spectre général de la surface indique que les seuls éléments présents a la
surface sont I’aluminium, 1’oxygéne, le carbone et le chlore en faible quantité. Comme
précédemment tous les spectres des niveaux de cceur sont présentés non corrigés de ’effet de

charge.

La décomposition des niveaux de cceur Al2p, Cls et Ols des spectres est identique a
celle réalisée sur la surface non immergée dans NaCl. Le spectre XPS du niveau de cceur Al2p
est décomposé en deux pics. Le pic a plus basse énergie de liaison reporté a 73,0 eV correspond
a I’aluminium sous forme métallique. Le second pic a plus haute énergie, correspondant a une

énergie de 76,1 eV, est attribué a I’aluminium AI** sous une forme mixte oxyde/hydroxyde.
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Figure VI-12 : Spectre général et spectre XPS des niveaux de cceur Al(2p), C(1s), Cl(2p),
Na(1s) et Ols d’un échantillon d’aluminium traité 1h avec C18 puis immergé 15min dans
NaCl a 0,1mol/L et rincé a 1I’eau dans un bain ultrason 2min.
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Le niveau de cceur de I’oxygene Ols est décomposé en deux pics a 533,0eV et 534,1eV
correspondant respectivement a ’oxygéne O et a la présence d’une composante hydroxylée a

la surface et/ou a I’oxygeéne dans la molécule.

Le spectre du niveau de cceur de Cls comporte quatre composantes : le pic a 286,6 eV
correspondant a la liaison C-C, le pic a 288,2 eV a la liaison C-O, le pic a 290,6 eV pour la
liaison O-C=0 et enfin le pic peu intense a 291,7 eV est associé a la présence de carbonate
CO%'. La composante C-C est tres intense et indique qu’une molécule a longue chaine carbonée
est adsorbée a la surface. La Figure VI-13 présente la comparaison du spectre du niveau de
cceur Cls avant et apres ringage aux ultrasons. Il est intéressant de noter qu’apres passage aux
ultrasons I’intensité, la largeur a mi-hauteur et la position du pic correspondant a la composante
C-C ne varie pas. Cette constatation nous permet d’affirmer que la quantité et la taille des
chaines carbonées est la méme apres passage aux ultrasons. Les molécules d’acides stéariques

sont donc fortement li€es a la surface.

Le niveau de cceur de Nals est également reporté sur la Figure VI-12, cependant on

observe que le sodium n’est pas présent en surface de 1’échantillon.

Le spectre du niveau de cceur CI2p est décomposé en deux composantes correspondant
au doublet des orbitales 2p3/2 et 2p1/2. La différence d’énergie de liaison entre les orbitales
2p3/2 et 2p1/2 du doublet est de 1,6eV3*2. L’orbitale 2p3/2 est reportée a une énergie de liaison
de 199,8eV (valeur non corrigée de 1’effet de charge). Cette position en énergie est en bon

22,227,238

accord avec les données de la littérature pour CI dans AICl3 ayant pénétré dans 1’ oxyde.

On note néanmoins qu’aucun pic correspondant aux chlorures en surface, reporté dans les

études de Natishan et al?33240

a une énergie de 197,9¢V, n’est présent. La composante du
CI2p3/2 reportée ici correspond donc bien a du chlorure dans 1’oxyde, mais en tres faible
quantité (0,15%at de la surface). Il apparait donc que I’immersion d’un échantillon traité dans

une solution aqueuse a 0,1M de NaCl, n’inhibe pas la pénétration de chlorure.

En conclusion, la caractérisation par XPS de la surface d’un échantillon d’aluminium
pur traité par I’inhibiteur C18 apres immersion dans une solution aqueuse a 0,1mol/L de NaCl
a permis de déterminer que la surface est composée d’une couche d’oxyde/hydroxyde
d’aluminium. La monocouche d’inhibiteur C18 est présente en extréme surface de I’échantillon
et le passage aux ultrasons ne modifie pas la couche adsorbée. Les molécules organiques sont

donc fortement li€es a la surface (chimisorption).
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Figure VI-13 : Comparaison des niveaux de coceur Cls du méme échantillon d’aluminium
traité par C18 avant et aprés ringage a 1’eau aux ultrasons durant 2min.

Cependant, méme pour un faible temps d’immersion (15min) dans NaCl, on observe
que la monocouche n’inhibe pas la pénétration des chlorures dans 1’oxyde. Il serait néanmoins
intéressant de comparer ce résultat a une surface non traitée. En effet, méme si la monocouche
n’inhibe pas complétement 1’entrée des chlorures dans 1’oxyde/hydroxyde d’aluminium, elle
pourrait ralentir leurs pénétrations (les mesures ¢lectrochimiques ayant montrées I’impact de la
monocouche sur le domaine passif). Une comparaison des résultats pour différents temps
d’immersion dans NaCl, d’échantillons traités et non traités, pourrait nous renseigner sur les

éventuelles différences de vitesse de pénétration des ions chlorures.

4. Conclusion

L’objet de ce chapitre €tait d’évaluer les propriétés d’inhibiteurs de corrosion de 1’acide
caprylique (C8), I’acide laurique (C12) et I’acide stéarique (C18) en milieu chloruré. L’étude
XPS a démontré que le passage aux ultrasons d’un échantillon traité par 1’acide stéarique ne
modifie pas la monocouche d’inhibiteurs. Les molécules organiques sont donc fortement liées
a la surface. Cependant, aprés immersion 15min dans une solution aqueuse a 0,1M de NaCl,
une faible quantité de chlorures a été détectée sur la surface. La monocouche organique n’inhibe

donc pas ’adsorption des chlorures en surface.
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La comparaison des mesures électrochimiques entre 1’aluminium pur et ’alliage
aluminium/cuivre a établi que les propriétés inhibitrices de la couche d’oxyde de I’alliage
aluminium/cuivre sont plus faibles que celle de I’aluminium pur. De plus, les mesures
électrochimiques ont confirmé que les attaques par piqires de la surface de I’alliage Al-Cu

s’effectuent préférentiellement sur les particules intermétalliques riches en cuivre.

Le caractere d’inhibiteur de corrosion de la monocouche est confirmé par 1’étude
¢lectrochimique. La présence de cette couche déplace le potentiel de corrosion de 1I’aluminium
vers des valeurs plus cathodiques en modifiant la cinétique de réduction du dioxygene et/ou le
I’eau. Le déplacement du potentiel de corrosion vers des valeurs plus cathodiques entraine une
augmentation du domaine de passivation. Cette augmentation rend la formation de piqires

stables plus difficile.

Un faible caractere inhibiteur est également observé sur les alliages aluminium/cuivre.
La différence de pouvoir inhibiteur de molécules organiques entre un métal pur et un alliage a

déja été reportée dans la littérature>®.

Cette différence est attribuée aux particules
intermétalliques qui accélerent les processus de corrosion. Ces résultats suggerent que les acides
carboxyliques linéaires ont un potentiel en tant qu’inhibiteurs verts et peuvent étre utilisés en

tant qu’alternative aux inhibiteurs toxiques pour I’homme et I’environnement.

2717



Chapitre VI : Influence de la monocouche sur la corrosion des surfaces en milieu chloruré

Points clés du chapitre

v

La monocouche d’acide carboxylique est fortement liée a la surface
d’aluminium, le passage aux ultrasons ne modifiant pas la composition et
I’épaisseur du film adsorbé.

La présence de chlorures a été détectée par XPS sur les surfaces traitées par les
inhibiteurs et immergées dans NaCl.

Les mesures électrochimiques ont révélé que les propriétés inhibitrices de la
couche d’oxyde de I’alliage aluminium/cuivre sont plus faibles que celle de
I’aluminium pur.

Les attaques par piqlres de la surface de 1’alliage Al-Cu s’effectuent
préférentiellement sur les particules intermétalliques riches en cuivre.

La présence de la monocouche d’inhibiteur déplace le potentiel de corrosion de
I’aluminium vers des valeurs plus cathodiques. Le déplacement du potentiel de
corrosion vers des valeurs plus cathodiques entralne une augmentation du
domaine de passivation rendant la formation de piqures stables plus difficile.
Un faible caractere inhibiteur de la monocouche est observé sur les alliages
aluminium/cuivre. La différence de pouvoir inhibiteur de molécules organiques
entre un métal pur et un alliage est attribuée aux particules intermétalliques qui

accélerent les processus de corrosion.
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Conclusion générale

La corrosion des surfaces métalliques, et notamment la corrosion localisée, est un
probléme majeur dans I’industrie, et 1’utilisation d’inhibiteur de corrosion est bien souvent
indispensable. Les chromates, encore tres largement utilisés, remplissent parfaitement leurs
roles d’inhibition mais seront d’ici peu interdits en raison de leurs toxicités pour I’homme et
I’environnement. Afin de s’assurer de la fiabilité et la durabilité des matériaux en respectant les
normes environnementales, la compréhension des mécanismes de corrosion et d’inhibition de
la corrosion est alors un réel défi de la recherche aujourd’hui. Ce travail de these s’inscrit dans
ce contexte et s’organise autour de trois axes : la compréhension des mécanismes d’initiation
de la corrosion de I’aluminium, la compréhension de la relation entre la composition chimique
de I’alliage et la résistance a la corrosion des alliages aluminium/cuivre, et enfin 1’étude des
acides carboxyliques en tant qu’inhibiteurs de corrosion. Ce projet s’appuie sur deux approches
complémentaires : une approche théorique, basée sur des calculs ab initio par DFT utilisant le
code VASP, et une approche expérimentale combinant des techniques d'analyse des surfaces
(XPS, ToF-SIMS, AFM et MEB) ainsi que des techniques électrochimiques (OCP et courbes de

polarisation), destinée a confirmer les calculs.

La premiere problématique de cette étude était de comprendre les mécanismes
d’initiation de la corrosion de I’aluminium et en particulier I’influence des lacunes d’oxygene.
Pour cela, une étude théorique par calcul DFT a été menée reposant sur un premier modele
d’oxyde d’aluminium supporté par de I’aluminium métallique, élaboré précédemment au

laboratoire.
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Conclusion générale

Ce modele avait permis de mettre en évidence que la couche d'oxyde possede un
caractere protecteur contre la réduction cathodique de O (premiere étape de la réaction
cathodique), seulement si le film d'oxyde est suffisamment €pais pour servir de barriere au
transfert d'électrons du métal vers la surface. Cependant, si la couche d’oxyde est ultramince,
la réduction de 1’oxygeéne peut avoir lieu. Dans cette étude, nous nous sommes placés dans le
cas d’un oxyde suffisamment épais pour étre protecteur et afin d’étudier I’influence des défauts
sur la réduction cathodique de I’oxygene, des lacunes d’oxygeénes ont ét¢ modélisées au sein du

film d’oxyde, proche de I’interface métal/oxyde et/ou a la surface de I’oxyde.

Dans un premier temps, une étude énergétique a été menée et il apparait que la création
de lacune au sein d’un film d’oxyde est toujours endothermique. Cependant, la localisation et
la concentration de lacunes jouent un grand role sur la stabilité du film. Ainsi, le colit de création
de lacunes diminue avec I’augmentation du nombre de lacunes dans le film. De plus, la création
d’une lacune a I’interface métal/oxyde est moins endothermique que la création de lacune au
sein du film. Cette stabilisation de la lacune a I’interface métal/oxyde a été attribuée a la
présence du réservoir d’électrons (métal) proche de la lacune et confirmée par le calcul des
charges de Bader. Pour toutes les localisations et/ou concentrations de lacunes, on observe que
I’interface métal/oxyde gagne des électrons et donc se métallise. Le résultat majeur de cette
étude est de montrer que les atomes proches du défaut ne voient pas leurs charges

modifiées, seuls les atomes d’interface sont impactés par la présence des lacunes.

La présence de lacunes d’oxygene entraine la diminution du travail de sortie des
électrons (favorisant un transfert électronique de I’interface vers la surface), du gap électronique
et du potentiel aux bornes du film (favorisant une diffusion des cations de I’interface vers la
surface) par rapport au modele sans défaut. Cependant, des différences apparaissent en fonction
de la localisation. Ainsi, une lacune située a 1’interface métal/oxyde a pour effet une forte chute
du travail de sortie. En conséquence, un transfert de charge spontané se produit de I’interface
métal/oxyde vers la molécule d’oxygéne. La lacune active ainsi la réduction du dioxygene
et une étude énergétique a montré qu’elle peut initier la réaction cathodique de la

corrosion jusqu’a la formation de H20:.

