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Introduction

Introduction

Les alliages d’aluminium a haute résistance sont répandus dans l'industrie aéronautique du fait
du bon équilibre entre leur 1égéreté et leurs propriétés mécaniques, obtenu par I'ajout d’éléments
d’alliages dans la matrice d’aluminium tels que le cuivre, le fer, le magnésium. L’alliage 2024-T3
est 'un des plus couramment utilisé pour le fuselage [1]. Cependant les particules
intermétalliques formées par la précipitation des éléments d’alliage sont des sites actifs pour la
corrosion localisée a cause de leur nature cathodique ou anodique par rapport a la matrice

environnante [2]. C’est pourquoi des solutions de protection a la corrosion sont appliquées a la

surface de I'alliage.

Au cours de ces derniéres décennies, la protection a la corrosion a été apportée par les couches
de conversion ou l'anodisation. Les couches de conversion au chrome hexavalent (CCC) sont les
traitements anti-corrosion les plus utilisés pour les alliages d’aluminium [3]. En raison de la
toxicité du chrome hexavalent (Cr(VI)), les recherches se sont orientées vers le chrome trivalent
(Cr(IIN). Ces revétements a base de fluoro-zirconate apportent une bonne protection contre la

corrosion ainsi qu'une bonne couche d’accroche pour la peinture [4].

Les conditions expérimentales pour I'obtention d'un revétement optimal ne sont pas clairement
comprises en raison d'un manque de connaissances sur le mécanisme de formation des couches
au chrome trivalent (TCP). La formation de ces couches est aussi fortement influencée par la

préparation de surface qui apparait comme une étape clef dans le procédé de conversion chimique

[5]-[8]-

L’étape de prétraitement doit permettre de retirer le lubrifiant et de nettoyer, standardiser et
contrdler la composition chimique de surface. Avant la conversion chimique, le prétraitement est
réalisé en 2 étapes. Un dégraissage permet tout d’abord de nettoyer la surface en retirant les
graisses et les huiles de fabrication. Un décapage permet ensuite de dissoudre la couche d’oxyde

et les particules intermétalliques pour former un nouvel oxyde.

De nombreux auteurs ont mis en évidence une nanotexturation de la matrice et un enrichissement
en cuivre a I'issue du prétraitement [5], [7], [9]-[12]. La préparation de surface et le traitement
de conversion doivent étre parfaitement adaptés pour former un revétement résistant. En effet
tous les prétraitements ne sont pas adaptés a tous les procédés de conversion [7]. Certains auteurs
ont montré une altération de 'homogénéité du revétement, qui pourrait s’expliquer par les

conditions agressives des bains de décapage et des temps d’'immersion trop longs [5], [8]. Peu
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d’études ont porté sur l'influence de I’enrichissement en cuivre sur la formation des couches de

conversion et les propriétés anticorrosion qui en découlent.

Cette these avait donc pour objectif d’étudier I'influence des préparations chimiques de surface
sur les couches de conversion au chrome trivalent. Le but était de comprendre I'effet de différents
prétraitements sur la chimie (notamment I'enrichissement en cuivre) et la morphologie de la
surface d’un alliage 2024-T3 puis de comparer I'influence de ces différents états de surface pour

la conversion chimique. Les résultats de ces travaux seront présentés en 6 chapitres.

Un premier chapitre est consacré a 1'étude bibliographique des alliages d’aluminium et leur
susceptibilité a la corrosion. Les moyens de protection seront ensuite détaillés avec d’abord les
couches au chrome hexavalent, puis leur successeur, les couches au chrome trivalent. La
préparation de surface ayant un intérét particulier pour assurer la bonne tenue a la corrosion des
couches de conversion, nous avons porté un intérét particulier a ce sujet et notamment I'effet sur

les couches de conversion.

Un second chapitre présente les échantillons, les procédés de préparation et les techniques
expérimentales utilisées. La chimie de surface a été caractérisée par spectrométrie de
photoélectrons X (XPS) et spectrométrie de masse d’ions secondaires a temps de vol (ToF-SIMS).
Ces techniques permettent d’obtenir des informations complémentaires. La Microscopie
Electronique a Balayage (MEB) a été utilisée pour caractériser les morphologies de surface. Les
bains de prétraitement ont été analysés par spectroscopie d'émission optique a plasma a couplage
inductif (ICP-OES) afin d’estimer les vitesses de dissolution des échantillons et la répartition des
éléments dissous. Des mesures électrochimiques ont permis de caractériser la résistance a la

corrosion.

Le troisiéme chapitre est consacré a I’étude de I'influence de plusieurs formulations de bain sulfo-
nitrique et de paramétres expérimentaux (température et durée d'immersion) sur I'alliage 2024-

T3. Nous introduirons notamment la méthode de détermination de ’enrichissement en cuivre.

Le chapitre 4 commencera par I'étude du réle de I'acide nitrique et de I'acide sulfurique. Le but est
de comprendre l'origine de l'enrichissement en cuivre a lissue du prétraitement. Nous

comparerons ces résultats a des bains sulfo-ferro-nitrique pour isoler le réle du fer.

Le chapitre 5 a pour but d’étudier le comportement de la phase 6-Al,Cu face aux décapages acides
et a la conversion chimique. Etant donné qu’il est compliqué d’extraire le comportement des
particules intermétalliques de 'alliage 2024-T3 lors du décapage et de la conversion, nous avons

choisi d’étudier I'un des intermétalliques seul.
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Le chapitre 6 est focalisé sur 1'étude des couches de conversion au chrome trivalent. Nous
commencerons par caractériser les couches formées sur des échantillons ayant subi des
préparations différentes. Le but est ici de comprendre quelle est I'influence de la composition
chimique et de la morphologie de la surface, et notamment I'enrichissement en cuivre, sur les
couches de conversion. Nous comparerons la formation des couches de conversion avec et sans

prétraitement.

Une conclusion générale ainsi que les perspectives de ce travail permettent de clore la

présentation de ces travaux de thése.






.1 L’aluminium et ses alliages

Chapitre I : Synthese bibliographique

Ce chapitre est un état de 'art des différents travaux existants dans la littérature scientifique sur
le sujet de cette thése. Il concernera I'aluminium et ses alliages, en particulier I'alliage 2024-T3
qui est I'alliage étudié dans le cadre de ce travail. Ce premier chapitre présentera les couches de
conversion au chrome hexavalent, remplacées actuellement par les couches de conversion au
chrome trivalent. Nous détaillerons également la préparation de surface qui intervient avant la

conversion chimique.

[.1 L’aluminium et ses alliages

[.1.1 Généralités sur I'aluminium et ses alliages

L’aluminium n’apparait pas sous forme métallique dans le milieu naturel. Il provient de la bauxite,
minerai de la crofite terrestre, composée d’oxyde d’aluminium hydraté mélangé a de la silice et a
de l'oxyde de fer. L’alumine est d’abord extraite de la bauxite puis réduite par électrolyse afin
d’obtenir 'aluminium métallique. Cet aluminium, liquide en fusion, est directement conduit en
fonderie pour étre traité, allié si besoin et mis en forme [13]. La production mondiale ne cesse de

croitre d’apreés les chiffres de 'International Aluminium Institute (cf. Figure 1.1).
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Bl Oceania
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Figure L1 : Evolution de la production mondiale d’aluminium pour l'industrie métallurgique
[http://www.world-aluminium.org/]

Ce matériau présente de nombreux avantages : 1égereté, conductivité thermique, conductivité
électrique, facilité de mise en ceuvre, aptitude aux traitements de surfaces, tenue a la corrosion et

recyclabilité. L’aluminium non allié présente une tres bonne résistance a la corrosion en milieux
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naturels mais il a de mauvaises propriétés mécaniques. De ce fait, des éléments d’alliages sont
utilisés pour modifier les performances mécaniques et améliorer la résistance a la corrosion. On
le retrouve alors dans de nombreux domaines comme le transport, les matériaux de construction,

I'emballage, les équipements électriques, la catalyse, ... [14]

[.1.2 Classification des alliages d’aluminium

Un systeme de nomenclature répondant a la norme afnor NF EN 573 permet de désigner les
différents alliages. L’alliage porte un numéro a 4 chiffres dont le premier indique I'élément
d’alliage principal (cf. Figure 1.2). Le suivant correspond aux modifications chimiques des alliages
des séries 2000 a 8000 permettant d’améliorer certaines propriétés. Les deux derniers

permettent d’identifier I'alliage dans la série [15], [16].

On peut distinguer 2 types d’alliages: les alliages avec ou sans durcissement structural. La
microstructure des alliages a durcissement structural differe de celle des alliages sans
durcissement structural par la germination de précipités intermétalliques de petite dimension.
Ces précipités (cohérents ou incohérents avec la matrice) entravent le mouvement des
dislocations, ce qui augmente la dureté ainsi que les propriétés en traction de l'alliage. Les
précipités permettent donc de former un obstacle a la déformation plastique. Le franchissement
des précipités par les dislocations peut s’effectuer par cisaillement ou contournement. Les

propriétés mécaniques des alliages a durcissement structural dépendent fortement de I'état de

précipitation.

Les alliages a haute résistance mécanique sont largement utilisés dans le domaine aéronautique,

il s’agit principalement des séries 2000 et 7000 [14], [15].

Phase

principale Domaine de résistance mécanique (MPa)

100 200 300 400 500 600 700

Al 1000 Al-Fe-Si %
Al-Mn  3000|AlgMn I:;
Al-Mg |5 000 Al;Mg, f—lﬁ
Al-Mg-Si |6 000 Mg,Si i
Al-Cu  |2000 Al,Cu(Mg) \_’—#
Al-Zn-Mg|7 000 MgZn, E%

Al-Zn- |7 000 MgZny
Mg-Cu |+Cu L‘—#

1 Rpgrg (limite conventionnelle d'élasticité a 0,2 % d'extension) [l Rm (résistance a la traction)

Systéme Série

Sans
durcissement
structural

Avec
durcissement
structural

Figure L2 : Principales familles d'alliages corroyés [14]

Un systeme de désignation des états métallurgiques basé sur la norme afnor NF EN 515 permet

de classer les alliages de fonderie ou corroyés selon la séquence de traitements thermiques et
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mécaniques suivie. La désignation est a la suite du numéro d’alliage et séparée de celui-ci par un
tiret. Une lettre permet de caractériser I'état de base de l'alliage (cf. Tableau I.1), celle-ci est suivie
par des chiffres indiquant la séquence du traitement thermomécanique menant a des

caractéristiques spécifiques [17], [18].