Dans un second temps, la stabilité et les propriétés du film d’oxyde avec ou sans lacunes
d’oxygene, ont été étudiées en milieu contenant des chlorures. Nous avons mis en évidence que
I’adsorption de chlorure a la surface est favorisée par la présence des lacunes d’oxygeéne.

De plus, les lacunes peuvent promouvoir I’insertion spontanée de chlorures au sein du film

280



Conclusion générale

d’oxyde. L’augmentation du nombre de chlorures a la surface favorise également la pénétration
des chlorures pres de 1’interface métal/oxyde. Enfin, 1’adsorption des chlorures a la surface de
I’oxyde induit une augmentation du travail de sortie des électrons, du potentiel et du gap
électronique tandis que la pénétration des chlorures diminue ces grandeurs électroniques. Les
lacunes d’oxygenes, favorisant ’insertion de chlorures dans le film passif, peuvent donc

activer la corrosion localisée de I’aluminium.

La seconde problématique de ce travail était de comprendre la relation entre la
composition chimique d’alliages d’aluminium/cuivre, et leurs résistances a la corrosion. Dans
un premier temps, des alliages Al/Cu recouvert d’un film d’oxyde d’aluminium ultramince et
hydroxylé ont été¢ modélisés (I’épaisseur du film d’oxyde est suffisamment grande pour inhiber
le transfert électronique dans un modele tout aluminium). Différentes distributions et
concentrations du cuivre dans I’aluminium ont été étudiées. Il apparait que la présence de
I’oxyde d’aluminium sur la surface renforce la ségrégation du cuivre sous 1’oxyde, a I’interface
métal/oxyde. De plus, les propriétés électroniques du film d’oxyde dépendent de la
concentration en cuivre a I’interface. A faible concentration, la présence de cuivre a I’interface
métal/oxyde induit une augmentation du travail de sortie des électrons par rapport a la surface
Al205/Al pur, tandis que pour des surfaces nues, aucune modification du travail de sortie n’est
observée quand le cuivre est présent en surface. A forte concentration de cuivre, la présence
d’une monocouche de cuivre a I’interface métal/oxyde déstabilise les niveaux électroniques de
I’oxyde et le travail de sortie diminue. Ces résultats sont opposé€s a ceux obtenus pour les
surfaces nues (sans oxyde) ol le travail de sortie des électrons augmente lorsque la monocouche
de cuivre est a la surface ou en sous-surface. Un résultat important de cette étude est que la
présence d’un film d’oxyde inverse cette tendance. Le travail de sortie des électrons

diminue donc avec la concentration de I’élément le plus noble.

Une forte concentration de cuivre dans un alliage Al/Cu tendrait donc a faire diminuer
le travail de sortie des ¢lectrons. La modélisation de I’intermétallique Al.Cu sous un film
d’oxyde a révélé que les propriétés €lectroniques du film (travail de sortie et le gap électronique)
s’écroulent comparés a I’aluminium pur. En conséquence, un transfert de charge a la molécule
O est observé. Ce résultat montre un véritable effet chimique de la présence du cuivre
dans l'intermétallique. La réduction de O; peut &tre activée par la présence de Al,Cu. Cela
suggere que les particules intermétalliques sont des zones d’attaque préférentielle dans des

alliages de la série des 2000.
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Dans un second temps, des alliages modeles aluminium/cuivre (~2%at) ont été
caractérisés par XPS et ToF-SIMS. L’analyse MEB-EDX a révélé que ces échantillons ne
présentent qu’un seul type de particules intermétalliques AloCu et que, hormis les particules, la
surface est composée de la matrice d’aluminium pur. La combinaison des techniques XPS et
ToF-SIMS a montré que les particules sont davantage présentes a I’interface métal/oxyde.
L’utilisation de la trés bonne résolution en profondeur du ToF-SIMS (inférieure au nanometre)
a révélé que la couche d’oxyde est plus fine au-dessus des particules intermétalliques car
celles-ci sont proéminentes par rapport a I’aluminium métallique. La couche d’oxyde de
3nm environ, majoritairement composée d’oxyde/hydroxyde d’aluminium et en faible quantité
d’oxyde de Cu(I), recouvrant ces échantillons n’est donc pas homogene. Des différences
d’épaisseurs et de compositions apparaissent en fonction du métal sous-jacent. Un
oxyde/hydroxyde d’aluminium d’environ 3nm d’épaisseur recouvre la matrice d’aluminium
tandis que la combinaison des techniques ToF-SIMS et XPS a révélé la présence d’ilots
d’oxyde de cuivre d’environ 0,5nm d’épaisseur au-dessus des particules intermétalliques.
Ces ilots sont également recouverts d’oxyde d’aluminium dont 1’épaisseur équivaut environ a

2nm.

Les images réalisées apres les mesures €électrochimiques effectuées sur un échantillon
recuit dont le cuivre est présent majoritairement aux joints de grain avec une stcechiométrie
proche de AlCu, ont démontré que les attaques par piqiires de la surface de I’alliage
s’effectuent préférentiellement sur les particules intermétalliques riche en cuivre,
confirmant ainsi le rdle du cuivre dans les processus de corrosion. Les deux approches
théoriques et expérimentales démontrent chacune que la composition chimique de 1’alliage joue
un grand rdle sur les propriétés protectrices du film d’oxyde. Un élément d’alliage plus noble
que la matrice d’aluminium, présent en grande concentration sous 1’oxyde (comme le cuivre
dans les particules intermétalliques des alliages aluminium/cuivre), diminue donc la résistance

a la corrosion du matériau.

Enfin, la troisieéme et derniére problématique de ce travail correspondait a I’étude des
acides carboxyliques lin€aires en tant qu’inhibiteurs de corrosion. Dans un premier temps,
1’étude par calculs ab initio de I’adsorption et de la tenue a la corrosion d’acides carboxyliques
linéaires CyH20,+1COOH sur la surface d’aluminium recouverte d’un film ultra-mince de y-

AlOs3 qui est réactive vis-a-vis de la réduction de la molécule d’oxygene, a été réalisée.
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Les acides carboxyliques CyH2n+1-COOH s’adsorbent via la liaison COO- et forment
une liaison covalente avec la surface. L’analyse énergétique de I’adsorption des monocouches
a montré que les principaux ¢léments de 1’adsorption des acides carboxyliques sur la surface
d’aluminium sont : une composante de liaison de la molécule avec la surface (constante), et une
composante due a 1’autoassemblage des molécules dans le film organique (augmentant
linéairement avec le nombre n de carbones dans la chaine). Pour des SAM ou n est supérieur a
7, I’énergie correspondant a I’autoassemblage des molécules entre elles est prépondérante.
Nous avons donc mis en évidence I’autoassemblage des monocouches d’acides

carboxyliques sur la surface y-Al203/Al

De plus, ’analyse ¢électronique a révélé que les niveaux électroniques de 1’oxyde sont
stabilisés par la formation de liaisons covalentes avec les molécules et un gap électronique
apparait. En conséquence, le travail de sortie et le potentiel aux bornes du film augmentent
faiblement par rapport a la surface non fonctionnalisée. Cette modification des propriétés
¢lectroniques du film d’oxyde pour des chaines alkyles de taille n = 7 et plus grandes, entraine
la diminution du transfert de charge a la molécule Os. La réduction du dioxygene est ainsi
inhibée. L’adsorption d’une monocouche auto-assemblée sur la surface joue donc le role de
barriere physique et électronique. Les acides carboxyliques linéaires possedent donc un
caractére protecteur vis-a-vis de la réaction cathodique de la corrosion. Enfin, la
monocouche auto-assemblée d’acide carboxylique possede également un caractére protecteur
vis-a-vis de la réaction cathodique de la corrosion, méme en présence de défauts (lacunes

d’oxygeéne).

Dans un second temps, I’adsorption des acides carboxyliques linéaires CuH2n+1-COOH
sur la surface d’aluminium pur et d’alliage Al/Cu a également été¢ mise en évidence par la
combinaison des données XPS et ToF-SIMS. Les molécules s’adsorbent efficacement a la
surface de I’oxyde et une monocouche est donc formée en extréme surface, et ceci autant pour
I’aluminium pur que pour I’alliage aluminium/cuivre. Les particules intermétalliques n’ont
donc pas d’impacts sur 1’adsorption des molécules organiques. L’utilisation des données
théoriques (notamment pour déterminer la densité de carbones dans la couche organique) a
permis de déterminer le mode d’adsorption des molécules organiques. LLa combinaison de ces
trois techniques (XPS, ToF-SIMS et DFT) montre que les molécules organiques
s’adsorbent via D’acide carboxylique et forment une monocouche autoassemblée

perpendiculaire a la surface.
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Les études électrochimiques ont confirmé le caractere d’inhibiteur de corrosion de
la monocouche sur la surface d’aluminium pur. La présence de cette couche déplace le
potentiel de corrosion de I’aluminium vers des valeurs plus cathodiques en modifiant la
cinétique de réduction du dioxygene. Le déplacement du potentiel de corrosion entraine une
augmentation du palier de passivation, rendant la formation de piqiires stables plus difficile. Il
est intéressant de noter que le comportement électrochimique des échantillons d’aluminium pur
traités est similaire a celui d’échantillons vieillis a 1’air trois jours. Sur les alliages
aluminium/cuivre, seul un faible caracteére inhibiteur est observé. La différence de pouvoir
inhibiteur de molécule organique entre le métal pur et I’alliage est attribuée aux particules
intermétalliques qui accélerent les processus de corrosion. Ces résultats suggerent que les acides
carboxyliques linéaires ont un potentiel en tant qu’inhibiteurs verts cathodiques et peuvent étre

utilisés en tant qu’alternative aux inhibiteurs toxiques pour ’homme et I’environnement.

En guise de synthese de ce travail, nous pouvons dire que la combinaison de calculs
théoriques, d’outils de caractérisation expérimentale des surfaces et de techniques
¢lectrochimiques a permis d’ouvrir la voie & une compréhension plus compléte des propriétés
(adsorption, organisation, structures ¢lectroniques) de I’interface et de leur lien a la corrosion,

. s ar y e i, , o . .
qu’il ne I’a été fait auparavant. L’originalité¢ de notre étude consiste a travailler sur les mémes
objets a la méme échelle spatiale grace a une collaboration étroite entre 1’expérience et la
théorie. Aucune approche ne peut étre négligée, les outils quantiques et 1’approche

expérimentale étant complémentaires.

Les perspectives de recherche qui apparaissent a la suite de cette theése sont nombreuses.
Au niveau des calculs théoriques et dans le but d’aller vers un mode¢le toujours plus réaliste de
la surface, la prise en compte explicite du solvant (de 1’eau) est nécessaire pour obtenir une
description plus fidele de la réalité expérimentale. Des calculs de dynamique moléculaire ou
des méthodes utilisant les champs de force réactifs pourraient améliorer la compréhension de
la réactivité des surfaces, en particulier, la compétition entre I’adsorption de 1’eau ou de
I’oxygene dissout et les chlorures sur des surfaces avec défauts ou en présence de la
monocouche d’acide carboxylique. La désorption de molécules organiques dans la couche auto-
assemblée, et la diffusion de chlorures a travers la couche organique pourrait étre étudiée. De
plus, nous avons vu que la monocouche ne possede qu’un faible pouvoir inhibiteur, une
perspective d’amélioration de 1’efficacité inhibitrice consiste a fonctionnaliser la molécule

organique. Il serait alors intéressant d’étudier différentes fonctions queues afin de déterminer
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lesquelles conferent le plus grand pouvoir inhibiteur. Enfin, la prise en compte d’une interface
Al>Cu/oxyde présentant une marche a I’interface permettrait de diminuer les contraintes dans

I’oxyde et préciser les tendances observées.

Expérimentalement, il aurait également été intéressant de suivre la cinétique
d’adsorption de 1’acide carboxylique sur les surfaces, ce suivi peut étre effectué par XPS en
immergeant pour différents temps les surfaces dans des solutions contenant les inhibiteurs. De
plus, méme si la monocouche n’inhibe pas complétement 1’entrée des chlorures dans
I’oxyde/hydroxyde d’aluminium, elle pourrait ralentir leur pénétration (les mesures
¢lectrochimiques ayant montré I’impact de la monocouche sur le domaine passif). Une
comparaison des résultats pour différents temps d’immersion dans NaCl, d’échantillons traités
et non traités, pourrait nous renseigner sur les éventuelles différences de vitesse de pénétration

des ions chlorures.

Finalement, ’ensemble de la démarche employée dans ce travail pourra étre appliqué a
d’autres inhibiteurs de corrosion et/ou d’autres surfaces afin de proposer des molécules

permettant d’optimiser la protection des surfaces métalliques.
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Annexe I : Complément pour I’étude
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Figure I-1 : Algorithme simplifi€ illustrant la méthode Hatree-Fock.
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Figure I-II : Illustration de la limite Hartree-Fock.
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Liste des modeles considérés dans I'étude de I'insertion de chlorures dans le film d’oxyde

Lacunes Cl

nombre localisation nombre localisation

0 1 Subst OH (2 configurations)

0 1 Subst O1

1 VOI (surface) 1 Subst OH (2 configurations)

| Subst VO1

Subst VO1

W N

Subst VO1

1 VO3 interface

[S—

Subst OH (2 configurations)

Subst VO3

Subst OH, Subst VO3

Subst OH, subst OH, Subst VO3

3 VO1 VO2 VO3 Subst OH (2 configurations)

—_—] = W N =

Subst VO1

[S—

Subst VO2

Subst VO3

Subst OH Subst OH

Subst OH Subst VO1

Subst OH Subst VO2

Subst OH Subst VO3

W N N N N

Subst OH Subst OH Subst OH -> Subst
OH Subst OH Subst VO1

Subst OH Subst OH Subst VO2

Subst OH Subst OH Subst VO3

Subst OH Subst VOI1 Subst VO2

Subst OH Subst VO1 Subst VO3

W W Wl Wl W

Subst VO1 Subst VO2 Subst VO3
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Tableau des propriétés ¢lectroniques du film d’oxyde quand les chlorures sont en surface, en
fonction du nombre de chlorures. Si deux événements (substitution et insertion) arrive en
méme temps alors la valeur n’est pas reportée.

Concentration en Propriétés
Modele surface Travail de sortie | Potentiel AV | Gap électronique A
¢ (eV) ™ (eV)
L 5,32 3,17 443
Sans défaut 2 5.58 347 246
3 5,81 3,81 455
1 4,84 2,01 4,10
Lacune de 5
f: - - _
surface 3 - : :
L 1 4,27 1,60 404
d iralltcelirflaece 2 4,45 1,74 4,24
3 4,64 1.85 441
! 4.51 1,37 3.14
Lignes de 5 - : _
lacunes 3

Tableau des propriétés électroniques du film d’oxyde quand les chlorures sont insérés dans
I’oxyde, en fonction de la position du chlorure. Le nombre de chlorure est indiqué entre

parenthese.
Propriétés
Model Position du/des chl
odete OSTHON CUICES COTTES M ravail de sortie | Potentiel AV Gap électronique
@ (eV) V) A (eV)
Sans défaut Surface (1Cl) 4,46 1,49 3,97
Lacune de Surface (1Cl) +
surface substitution OH (2Cl) 3,90 1,37 3,97
Lacune
$interface Interface (1Cl) 3,14 0,93 4,21
Surface (1Cl) 4,01 1,46 3,37
Milieu de I’oxyde (1CI) 3,28 0,97 3,46
Lignes de Interface (1CI) 3,62 1,31 3,72
lacunes
Surface (1Cl) +
substitution OH (1Cl) 3.9 1.92 3,38
Surface (1Cl) +
substitution OH (2Cl) 4,39 1.87 3,09
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Annexe II : Complément pour I’étude

XPS
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Parameétres utilisés pour les études XPS

Données Valeurs
Dmétal Al 0,10007042
DA1203 0,078
D,lezcu 0,074
Dmolécule 0,071
DAlZCu 0,037
DCuZO 0,084
/-lmetalAl 2p 19,7
Amétal Al o 194
AAlZOB 21,9
AAzzoa 21,6
Amolécule 45
AAIZCu 2 16,1
AAlZOB 16,3
ACuZO 12,3
A,glllzm 2p 13,1
Amolécule 21,7
Anétal Cu 10,1
Amolécule 39,6
Aé[lZOB 2p 20,4
A%gzcos 1s 12,3
Oa1 2P 0,574
Oa 28 0,753
Ocu 2P0 16,73
oc 1s 1
oc1 2p 1,51
Ong 18 8,52
T 2p 2835,8
Ty 2s 2881
T, 3079
Toy 2p 4264,3
T 2p 2975
Tna ls 4690
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Figure I : Spectre général et spectre XPS des niveaux de ceeur Al(2p), C(1s) et Ols d’un
¢chantillon d’aluminium pur traité 1h avec C8.
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Figure III : Spectre général et spectre XPS des niveaux de cceur, Al(2s), Cu(2p32), Cu Auger,
Cls et Ols d’un alliage aluminium/cuivre polis et traité 1h avec C8.
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Figure IV : Spectre général et spectre XPS des niveaux de cceur, Al(2s), Cu(2p312), Cu Auger,
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Figure V : Spectre général et spectre XPS des niveaux de coeur, Al(2s), Cu(2p32), Cu Auger,
Cls et Ols d’un alliage aluminium/cuivre polis et traité 1h avec C18.
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ABSTRACT: In order to model the adsorption of organic corrosion inhibitors
on ultrathin oxide layers on aluminum, the formation of a self-assembled layer
of gallic acid, the smallest tannin molecule, at the surface of an Al,O; ultrathin
layer supported by Al(111) was studied using periodic density functional theory
including dispersion forces (DFT-D). A dense self-assembled layer (SAM) was
formed with a density of 3.6 molecules/nm? adsorbed in a monodentate way
by ligand exchange, with an adsorption energy of 2.27 eV/molecule. The
electronic analysis shows that the oxide levels are significantly stabilized by the
covalent bonding with the COOH moiety of the molecule. The permittivity of
the surface layers falls from 109 for the ultrathin Al,O; film to 4 for the joint
oxide and organic film. The permittivity of the surface constrained gallic acid
SAM is 1.4, a value slightly lower than that of the free hexagonal compact, SAM
(2.4). The organic layer forms an efficient barrier against electron transfer to
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dioxygen, thus providing good cathodic inhibition. The potential drop at the edge of the oxide and organic layer is found to be
around 2 V. Studies of benzoates derivatives (benzoic acid and nitrobenzoic acid) show that the potential drop and the electronic
work function difference (with respect to the nonfunctionalized oxide film) induced by the organic SAM increase linearly with
the charge of the adsorbed molecules. The reported results give indications for the rational design of corrosion inhibitors.

1. INTRODUCTION

Corrosion inhibition by green molecules is required for the
replacement of chromates, which are toxic. There is a strong
activity in the research of environmental friendly corrosion
inhibitors.

Quantum chemical methods are now often used to describe
the molecular properties and understand—or even predict—
the trend in corrosion inhibition. A few review articles are
available.' In many works, the individual, molecular proper-
ties such as highest occupied molecular orbital (HOMO),
lowest unoccupied molecular orbital (LUMO), and dipole
moment are calculated and put in relationship with the
inhibiting properties of the molecule. The general trend is that
a good inhibitor has a high HOMO and a small energy gap to
maximize the molecule—metal interaction. Indeed, according to
the frontier molecular orbital theory, the energy of the highest
occupied molecular orbital (EHOMO) is often associated with
the electron donating ability of the molecule, while the energy
of the lowest unoccupied molecular orbital (ELUMO) is
associated with the electron accepting ability of the molecule.
The energy gap (AE), which is the difference between ELUMO
and EHOMO, is a measure of reactivity of a molecule. In a
simple relation, the inhibition efficiency is expected to be high
for a molecule with a high EHOMO, a low ELUMO, and a low
AE. There is still some confusion regarding the effect of the
dipole moment value on corrosion inhibition, with some works
reporting that a small dipole moment is required and others

v ACS Publications  © Xxxx American Chemical Society

claiming that a high value of the dipole moment enhances
corrosion inhibition, probably by increasing the adsorption
strength between the inhibitor and the metal surface.” Such
criteria are often used to explain the differences in inhibitor
effect of various molecules, despite the huge complexity of the
whole system and the complexity of the (electro)chemical
reactions taking place at the interface.

However, the analysis of the properties of the molecule alone
cannot fully explain differences in the inhibitor character. For
e.g. the benzotriazole (BTAH) and 1-hydroxybenzotriazole
(BTAOH) molecules,” it was shown that the self-assembly
properties of the molecules must be taken into account to
explain the differences in inhibition properties.

Theoretical studies including the characterization of the
molecule—metal interaction have been published.*~'%'~*
More work is still needed to cover more molecule—metal
systems and draw some general view. At present, it seems that
each case has to be studied carefully and separately at the
atomic scale. For example, for one given molecule, BTAH,
adsorption depends on the nature of the metal, and a simple
picture of the organic layer density and self-assembly on the
metal cannot yet be predicted.'* Furthermore, depending on
the environmental conditions, the metal or alloy may be
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Table 1. Coverages of Carboxylic Acid Self-Assembled Monolayers (SAMs) Formed on Alumina Polymorphs (and TiO, for

Comparison)
molecule surface coverage (molecules nm™?) adsorption type ref
oxalic acid a-Al,0;/AIOOH LS chemisorption 36
benzoate/phthalate a-AlL)O, 1.0 chemisorption 38
myristic acid 7-AL O, 2 chemisorption 39
fulvic acid AIOOH 3.1 physisorption 49
humic acid AIOOH 32 physisorption 37
gallic acid 7-AL O, LS chemisorption 40
gallic acid AIOOH 3.7 chemisorption 48
benzoic acid TiO, 325 chemisorption 50, S1

covered by an ultrathin oxide film. This is the case for Al and Al
alloys in near-neutral conditions. In a previous work,™ we
showed that although a surface oxide layer is expected to have a
protective character against the cathodic reduction of O,, an
ultrathin film (that represents a possible model for early stages
of passivation or conditions where the passive film has become
thinner) does not inhibit the O, reduction. Thus, one
interesting question is if the inhibitor molecule is able to
adsorb and form a dense, continuous layer on the ultrathin
oxide film surface and be protective against O, reduction.

The reactivity of organic molecules with metals is often
attributed to electron interaction via 7 or ¢ bond between the
metal and heteroelements in the molecule, such as S, N, O, etc.
However, adsorption on an oxide film induces often an acid—
base reaction with creation of a covalent bond. Therefore, a
good candidate for Al corrosion inhibition should be a molecule
able to react with both a metal surface and an oxide surface.
Several works are devoted to the atomic scale characterization
of organic molecule adsorption on native oxide films formed on
AL*7** and more particularly, carboxylic acids are known to
form full layers on aluminum metal and alumina poly-
morphs.** %% Tg get an indication of a realistic coverage
of the monolayer, we reported some quantitative data from the
literature (Table 1). Among carboxylates, the family of tannins
is reported as a green inhibitor candidate.”™* Gallic acid, the
smallest tannin, has been reported to have an inhibition effect
on pure Al*** and steel.*” Gallic acid adsorption and layer
formation on alumina polymorph have been evidenced.*”**

It is interesting to notice that full layers of benzoic acid and
derivatives were formed on TiO, as a heterojunction
modifier.””" Scanning tunneling microscopy (STM), electron
stimulated desorption ion angular distribution (ESDIAD), and
low energy electron diffraction (LEED) experiments showed
that the adsorption is dissociative, a proton being transferred to
the surface. A concentration of 5.4 pmol/m?* (3.25 molecules/
nm?) was reached at saturation. More generally, metal/oxide/
organic junctions are currently done for electronic devices.>”

In the present work, we explore the adsorption of the
smallest tannin molecule, gallic acid (GA), on an ultrathin Al
oxide film on Al metal. We investigate the formation of a self-
assembled layer, which is shown to inhibit the O, reduction
reaction. The electronic analysis of the system is performed in
order to disentangle the different factors leading to corrosion
inhibition. The data are then discussed from a comprehensive
point of view. Some benzoic derivatives are also tested to make
a step forward in the design of corrosion inhibitors.

2. CALCULATION DETAILS

2.1. Method. Calculations were performed using the
periodic density functional theory (DFT) method based on

the GGA approximation, employing the PBE exchange-
correlation functional as implemented in the plane-wave
program VASP.>’ The projector-augmented wave (PAW)
potentials>**> were used for the core electron representation
with a PAW core radius of 1.52 A for oxygen.

The unit cell of the ultrathin supported oxide film model is
the same as in our previous paper,” i.e., a (3 X 4) Al(111) unit
cell, and has dimensions of 9.79 X 8.48 X 48 A% and a surface of
0.83 nm”. The quality of the basis set is determined by a single
parameter, the energy cutoff (E.), and here we used E,, = 520
eV. The integration in reciprocal space was performed with a
Monkhorst—Pack grid (3 X 3 X 1). Dispersion forces were
considered in the D2 Grimme approach.®’” Calculation
conditions for bulk materials are the same as in ref 28 and
are reported in the SI-1 section of the Supporting Information.