Tableau 1.1 : Etats métallurgiques des alliages d’aluminium

Symbole Etat
Brut de fabrication
Recuit
Ecroui (alliages corroyés uniquement)

Mis en solution
Traité thermomécaniquement pour obtenir des états stables autres que F, O ou H

Les principaux traitements thermomécaniques sont [17], [19] :

e La mise en solution : I'alliage est chauffé aux alentours de 500 °C (température variable
selon la nuance) pendant une durée suffisamment longue pour permettre aux constituants
solubles ayant précipité lors de phases précédentes d’entrer en solution solide ou ils
seront ensuite retenus dans un état sursaturé aprés une trempe. La mise en solution
permet 'obtention d’'une concentration élevée en lacunes, éléments moteurs de la
précipitation ultérieure.

e Latrempe: c’est un traitement permettant de figer la microstructure obtenue lors de la
mise en solution grace a un refroidissement rapide de l'alliage.

e Le détensionnement: il s’agit d'une déformation plastique aprés trempe permettant de
diminuer les contraintes résultantes de la déformation a froid ou d’'un traitement
thermique. Il consiste en un traitement thermique ou une traction contrélée menant a une
déformation de I'ordre de quelques pourcents.

e Lamaturation : elle est effectuée par un maintien a température ambiante et est assimilée
a un vieillissement. La solution étant un état métastable apres la trempe, cette étape
permet ala solution solide de se décomposer sous forme de petits amas d’atomes de soluté
formés au niveau des nceuds du réseau appelés zones de Guinier-Preston (GP). Ces zones
facilitent une précipitation ultérieure.

e Lerevenu: cette étape, qui est effectuée a température modérée, permet de réduire les
contraintes internes. En effet, le revenu permet de terminer la séquence de durcissement
structural par précipitation des phases stables et métastables. Suivant les conditions dans
lequel il est réalisé, I'alliage peut passer par un état de dureté maximal dit pic de dureté
(T6). Il est possible d’avoir des conditions menant au-dela de ce pic de dureté, il s’agit du

sur-revenu (T7X) (cf. Figure 1.3).
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Figure 1.3 : Evolution classique de quelques propriétés d’un alliage a durcissement structural au cours des
différents traitements thermiques [20]

[.1.3 Lamicrostructure des alliages d’aluminium
Plusieurs phases peuvent étre induites par I'ajout de différents éléments métalliques. Ces phases
peuvent étre classées selon leur taille ou leur moment d’apparition au cours de I’élaboration de

I'alliage.

e Particules intermétalliques (ex: Al,CuMg, Al;CuFe): ce sont des phases grossiéres (1-
30 um environ) qui se forment a partir d'impuretés présentes en faible quantité lors de la
fusion al’étatliquide ou lors de la solidification. Au cours du laminage, les intermétalliques
se brisent et se répartissent en amas allongés dans la direction du laminage.

e Dispersoides : Il s’agit de composés dispersés plus ou moins réguliérement dans la matrice
du matériau. Ils sont formés lors des traitements d’homogénéisation des alliages. Leur
taille varie de 50 a 500 nm environ. En raison de leur haute température de fusion, les
dispersoides ne peuvent pas étre dissouts une fois formés.

e Précipités durcissant (ex: Al,Cu) : les précipités durcissant sont a l'origine du
durcissement structural de l'alliage. Ils se forment lors de I'étape de maturation des

alliages, qu'il s’agisse d'un vieillissement naturel ou artificiel (revenu). Avec une taille de

10 a 200 nm, ils sont essentiellement localisés au niveau des grains ou des joints de grain.

[.L1.4 La corrosion de I'aluminium et de ses alliages

La corrosion est une réaction interfaciale irréversible d’'un matériau avec son environnement qui
implique une consommation du matériau. La principale cause est la diminution du potentiel de
Gibbs du systéme qui ameéne le métal a retourner sous sa forme oxyde, plus basse en énergie [21],

[22].

L’aluminium fait partie des métaux trés oxydables ; néanmoins il présente une bonne résistance

a la corrosion. Ce comportement s’explique par le fait que I'aluminium est un métal passif et
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comme tous les métaux passifs, il est couvert d'une couche d’oxyde naturelle! uniforme et
continue correspondant a la formule Al,03 (alumine). La couche se forme spontanément dans un

milieu oxydant comme l'air selon la réaction suivante [23] :
3
2 Al + > 0, — Al,03 (LD

L’énergie libre de cette réaction d’oxydation en milieu gazeux est -1675 K], 'une des plus grandes,

ce qui explique I'importante affinité de I'aluminium pour I'oxygéne [23].

Cet oxyde naturel permet de protéger le métal de 'oxydation en constituant une barriére entre le
matériau et 'environnement extérieur [22]. D’'une épaisseur de 4 a 10 nm, il est composé de 2
couches superposées. Une couche interne, en contact avec le métal, est compacte et amorphe.
Celle-ci est spécifiquement responsable des propriétés de barriére a la corrosion grace a ses
propriétés diélectriques. La couche supérieure croit par interactions avec l’environnement
extérieur, probablement par hydratation. L’épaisseur finale n’est donc atteinte qu’apres plusieurs
jours, semaines ou mois, et dépend des conditions physico-chimiques [14], [23]. La résistance a la

corrosion du métal dépend du pouvoir protecteur de la couche d’oxyde.

Le diagramme de Pourbaix de Il’aluminium en Figure 1.4 est basé sur des données
thermodynamiques permettant de prévoir les domaines de stabilité des especes de 'aluminium
en milieu aqueux, mais il ne donne aucune information sur la cinétique des réactions. Il présente
4 zones dont 3 sont comprises dans le domaine de stabilité de I'eau (délimité par les 2 lignes en

pointillés) :

e Le domaine de stabilité de I'aluminium, c’est-a-dire le domaine ot ce dernier reste sous sa
forme métallique, est la zone d'immunité mais celle-ci ne peut pas étre atteinte en solution
aqueuse [1], [14].

e La zone dite de passivation existe pour une gamme de pH allant de 4 a 9, dans laquelle

I'aluminium forme une couche d’oxyde stable dans I’eau selon la réaction :
3
e En milieu acide (pH < 4), 'aluminium se dissout pour former les cations Al3+:

3
Al+3H* > AP* +5 Hy (1.3)

1 Cette expression est utilisée ici pour la couche formée spontanément au contact de I'air ou d'un milieu
oxydant. Cela ne comprend pas les couches de conversion ou d’anodisation.



Chapitre I : Synthese bibliographique

e En milieu alcalin (pH > 9), 'aluminium se dissout également, mais cette fois-ci pour

former les ions AlO;- selon la réaction :

3
Al+Hy0 +OH™ - AlO7 +5 H, (1.4)

E (V)

1.24—
0.8 ——
0.4 -]
04— Corrosion
—0.4 T —
-0.8 ——_
-0.24
—-0.61

-2
Immunity \
—2.4 1 pH

012345¢678 91011121314

Figure L4 : Diagramme de Pourbaix E-pH de I'aluminium avec la zone de stabilité de l'eau en pointillés [23]

Il existe plusieurs types de corrosion qui peuvent affecter I'aluminium et ses alliages :

e La corrosion uniforme (ou généralisée): de facon globale, la corrosion généralisée
progresse sur 'ensemble de la surface du métal exposé au milieu corrosif. La progression
s’accomplit a une vitesse uniforme en tout point de la surface. Ce type de corrosion
n’affecte I'aluminium et ses alliages qu’en milieu trés agressif (trés acide ou tres alcalin)
[17].

e Lacorrosion caverneuse : c’est un phénomeéne différé qui nécessite un temps d'incubation
relativement long. Elle est due a la formation d’une pile d’aération différentielle dans un
milieu confiné entre une crevasse et la solution extérieure. L'absence de renouvellement
de la solution dans les crevasses entraine une désoxygénation du milieu local. Cette
différence de concentration en oxygéne avec le métal crée une différence de potentiel
suffisante pour entrainer la corrosion localisée dans la crevasse [17]. Les alliages
d’aluminium, exceptés ceux contenant du cuivre, ne sont pas sensibles a la corrosion
caverneuse [17].

e La corrosion filiforme : ce type de corrosion est exclusivement observé pour les métaux
revétus de peinture. Elle s’initie au niveau des défauts des revétements, telles les rayures,
puis se propage a l'interface métal/peinture sous forme de filaments étroits de quelques
millimetres. Elle est due a une cellule d’aération différentielle entre la téte anodique qui

se développe sous le revétement et la queue cathodique ou I'oxygene est réduit [17].
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e La corrosion galvanique: l'aluminium se révéle étre assez sensible a la corrosion
galvanique en raison de sa position dans la série galvanique. Dans un milieu électrolytique,
une pile électrochimique se forme entre 2 métaux différents provoquant I'oxydation et la
dissolution du métal le moins noble [17].

e La piqlration : les alliages protégés par un film passif peuvent subir une attaque par
piqlration lorsqu’il y a une rupture localisée du film passif. Ces piqires, localisées en
certains points de la surface, se développent ensuite de facon insidieuse et s’auto-
propagent.

e Lacorrosion intergranulaire : il s’agit d’'une attaque sélective au niveau des joints de grain
découlant d’hétérogénéités locales comme I'appauvrissement ou I'enrichissement de I'un
des constituants de l'alliage. Il y a alors création de piles locales avec dissolution des zones
anodiques.

e Lacorrosion feuilletante ou exfoliante : cette forme de corrosion concerne principalement
les alliages corroyés des séries 2000 et 7000 sensibles a la corrosion intergranulaire dont
les grains sont trés aplatis et allongés par la mise en forme (comme un filage ou un
laminage). C’est une forme de corrosion qui se propage dans une multitude de plans
paralléles a la surface de la piéce. Des feuillets de métal intact sont repoussés les uns des
autres par le gonflement des produits de corrosion dont le volume est supérieur a celui du
métal consommé. Plusieurs causes peuvent étre a 'origine de I'exfoliation : la corrosion
intergranulaire, la corrosion sous contrainte, la fragilisation a I'hydrogene ou I'effet coin
(soulevement des feuillets par la force exercée par les produits de corrosion) [14], [24]-
[26].

e La corrosion sous contrainte : la corrosion sous contrainte résulte de l'action conjuguée
d’'une contrainte mécanique et d'un milieu corrosif généralement aqueux. Des fissures
s’amorcent dans la direction perpendiculaire a la contrainte appliquée et se propagent le
long des joints de grains jusqu’a rupture de la piece. 2 mécanismes peuvent expliquer
I'apparition de la corrosion sous contrainte: la propagation électrochimique et la

fragilisation a I'hydrogéne [14].

Le déclin de la résistance a la corrosion des alliages d’aluminium vient de la présence de nouvelles
phases entrainant la corrosion localisée. Plusieurs solutions peuvent étre envisagées pour

protéger 'alliage d’aluminium de la corrosion, les principales sont :

e Le placage: il est possible de modifier le potentiel d'un alliage par I'ajout de certains
éléments d’additions tels que le cuivre et le manganése qui permettent d’anoblir I'alliage
ou le magnésium et le zinc qui au contraire diminuent le potentiel chimique. Donc en

plaquant un alliage 7072 (Al-Zn) sur un alliage 3003 (Al-Mn), la différence de potentiel

11
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(50 mV) entre les 2 alliages empéchera les piqlires de se propager au sein de I'alliage 3003
[14].

e La peinture : elle permet de protéger tous les métaux. Celle-ci est spécifique a chaque
métal afin d’obtenir une bonne adhérence. Mais cette solution reste sensible a la corrosion
filiforme [14].

e L’anodisation de I'aluminium : c’est un traitement de surface trés répandu pour protéger
le métal de la corrosion. Il permet d’augmenter artificiellement 1'épaisseur de la couche
d’oxyde. Aprés dégraissage et décapage, la piece est par exemple plongée dans un bain
d’acide sulfurique sous courant continu. Au cours de I'immersion, une couche d’oxyde va
se former en surface. Cette couche est plus épaisse que I'oxyde naturel mais également
plus poreuse. Afin d’obtenir une couche réellement protectrice, il est nécessaire de
colmater les pores par hydratation. Pour se faire, la piéce est immergée dans de I'eau
bouillante déionisée pour former de la bohmite [14].

e La conversion chimique: il s’agit de la conversion de la surface métallique
électrochimiquement active vers un état passif formant ainsi une couche mixte de
métal/oxyde. Ce procédé permet d’améliorer la résistance a la corrosion mais également
la résistance a 'usure, la dureté et la durabilité. Le revétement obtenu peut avoir une
couleur bien différente de celle du substrat, ce qui est bénéfique pour l'industrie
aéronautique puisque cela prouve que la piéce a subi un traitement de surface. De plus les
couches de conversion constituent de bonnes couches d’accroches pour les dépots de films
organiques, ce qui est un réel avantage puisque de nombreuses piéces sont recouvertes de

peintures [21].

La these s’inscrivant dans le cadre du projet EVEREST, focalisé dans le domaine aéronautique,
I'alliage d’étude a donc été choisi parmi les alliages a haute résistance mécanique (séries 2000 et
7000). Le choix s’est plus particulierement porté sur l'alliage 2024-T3, trés répandu dans le
domaine aéronautique. Cette nuance est notamment utilisée sous forme de feuilles pour le
fuselage et la paroi de la cabine pressurisée des avions [27]. Nous allons donc décrire en détails

les alliages 2024-T3.

[.2 L’alliage 2024-T3

L’alliage 2024-T3 faisant parti la série 2000, c’est donc un alliage a forte teneur en cuivre avec 3,8-
4,9 % massique. Il a également 1,2-1,8 % massique de magnésium, ce qui en fait un alliage de la
famille Al-Cu-Mg. La composition précise de I'alliage est donnée dans le Tableau I1.1 (page 43). Le
traitement T3 fait référence a une mise en solution (495 + 5 °C) suivie d’'un écrouissage a froid

puis d’'une maturation a température ambiante pendant un minimum de 4 jours [17], [23].
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[.2.1 Microstructure de l'alliage 2024-T3

L’alliage 2024-T3 a été étudié par de nombreux auteurs. Cet alliage contient de nombreuses
particules, aux alentours de 300000 particules/cm? [28], ceci s’explique notamment par 1'étape

de laminage qu'’il a subie.
Ces particules peuvent étre séparées en 2 grands groupes [29] :

o Les particules de type Al-Cu-Fe-Mn qui peuvent étre soit des dispersoides soit des
particules « grossiéres ».

e Les particules de type Al-Cu-Mg dont les 2 phases les plus répandues sont les précipités
durcissant 8-Al;Cu et les phases S-Al,CuMg qui peuvent étre des précipités durcissant ou

des particules grossieres.

L’alliage est durci lors du traitement thermique par une séquence de co-précipitation mixte [19] :

e Solution solide initiale = Zones GP = 0” > 0’ - 0-Al,Cu
e Solution solide initiale > Zones GPB2 > S’ - S-Al,CuMg

Hughes et al. [28] ont étudié la composition d’une feuille d’aluminium 2024-T3 laminée a chaud
par technique analytique a plasma a couplage inductif (ICP, abréviation de l'anglais « Inductively
Coupled Plasma ») et microsonde de Castaing. Il en ressort 9 phases différentes incluant la matrice,
les zones périphériques autour des phases S et 0 ainsi que les intermétalliques contenants Al, Cu,
Fe, Mn et Si. Buchheit et al. [30] ont montré que 61,3 % des particules ayant un diametre supérieur
a 0,5 um sont des particules S-Al,CuMg, 12,3 % des particules Als(Cu,Fe,Mn), 5,2 % des particules
Al;CuFe et 4,3 % des particules (Al,Cu)sMn. Les particules S sont donc les plus abondantes et
représentent 2,7 % de la surface totale de I'alliage. La présence des particules 6 n’a pas été
observée par les auteurs, néanmoins 16,9 % des particules n’ont pas pu étre identifiés lors des
analyses et il est important de noter que les phases 0 sont rondes et de petite dimension (1-2 pm)
pouvant contenir un treés faible taux de Mg [30], [31]. Quant aux phases S, davantage observées,
elles sont rondes et peuvent mesurer jusqu'a plusieurs pum [31]. Les phases Al¢(Cu,Fe,Mn) sont
larges (< 10 um) et de forme irrégulieres [32]. Gao et al. [31] ont identifié des clusters ou larges
particules Al-Cu-Fe-Mn-Si dont la composition est assez variable d’'une particule a l'autre. La
stoechiométrie s’approche de (Fe,Mn)sSi(Al,Cu)i1, ces particules pourraient étre des formes

modifiées de AlgFe;Si ou Al1oMnsSi selon les auteurs.

Hughes et al. [33] ont analysé la composition de 10 échantillons d’alliages 2024-T3(51) par

microsonde de Castaing et cartographie dispersive en énergie (EDX, abréviation de I'anglais

Z Zones GP appelées GPB par Silcock pour les distinguer des zones GP du systeme Al-Cu, sont invisibles par
Microscope Electronique a Transmission (MET)
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« Energy Dispersive X-ray »). Les alliages 2024-T3 et 2024-T351 peuvent étre comparés car ils se
différencient uniquement par leur traitement mécanique qui leur confére des utilisations
différentes. Il a été décelé 6 types de particules dont les compositions sont données en Figure I.5.
La distribution des particules est différente selon I'age des échantillons. Ainsi, il a été observé que
les échantillons anciens présentent une part plus importante en fer et silicium. Et il a été noté que

la phase 0 pourrait contenir quelques pourcentages atomiques de magnésium.

Al-Cu-Fe-Mn-Mg-high(Si)

Al-Cu-Fe-Mn-Mg-Si

6-phase

—
0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100
Atomic %

Figure L5 : Composition des particules intermétalliques d'un alliage 2024-T3(51) en pourcentage atomique

[33]
[.2.2 Corrosion de l'alliage 2024-T3

Principalement 2 types de corrosion localisée affectent la résistance a la corrosion de I'alliage

2024-T3, ce qui s’explique par la présence des phases citées précédemment.

[.2.2.1 La corrosion intergranulaire

La corrosion intergranulaire résulte de la création d’'une différence de potentiel électrochimique
entre la matrice et les joints de grain qui contiennent les particules intermétalliques. Les
particules intermétalliques provoquent un enrichissement (ou appauvrissement selon cas) local
en I'un de éléments. Ceci aboutit a la création d'un couplage micro galvanique entre les 2 zones et
c’estlazone appauvrie (moins noble) qui va se dissoudre en suivant un chemin parallele aux joints

de grain (cf. Figure 1.6) [1], [14].

w

7y o

PFZ Précipitation
intergranulaire
Al-Cu-Mg

Figure 1.6 : Schéma de I'évolution de la corrosion intergranulaire [29]
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[.2.2.2 La piqiiration

La piqlration est une forme de corrosion localisée aboutissant a la création de cavités aux formes
irrégulieres : les piqiires. Leurs diametre et profondeur varient selon le type de métal, le milieu et
les conditions de services. C'est un mécanisme assez complexe qui n’est pas encore totalement
élucidé. Cependant il apparait clairement qu’il se déroule en 2 parties: I'amorcage et la

propagation.

e L’amorcage: il s’effectue principalement aux défauts de la couche d’oxyde dans des
milieux contenant des chlorures et un agent oxydant (souvent 'oxygéne dissous). Les ions
chlorures sont adsorbés au niveau des défauts de la couche d’oxyde puis migrent vers
I'interface métal/oxyde. Cela provoque une rupture de la couche passive par réduction de
I'oxygéne dissous et de I'eau simultanément avec I'oxydation de I'aluminium mis a nu en
ions Al3+.

e La propagation : au fond des piqiires, une couche de complexe AlCls se forme et les ions
Al3+ s’hydrolysent provoquant I'acidification locale du milieu. Puis ils précipitent dans le
milieu neutre extérieure sous forme d’oxyde hydraté Al(OH)s3, ce qui forme un amas au-
dessus de la piqiire. La solution au fond de la cavité est acide et riche en Cl- rendant ainsi

le milieu tres agressif, ce qui permet la propagation de la piqfre.
Un schéma de ce mécanisme est présenté dans la Figure 1.7.

AICI3 + 3H,0 = Al(OH)3 + 3HCI

. A(QH)
O, + H,0 + 46 = 40H 0z + H,O + 4e = 40H™
Cathode - ‘
f LN
Cu-rich .
IMC ‘O <
Aluminum alloy Al= Al + 3¢

Figure 1.7 : Schéma du mécanisme de la piqtiration [1]

Le plus souvent les défauts a I'origine de la piqliration sont dus a des particules intermétalliques
proches de la surface qui peuvent perturber la formation d'un film d’oxyde homogéne en surface.
Elles peuvent également créer un couplage micro galvanique du fait de leur potentiel
électrochimique différent de celui de I'aluminium (cf. Tableau 1.2), ce qui accélére la formation des

piqires [16], [17].
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Tableau 1.2 : Potentiel de corrosion de différentes phases dans une solution a 0,1 M NaCl aérée [16]

Phase Potentiel de corrosion dans 0,1 M NaCl aéré (mV/SCE)

AlFe -539

Al, Cu,Mn, -565
2024-T3 -600
0-Al,Cu -665

Al (99,999 % at) -750
S-Al,CuMg -883
Mg(AlCu) -943

2 cas se présentent alors pour expliquer la piqliration [29] :

e Sila particule est plus noble que I'aluminium alors la réduction du dioxygene s’effectue
préférentiellement au niveau de la particule, ce qui créer une réaction anodique de
dissolution de la matrice environnante. Les piqlires s’amorcent donc en périphérie de la

particule (cf. Figure 1.8).

Figure 1.8 : Alliage 2024-T3 (a) avant et (b) apres immersion dans 0,5 M de NaCl [34]

e Si au contraire la particule est moins noble que ’aluminium, elle va se corroder. Dans le

cas de la phase S-Al,CuMg, ce sont Al et Mg qui se dissolvent préférentiellement d'ou le

phénomeéne de désalliage (« de-alloying ») trés présent dans la littérature (cf. Figure 1.9).
2 phénomenes se distinguent alors : la particule s’enrichit en cuivre pour évoluer vers un
caractere plus cathodique ou de petites particules de cuivre se détachent créant une pile
électrochimique aux alentours de la phase S. Ceci aboutit a la dissolution de la matrice

environnante dans les 2 cas, ce phénoméne est appelé « trenching » [16].
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1.2 L'alliage 2024-T3

Figure 1.9 : Alliage 2024-T3 aprés immersion dans 1,5 M de NaCl [35]

Une étude de Boag et al. [36] s’est intéressée al'initiation des piqlires en milieu chloruré au niveau
des particules intermétalliques d'un alliage 2024. Il en est ressorti une classification de la
corrosion des particules intermétalliques, présentée en Figure 1.10. Selon les auteurs, la

propagation des piqtres est dépendante des agrégats de particules.