Geometry optimizations starting from chemically intuitive
configurations were performed. In addition, to allow the system
to explore the potential energy surface, some finite temperature
ab initio molecular dynamics were performed, as explained
hereunder.

2.2. Electronic and Charge Analysis, Dipole Moments,
and Permittivity. Density of states (DOS) curves were
obtained using a grid of 3 X 3 X 1 K-points. The electronic
work function was obtained by analyzing the LOCPOT file
provided in VASP and reporting the difference between the
vacuum potential near the surface and the metal Fermi level.
Our periodic cells exhibit two different surfaces: the pure
Al(111) surface at the bottom and the (functionalized) oxide
film at the top. Thus, we could calculate directly the electronic
work function difference with the pure metal, measuring the
difference between the vacuum level near the surface of the
(functionalized) oxide film and the vacuum level near the
surface of the metal. For the Al(111) surface, a calculated value
of 3.98 eV was obtained, to be compared with the experimental
value of 4.25 eV.>® Preliminary tests in which the Al(111) slab
thickness was increased up to 13 layers, as recommended in ref
59, allowed us to conclude that a three-layer slab is enough to
reproduce the main electronic features of the metal. In the
present study, a slab of five metallic layers is used. We also
checked the variation of the electronic work function with the
vacuum height. Also, for the supported films, additional
calculations were performed with slabs of 13 Al layers; all
tests confirmed that the model used was sufficiently robust.

To have the zero reference for the isolated molecule, we
reported the difference of the HOMO with the level of vacuum.
To this value, we added the metal work function, and this way
we can compare the HOMO of the molecule with the Fermi
level of the supported oxide film.

In summary, we calculated
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Exomo = Evae = (Bx — Eyo0) = Egomo — Ex

The Fermi level of the solid is taken as the reference energy in
all our figures.

Note that this value is equal to @ — IE, i.e., the work function
minus the ionization potential of the molecule. Recent works
have demonstrated that this parameter allows to preview the
possible variations of ® with organic layer adsorption.”’

From the electrostatic potential drop at the interfaces of the
films (oxide, organic), we deduced the potential across the films
with the equation AV = AE/Q, where AV, AE, and Q are the
potential difference, the electrostatic potential difference
between the interfaces, and the charge integrated between the
interfaces, respectively.

The charge analysis was performed within the Bader
scheme.®” With this method the mean Al and O charges in
bulk AlL,O; are +2.49 and —1.66 e, respectively. This allowed us
to calculate the permittivity of the oxide film (x,,) and of the
organic layer (Korg)'

In the oxide film, the permittivity k¥ was calculated between
the different successive charged layers of the oxide film and the
different contributions summed

kK = Qd/AVA(1/41le,)

where Q is the charge, d the distance between the charged
planes, AV is the potential difference, A is the surface area, and
&is the vacuum permittivity. The charge of each plane is
calculated averaging the Bader charge analysis along the z-axis
with the Virtual NanoLab software.®*~%*

The dipole moments of the molecules in vacuum and in the
SAM were calculated applying the formula (4 = Y q;r;), where
q; and r; refer to the atomic charge and coordinates of the atom
i. The contribution of y in the three directions (u,, ,, p1,) can
be calculated.

The concept of relative permittivity of an organic monolayer
was introduced to account for the discrepancy between the
dipole moment evaluated using the Helmholtz equation and
experimental results of dipole moments in monolayers, which
are found to be much lower than in bulk.°*°® Indeed, the
Helmbholtz equation stipulates that AV = u, /Ag,, where u, is
the average component of the molecular dipole moment
normal to the plane of the monolayer, A = 1/n is the average
area available per molecule, and ¢, is the permittivity of free
space. The local relative permittivity x in a monolayer is given
by AV =y, /Ake, where k is an apparent relative permittivity
defined as the ratio ¥ = pi/Uep where i, is the dipole
moment of the isolated molecule and p is the effective dipole
moment of the molecule in the organic layer. This value
accounts for the depolarization of the dipoles from p;q, to fi g in
self-assembly. The same formula was applied for the adsorbed
SAM.

2.3. Molecules. 2.3.1. Gallic Acid (GA) and Other Organic
Molecules. The gallic acid molecule was optimized in a large
cell of 20 X 20 X 20 A>. The electronic properties, charges, and
dipole moment were evaluated. For the isolated molecule,
corrections of the dipole moment in the three directions were
applied to correct the electrostatic interactions between cells in
the periodic scheme. The same procedure was followed for
benzoic acid and nitrobenzene.

Self-assembled molecules in a monolayer (SAM) were also
considered. Two types of SAMs were envisaged: (i) a layer of
gallic acid optimized without imposing any constraint in a
hexagonal cell, which we call here a free SAM; (ii) a layer of

gallic acid obtained after the study of SAM formation above the
oxide supported ultrathin film, thus optimized with the
constraints imposed by the surface. This SAM is referred
here as the surface-constrained SAM. To do this, the gallic acid
molecules in the SAM were reprotonated and the H position of
the COOH was optimized (the rest of the atoms being kept
frozen as in the adsorbed SAM). As for the isolated molecule,
electronic properties, charges, and dipole moments were
evaluated. In the case of SAMs, which are repeated periodically
in the (x, y) directions, a correction for the dipole moment is
applied in the z direction only.

For the chemisorption of gallic acid, we substituted one OH
group of the surface by one GA. We considered monodentate
adsorption in substitution of 4, and u,-OH groups. 4, and u,-
OH groups refer to the monodentate (bound to one Al atom)
and bidentate (bridging two Al atoms) OH groups. Three GA
molecules were adsorbed by unit cell.

2.3.2. O, The calculated O—O distance in O, is 1.24 A,
which compares well to the experiment value (1.21 A).®”%%5%

O, adsorption was studied by placing the dioxygen molecule
parallel to the surface at several fixed distances from the surface
and letting the molecule relax under this constraint. The
distance to the surface is defined taking the plane of the surface
oxygen atoms as a reference. Spin-polarized calculations were
performed in order to take into account the magnetic nature of
0, and O, ™. The surface coverage of O, is 1.2 molecules/nm?,
a coverage low enough to ensure no lateral interaction between
image cells.

2.4. Energetics. The substitution of one OH™ ligand by
one anionic GA corresponds to the reaction

GAgas + AlO,(OH), /Al —» GA/AIO,OH,,_,)/Al + H,0
The adsorption energy of reactions is then
E,q/cell = E(GA/AIO,OH,_,)/Al) — E(GAgas)
— E(AIO,(OH),/Al) — E(H,Ogas) (1)

When n GA molecules are adsorbed, the energy of adsorption
per cell is

E,q/cell = E(nGA/AIO,OH,_,)/Al) — nE(GAgas)
- E(Ale(OH)y/Al) — nE(H,Ogas) (1)

3. RESULTS

3.1. Passive Films Modeling and Characterization. In
our previous work, we studied the epitaxial relationship
between Al(111) and y-Al,0,(111).*® The film is shown in
Figure 1. It has a stoichiometry of Al,,0,,H,, or Al,;,0,4-6H,0
with an excess of Al in the oxide film (stoichiometry ALO, ;)
and exhibits a hydroxyl density of 14.4 OH/nm”. A simple view
of hydroxylation is that OH™ ijons are on top of under-
coordinated Al ions and H* on top of surface oxygens;
however, surface relaxation allows the formation of bridging
OH groups. This is the reason why we have at the end slightly
more bridging OH groups (60% are bridging y,-OH groups
(coordinated to two Al surface atoms)) than terminal ones
(40% nonbridging (coordinated to one single Al atom) y;-OH
groups). The H has a Bader charge between 0 and 0.3 e typical
for protons in surface OH groups.

The charge transfer (0.0014 ¢/A?) from oxide to metal
induces a work function decrease of A®e = —0.4 eV with
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Figure 1. (a) Model of the ultrathin supported oxide film on Al(111),
from ref 28. (b) Projected density of states (DOS) of the oxide layer of
the supported oxide/metal film (shown by the bracket in (a)). The
zero is set at the Fermi level of the metal.

respect to pure Al(111). The projected DOS of the oxide layer
shows that there are electronic states until the Fermi level, and
thus the oxide has a metallic character (Figure 1b). We have
shown in our previous work that the metallic character of the
film allows electron transfer toward oxygen, and thus the film
has not a protective character against cathodic reduction. The
decrease of insulating character is typical of ultrathin oxide
films.”” The valence band is constituted of Al 2p and O 2p
states. It is located 3.3 eV under the Fermi level and thus 6.9 eV
under the vacuum level. This value compares well with the
experimental value of 7.28 eV for the valence band (essentially
O 2p levels) of metal oxides.”” The calculated potential drop
across the oxide is 0.1 V, a value in the same range as the
experimental ones (some tenths of volts) obtained for oxide
films on Al(111).”'~7?

3.2. Gallic Acid. Gallic acid electronic states are reported in
Figure 2, and the numerical values are reported in Table 2. The

a) b)

y of States (a.u.)

1 Densitt

B

5 -20 -15 -10 -5 0 5
Energy (eV)

Figure 2. (a) Optimized gallic acid molecule. (b) Electronic levels of
isolated gallic acid molecule (gray line) in comparison with the DOS
of the ultrathin oxide film (black line). The zero is set to the Fermi
level of the oxide/metal film. Note that the HOMO of the gallic acid
molecule falls below the Fermi level of the supported oxide film.

HOMO—-LUMO gap of the molecule is 3.3 eV. The HOMO is
constituted of carboxylic and alcohol functions. The valence
band is constituted of mixing of Al 2p and O 2p orbitals.”* The
HOMO of the molecule is near the solid valence band (VB),
and this makes possible orbital overlap between Al 2p and the
orbitals of the carboxylate. The HOMO of the carboxylic
moiety lies 1.3 eV below the Fermi energy of the supported
oxide film (Figure 2b). The LUMO is a 2p acceptor state of the
carboxylate O atom. The total dipole moment of the molecule
is 2.38 D, a value in excellent agreement with that calculated at
the B3LYP level (2.39 D).”> The u, contribution of the
molecule (oriented with the z-axis parallel to the molecule axis
(Figure 2)) is p, = 2 D.

Table 2. Electronic Levels (LUMO, HOMO, Gap) (eV),
Dipole Moments (D), and Permittivity of the Gallic Acid
Molecule in Different Environments”

molecule state LUMO HOMO GAP i My =, K
isolated 2 -13 33 2.38 2
free self-assembled 1.5 -1.7 32 0.9 24
surface-constrained” 1.6 -1.7 33 14 14
adsorbed 13 -32 4.5 1.03

“The zero reference in energy is the Fermi level of the oxide/metal
film. The molecule was placed with the z-axis in the axe of the
molecule, as shown in Figure 2. PThe surface-constrained SAM is the
SAM without the surface, but taking into account the geometrical
constraints imposed by the surface.

3.3. Gallic Acid Free Self-Assembled Layer. To get an
estimation of the self-assembling properties of molecules, it is
interesting to examinate the structure of the molecular crystals.
Gallic acid crystallizes in a monoclinic crystal system in planes
where the COOH moieties are involved in H bonds with OH
moieties of neighbor molecules.”® This structure is likely not
the one found in a layer of carboxylate molecules chemically
adsorbed on oxide surfaces, which are anchored via the
carboxylate group.'® Thus, the crystal structure gives no
indication on the density of a self-assembled GA layer.
Therefore, it is interesting to model ab initio this self-assembled
layer to get an indication on the optimal organic layer density.
SAMs of organic molecules often assemble in a hexagonal
network.°*”” A full layer of gallic acid molecules was optimized
(Figure 3a). The full layer has a density of 4 molecules/nm>

a) b)

Density of states (a.u.)

-30 -20 -10 0 10

Energy (eV)

Figure 3. (a) Top view of the optimized self-organized plane of gallic
acid. The cell formed is rthomboedral, of length 4.7 and 5.6 A, and
contains one GA molecule. (b) Electronic levels of the carboxyl group
in a molecule in the free SAM in comparison to the DOS of the oxide
film.

The energy of self-assembling is —0.5 eV/molecule and consists
exclusively in weak forces, as estimated with the Grimme D2
approach. The effective dipole moment along z is y, o5 = f, o =
0.9 D per molecule (it was ji;, = 2 in the isolated molecule),
giving a relative permittivity of xk = 2.4 (Table 2). The
electronic analysis (Figure 3b and Supporting Information SI-2
section) reveals that the electronic states of the carboxyl
oxygens are only slightly stabilized in the free SAM, as
compared to the isolated molecule, and again falls below the
oxide Fermi level. This result suggests that when the organic
layer—oxide junction will be done, the equalization of the
electron chemical potentials will induce a charge transfer from
the oxide to the molecule. The HOMO—-LUMO gap of the
carboxyl group in the SAM is now 3.2 eV (see Table 2).
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3.4. Construction of the Gallic Acid Layer on the
Surface. In the following paragraph, we briefly describe the
strategy for modeling a gallic acid SAM adsorbed on the
supported ultrathin oxide film. More details are given in the
Supporting Information SI-3 section. To build a representative
model, we searched structural and chemical data concerning
SAMs of carboxylates on alumina polymorphs, which are
reported in Table 1. These data generally report the SAM
density, and in some cases information on the mode of
adsorption, generally mentioned as chemisorption (ie., ligand
exchange). We thus consider here the case of chemisorption.
Seeing the lack of structural information found in the literature,
our strategy was to build a SAM in epitaxial relationship with
the oxide surface. The oxide surface is composed of OH groups,
which form a pseudohexagonal network (see Supporting
Information SI-3 section for more details). Therefore, to find
the anchoring modes for the gallic acid molecules, we choose
sites forming a pseudohexagonal network in order to ensure an
epitaxial relationship with the SAM. Then molecular dynamics
at finite temperature (300 K) was performed in order to allow
the system to explore the energetic landscape, and slowly
cooled, in order to allow the system to find a minimum in the
energy landscape. This simulated annealing (SA) procedure is
described elsewhere.”® We considered a density of 3.6
molecules/nm?, in good agreement with the experimental
values reported for full monolayers on aluminum oxides (Table
1) and with the density of the nonsupported gallic acid SAM
optimized in vacuum. The final structure, shown in Figure 4, is

a) b)
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/.d ‘
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4
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d4=56A,d5=45A,d6=45A

Figure 4. (a) Pseudohexagonal network formed by the carboxylate
groups adsorbed on the oxide film. (b, c) GA SAM on the ALOj; film
along (b) x and (c) y. (d) Top view of the adsorbed GA SAM.

exothermic by —2.3 eV/molecule (eq 1). This energy is
decomposed in —1.5 eV for the Kohn—Sham energy and —0.8
eV for the vdW energy. During the SA procedure, the
hexagonal lattice of the anchoring points is distorted to allow
minimizing steric hindrance between the benzenic cycles, and
the distances between carboxylates is between 4.2 and 5.3 A

(Figure 4a). We furthermore observe a bending of the
molecules on the surface. The bending angle is around 30°
for two molecules; a third one has a more pronounced
inclination of 45°. Because of the bending of the molecules, the
layer formed is compact as shown in Figure 4c.

3.5. Electronic Properties of the GA-Functionalized
Oxide Film. Figure S shows the projected density of states of
the ultrathin oxide and of the carboxylate function of the
organic layer after adsorption on the oxide film. More details
are given in the Supporting Information.

We observe that the oxide film DOS evolves when the SAM
is present (Figure Sa). There are no states in the gap at the
Fermi level anymore, and thus the oxide loses the metallic
character observed before adsorption. A semiconducting
character is recovered, with the valence band (VB) at 2.3 eV
below the Fermi level and a conduction band at 1.3 eV, thus
with a band gap of 3.6 eV. For purposes of comparison, we
calculated band gaps of 4.8 eV in bulk ALLO; and 3.4 eVina9 A
thick ALO; film on Al(111). The adsorbed carboxyl group has
a HOMO located at —3.2 eV (Figure Sb and Table 2),
indicating surface Al 2p and carboxyl O 2p covalent bonds.”®

Table 2 provides a comparison of the frontier orbital levels of
the COO(H) of GA in vacuum, isolated, self-assembled (free
and with the constraints imposed by the surface), and adsorbed
on the surface. We observe that self-assembling without
adsorption does not modify significantly the COO(H) orbital
levels. The geometrical constraints (imposed by the surface)
have also no significant effect on the electronic levels. The
carboxyl function of the gallic acid molecule has its HOMO
located 1.6 eV below the oxide/metal Fermi level and is located
in the same energy range as the valence band of the oxide, thus
allowing orbital mixing and chemical bonding. Indeed, when
the SAM is adsorbed on the surface, the HOMO of the COO
group is stabilized by 1.5 eV as compared to that of the carboxyl
group in a free SAM due to the bond formation. The LUMO
corresponds to the conduction band of the oxide, and the
resulting band gap of 4.5 eV is higher than for the isolated
molecule.

3.6. Charges Analysis, Potential Drop, and Permittiv-
ity. For the oxide film, there is a slightly negative charge at the
interface with the metal and a slightly positive charge at the
outer surface. The induced electric field is thus directed from
the oxide to the metal, and the drop potential is very low, 0.1 V
(directed toward the metal). From those data, it is possible to
determine the relative permittivity of the ultrathin oxide film;
we calculated a value of k of 109, a much higher value than for
the bulk Al,O; (x = 9), for passive films on pure Al formed in
NaCl (k = 12)”” and for a 24 nm thick passive film on pure Al
(k = 4).*° This higher value is consistent with the noninsulator
character of ultrathin Al,O; film with respect to the bulk, the
dielectric constant of oxides being known to decrease with
increasing band gap of the oxide (see ref 69 for a
comprehensive review).

Before analyzing the oxide + SAM system, we report now the
electronic and charge analysis of the surface-constrained SAM.
The potential drop across the SAM (assimilated here to a
capacitor) was calculated as 0.23 V, and the molecular dipole
moment along z is 4, .4 = 1.44 D, so the associated permittivity
i Kopg = 1.4 (with g1, e = 2.06). This value falls in the range of
experimental permittivity measured for organic layers: A value
near 2 can be estimated from the capacitance measurements of
benzoate melts,”" on line with experimental values estimated
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Figure 5. Projected DOS of (a) the oxide layer before (dotted line) and after (plain line) functionalization. (b) Adsorbed COO function (gray) and
oxide DOS (plain line) (after functionalization). The zero is set at the metal Fermi level.

from 1.844 to 2.015 for the relative permittivity of n-alkane self-
assembled monolayers.**””

Now, when the oxide film is functionalized with the GA-
SAM, the potential drop is —2.1 V, a value significantly higher
than that calculated for the nonfunctionalized oxide (—0.1 V).
It is the sum of the potential drop in the oxide, —0.2 V, and in
the SAM, —1.9 V. We notice that (i) the potential drop in the
oxide, albeit remaining small, as is known for ultrathin films, is
somewhat larger than when it is not functionalized (it was 0.1 V
on the nonfunctionalized oxide); indeed, bonding with the
molecules induces a slight stabilization of the O 2p and Al 2p
orbitals composing the valence band (VB) of the film; (ii) the
potential drop due to the SAM is large and accounts for most of
the total Mott potential.

We calculate permittivities of K, = 1.03 (Table 2) for the
adsorbed organic layer and of 12 for the oxide layer. It is
interesting to notice that the permittivity of the adsorbed layer
is not very different from that of the surface constrained SAM
(Korg = 1.4) but is somewhat smaller than the free SAM
permittivity value (Ko = 2.4). In other words, the geometrical
constraints induced by the surface have the main influence on
the permittivity. This is an important point that suggests that
the permittivities of adsorbed layers can be predicted by just
considering the anchoring points at a given surface.

Another approach consists in considering the oxide + SAM
layers as a single medium. The corresponding global
permittivity was found to be (x = 4.3). It is significantly
lower than that of the ultrathin, nonfunctionalized supported
oxide film (x = 109). This reflects the more insulating character
of the SAM-functionalized system. This suggests that an
inhibitor molecule is able to heal the passive film at specific
zones where it is thinner, as will be verified in the next
paragraph.

3.7. Reactivity of the GA-Functionalized Oxide Film
toward Dioxygen. The reactivity toward the dioxygen
molecule was studied after SAM adsorption, as for the
uncovered oxide film (Table 3). We recall that in the case of
the ultrathin oxide film studied here we found that it was not
protective against O, reduction.”®

Table 3. Reactivity of the Nonfunctionalized and SAM-
Functionalized Passive Films

reactivity toward O,

GA density (/nm?) 0O—O0 distance (e” transferred)
3.5 1.274 0.32
0 OOH formation®® 1%

On the nonfunctionalized film, the O—O bond length
spontaneously increases when the molecule is at the vicinity of
the surface, due to a charge transfer from the metal layers
underneath the oxide film to the molecule. The charged OO~
molecule then attracts a proton from the surface to form a
OOH adduct.

In contrast, on the functionalized oxide, no reduction is
observed. Only a small amount of electronic charge (0.32
electron) is transferred to the dioxygen molecule, and no OOH
adduct is formed. Thus, the SAM has a protective character
against the cathodic reaction. This is an important result that
suggests that DFT calculations are a valuable tool to predict
corrosion and corrosion resistance.

3.8. Influence of the Nature of the “Tail” Group of the
Inhibitor Molecule. In the present work we have shown that
the gallic acid molecule induces a stabilization of the electronic
states of the oxide ultrathin film. Now we will investigate the
influence of the nature of the tail function of the organic
molecule on the electronic properties of the functionalized
systems. It is interesting to notice that benzoic derivatives have
been used to monitor the work function change of semi-
conductor devices (AsGa, TiO,) in a linear fashion as a
function of the tail group dipole moment.”®* In other words,
neither the anchoring of the carboxylates functions nor the self-
assembly properties alter the properties of the tail dipole.

Inspired by this result, we explored the influence of the tail
function composition on the electronic properties of the
functionalized film. We optimized SAMs composed of benzoic
acid (tail function H) and nitrobenzene (tail function NO,).
The calculated dipole moments of the three molecules are 2.01,
2.38, and 3.53 D for benzoic, gallic acid, and nitrobenzene,
respectively. The electronic analysis of all the systems is
reported in Figure 6. For the nonfunctionalized oxide film, the
oxide level is aligned with the metal Fermi level one. For all
functionalized systems, the anchoring of the carboxylates
induces a strong stabilization of the electronic levels of the
oxide. For the three molecules, the levels of the carboxylate
groups are at 2.7—2.8 eV below the metal Fermi level. The
electronic states of the benzenic group of the benzoic acid are
aligned to the energy of the carboxylates. In contrast, the gallic
acid and nitrobenzene which contain OH and NO, groups,
respectively, bear a negative charge (see also Figure 7a) and are
accordingly higher in energy. Figure 7a shows that the charge of
the adsorbed anion is nearly linearly increasing with the dipole
moment of the free molecule. We also observed (Figure 7b)
that the potential drop across the organic film and the
electronic work function differences with respect to the
nonfunctionalized film depend linearly on the anion charge.
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Figure 6. Electronic levels in the metal, oxide and the organic layers,
referred to the metal Fermi level, for benzoic acid (---), gallic acid
(+++), and nitrobenzene (—). The zero is set at the metal Fermi level. A
value of 3.98 eV must be added to retrieve the energetic levels referred
to vacuum. Four zones are delimited with dashed lines: the metal zone,
the oxide, the interfacial oxide/SAM zone, which comprises OH
groups and the anchored carboxylates, and the part of the benzenic
cycles and the “tail” functions.
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Figure 7. (a) Anion charge in the adsorbed SAM as a function of the
dipole moment of the free molecule for benzoic (2.01 D), gallic (2.38
D), and nitrobenzoic acids (3.53 D). (b) Electronic work function
variation with respect to the nonfunctionalized oxide film (-1, 0.1, and
0.96 eV for benzoic, gallic, and nitrobenzene, respectively) (®) and
drop potential (#) across the organic layer (0.8 1.9, and 2.4 V for
benzoic, gallic acid, and nitrobenzene, respectively) as a function of the
adsorbed anion charge. Lines are a guide to the eyes.

3.9. Discussion and Concluding Remarks. We showed
in a previous work that the ultrathin passive film is not
protective against O, reduction. The present analysis allows us
to give additional explanation of this reactivity, considering the
permittivity of the ultrathin oxide film. The high calculated
value, k = 109, shows that the ultrathin oxide film has no
insulating character.

We modeled a gallic acid monolayer formed on the surface
by adsorbing through the COO function in an inner-sphere
coordination (ligand exchange). The electronic analysis showed
that the oxide electronic levels are stabilized (lower energy) by
the formation of the covalent bonds with the molecules. In
consequence, the permittivity falls to k = 4.3, and the Mott
potential increases, resulting in a larger barrier against electron
transfer, as verified when studying the reduction of dioxygen.
This suggests that gallic acid is likely to inhibit the cathodic
reaction inhibition.

It was also shown that the Mott potential can be tuned by
modifying the composition of the “tail” group of the SAM, and
a linear relationship between the potential drop of the
functionalized oxide film and the free molecule dipole moment
was calculated.