Localised Corrosion Hierarchy

De-alloy trench trench

S-phase

AlCuFeMn

e.q.
AlL,Cu,Fe
Alg(Cu,Fe,Mn)

(Al,Cu)(Fe,Mn), Si n"

<5 min 15 min 30 min 120 min

Increasing
activity Increasing time

Figure 1.10 : Hiérarchie de la corrosion localisée pour les particules intermétalliques de I'alliage 2024 en
milieu chloruré [36]

L’alliage 2024-T3, tres répandu dans le domaine de 'aéronautique, est susceptible a la corrosion
localisée en raison de la présence de nombreuses particules intermétalliques de type Al-Cu-Fe-
Mn et Al-Cu-Mg comprenant les phases 0 et S. Les standards du domaine aéronautique ne
permettent pas 'utilisation d’alliages sensibles a la corrosion sans solution de protection a la
corrosion. C'est pourquoi l'alliage 2024-T3 est souvent protégé avant d’étre intégré dans les

systémes aéronautiques. Plusieurs solutions peuvent étre envisagées, conformément a celles que
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nous avons décrites dans la partie 1.1.4 La corrosion de 'aluminium et de ses alliages (page 8).

Dans le cadre de notre étude nous nous intéressons spécifiquement a la conversion chimique.

.3 Laconversion chimique

La conversion chimique est répandue dans le domaine aéronautique car elle permet d’obtenir les

propriétés clefs suivantes :

e Résistance a la corrosion : celle-ci est notamment évaluée avant peinture par des tests au
brouillard salin dans I'industrie aéronautique. On vérifie que le nombre de piqlires apres
immersion en environnement salin ne dépasse pas le seuil de la norme visée ou on
compare le comportement de plusieurs échantillons. C’est la propriété la plus difficile a
obtenir.

o Adhérence peinture: environ 95 % des piéces converties sont ensuite peintes. Les
peintures ont été optimisées et leur adhérence sur surface métallique a été nettement
améliorée, ce qui en fait un critere assez facile a remplir. Lorsque la piéce est peinte, ses
propriétés (mécanique, corrosion, ...) vont directement dépendre de la couche de peinture
appliquée (de I'ordre de 20 um) sur la couche de conversion (de 'ordre de 100 nm).

o Conductivité électrique : la résistance électrique de contact, selon la norme MIL DTL
81706 en aéronautique, ne doit pas dépasser 5 m(/pouce® aprés conversion et a
10 mQ/pouce? aprés 168 h de brouillard salin sur un alliage 6061-T6 laminé. Cette
propriété est difficile a atteindre lorsque I'on souhaite une bonne tenue a la corrosion.

C’est pourquoi les couches de conversion sont fines et souvent avec des défauts.

Une couche de conversion doit également remplir d’autres caractéristiques pour répondre aux
standards de l'industrie aéronautique : bonne adhésion, bon rapport efficacité/prix, bonnes
performances mécaniques, peu polluante, uniforme et industrialisable [21]. Il existe aujourd’hui
plusieurs procédés de conversion chimique dont le procédé historique qui repose sur I'utilisation

du chrome hexavalent.

[.3.1 Les couches de conversion au chrome hexavalent (CCC)

La conversion chimique au chrome hexavalent Cr(VI) a été pour la premiére fois suggérée en 1915
par Bauer et Vogel [37], [38]. Les ions Cr(VI) se sont révélés trés efficaces dans la protection a la
corrosion et ils sont largement utilisés en tant qu’inhibiteurs de corrosion pour les alliages

d’aluminium a haute résistance destinés a 'aéronautique [39].

Les CCC sont reconnues pour plusieurs propriétés :
e Tres bonne protection contre la corrosion

e Facilité de mise en ceuvre a un tres bon rapport coiit/efficacité
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e Effet « auto-cicatrisant »
e Bonne conductivité électrique
e Couleur dorée

e Couche d’accroche peinture

Les CCC sont obtenues par immersion de la piece d’aluminium dans une solution contenant une
espece active a base de l'inhibiteur Cr(VI), un acide pour activer le substrat (0 <pH <4) et
d’anions activateurs tels que les fluorures qui permettent de déstabiliser I'oxyde I'aluminium en
faveur de la formation de la CCC [39]. Le traitement est souvent réalisé a la température ambiante.
Le bain de chromatation le plus répandu dans l'industrie est le Bonderite M-CR 1200 ou 1200S
(plus connu sous le nom d’Alodine 1200 ou 1200S) de la société Henkel. Ce dernier contient des

ferrocyanures qui sont utilisés comme accélérateurs [37].

Tableau 1.3 : Composition de la solution Alodine 1200S [40]

Composé % massique
CrO3 50-60
KBF, 20-30

K3[Fe(CN)¢] 10-20
K>ZrFs 5-10
NaF 5-10

[.3.1.1 Mécanisme de formation des CCC

La couche résulte d’une réaction d’oxydo-réduction entre les ions dichromate et I'aluminium. Le
processus de conversion est initié au niveau des défauts (joints de grain, dislocations) et des
particules qui ont tendance a étre cathodiques par rapport a la matrice [37]. En effet, d’aprés une
étude de Kulinich et al [41], le dépdt est principalement initié au niveau des particules
cathodiques de seconde phase (Al-Cu-Mg et Al-Cu-Fe-Mn) qui n’ont pas été desalliées ou enlevées
lors du prétraitement. Il a également été observé un désalliage de certaines particules en raison
de l'acidité du bain provoquant I'apparition de particules riches en cuivre a la texture d’éponges

poreuses.

La premiére étape est la dissolution de I'oxyde en surface de 'aluminium, celle-ci étant facilitée
par la présence de fluorures dans le bain. Des réactions d’oxydation de 'aluminium et de réduction
du Cr(VI) en Cr(III) ont lieu ensuite simultanément pour former un film amorphe hydraté qui sera

une couche barriére de protection du métal [42], [43].

2Al52ABY +6e” (L5)
Cr,0,%~ + 8HY + 6e~ > 2 Cr(OH)3 + H,0 (16)
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La réaction globale est la suivante :

2Al + Cr,0,%" + 8H* - 2 AlI3* + 2 Cr(OH);3 + H,0 (1.7)

Des ferrocyanates sont également utilisés dans la formulation des bains de conversion car ils
permettent de catalyser la formation du dépot [44], [45]. Ces ions permettent d’accélérer la
formation de chrome trivalent en servant d’intermédiaire de la réaction d’oxydo-réduction

comme présenté dans la Figure 1.11.

[Fe(CN)gI*
accelerates CCC

..................... cCC
&m Metal

Figure 1.11 : Schéma du principe d’action des ions ferrocyanates [45]

Campestrini et al. [46] ont suivi le potentiel en circuit ouvert (OCP) au cours de la formation de la
couche CCC sur de I'aluminium pur (cf. Figure 1.12). 3 phases ont alors été détectées en accord
avec les mesures Auger réalisées a plusieurs étapes de la conversion. L’activation est la premiere
étape avec la dissolution de I'oxyde. L’affinement de I'oxyde d’aluminium augmente I’effet tunnel
des électrons et le champ électrique a travers 'oxyde, permettant la migration des ions Al3+.
L’augmentation de la surface disponible pour I'oxydation de I'aluminium métallique se traduit par
la diminution de 'OCP a son premier minimum. Puis il y a une phase d’initiation ou 'OCP passe
par un second maximum. C’est la réduction des chromates en surface dont la force motrice est
I'augmentation du courant de réduction des chromates entrainant 'augmentation de la quantité
d’ions Cr3+ et du pH a l'interface du métal. La sursaturation de la solution permet la précipitation
des hydroxydes de chrome. La croissance de I'oxyde s’opére ensuite par un recouvrement rapide
de la surface par des particules sphériques dont la porosité permet de continuer la dissolution de
I'aluminium et la réduction des Cr(VI). Cet épaississement de la couche est caractérisé par un
palier de I'OCP. L’initiation et la croissance sont aussi envisagées d'un point de vue sol-gel. La
formation de la CCC s’expliquerait alors par la formation d'espéces polyméres grace a

I'hydrolyse/condensation d'especes chromées.
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Figure 112 : Suivi du potentiel en circuit ouvert lors de la formation d'une CCC sur de I'aluminium pur [46]

[.3.1.2 Structure, composition et morphologie des CCC

Le film d’oxyde formé, de quelques centaines de nanometres, est majoritairement formé d’un
« polymeére » d’oxyde de chrome (III) fortement hydraté [1]. La couche est ainsi composée en
majorité d’hydroxyde de chrome Cr(OH)3; mais il est aussi possible d’avoir en plus d’autres oxydes
tels CrOOH et Cr,03 [39], [42], [47]. Hughes et al. [37] ont ainsi montré par des analyses XPS que
la surface du revétement est enrichie en CrOOH et Cr(VI). Le bulk est composé d’'un mélange de
CrOOH et Crz03. Des ferricyanures sont également présents dans tout le revétement, leur présence

s’explique par la présence de ferrocyanates utilisés pour catalyser la conversion chimique.

Les couches au Cr(VI) sont homogénes et peuvent présenter un aspect craquelé. Ces craquelures
seraient probablement dues a la déshydratation de la couche au cours du vieillissement [37] ou

lors de la mise sous vide.

[.3.1.3 Résistance a la corrosion des CCC

Ces couches contiennent des Cr(VI) résiduels qui rendent le revétement inhibiteur de corrosion
actif en plus d’étre une bonne barriere physique a la corrosion, c’est ce qu’on appelle I'effet « auto-
cicatrisant » (« self-healing » en anglais). Les ions Cr(VI) sont libérés dans l'environnement
corrosif sous forme d’ions HCrO4 ou CrO42- selon le pH. Ils sont ensuite transportés vers la zone
dépourvue de revétement ou endommagée a travers le milieu aqueux. Ils sont finalement réduits
au niveau de la surface métallique a nue pour former un hydroxyde de chrome (III) insoluble et
protecteur [21], [39], [42].

C’est en effet ce qui a été démontré dans les travaux de Zhao et al. [39]. En utilisant une cellule
modélisant des rayures artificielles, les auteurs ont montré la libération d’ions chromate du
revétement qui ont migré vers les zones non revétues de l'alliage pour le protéger. Ils ont
également montré que la libération des chromates diminue avec I'augmentation de la durée du

vieillissement du revétement a I'air libre.
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En ce qui concerne la tenue a la corrosion, les travaux de Zhao et al. [39] ont montré qu’un alliage
2024-T3 non traité exposé a une solution a base de chlorure contenant des chromates dilués était
moins sensible a la corrosion localisée par rapport a une exposition dans une solution qui ne

contient pas de chromate.