To summarize, in the present work, the different descriptors
used were the following: (i) Standard QSAR descriptors: the

electronic analysis of the isolated molecule allows predicting
that the molecule is able to form covalent bonds with the
surface and to identify the nature of the species that react with
the surface. (ii) QSAR descriptors extrapolated to self-
assembled layers: studying the electronic properties of the
self-assembled organic molecules candidates for corrosion
inhibition, helps to predict the ability of the SAM to interact
with the surface, and takes into account modifications of
electronic properties from the isolated molecule to the
molecule in an organized layer. (iii) Descriptors of the
surface-molecule interfacial chemistry: the electronic analysis
of the functionalized surface is necessary to understand the
nature of the protecting effect against corrosion. In the present
case, we found that the reactivity of the carboxyl group toward
the surface is well described by the analysis of the isolated
molecule because GA self-assembling does not modify
significantly its electronic levels and does not hinder the
reactivity of the COOH moiety, responsible for adsorption.

In a further step, we showed that the reduction of oxygen is
inhibited in the presence of a gallic acid layer adsorbed on the
ultrathin oxide film. We found that the protection effect against
the dioxygen reduction is explained by the stabilization of the
oxide valence band through chemical bond. This induces a
potential barrier against electron transfer to dioxygen.

Our goal is to find new routes for designing corrosion
inhibitors. The concepts emerging are that a strong anchoring
to the surface with covalent bonding allows both adhesion of
the organic molecule and stabilization of the electronic levels of
the oxidized surface. Once functionalized, the electronic states
of the ultrathin oxide become similar to those of the oxide bulk.
We have even shown that the presence of the organic layer can
give to the system a more insulating character than that of the
bulk oxide itself. The potential drop across the oxide + organic
film has a linear dependency with the dipole moment of the
free molecules, provided the orientation of the molecules to the
surface is identical. Note that the dipole required for increasing
the Mott potential to inhibit electron transfer to the surface is
one with a negative charge at the outer surface, and this charge
is also likely repulsive for anions such as chlorides. More work
will be done in the near future to extend the present approach
to other molecule families and to investigate also the anodic
reaction inhibition. Indeed, chlorides have been recently
studied by DFT on pure and O-covered Al surfaces, and the
weakening of the O-covered Al surface was evidenced.” The
next step will also consider explicitly the interface with water, as
done in pioneers works (see refs 3, 48, and 84—87 and
references therein).
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Abstract: We modelled with Density Functional Theory (DFT) an Al-Cu alloy covered with a
passive film, with several Cu concentrations (from the limit of the isolated atom to the monolayer)
at the interface with the oxide, as well as Guinier-Preston 1 (GP1) zones. At low (respectively high)
concentration, Cu segregates in the first (respectively second) metal layer underneath the passive
film. The Cu monolayer is the most stable configuration (-0.37 eV/Cu atom). GP1 zones were
modelled, with a three-copper atom cluster in the alloy. The GP1 zone is slightly favoured with
respect to the Cu monolayer under the oxide film. A low (respectively high) Cu concentration
induces an electronic workfunction increase (respectively decrease) by 0.3 eV (respectively —0.4 to
-0.6 eV) as compared to pure Al. In contrast, without oxide, Cu segregation at the Al surface induces
no workfunction change at low concentration and an increase of 0.3 eV of the workfunction at high
concentration. Thus, the presence of oxide modifies the expected tendency of workfunction increase
by adding a more noble metal. For the studied models, no spontaneous electron transfer occurs to
the O2 molecule.

Keywords: DFT; aluminium; Al-Cu alloy; corrosion; passive film; electronic workfunction;
dioxygen reduction reaction

1. Introduction

Al alloys are widely used in aeronautics and space. To obtain good mechanical properties,
alloying elements are used. Alloys of the 2000 series contain copper. On Al/Cu alloys, the passive film
is mainly composed of Al oxide/hydroxide [1,2]. Metal Cu enrichment underneath the passive film is
a common situation due to the preferential oxidation of Al in Al-rich/Cu alloy [3-7]. This Cu
enrichment may alter the corrosion resistance properties of the passive film.

Since some years, theoretical studies based on first principles calculations have been developed
to better understand corrosion and corrosion protection [6,8-13]. However, very few works exist on
AlCu alloys. Hoshino et al. [14] showed that because of the strong hybridization of Aluminium sp
orbitals and metal d orbitals of transition atom in Al-M type alloys (where M is the transition metal),
the stability of the bulk alloy depends on the medium range interactions of M atoms. Benali et al. [15]
also investigate theoretically the Al-Cu interactions in bulk phase at low Cu concentrations and found
weak negative values of the mixing enthalpies, indicating a low tendency to form a solid solution at
T=0K. Models of copper segregation within a given layer of (111) aluminium surface were proposed.
The layer formation energy has a strong dependence on its composition and its position with respect
to the surface. Thus, at low copper concentration (less than 50% per layer), the system is more stable
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when the doped layer is buried one layer under the surface, whereas for more than 50% of copper in
the layer, the doped layer is more stable when buried two layers under the surface. Furthermore, at
high copper concentration in the layer, the Cu atoms have a strong tendency to clusterize, in good
agreement with the Al-Cu phase diagram.

Some DFT theoretical studies have dealt with microstructure alloy phase in surface including
metastable precipitates formed during cooling of the alloy, as Guinier-Preston (GP) zones [16,17]. A
multiscale approach [18] was applied to model Al-Cu-6 phase, and was validated by the comparison
with the morphology and microstructural experimental data. It was followed by several ab initio
studies of Wolverton et al. [19-23] and Zhou et al. [24]. Wolverton et al. [20] and Wang et al. [25]
showed that copper monolayers were more stable than bilayers. They also found that the formation
energies decrease in absolute value with respect to copper concentration increasing for both bilayer
or monolayer. Other studies have analysed the atomic structure and the formation enthalpy of mixed
Al-Cu layer [26-28]. Benali et al. [15] found that GP1 (one monolayer of Cu atoms on a {100} lattice
plane) and GP2 (multilayers of Al and Cu atoms) zones segregation one and two layers under the
surface is favoured, GP1 being more stable than GP2.

None of the presented works have considered an alloy surface covered with oxide. However, it
is important to understand the role of the presence of the oxide film on the thermodynamics of Cu
segregation, and clusterization at the alloy/passive film interface. Several models of oxidized Al are
found in the literature: Poberznik and Kokalj [13] explained why the O monolayer on Al has attractive
lateral interactions which allows the oxide growing. Lantony et al. [29] studied the first steps of O
adsorption on Al and the formation of a vy-like ultrathin film. Costa et al. [6] modelled an
hydroxylated y-(111) Al2Os film on Al(111). Baran et al. [30] studied y-AlL:O:s films on Al and found
that the electronic properties of the film depend on the oxide thickness.

In the present work, we present a study of Cu location and concentration in the alloy covered
with a passive film composed of hydroxylated AlQOs. The energetics of Cu segregation, and
monolayer formation underneath the passive film is calculated. In addition, structural phases as GP
zones are considered. The electronic analysis of each system is performed in order to understand the
potential influence of the alloy composition underneath the passive film on the passivity. Mainly, the
electronic workfunction is taken as an indicator of the cathodic corrosion resistance. Indeed, as stated
by Huang et al. [31], this parameter is a measure of the difficulty for changing the electronic state of
the solid, which is related to the corrosion behavior of materials. A higher work function corresponds
to a more stable electron state and thus a higher resistance to corrosion reactions. Huang et al. [31]
also established the link between the electron workfunction and macroscopic properties, as interfacial
bond strength and mechanical properties.

2. Methods

2.1. Calculations

All calculations were performed using the periodic density functional theory (DFT) method
based on the generalized gradient approximation (GGA) [32], employing the Perdew, Burke and
Ernzerhof (PBE) [33] exchange-correlation functional as implemented in the plane-wave program
Vienna ab initio simulation package (VASP) [34].The projector-augmented wave (PAW) potentials
[35,36] were used for the core electron representation with a PAW core radius of 1.52 A for oxygen.

For the bulk materials, the simulation supercells contained 4 atoms for Al and Cu, and 120 atoms
for y-Al203(111). A converged K-points mesh of (6 x 6 x 6) was used for each bulk Al, Cuand (4 x 1 x
4) for Al20s. Within this approach, the bulk lattice constants are a = 4.05 A for Al, a=3.63 A for Cu,
and a=9.78 A, b=8.32 A and c=13.56 A ((111) y-Al:Os) in good agreement with experimental values
and previous studies [6,15]. The unit cell of the supported oxide film model for segregation study has
dimensions of (8.58 x 9.90 x 58 A?%) and a surface of 0.85 nm2. For GP1 zone, the dimensions of the unit
cell are (8.58 x 19.81 x 58 A3) with a corresponding surface area of 1.7 nm?.

For each calculation, the quality of the basis set is determined by a single parameter, the energy
cutoff (Eeut). In this work, we used Eeut =520 eV and a smearing o = 0.01 eV was applied. A dipolar
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correction was applied along the z axis. The integration in reciprocal space was performed with a
Monkhorst-Pack [37] grid (3 x 3 x 1). Dispersion forces were considered in the D2 Grimme approach
[38]. Geometry optimizations performed all along this work were considered converged when the
forces were inferior to 10 eV per cell.

2.2. Models

The slab containing 8 metallic aluminium layers supporting a9 A thick hydroxylated aluminium
oxide film is shown in Figure 1. The oxide film has a stoichiometry of Al20257 and exhibits a hydroxyl
density of 14.4 OH/nm? [6,39]. It is composed of y-alumina (111). This face is polar, with alternance
of oxygen planes and Al planes. The Al planes contain Al with either octaedric or tetrahedral
coordination. We showed in our previous work that the oxide layer has an Al octaedric plane at the
interface with the metal. This Al plane is named here the interfacial Al layer. It was shown in our
previous work that the Al atoms of this plane have a metallic character.

Interface

© % [ © Layer I=1
[ ® [ % Layer I=2 “ [ c ©

Layer I=3 < ® « %

Layer =4 ™ € % ®

Figure 1. Slab model (a) Aluminium oxide supported by pure aluminium; (b) Aluminium oxide
supported by an alloy with a full layer of copper in position I = 1. Aluminium atoms are in grey,
copper atoms in yellow, oxygen atoms in red and hydrogen atoms in white.

The first full metal layer under this Al interface layer is referred here with the index [ =1, then [
= 2 represents the next underneath metal layer and [ = 3 the third metal layer. The layer [ = 4 is
considered as a bulk layer.

To study the effect of alloying with Cu, 1, 2, 3, 4, 5, 10 and 12 copper atoms by layer or a copper
concentration in the layer of 8, 16, 25, 33, 42, 83 and 100% respectively were considered. The Cu atoms
were placed in the layer in the most homogeneous possible repartition and trying to avoid small
clusters formation.

The models of the GP zones are shown in the corresponding Section 3.4.

2.3. Electronic and Charge Analysis

DOS curves were obtained using a grid of 3 x 3 x 1 K-points. The electronic work function was
obtained by analysing the LOCPOT file provided in VASP, and reporting the difference between the
vacuum potential near the surface and the metal Fermi level. Our periodic cells exhibit two different
surfaces, the pure metal surface at the bottom and the oxide film at the top. Thus, we could calculate
directly the electronic workfunction difference with the pure metal, measuring the difference
between the vacuum level near the surface of the oxide film and the vacuum level near the surface of
the metal. For the Al(111) surface, a calculated value of 4.1 eV was obtained, to be compared with the
experimental value of 4.25 eV [40].
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In preliminary tests, we increased the Al(111) slab thickness up to nineteen layers, as
recommended in reference [15]. We concluded that a six layer slab is enough to reproduce the main
electronic features of the metal. In the present study, a slab of eight metallic layers is used. We also
checked the variation of the electronic workfunction with the vacuum height. All tests confirmed that
the model used was sufficiently robust.

Atomic charges were obtained using the Bader charge analysis [41]. With this method the mean
Al and O charges in bulk Al20Os are +2.49 e and -1.66 e, respectively. This allowed us to calculate the
charge transfer between the metal and the oxide film.

2.4. Energetics

The segregation energy corresponds to the driving force for surface segregation. It is defined as
the variation of energy per atom of copper resulting from the exchange of one or more copper atoms
in a volume of layer transferred to the surface. It is calculated by:

E(c,x) — llgg E(c, x) )

Eseg(Cl) = p

In this equation, ¢ is the concentration of copper in the layer  and E(c;,x) the total energy of a
semi-infinite alloy Ala-vCux at a copper concentration cin the layer. The energy of segregation tends
to 0 when I approaches infinity.