Hughes et al. [37] se sont intéressés au vieillissement de ces couches. Il a ainsi été observé un
abaissement de la branche cathodique de la courbe de polarisation d’'un échantillon fraichement
converti (cf. Figure 1.13), illustrant ainsi le ralentissement de la réduction de 'oxygene et une
augmentation du plateau de passivation (différence entre potentiel de corrosion et potentiel de
piqlration). Au cours du vieillissement, le courant de corrosion décroit avant d’augmenter aprés
40 h (cf. Figure 1.14), ce qui serait provoqué par l'apparition progressive d’'un réseau de
craquelures et une possible immobilisation des ions Cré+. Au-dela de 40 h de vieillissement, la

protection a la corrosion commence a se dégrader progressivement sur ces échantillons.
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Figure .13 : Courbes obtenues a 1 mV.s-1a 21 °C dans  Figure 1.14 : Courant de corrosion icor (déterminé
0,1 M NaCl sur des échantillons (préalablement par extrapolation de la branche cathodique et du
exposés a Ecorr pendant 20 min) convertis puis vieillis potentiel de corrosion des courbes de
A)1h,B)44 hetC) 165 h ainsi qu’un échantillon polarisation) en fonction de la durée de
uniquement poli dit « Abraded » [37] vieillissement a l'air [37]

[.3.1.4 Toxicité du chrome hexavalent

C’estenraison de sa réactivité trés élevée que le chrome (VI) possede des propriétés cancérogenes
mutagenes et reprotoxiques (CMR). Le chrome (VI) est maintenant connu pour induire des
séquelles irréversibles sur le nez, la gorge, les yeux et la peau mais I'effet le plus important est
l'augmentation significative du risque de cancer des poumons [33]. De plus, il induit de la
génotoxicité sur les vies aquatiques et botaniques a travers les contaminations de 1'eau et des sols

lors de la mauvaise gestion des déchets [48].

Le chrome (VI) est inclus dans 'annexe numéro XIV de la réglementation européenne REACh [49].

Son utilisation devait étre soumise a autorisation en septembre 2017 mais un délai de 7 ans a été
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accordé par la réglementation européenne REACh afin de trouver des solutions alternatives au

chrome hexavalent, ce qui repousse la limite a Septembre 2024.

[.3.2 Les couches de conversion au chrome trivalent (TCP)

Afin d’éviter le chrome hexavalent au cours du traitement de surface, les couches au chrome
trivalent ont commencé a étre développées et brevetées par la U.S. Naval Air Systems Command
(NAVAIR) [50], [51]. Elles appartiennent a la famille des revétements a base de fluoro-zirconate
et constituent une bonne protection a la corrosion ainsi qu'une bonne couche d’accroche pour la

peinture [4].

[.3.2.1 Composition des bains de conversion TCP

Ces couches sont obtenues par immersion dans un bain contenant souvent des fluoro-zirconates,
de l'acide fluorhydrique et une petite quantité de chrome (III). L’opération est souvent effectuée
ala température ambiante a un pH proche de 4. Le Tableau 1.4 détaille la composition de plusieurs

bains de conversion utilisés dans de nombreux travaux.

Tableau 1.4 : Composition de différents bains TCP

Nom du Bain Composition Référence
Surtec 650 Cr2(S04)3 ; K2ZrFe [29], [51]
Lanthane 613.3 Cr2(S04)3; K2ZrFe [29]
NG RN KoZrFe ; SO32-; HBF, ; sel de Cr(I1)  [51], [52]
Socosurf TCS K2ZrFe ; KCr(S04)2 [53]

[.3.2.2 Structure, composition et morphologie des TCP

La structure, la composition et la morphologie des couches TCP ont été étudiées par de nombreux
auteurs. Le revétement obtenu est morphologiquement similaire aux CCC. Composé de nodules, il
est compact et assez uniforme [4]. Les couches au chrome trivalent sont incolores et mesurent
entre une quarantaine et une centaine de nanomeétres. La structure privilégiée est celle d'un

revétement bi-couche [4], [5], [52], [54], [55].

Dong et al. [56] ont étudié la composition et la structure de couches TCP obtenues par immersion
et par électrodéposition. En utilisant la réflectométrie neutronique et la réflectométrie des rayons
X, ils ont déterminé la composition de la couche comme étant Cr;03-iH20-x(Zr0,+jH,0) avec
i=2,10%£0,55,j=1,60+ 0,45 et x = 0,85 * 0,14. Les couches formées par immersion contiennent
moins de chrome. Les auteurs expliquent cela par le fait que dans les TCP formées par immersion,
le gradient de pH est fonction de la vitesse de dissolution de I'aluminium, qui diminue une fois que
la couche de conversion se forme. Le gradient de pH diminue favorisant la précipitation du Zr par
rapport a celle du Cr, jusqu'a ce que seul le zirconium précipite. Au contraire, lors de

I'électrodéposition, le gradient de pH est plus grand et est maintenu constant grace a la
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polarisation, ce qui expliquerait pourquoi le chrome est détecté en plus grande quantité dans les
couches formées par électrodéposition. Les auteurs ont constaté que la couche formée par

immersion est composée de 2 couches, avec une couche interne plus dense que la couche externe.

Li et al [52] ont analysé une couche TCP formée sur un alliage 2024-T3. Le revétement d’environ
50-100 nm est constitué de nodules. Ils ont constaté par spectroscopie Auger la structure
biphasée de la couche de conversion. La couche externe est composée de zircone hydratée
(Zr02:2H;0) avec un ratio Zr/O avoisinant 2 donc compatible avec la formation de zircone. La

couche interne est quant a elle composée de fluoroaluminate (K AlFz.y).

Guo et al. [4] proposent également une structure biphasée pour une couche TCP formée sur un
alliage d’aluminium 2024-T3. Le revétement variant de 40 nm a 100 nm selon la durée
d’'immersion, est compact et composé de nodules de 'ordre de plusieurs centaines de nm. La
couche externe contiendrait les oxydes de chrome et zirconium tandis que la couche interne, au
niveau de l'interface métal/oxyde contiendrait les oxydes et oxyfluorures d’aluminium. Les
analyses XPS ont montré que le chrome était majoritairement sous forme de Cr;03 et Cr(OH)s. Les
analyses ont également montré que le Zr représente 40 % massique de la couche de conversion.

De plus le chrome ne représente qu'un quart du zirconium en proportion massique.

Au cours de ses travaux de these, Viroulaud [29] a étudié la structure de la couche de conversion
par ToF-SIMS. Les profils des ions caractéristiques sont donnés en Figure 1.15. Viroulaud divise la
couche en 2 parties distinctes: (i) une couche externe enrichie en oxyde de zirconium et en
hydroxyde de chrome, (ii) une couche interne proche de l'interface principalement composée
d’oxyde et de fluorure d’aluminium et enfin (iii) ’alliage métallique substrat. Le revétement est de

I'ordre de 60 nm.

Intensité (Coups)

0 5 100 150 200 250
Temps d'érosion (s)

Figure 1.15 : Profil ToF-SIMS d’une couche de conversion a base de chrome trivalent (Surtec 650) sur un
alliage 2024-T351 [29]
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Boyer et al. [57] ont constaté que les couches TCP étudiées étaient constituées de grains dispersés
de fagon homogene d’environ 40 a 50 nm. IIs ont également constaté une structure bi-couche. La
couche externe serait une couche riche en chrome et zirconium et une couche interne continue
riche en aluminium et zirconium. Des traces de fluor et de cuivre ont été observées. Les auteurs

ont aussi constaté la présence d'une couche interfaciale d’oxyde natif.

Durant ses travaux de thése, Verdalet-Guardiola [58] a montré que la couche TCP est formée de
nodules sphériques étroitement imbriqués. 2 sous-couches ont été observées : la couche interne
riche en fluor (~ 10 nm) et la couche externe riche en zirconium et chrome (~ 50 nm). Mais
contrairement aux travaux précédents, il subdivise le revétement en 3 couches d’un point de vue
structural : une premieére, dense et riche en fluor et aluminium, correspondant a la sous-couche
interne, une sous-couche intermédiaire poreuse et une sous-couche externe, plus dense, toutes
les deux riches en chrome et zirconium. Il explique également qu’aucune modification de
microstructure et composition de la couche TCP n’a été observée pour une composition d’alliage
légérement modifiée. En revanche, le passage d’un état métallurgique T3 a T351 induit plus de
conséquences. Localement des défauts de croissance de taille micrométrique se forment en lien
avec la réactivité accrue des particules intermétalliques grossiéres. Ainsi, des résidus riches en
cuivre et des cavités profondes débouchant en surface de I'alliage sont observées. Il en résulte une
réduction des propriétés anticorrosion de la couche de conversion associée a des défauts de

croissance pouvant induire la rupture de la couche.

Les travaux de Qi et al. [54], [59] s’accordent aussi sur une structure bi couche, similaire a celles
décrites précédemment, sur de 'aluminium pur et un alliage 2024-T351. Les ratio Cr/Zr, mesurés
par spectroscopie de rétrodiffusion de Rutherford, sont respectivement de 0,46 + 0,03 et
0,45 + 0,03. Cependant pour des durées d’'immersion de 60s et 120s, ils ont constaté une
structure en 3 couches. Les cartographies a champ sombre annulaire a grand angle (« High Angle
Annular Dark Field », HAADF), présentées en Figure 1.16, montrent la couche externe riche en
aluminium, la couche intermédiaire riche en chrome et zirconium et la couche interne riche en

aluminium.
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Figure .16 : Cartographie HAADF d'une couche de conversion formée par immersion (60 s) sur I'alliage
d'aluminium 2024-T351 [59]

Il a été constaté la présence de craquelures sur les TCP dans plusieurs études (cf. Figure 1.17). Ces
craquelures seraient amorcées par une mise sous-contrainte due la déshydratation de la TCP.
Celle-ci se produirait lors de la mise-sous vide ou lors d'un vieillissement sous pression

atmosphérique [4], [29], [55]. Qi et al. [7] ont observé des craquelures au voisinage des particules.

10 pm EHT =15.00kV Signal A = SE2 Photo No. =2 Mag= 250 KX
F——  Wp=8imm  Date:14Dec2015  Reforonce Mag=OutDov

Figure 1.17 : Cliché MEB d'un alliage 2024 dégraissé-décapé-converti [29]

Il semblerait que la couche soit légérement plus épaisse au niveau des particules
intermétalliques/grossieres de la matrice dans le cas de certains alliages, accompagné d'un
enrichissement en chrome a la surface [37]. Les intermétalliques auraient donc une influence sur
le développement du revétement avec une croissance qui débuterait de maniere préférentielle au

niveau des phases S [59].

Les couches TCP sont donc constituées de nodules sphériques compacts. Ces couches ont une
épaisseur maximale de 'ordre de la centaine de nanometres. Les auteurs s’accordent sur une
structure bi-couche avec une couche externe riche en oxyde et hydroxyde de chrome (Cr,0; et

Cr(OH)3) et en zircone hydratée. La couche interne est composée de fluoroaluminate. Quelques
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auteurs vont subdiviser la couche en 3 parties comme Boyer et al. [57] qui ajoutent une couche
interfaciale d’oxyde natif ou Verdalet-Guadiola [58] qui subdivise la couche externe en 2 a cause
de porosités différentes mais de composition tout a fait similaires. Le vieillissement de ces couches

peut provoquer des craquelures sur le revétement.

[.3.2.3 Mécanisme de formation des TCP
Le mécanisme de formation de ces couches repose sur une réaction due a une augmentation locale
du pH [4] tandis que pour les couches au chrome hexavalent, la conversion est régie par une

réaction d’oxydo-réduction entre 'aluminium et le chrome (VI).

Le mécanisme est décomposable en plusieurs étapes. La premiere étape de formation de la couche
est la dissolution de I'oxyde en surface de 'aluminium (I.8). Cette dissolution est provoquée par
les ions fluorures provenant de la solution et facilitée par 'acidité du milieu [52], [54], [56]. Ces
ions augmentent la solubilité des ions Al3* et empéchent la formation de 'oxyde Al,O3 [60]. La
dissolution compléte de la couche d’oxyde a été considérée par certains auteurs [52] exposant
ainsi 'aluminium a I'état métallique tandis que d’autres considérent une dissolution partielle

conduisant a un affinement de la couche d’oxyde [61].

Al,05 - 2 AI3* +30,” (1.8)

Selon Dardona et al. [61], qui ont suivi la formation d’'une couche TCP in situ par spectroscopie
ellipsométrique, le mécanisme de formation de la TCP débute par un affinement de la couche
d’oxyde. Cet affinement augmente l'effet tunnel des électrons et du champ électrique a travers la
couche d’oxyde, permettant la migration des ions aluminium. La réaction d’oxydation de
I'aluminium s’accompagne d’'une réduction de l'oxygene dissous (I.9) et d'une formation

d’hydrogene qui consomme des protons (I.10).

0,+2H,0+4e” ->4H0™ (1.9)

2H*+2e” > H, (1.10)
La consommation des protons provoque une augmentation locale du pH au niveau de I'interface
entre le métal et la solution [52], [61]. L’augmentation locale du pH due aux réactions cathodiques
est contrebalancée par I'hydrolyse partielle des cations du bain permettant de former la couche
selon les réactions (1.11) et (1.12) [4], [62]. Li et al. [62] ont mesuré cette augmentation locale du
pH en utilisant une microélectrode de tungsténe. Lors de la conversion d’un alliage 2024-T3 dans

un bain Alodine T5900, le pH est passé de 3,9 a 4,8.

ZrF?™ + 4HO™ > Zr0, -2 H,0 + 6 F~ (1.11)
Cr3* + 3HO™ - Cr(0H); (1.12)
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Dong et al. [56] ont étudié plus en détail le mécanisme permettant d’expliquer la structure bi-
couche, observée par de nombreux auteurs, des couches de conversion. Ils ont utilisé la
réflectométrie des rayons X sur un alliage 2024-T3 déposé par évaporation sur un wafer de
silicium. La couche interne se formerait lors de 'augmentation locale et rapide du pH. Les ions
Cr3* et Zr*, présents a forte concentration dans le bain, forment les cations Cr(OH).B3%+* et
Zr(OH)«“#x* qui migrent vers les régions cathodiques a la surface du métal. Ils sont ensuite
completement hydrolysés pour former une couche dense. Cette premiere couche engendre le
ralentissement des réactions d’oxydation du métal et de réduction des protons qui ont lieu a la
surface du métal. La réduction des protons a alors lieu au niveau des zones cathodiques qui se
forment transitoirement, entrainant une augmentation du pH et une précipitation du zirconium
et du chrome. Lorsque ces zones sont recouvertes, la réduction des protons se déplace vers une
autre zone de la surface, créant ainsi de nouveaux lieux de précipitation. Ces précipitations
localisées fluctuantes conduisent a la formation d'une couche irréguliere contenant des défauts,
correspondant a la couche supérieure des TCP. Les auteurs ont également montré la dépendance
du mécanisme de nucléation de la couche de conversion aux variations de pH locales en surface
de I'alliage en comparant des couches de conversion chimique réalisées par électrodéposition et

par immersion.

Une autre explication pour la structure bi-couche des couches TCP a été proposée par Li et al. [52].
Celle-ci repose sur la microstructure hétérogene des alliages d’aluminium. D’apres eux, apres
dissolution de la couche d’oxyde, I'aluminium subit une oxydation dans le milieu riche en fluorures
de la solution conduisant a la formation d’une couche interfaciale composée de fluoroaluminates.
Ensuite l'incorporation du chrome en surface de l'alliage est hétérogéne et principalement
localisée sur et autour des particules intermétalliques. En effets, les auteurs ont supposé la
présence d'un gradient de pH plus important au niveau des particules intermétalliques, ce qui

permet la co-précipitation du chrome et du zirconium.

Qi et al. [55] ont également proposé un mécanisme s’appuyant sur les analyses au microscope a
force atomique (AFM), au microscope en transmission (MET) et par spectrométrie a décharge
luminescente (SDL). IIs ont montré que la premiére étape, d’environ 30 s, correspond a la période
d’activation du substrat suivie par la période de croissance linéaire a 0,30 nm/s jusqu’a 600 s. La
derniere période est I’étape limitante avec une croissance plus lente de 0,17 nm/s jusqu’a 1200 s.
IIs ont également observé une dissolution de I'aluminium a la vitesse de 0,11 nm/s tout au long
de l'immersion, attribuée aux propriétés non-inhibitives de la couche de conversion en formation.
Dans une autre étude, Qi et al. [59], ont montré que le revétement est plus épais sur les particules

intermétalliques en raison de I'augmentation locale de 'alcalinité.
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Récemment, Verdalet-Guardiola et al. [63] ont proposé un mécanisme de croissance de la couche
de conversion TCP sur un alliage 2024-T3 en réalisant des analyses MEB, SDL et XPS a différents
temps caractéristiques a partir du suivi de 'OCP pendant la conversion. IIs ont également étudié
la variation locale de pH. L’allure de leur courbe OCP est donnée en Figure 1.18, elle est en accord
avec ce qui a déja été observé par de nombreux auteurs dans la littérature [52], [54], [59], [64].
Verdalet-Guardiola et al [63] ont montré la formation immédiate de la couche TCP lors de
I'immersion dans le bain (<13s). La formation d'une monocouche composée de chrome,
zirconium, fluor et aluminium, est considérée comme précurseur de la structure finale bi-couche.,
puis la seconde étape (entre 13 et 45 s) correspond a la précipitation du chrome et du zirconium
avec en parallele I'enrichissement de la couche précurseur en fluor. Ceci confére ensuite la
structure bi-couche a la couche de protection, la couche précurseur évolue vers une couche
interne riche en fluor tandis que la couche externe riche en zirconium et chrome se forme. La
derniere étape (>45s) qui correspond a la stabilisation du potentiel est expliquée par un
ralentissement de la croissance de la couche de conversion. Au-dela de 300 s, il a été observé un
amincissement de la couche de conversion dont la cause n’est pas connue. Celui-ci pourrait

correspondre a une densification de la couche ou a une dissolution de composants.
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Figure 1.18 : OCP en fonction du temps pendant la formation de la couche TCP (Socosurf TCS) sur un alliage
d’aluminium 2024-T3 [63]

Qi et al. [59] ont étudié I'influence de la microstructure d’'un alliage 2024-T351 sur le mécanisme
de formation de la couche TCP. Le signal EDX du zirconium a été utilisé comme indicateur de
I'épaisseur de la couche. Les auteurs ont montré une précipitation préférentielle des oxydes de
chrome et de zirconium sur les particules intermétalliques de phase S puis de phase 6 et celles de
type Al-Cu-Mn-Fe. Leur étude a montré que la matrice n’est pas couverte par le zirconium avant

120 s d’'immersion.

Au travers de la bibliographie présentée ici, il apparait que le mécanisme de formation des

couches de conversion n’est pas encore clairement établi, avec des discordances entre les
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différents auteurs. Nous pouvons également constater qu’il n’y a pas d’études portant sur la
caractérisation des couches de maniére in situ pendant leurs croissances. Néanmoins, les auteurs
s’accordent sur le fait que c’est une augmentation locale du pH qui régit les réactions de

conversion chimique.

1.3.2.4 Résistance a la corrosion des TCP
La tenue a la corrosion de la TCP serait assurée par le ralentissement de la réduction du dioxygene
au niveau de la surface de l'aluminium selon Guo et Frankel [4] d’apres leurs mesures

électrochimiques (cf. Figure 1.19). Une augmentation du potentiel de corrosion vers des valeurs

plus nobles a également été constatée.
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Figure 1.19 : Courbes de polarisation potentiodynamique a) anodique et b) cathodique dans une solution
Harrison (0,05 % massique NaCl et 0,35 % massique (NH4)2504) [4]

Boyer et al. [57] ont comparé la résistance ala corrosion d’'un revétement TCP sur un alliage 2024-
T3 avec d’autres revétements a base de cérium et tungsténe. Ils attribuent la meilleure résistance
ala corrosion des TCP ala nature de la couche mais aussi a son épaisseur et sa structure, bi-couche,

avec une couche externe peu poreuse et une couche interne continue jouant le réle de barriére a

la corrosion (cf. Figure 1.20).
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Figure 1.20 : Schéma de l'évolution d’une couche TCP apres une exposition de 245 h dans 0,1 mol/L Na:S04 et
103 mol/L NaCl [57]
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Carreira et al. [65] ont montré une amélioration de la tenue a la corrosion d’alliages d’aluminium
2024 avec un revétement TCP. Les analyses ont reposé sur des mesures d'impédance et des tests

en brouillard salin.

La présence de Cr(VI), qui induit I'effet « auto-cicatrisant » au sein de la couche, est discutée au
sein de la littérature. Selon Qi et al [54], le Cr(VI) pourrait s’étre formé en méme temps que la
couche a cause de la présence de dioxygene. Ce dernier se réduirait en peroxyde d’hydrogéne qui
oxyderait ensuite le Cr(III) en Cr(VI). Une diffusion du Cr(VI) dans le bain est envisagée dans cette
étude. Dans une autre étude, Qi et al. [7] ont estimé la présence de Cr(VI) au sein de la surface
enrichie en Cr a 2 % atomique (at). Dans des travaux plus récents, Qi et al. [66] ont montré que
I'ajout de Fe(Il) permet d’empécher la formation de Cr(VI) au cours de la croissance du
revétement. Les auteurs ont proposé un mécanisme reposant sur 'oxydation préférentielle du fer
par le peroxyde d’hydrogene (généré par la réduction de 'oxygene) sur les sites cathodiques, il y

a par conséquence moins de peroxyde d’hydrogene disponible pour oxyder le Cr(III).

Li et al. [52] n’ont pas observé la formation de Cr(VI) immédiatement apreés la formation du
revétement. En revanche, ils ont détecté la formation de Cr(VI) apreés une période de séchage ou
aprés l'exposition dans des solutions électrolytes (1 a 14 jours) notamment a proximité des
piqiires. Les auteurs ont supposé I'oxydation du Cr(III) due a la présence locale de H20, ce dernier

étant un produit de la réduction de I'oxygéne au niveau des intermétalliques riches en cuivre.

D’autre part, la présence de Cr(VI) n’a pas été observée dans d’autres études [29], [53]. La
présence de Cr(VI) dans les couches de conversion TCP n’est donc pas clairement établie et est

encore discutable.