As explained in the reference [15], the segregation energy is a way to measure the copper
tendency to form aggregates in a given layer. At the lowest concentration of copper, we substituted
one atom by layer and buried this atom to the layer [ = 4. The equivalent concentration is therefore ci
=1/12 or 8% per layer or 0.93% by volume. At this concentration, the Cu-Cu distance is 8.3 A. Hoshino
et al. [14,42] showed using theoretical calculations that the Cu-Cu interaction in Al is negligible for
Cu atoms distances are >5.5 A. To this respect, we can consider this concentration as the infinite
dilution limit for copper. The segregation energy is the difference between the energy of substituting
NI Al atoms by Cu atoms in a layer, and the same in the bulk at infinite dilution and is written:

(Nz) _ Eaab(N1) — Esiab(0)
AN/ T Ni

+ par(xa = 1) — pcu (xcu = 0) (2)

Here, N is the total number of atoms per layer, N: the copper atom number per layer, Esian(N1)
the slab total energy for N copper atoms, pais the chemical potential of aluminium in pure
aluminium (here pai(xai— 1) is equivalent to the cohesive energy in Al) and pcu (xcu = 0) the
chemical potential of copper at infinite dilution in the alloy Ala«Cux. The chemical potential of Al
and Cu are evaluated as in the reference [15]. Note that for an isolated Cu atom in the fourth layer,
the energy of Cu dilution in Al is -0.147 eV, a value very near that of Cu dilution in bulk Al (-0.14
eV). This difference (0.007 eV) is small enough to allow us to consider that Cu in the fourth layer is
our internal reference for Cu in a dilute solid solution.

At increasing copper concentration, Cu aggregates form with interacting Cu (Cu-Cu distances <
5.5 A). In this case, applying Equation (2) results into the sum of aggregation and segregation
energies. Therefore, to get the segregation energy only, the solid reference energy taken is that of the
aggregate formation in the bulk. In other words, we separate the aggregation energy from the
segregation energy and consider the segregation of an already formed Cu aggregate from the bulk to
the surface. The segregation energy is thus calculated by:

(Nz) _ Eaab(N1) — Esiab(N)
AN/ T Ni

(©)

In this equation N: is the number of copper atoms in the layer [, N is the number of atoms per
layer, Esab(Ni)the slab energy and Esiab(Nw) the energy of the slab where copper is buried in the layer
Iy, I being large enough to converge to the value of the crystal. [r =4 is considered as the representative
configuration of the condensed phase volume.



Metals 2017, 7, 366 5o0f 14

In the present work, we used Equation (2) for studying the GP zone formation. Equation (3) at
higher concentrations was used for the other situations, i.e., specifically Cu segregation. Obviously,
at low Cu concentrations, Equations (2) and (3) are equivalent.

3. Results

We study Al based alloy with different Cu locations and concentrations in the first metalliclayers
under the oxide film, and GP zone, all models being covered with an aluminium oxide film. We
substituted one or several aluminium atom(s) by copper in the first, second, third or fourth layer
(taken as a reference of the bulk) of the (111) surface under the oxide film. We increased the copper
concentration in each layer up to form a copper complete layer and varied its position from the
surface to the bulk. Thus, by simply comparing the energy in the layer [ =1, 2 or 3 with respect to the
energy of Cu in ] = 4, we could obtain the energy of Cu segregation from the bulk towards the third,
second and first layer underneath the interface with the oxide (Equation (3)).

3.1. Energetics of Cu in Al(111) Covered by an Oxide Layer as a Function of Cu Concentration and Location

We first present the overall energetic results. As mentioned in the introduction, two trends were
identified in literature on metallic Al [15]: The tendency for Cu aggregation, and that of Cu
segregation towards the surface. Here, we study if these general trends observed on Al(111) are
maintained when an oxide layer covers the surface. Figure 2 reports the energies of Cu segregation
and/or aggregation in the first layers under the oxide film, calculated with Formula (2). The reference
is one Cu atom in the I = 4 layer, which is the internal reference for Cu at the infinite dilution limit in
the Al bulk (Equation (2)). For comparison, we also reported data that we calculated for the oxide-
free Al(111) surface.

0.4
0.3
—e— NI=1
0.2
—— N|=2
0.1 e NI=3
=
3 /\ =
=
o L
= o 7 ! —~—
o —_— —ie— NI=5
(7] — =
S _m— = i e
0.1 /’ - _— T - —e—NI=10
NI=12
-0.2
NI=1, infinite dilution in oxide
free Al
~0:3 NI=12, |=4, for oxide free Al
-0.4

1 2 3 q
Position of the Cu doped layer, |

Figure 2. Energy of Cu segregation and aggregation/Cu atom (calculated with Formula (2)) in the
Al(111) slab covered with the oxide film as a function of the location of Cu underneath the oxide-
metal interface, in the layer I. I =1 is the first layer underneath the metal oxide interface, and I = 4 is
the fourth layer underneath the metal-oxide interface, as shown in Figure 1. NI is the number of Cu
atoms in the layer (see Formula (2)). Data obtained for the oxide-free Al(111) surface are also
indicated. As stated in the text, the reference energy is the isolated Cu atom in the [ = 4 layer, which
is representative of the Cu infinite dilution in bulk AL
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In the I =4 layer, we found that increasing the Cu concentration up to the Cu ML is energetically
favourable. Without oxide, we found nearly the same energy of Cu ML formation (-0.15 eV without
oxide, -0.18 eV with oxide). The tendency of energy gain with increasing Cu concentration in a given
layer is observed also for the [ =3 and [ = 2 layers. We observe the stabilization of the system by Cu
aggregation to form a full layer underneath the Al/oxide interface, the most stable configuration being
a full Cu layer in [ =2 position. But for ] =1, at the interface with the oxide, albeit all Cu concentrations
are energetically favored with respect to infinite dilution in the bulk, the full Cu layer is slightly less
stable than partial Cu contents with NI =10, 4 and 5 Cu atoms.

In the next paragraph we focus on the Cu segregation energy.

3.2. Copper Segregation at the Interface with the Passive Film

3.2.1. Energy of Segregation

Figure 3 shows the segregation energy relative to the layer position for different Cu
concentrations. Cu segregation from [ = 4 to the first metallic plane (I = 1), just under the oxide film,
is always favourable. For concentrations higher than 8% per layer (NI = 1), segregation to [ =2 is also
favoured, whereas segregation of a single Cu atom from /=3 to [ = 2 is unfavorable by 0.05 eV Figure
3b,c show that the energy of segregation of Cu from the bulk to the | = 2 plane decreases with
increasing concentration, whereas the reverse is observed in [ = 1 plane.Comparing energies in [ = 2
and I =1, segregation from [ = 2 to [ = 1 is favoured for NI =1, 2, 3, 4 and 5 Cu atoms in the plane,
athermic for NI =10 Cu atoms and endothermic for a full Cu layer. Copper location [ = 3 is still slightly
different from bulk.

= 01
E
% —6—NI=1
g —A—Nl=2
(a) % Ni=4
g —8—NI=5
.E —#&—NI=10
? ——NI=12
0.2 1 2 3 4
Position of the Cu doped layer |
0.04
0 =
Y
s
) [}
z 008}
:
(b) £ 012t
% . L] L]
& -0.16+
-0.2
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number of Cu atoms, NI, in the layer |=1
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Figure 3. (a) Evolution of the segregation energy of copper to the Al(111)/Al2Os interface for different
concentrations with respect to the doped layer position 1 in the slab. With respect to Figure 2, Figure
3a shows results calculated with Formula (3), thus, for each position and concentration, the energy
reference is the same concentration of Cu in the I = 4 position; (b) Segregation energy of copper in the
layer I =1 as a function of the number of Cu atoms in the layer. NI, formula (3); (c) Segregation energy
of copper in the layer [ = 2 with respect to the number of Cu atoms in the layer NI Formula (3). Lines
are guides to the eye.

It is interesting to note that the favoured positions for Cu move closer to the interface in presence
of the oxide film. It was shown that without the oxide film, the favoured positions are in /=2 and [ =
3 plane [15]. The first aluminium layer of the oxide film might stabilize the copper atoms close to the
interface. Indeed, this interface layer has metal properties and can be considered as a layer with
vacancies (10 aluminium atoms against 12 in the metal plane); thus the nature of the first neighbours
of the I =1 layer of the oxide covered alloy is not so different from the environment of the [ =2 layer
in the uncovered alloy. The most stable configuration thus consists in a Cu monolayer under one Al
metal layer (I = 2).

We have highlighted a segregation phenomenon to the metal/oxide interface for all Cu
concentrations, with a stabilisation in [ = 1 at low Cu concentration, and in [ = 2 for concentrations
higher than NI =1, i.e., 8% Cu per layer.

3.2.2. Charge Analysis and Electronic Workfunction

Cu Located in the [ =1 Layer

Figure 4 shows the average electron charge per atom of the plane [ =1 and of the Al atoms of the
oxide interface, as a function of the copper concentration in the first metallic layer / = 1.The amount
of charge evolves monotonously with the Cu concentration: The more substitution of aluminium by
copper, the more negative charge is transferred to the layer I = 1. For a full Cu layer at [ =1, a charge
transfer of 0.87 e/Cu occurs from the oxide layer towards the Cu layer. This charge transfer originates
from the oxidation of the Al interface layer from Al*'6 to Al (Figure 4), which nearly recover the
charge of Alions in Al2Os (for Al25 in bulk Al20s). The other layers of the oxide film are not impacted.
The charge transfer from the interface layer to I = 1, induces the formation of a net dipole; an electric
field attractive for the electrons originating from the metal is created between the interface aluminium
positively charged and the negative copper of the metallic plane. This field induces a workfunction
decrease (see Figure 5).
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Figure 4. Evolution of the average electron charge per atom in the interfacial Al layer (orange, right y

axis) and the layer [ =1 (blue, left y axis) depending on the copper fraction in the metallic layer [ =1.
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Figure 5.Workfunction (eV) of the alloys (a) for a complete monolayer of copper; (b) for NI =1 Cu
atom in the layer, a concentration of 8% Cu in the layer, infinite dilution limit, as a function of the
position of the doped layer. Position i corresponds to the layer I =i (i = 1 to 4).The position “Al”
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We mention for comparison that in the absence of oxide, the workfunction of Al(111) (calculated
as 3.98 in the present work) is not modified by the presence of Cu at low concentration at the surface,
and is increased by 0.3 eV when a full Cu monolayer is at [ = 1. Indeed, Cu being more noble than Al,
has a workfunction of 4.6 eV higher than that of Al (4.2 eV), an increase in electronic workfunction is
expected when Cu is at the Al surface.

We thus observe a drastic change in the electronic properties of the Cu-doped Al(111) surface in
the presence of an oxide layer, the charge transfer from metal/oxide interfacial Al to Cu inducing a
lowering of the electronic workfunction.

Full Cu Layer at Depths [=2, 3, 4

When a full Cu layer is in the position [ = 2, a charge transfer occurs between the Cu plane and
the [ =1 layer of Al metal with a value of 0.34 e/at charge (not shown). The charge transfer to the Al
ions of the oxide at the interface with the metal is -0.05 e/at, thus the oxide is not affected by the
presence of the Cu layer. The workfunction (Figure 5a) is lower and the system is more stabilized.
Again, the reserve is observed on the Al(111) surface without oxide, for which we calculate a
workfunction increase of 0.18 eV with respect to pure Al(111) for a full Cu layer at [ =2.

When the full Cu layer is in position [ = 3 and I = 4, we observe a charge transfer to the above
neighbour plane, but no charge transfer to the interface Al, and in consequence, no significative
modification of the workfunction with respect to pure Al (all calculated workfunctions are around
4.6 eV) (Figure 5a).The same is found without oxide.

Cu at Low Concentration

At very low Cu concentration (i.e., NI =1, 8% per layer or 1% per slab concentration), the charge
transfer between Cu and the oxide, 0.02 e/at when the Cu is in [ = 1 (Figure 4) and negligible when
the Cu is at I = 2 and [ = 3. This suggests that covalent bonds are formed between Cu and Al in the
metal, see also Section 3.2.3.

Figure 5b shows that the workfunction is higher relative to pure aluminium (covered with oxide)
when the Cu atom is at the interface or sub-interface, in the =1, [ =2 or [ = 3 layer. We observe that
the more stable the position of the dispersed Cu in the metal layer, the higher the workfunction, the
ranking of stability and of workfunctions being [ =1 (+ 0.3 eV) >[=3 (+0.2 eV) > =2 (+0.1 eV). The
formation of Cu-Al bonds in the metal may explain this trend, as it is known that the increase of bond
strength induces an increase in the workfunction [31].The workfunction of pure Al covered by the
oxide layer (4.60 eV) is nearly recovered when the Cu atom is in [ =4 (4.55 eV).