1.4 La préparation des surfaces avant la conversion chimique

Les prétraitements de surface permettent de préparer et standardiser la surface avant dépoét de
la couche de conversion. Il existe plusieurs types de prétraitements : les traitements mécaniques,
les traitements par voie électrochimique, les traitements a base de solvant organique et les

traitements par immersion dans des bains aqueux [67].

Dans le cadre de cette these, 'étude porte sur les prétraitements par immersion de la piéce. I
s’agit de ceux qui sont utilisés dans l'industrie aéronautique car ils sont économiques et faciles a
mettre en ceuvre. Ces traitements sont réalisés par immersion dans un bain de dégraissage suivi
d'un bain de décapage. Il existe 2 grandes familles de prétraitements utilisées en

aéronautique [29] :
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1. Un dégraissage fortement alcalin (pH > 11) dit « etching » qui décape également la piece,
suivi d’'un blanchiment dit « de-smuting ».

2. Undégraissage alcalin doux (9 < pH < 11) dit « degreasing » qui nettoie la piece, suivi d'un
décapage fortement acide dit « pickling » ou « deoxidizing » qui désoxyde la surface et

enleve les intermétalliques de la surface afin de reformer un nouvel oxyde.

Dans le cadre de I'étude présentée ici, les travaux porteront sur la deuxieme famille de décapage

et notamment le décapage fortement acide.

[.4.1 Les grandes familles de préparation de surface chimique

[.4.1.1 Dégraissage alcalin décapant puis blanchiment

[.4.1.1.1 Dégraissage alcalin décapant
Les dégraissants a action décapante sont souvent formulés a base de soude caustique, ce qui

permet de dissoudre une grande quantité d’aluminium selon la réaction :

2H,0+2HO™ +2Al—->2Al0,” +3H, " (I.13)
Le dégagement gazeux peut participer au décrochage des souillures superficielles. Les pieces
traitées présentent une surface noircie par la formation d’oxydes métalliques issus des éléments

d’alliages (« smut layer »).

Gharbi et al. [68] ont étudié I'effet d'un décapage a la soude a chaud par ICP-OES in situ. Il a été
observé une dissolution sélective de I'aluminium conduisant a un enrichissement en cuivre. Les
analyses ont également révélé un rejet spécifique de certaines particules : S-Al,CuMg et Al;CuFe.
Cet enrichissement en cuivre a l'issue d'un décapage a la soude a également été observé
récemment par Tiringer et al. [9] et précédemment par Liu et al. [69] et Rangel et al. [70]. Cet
enrichissement était alors attribué a la dissolution sélective de la phase S- Al,CuMg selon Rangel
et al. [70]. Pires et al. [71] ont constaté la formation de cavités a l'issue de la dissolution de
particules intermétalliques. De plus Gharbi et al. [68], ont constaté la formation d’une couche
d’oxyde/hydroxyde d’aluminium ot des intermétalliques sont incorporés ainsi qu'une fine couche

de cuivre en extréme surface causée par la dissolution sélective de 'aluminium.

[.4.1.1.2 Blanchiment

L’étape de blanchiment aide a I'enlevement des oxydes métalliques issus des éléments d’alliages
qui noircissent la piéce. Il s’agit d’'un décapage dans une solution acide, souvent I'acide nitrique ou
'acide sulfo-chromique, qui permet la dissolution de la couche résiduelle et la passivation de la

matrice [9], [68]. La surface a alors une apparence métallique.

Gharbi et al. [68] ont constaté la dissolution instantanée de la couche d’hydroxydes formée lors

du dégraissage. lls ont également constaté des cavités, des résidus de particules (riches en Fe, Mn
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et Cu) ainsi que la présence d'une couche résiduelle de cuivre. La morphologie d'un échantillon au
cours de la séquence de prétraitement est présentée en Figure 1.21. Le décapage a la soude suivi
d’un blanchiment a I'acide nitrique a été étudié par d’autres auteurs. Par exemple, Tiringer et
al. [9] ont constaté la présence de particules riches en cuivre a la texture d’éponges poreuses
(intermétalliques résiduels désalliés) sur un alliage 7075 mais pas sur un alliage 2024. Qi et al. [7]
ont eu la méme observation a l'issue d'un décapage commercial sur du 2024. L’enrichissement en

cuivre a l'issu de la séquence de prétraitement a également été constaté par ces 2 auteurs.

Figure .21 : Clichés MEB d’un a) échantillon 2024-T3, b) aprés immersion dans un bain de soude a 60 °C et
c¢) blanchiment dans un bain d’acide nitrique [68]

La cinétique du blanchiment a été proposée par Harvey et al. [72] selon un modeéle en 3 étapes

pour un alliage 2024-T3 :

1. Les oxydes résiduels se dissolvent (principalement MgO).

2. Sil'acide est assez décapant, tous les oxydes résiduels sont éliminés et le décapage de la
matrice sous-jacente commence. A cette étape, chaque élément doit atteindre un équilibre
entre accumulation a I'interface métal/oxyde et vitesse de dissolution. Cela se traduit par
I'accumulation progressive d’éléments d’alliage par dissolution préférentielle de
I'aluminium.

3. L’équilibre entre dissolution et croissance de I'oxyde ainsi que celui de 'accumulation des
éléments d’alliages sont atteints. Une couche riche en cuivre est alors observée sous

I'aluminium.

1.4.1.2 Dégraissage alcalin doux puis décapage acide

[4.1.2.1 Dégraissage alcalin doux

Pour cette séquence, le dégraissage a pour but de nettoyer le substrat. Le dégraissant est composé
d’une base faible, a base de silicate ou de triéthanolamine par exemple, pour solubiliser les corps
gras par saponification, ainsi que de tensioactifs pour émulsifier les contaminants organiques

insaponifiables [73].
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Normalement le dégraissage ne provoque pas l'attaque du substrat s’il est utilisé dans une gamme
de pH inférieur a 11 mais il est possible d’observer une légére attaque si le pH est aux alentours

de 10-11.

Viroulaud et al. [5] ont étudié I'influence du dégraissant Sococlean a base de triéthanolamine
(N(Et(OH))3) sur l'aluminium pur (99,999 %) et l'alliage 2024-T351. Il a été observé une
diminution de I'épaisseur de l'oxyde pour chacun des substrats. De plus, pour I'alliage, cela
provoque un enrichissement en cuivre au niveau des intermétalliques Al-Cu qui entraine une

augmentation locale de I'épaisseur d’oxyde car le bain semble oxyder le cuivre.

Ely [53] a mis en évidence par XPS et ToF-SIMS la différence de composition entre la couche
d’oxyde formée au niveau de la matrice et celle au-dessus des intermétalliques apreés un
dégraissage Sococlean. Le cuivre est présent dans la couche d’oxyde méme au niveau de la matrice
d’aluminium. De plus les mesures AFM ont montré que les intermétalliques étaient en relief par
rapport a la matrice mais des trous ont également été observés, s’expliquant par le déchaussement
des intermétallique. Il y aurait donc une dissolution préférentielle de la matrice d’aluminium au

cours de ce dégraissage.

1.4.1.2.2 Décapage acide

Le décapage acide désoxyde la surface du substrat afin de retirer les intermétalliques, sensibles a
la corrosion localisée, pour avoir une surface enrichie en aluminium. Une solution de décapage
contient souvent de I'acide nitrique pour dissoudre la couche d’oxyde. Cependant I'acide nitrique
seul n’étant pas assez efficace pour retirer toutes les particules intermétalliques, il est souvent
utilisé en combinaison avec d’autres acides comme I'acide sulfurique, 'acide phosphorique, I'acide

fluorhydrique ou I'acide bromique [73].

Hughes et al. [74] ont étudié I'influence des acides nitrique, sulfurique, phosphorique avec ou sans
addition de HF et Na;S;0s. Cela a permis d’établir un modele de la cinétique du décapage en 3
étapes, similaires a celles du blanchiment obtenues par Harvey et al. [72]. Dans un premier temps,
il y aune dissolution préférentielle des composants restant apres le dégraissage comme les oxydes
de magnésium et de zinc ou les phases silicatées issues du dégraissage qui sont préférentiellement
dissoutes. Ensuite, les oxydes restant en surface sont completement éliminés et le décapage de la
matrice commence. Il y a alors un équilibre qui cherche a s’établir entre dissolution et
accumulation des éléments d’alliages ainsi que la formation ou dissolution d’oxydes en surface.
Au cours de la derniére étape, sil'acide a un taux de décapage suffisant, I'équilibre entre formation
d’oxydes et dissolution tend fortement vers la dissolution et aucune accumulation d’éléments

d’addition n’est observée en surface apres décapage. Les acides seuls ont un taux d’attaque tres

faible, mais I'ajout d’acide fluorhydrique permet d’augmenter ce taux d'un ordre de grandeur
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multiplié par 2 a 5 en fonction de I'acide. L’aspect sombre laissé par les décapages H3PO4-HF et
H,S04-HF s’explique par la dissolution préférentielle du fer, du magnésium et du manganese
laissant une couche riche en oxyde de cuivre (« smut layer »). Au contraire c’est une finition mate
métallique qui est obtenue avec HNO3-HF. L’ajout de Na;S,0s, en plus de HF, permet de faciliter
I'enlévement du silicium issu de I'étape de dégraissage. L’effet est contrasté sur le taux d’attaque
mais il a été observé une croissance de la couche d’oxydes issus des éléments d’alliage pour HzPO4
et HNOs. Finalement, seules les solutions HNO3-HF et HNO3-HF- Na,S;0s atteignent la derniére
étape du décapage. L’acide nitrique a été étudié par d’autres auteurs. Liu et al [12] ont ainsi
montré que I'acide nitrique concentré seul provoque un enrichissement en cuivre similaire a celui
obtenu apres un décapage alcalin. Ceci a été aussi observé par Moffit et al. [10] qui ont montré que
I'acide nitrique peut étre utilisé pour enlever les oxydes de cuivre en surface mais pas pour

diminuer I'enrichissement en cuivre sous une couche d’oxyde établie.

Jusqu'a récemment c’était le décapage sulfo-chromique qui était le plus utilisé en raison de son
efficacité. Ce décapage permet de coupler I'action dissolvante de 'acide sulfurique avecle pouvoir
oxydant de I'acide chromique. Cependant, il est nécessaire d’avoir des alternatives en raison de la

toxicité du chrome [29].

Les décapants, a base d’acide nitrique, acide sulfurique et nitrate de fer, sont alors apparus en

remplacement. Le Fe(Ill) permet d’oxyder 'aluminium selon la réaction (1.14) [75]:

Les nitrates permettent I'attaque préférentielle des particules riches en cuivre, ils aident donc a
I'enléevement des particules intermétalliques [76]. L’acide sulfurique est conservé pour son action
dissolvante. Toh et al. [77] ont prouvé que ces décapants étaient les plus efficaces pour attaquer
'oxyde natif lorsqu'’ils sont dopés a I’acide fluorhydrique. La vitesse de décapage est alors proche
de celle du décapant sulfo-chromique. Plusieurs études ont porté sur les effets du décapage sulfo-

ferro-nitrique.