These results contrast with those obtained in the absence of oxide, for which Cu at low
concentration has no effect on the Al(111) workfunction, whatever the Cu location at and underneath
the surface.

3.3. Electronic Density of States Analysis

To better understand the effects of Cu on the electronic workfunction, the DOS analysis was
performedin two extreme cases, NI =1, one copper atom and NI =12, one Cu monolayer in layer /=1
(see Figure 6 which shows a zoom on the valence band edges). The valence band edge of the oxide
on Al with a single copper atom is slightly lower than that for the oxide on pure aluminium. As the
charge transfer from Cu to the oxide is negligible, we attribute the VB stabilisation in the case of NI =
1to the formation of Al-Cu bonds at the interface, that stabilize the levels of the interfacial Al atoms
and in consequence the levels of the oxide at the interface.

We also observe that the presence of a full Cu layer at [ = 1 induces a shift in the VB of the oxide
towards higher energies. This trend is in agreement with the formation of the interfacial dipole that
induces a workfunction decrease.

The energy gap (see Figure 6 and Table 2) varies as the workfunction, with values of 4.37 eV for
the monolayer copper, 4.48 eV for pure aluminium (covered with oxide) and 4.53 eV for Al (covered
with oxide) with a single copper atom.
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Figure 6. Comparison of the valence band edges of the inner layer of the supported oxide on pure Al,
Al with a single copper atom and Al with a copper monolayer in /= 1 (a.u.: Arbitrary units).The
reference energy is set to the vacuum level.

To summarize, (see Table 1) the present calculations suggest that the electronic levels inside the
oxide depend on the presence and concentration of Cu at the near interface region of the Al metal:
Segregation of Cu at low (respectively high) concentration under the passive film induces an increase
(respectively decrease) of the electronic workfunction and of the electronic gap. Finally, the ability of
the surface to transfer an electron to Oz was studied following the same procedure as in our previous
works [6,39]. We found that the workfunction decrease calculated here is not high enough to induce
an electron transfer towards Oz.

In the absence of oxide, the segregation of the more noble, Cu metal, at high concentration at the
Al(111) surface, induces an increase of the workfunction; we showed here that the presence of the
oxide inverts this trend, as a charge transfer from the first metallic layers to the oxide induces a
workfunction decrease.

Table 1. Summary of the calculated properties of the different models of passive film on Al and AlCu
alloy considered in this work: Pure aluminium, a single copper at the oxide/metal interface, a copper
monolayer in [ =1, a copper monolayer in [ = 2.

Composition of the Metal OxideBand Valence Band Workfunction
Layers Under the Oxide Film Gap (eV) Level/Vacuum (eV) de (eV)
Pure Al 4.48 -6.00 4.60
NI=1Cu 4.53 -6.09 491
NI=12Cu, l=1 4.37 -5.84 4.25
NI=12Cu,l=2 4.78* —-6.44* 4.00 *

* Data not shown in the Figures.

3.4. Copper Segregation in GP Zones

Experimental and theoretical results have shown that the GP1 zones are more stable than the
GP2 [15]. We therefore focus on the GP1 zones only. We start from the idea developed by Benali [15]
indicating an increased stability of the system by a multilayer segregation instead of a monolayer
segregation. We thus model the GP1 zones with a cluster of 3 copper atoms in the (100) plane of the



Metals 2017, 7, 366 11 of 14

metallic slab of aluminium (111) covered with the oxide film. In GP1 zones, clusters with3 copper
atoms in the (100) plane are separated by 7 aluminium (100) planes. As seen in the previous section,
two localizations (I =1 and [ = 2) of copper are favoured. We consider two configurations or cluster
orientations: In the first configuration, two copper atoms are in the plane / =1 and the third atom in
the plane [ =2, and in configuration 2 one copper atom is in the plane / = 1 and the other two in the
plane [ = 2. Configurations 2 and 1 are thus symmetrical configurations. We also investigate two
positions: Position 1, or interface position, when the nearest copper to the interface is in / = 1 position
and position 2, or sub-interface position, when the nearest copper to the interface copper is in [ = 2

(see Figure 7).
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Figure 7. Models of GP1 zone considered. (a) configuration 1 and position 1; (b) configuration 2 and

position 1; (c) configuration 1 and position 2; (d) configuration 2 and position 2.

Table 2 shows the results obtained for the copper segregation energies (in eV per atom) of the
GP1 zones calculated from the Equation (2) as a function of their in-depth positions relative to the
interface and for the different configurations considered. The interface position (1) is 40 meV more
stable than the sub-interface position (2) for configuration 1 and 20 meV for configuration 2. In
addition, configuration 1 is also always more stable than configuration 2, by 40meV/at for position 1
and by about 30 meV/at for position 2. We have a system stabilization by a bilayer segregation in
interface and sub-interface. The most favourable position is the position 1 (interface position) and the
configuration 1 (two copper atoms in the upper position), as shown in Figure 7a. So, the most stable
position of the copper doped layers is in the interface under the oxide film, with segregation energy
of -160 meV/at (calculated for the limit of the isolated atom in the bulk). By comparison, we calculated
bulk clusterisation energy for both configurations and found -60 mV/at. The three copper atoms
energy in a monolayer under the oxide film is —140 meV/at while the most stable multilayer is —160
meV/at. Therefore, the bilayer formation is slightly favoured over the monolayer one. These results
confirm the tendency to formation and segregation of GP1 just below the metal/oxide interface.

Table 2 also reports the segregation energies in absence of oxide layer. It appears that position 2
with the highest copper content in the layer underneath the surface (I = 2) is the most stable position
in absence of oxide, whereas the position 1, with the highest Cu in the interface layer (I = 1), is the
most stable in presence of oxide. Furthermore, whereas for position 2, configuration 1 and 2 are
isoenergetic in absence of oxide, the configuration 1, positionl is clearly the most favored
configuration under the oxide.

It is interesting to compare the energy of three Cu atoms coplanar in [ = 1, under the oxide film
to that of the GP1 formation. The energy associated to three copper atoms under the oxide film is
-140 meV/at while for the GP1 it is ~160 meV/at. These results show a tendency to formation and
segregation of GP1 in configuration 1 and positionl just below the metal/oxide interface. This
suggests that clusterization in the bilayer is stabilized as compared to the monolayer formation.
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Table 2. Segregation energy (in eV/at) for the formation of copper aggregates in an aluminum slab
covered by an oxide film according to the position and configuration of the doped layers. See Figure
7 for the illustration of the different configurations.

Position 1 in Position 2 in

Configuration Position 1 Absence of Oxide Position 2 Absence of Oxide Bulk Position
Configuration 1 -0.16 -0.08 -0.12 -0.13 -0.06
Configuration 2 -0.11 -0.08 -0.09 -0.12 -0.06

4. Discussion and Conclusions

In this work, Al-Cu alloys covered by an ultrathin, hydroxylated Al2Os film have been modelled.
We investigated different distributions of CuinAl: Pure Al, Cu segregated at the oxide-metal interface
at different concentrations, and GP zones. In the model, aluminium atoms are substituted by copper
atoms in the metallic layers underneath the oxide film.

Copper segregation is favoured in the first (respectively second) layer underneath the oxide film
at low (respectively high) concentration. The presence of the oxide reinforces the tendency to Cu
segregation just underneath the Al surface (interface with oxide) as evidenced for oxide-free Al [15].

The study of the electronic properties revealed two different regimes:

Copper at low concentration (NI = 1) at the metal/oxide interface induces an increase in the
workfunction as compared to pure Al/Al:Os, whereas no significant modification of the workfunction
is observed when Cu at low concentration (<8%) segregates at the Al surface.

Athigh copper concentration, for a Cu ML at the metal/oxide interface or sub-interface, the oxide
electronic levels are destabilised by a charge transfer from the metal (copper atoms) to the oxide,
inducing a decrease of the electronic workfunction. These results are opposite to that obtained
without the oxide film where the workfunction increases when the copper monolayer is at the Al
surface or sub-surface.

These results can be compared to those obtained by Huang et al. [31], who found that Ni-Cu
alloys have a workfunction increasing with the Ni content (the more noble metal). In acidic solution,
no oxide layer is formed on the alloy surface, the resistance to corrosion increases with the Ni content,
and this was attributed to the increase of workfunction. However, in neutral solution, the alloys are
covered with an oxide film, and the corrosion resistance increased with the Cu content in the alloy.
We are now able to explain that the presence of an oxide film might inverse the tendency of
workfunction increasing with the increase in the noble element.

The important decrease of the workfunction of 0.4-0.6 eV observed at full Cu layer suggests that
the system is less resistant to electron transfer.

The study of the GP zones showed that multilayers are slightly more stable than the monolayer.

Further work on ALCu covered with Al:Os are in progress to complete the present study in
taking in consideration intermetallic phases. Future works will also include the presence of Cu in the
oxide.
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Résumé

La corrosion des surfaces d’aluminium et
d’alliages aluminium/cuivre, et notamment la
corrosion localisée, est un probléeme majeur
dans l'industrie, et I'utilisation d’inhibiteur de
corrosion est bien souvent indispensable. Les
chromates remplissent parfaitement leurs
réles d’inhibition mais seront d’ici peu interdits
en raison de leurs toxicités pour ’homme et
’environnement. La compréhension des
mécanismes de corrosion et d’inhibition de la
corrosion est alors un réel défi de la recherche
aujourd’hui. Ce travail de thése s’organise
autour de trois axes de recherche : la
compréhension des mécanismes d’initiation
de la corrosion de I'aluminium, la relation entre
la composition chimique et la résistance a la
corrosion des alliages aluminium/cuivre, et
enfin I'étude des acides carboxyliques
linéaires en tant qu’inhibiteurs verts de
corrosion. Ce projet s’appuie sur deux
approches complémentaires : une approche
théorique, basée sur des calculs DFT, et une
approche expérimentale combinant des
techniques d'analyse des surfaces ainsi que
des techniques électrochimiques.

Dans un premier temps, la réactivité vis-a-vis
de O2 de modéles de couches minces
d’alumine sur aluminium métallique, a été
étudiée par calculs ab initio en présence de
lacunes d’oxygéne dans I'oxyde, ou de cuivre
dans le métal, ainsi qu’'en présence d'une
monocouche d’acides carboxyliques sur la
surface.

Des techniques d'analyse de surface (XPS,
ToF-SIMS, AFM et MEB) ont ensuite été
utilisées pour analyser la composition
chimique et la morphologie de surfaces
d’aluminium pur et d’alliages modéles Al/Cu
avant et aprés adsorption d’'une monocouche
d’acides carboxyliques. L'’influence de la
présence de cette couche en surface sur la
corrosion en milieu chloruré est finalement
étudiée par mesures électrochimiques.

Mots Clés

Alliage Al/Cu, mécanisme et inhibition de
corrosion, DFT, XPS, ToF-SIMS,
électrochimie

Abstract

Corrosion of aluminum and aluminum/copper
alloy surfaces, including localized corrosion, is
a major problem in the industry, and the use of
a corrosion inhibitor is often essential.
Chromates perfectly fulfill their role of
inhibition but will soon be prohibited because
of their toxicities for humans and environment.
Understanding the mechanisms of corrosion
and corrosion inhibition is therefore a real
challenge for research today. This thesis work
is organized around three lines of research:
the understanding of the aluminum corrosion
initiation  mechanisms, the relationship
between the chemical composition of the alloy
and the corrosion resistance of
aluminum/copper alloys, and finally the study
of linear carboxylic acids as green corrosion
inhibitors.  This project relies on two
complementary approaches: a theoretical
approach, based on DFT calculations, and an
experimental approach combining surface
analysis techniques as well as electrochemical
techniques.

First, the reactivity with respect to Oz of
alumina thin film models on metallic aluminum,
was studied by ab initio calculations in the
presence of oxygen vacancies in the oxide, or
copper in the metal, as well as in the presence
of a carboxylic acids monolayer on the surface.

Surface analysis techniques (XPS, ToF-SIMS,
AFM and SEM) were then used to analyze the
chemical composition and morphology of pure
aluminum surfaces and Al/Cu model alloys
before and after adsorption. a carboxylic acids
monolayer. The influence of the presence of
this surface layer on the corrosion in chloride
medium is finally studied by electrochemical
measurements.

Keywords

Alloy Al/Cu, corrosion mechanism and
inhibition, DFT, XPS, ToF-SIMS,
electrochemistry
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