Au cours du décapage certains auteurs rapportent une nanotexturextion de la matrice,
généralement sous le nom de « scalloped surface ». Cette nanotexturation, provoquée par I'attaque
acide a été observée par Harvey et al. [72] sur un alliage 2024-T3 décapé par un mélange d’acide
bromique et nitrique. Cet effet a aussi été rapporté sur un alliage 7475-T7651 par Toh et al. [77]
lors d’'un décapage composé des acides nitrique et fluorhydrique ainsi que de Fe(IIl). Verdalet-
Guardiola [58] a aussi observé la formation d’'une surface texturée apres décapage sulfo-ferro-

nitrique.
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Les différentes études qui existent dans la littérature se sont également intéressées a I'évolution
de la morphologie de surface. Guo et Frankel [4] ont remarqué un enlévement partiel a total des

intermétalliques, laissant des cavités rondes et irrégulieres a la surface de I’alliage 2024.

Viroulaud et al. [5] ont étudié I'impact du décapant Turco Smutgo NC sur la morphologie de
I'aluminium pur etla nuance 2024. 11 a été constaté une destruction totale de I'oxyde natif au profit
de la formation d’un oxyde plus fin (< 2 nm). Des fluorures d’aluminium ont également été créés
en surface a partir du fluor contenu dans le bain. Plusieurs effets ont été observés au niveau des
particules intermétalliques de I’alliage, notamment une dissolution/déchaussage de la majorité
des intermétalliques grossiers et des précipités durcissant laissant une rugosité importante en

accord avec les travaux de Guo et Frankel [4].

L’évolution de la morphologie de surface est dépendante du bain de décapage utilisé. Verdalet-
Guardiola [58] a observé des disparités sur le taux de décapage des intermétalliques (uniquement
les particules grossieres) de différents bains sulfo-ferro-nitrique. Apres l'utilisation d’'un bain
modele, il ne reste presque plus d’'intermétalliques alors qu’avec un bain Bonderite il subsiste de

nombreux intermétalliques.

L’attaque des particules intermétalliques differe en fonction de 'acide utilisé mais un acide
n’attaque pas tous les types de particules intermétalliques de fagcon homogéne. Alba-Galvin et
al. [78] ont ainsi classé les effets d'un décapage Turco Smut Go NC en fonction de la nature des
intermétalliques d’'un alliage 2024-T3. Les cliches MEB sont présentés en Figure 1.22. Les
particules Al-Cu-Mn-Fe-(Si) ne sont pas affectées. Les particules Al-Cu-Mg (incluant les phases S
et 0) sont déchaussées laissant a leurs places des cavités (en blanc, Figure .22, B)) ou se désallient
(en rouge, Figure 1.22, B)) avec un enrichissement en cuivre. Les auteurs ne dissocient pas les
phases S et 8 dans leurs analyses EDX. L’enrichissement en cuivre de la surface au cours du

décapage a été mis en évidence par de nombreux autres auteurs [5], [7], [9]-[12].

10.0kV 10.0mm x3.00k BSECOMP 40Pa 10 Ourp il 10.0kV 10.0mm x3.00k BSECOMP

Figure 1.22 : Clichés MEB d’un alliage 2024-T3 A) avec l'indentification des intermétalliques Al-Cu-Mg (blanc)
et Al-Cu-Fe-Mn(-Si) (noir) puis B) aprés une séquence de prétraitement chimique [78]

L’étude de Liu et al. [12] a révélé 'augmentation de I'enrichissement en cuivre d’'un facteur 15

entre 30 set 300 s d’'immersion d'un alliage 2024-T3 dans de I'acide nitrique. Les auteurs ont aussi
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1.4 La préparation des surfaces avant la conversion chimique

mis en évidence la formation d’'une couche de cuivre de 1 nm d’épaisseur al'interface métal/oxyde

au bout de 300 s d'immersion.

Viroulaud [29] a estimé, a partir d’analyses XPS, 'enrichissement en cuivre a 21 % a la surface
d’'un alliage 2024-T3 décapé dans un bain de décapage sulfo-ferro-nitrique. Cet enrichissement
s’explique par la dissolution sélective de Mg et Al mais I’hypothése de la redéposition de cuivre
métallique est en plus envisagée. La dissolution des particules intermétalliques provoque une
augmentation locale des ions Cu?* dans le bain au voisinage de I'interface alliage /bain en présence
d’aluminium métallique (puisant réducteur Eo(Al3+/Al°) =- 1,66 V/ENH), ce qui peut provoquer
la redéposition de cuivre métallique, de fagon homogéne, a la surface des alliages selon la réaction

Cu2* + 2 e- > Cu?juste sous la couche d’oxy-fluorure d’aluminium.

Cet enrichissement en cuivre localisé au niveau de l'interface métal/oxyde a également été
observé par Vander Kloet et al. [11] apres un décapage Sanchem 1000 sur un alliage 2024-T3. Le
profil XPS d’un échantillon est présenté en Figure 1.23. Les auteurs ont également noté un

enrichissement en fer a I'interface métal/oxyde et la formation d’un oxyde plus épais.
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Figure .23 : Profil XPS en profondeur sur un échantillon d’alliage 2024-T3 désoxydé dans une solution de
Sanchem 1000 [11]

Au cours de ses travaux de these, Ely [53] n’a observé qu’un faible enrichissement en cuivre d'un
échantillon décapé dans un bain de type Socosurf, ce qui pourrait s’expliquer par I'attaque lente
de la surface et la faible durée d’immersion (5 min). En revanche, Verdalet-Guardiola [58] a pu

observer un recouvrement de la surface par le cuivre apres un décapage Socosurf.

Hughes et al. [79] se sont intéressés a la cinétique et aux conséquences du décapage sur un alliage
2024. Dés 5 min d’'immersion, ils ont observé un enrichissement en cuivre a la fois oxydé et
métallique. Pour des durées plus longues, un enrichissement a également été constaté, ce qui

provoquerait des défauts pour les couches de conversion selon les auteurs.
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La préparation de surface suivant un dégraissage alcalin doux puis un décapage acide modifie
donc la surface de I'alliage d’aluminium pour former un nouvel oxyde. Au niveau de la structure
de T'alliage il apparait souvent une nanotexturation de la matrice et une attaque des particules
intermétalliques qui peut aboutir a leur dissolution ou leur déchaussement. Un fort
enrichissement en cuivre a été observé par de nombreux auteurs. Tous ces effets découlant de la
préparation de surface vont avoir un impact sur la formation de la couche de conversion. Il est

donc intéressant d’étudier I'impact de la préparation de surface sur la couche de conversion.

[.4.2 Effets de la préparation de la surface sur les couches de conversion TCP

La préparation de surface et la conversion chimique doivent parfaitement concorder pour
permettre la croissance d'un revétement résistant. En effet, tous les décapages ne sont pas adaptés
a tous les procédés de conversion chimique [7]. Certains auteurs ont montré une altération de
I'homogénéité du revétement, pouvant s’expliquer par des conditions de décapage trop agressives

ou des durées d'immersion trop longues [4], [5], [8].

Viroulaud [29] a montré qu’il n’y a pas d’effets notables du dégraissage alcalin doux sur la
composition et I'épaisseur de la couche, en revanche le décapage sulfo-ferro-nitrique engendre la
détérioration de la couche TCP qui est alors discontinue et a tendance a s’exfolier (cf. Figure 1.24).
Plusieurs facteurs peuvent étre a I'origine de ces défauts. Il y a'augmentation de I'épaisseur de la
couche qui implique une déshydratation plus importante et nuisible, ou encore la rugosité locale
qui est plus importante apreés le décapage, mais ce n’est pas problématique pour la couche qui se
forme en fond de cavité. La détérioration pourrait étre liée a la présence des particules
intermétalliques et de 'oxyde natif. D'une part, la couche est enrichie en chrome et plus épaisse
au niveau des intermétalliques. D’autre part, I'oxyde natif pourrait permettre l'inhibition de la
réaction de conversion. Il a alors été constaté, a la suite de mesures électrochimiques et de tests

en brouillard salin, que le meilleur prétraitement semble étre un simple dégraissage.

A : dégraissé - converti B :}!égraissé —vdécapé -‘converti

Figure 1.24 : Clichés MEB d’un échantillon AA2024 A) dégraissé puis converti et B) dégraissé, décapé puis
converti [29]

Lietal [8] ont également montré I'importance du décapage sur le dépot ultérieur de la couche de

conversion. En effet, un décapant sulfo-ferro-nitrique commercial (Smut-Go) contenant des
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1.4 La préparation des surfaces avant la conversion chimique

fluorures a été testé sur 2024-T3 et les auteurs concluent sur le fait que de trop longues
expositions a ce décapant créent beaucoup de défauts a la surface. Cela induirait un dép6t moins

homogene de la couche, réduisant ses propriétés de protection.

Qi et al [7] ont étudié linfluence d'un prétraitement commercial Oxidite d-30 et d'un
prétraitement a 'acide nitrique sur une couche de conversion déposée sur un alliage 2024-T351.
Les auteurs ont montré que les prétraitements ont une influence majeure sur la tenue a la
corrosion de la TCP, celle-ci étant meilleure pour le prétraitement commercial. Ce bain était
responsable de la présence de particules a la texture spongieuse riches en cuivre, probablement
des phases S désalliées (non observées pour le traitement dans I'acide nitrique) et il laisse moins

de résidus des autres particules intermétalliques.

Guo et al. [4] ont étudié la formation de couches TCP apres 2 prétraitements dont 'un a base de
silicates. IIs n’ont pas constaté d’effets marquant sur la formation des couches de conversion, ce

qui pourrait étre dii a des surface similaires a I'issue du prétraitement.

Qi et al. [80] se sont intéressés au role du cuivre lors de la conversion chimique. Ils ont étudié
I'influence de I'ajout de sulfate de cuivre au bain de conversion Surtec 650. Les auteurs ont montré
la formation de clusters de cuivre a la surface du substrat, celle-ci est plus importante lorsque la
concentration en sulfate de cuivre est grande. L’étude du suivi de 'OCP a montré d’'importantes
modifications dues a I'ajout de CuSO., comme présenté en Figure 1.25. Le potentiel final est
d’autant plus grand que la concentration en CuSO4 est importante. Qi et al. [80] attribuent
I'augmentation du potentiel final a 'augmentation des réactions de réduction de I'oxygene en
surface de l'alliage en relation avec la présence de cuivre. La couche formée dans le bain avec
0,5g/L de CuSO4 présente de nombreuses fissures et autres défauts laissant la surface

d’aluminium non recouverte alors qu'ils sont négligeables a 0,05 g/L.
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Verdalet-Guardiola et al. [81] se sont également intéressés a I'influence du cuivre sur les couches
de conversion. IIs ont ainsi montré que le cuivre accélére la cinétique de conversion pour former
une couche plus épaisse, ce qui pourrait induire des contraintes dans le revétement et

ultérieurement engendrer un détachement de la couche.

Saillard et al. [82] ont constaté une influence de I'état de surface d'un alliage 2024-T3, avec ou
sans vieillissement artificiel (a 190 °C), sur la couche de conversion TCP. En effet, le taux de
couverture en Cu augmente avec la durée du vieillissement. La couche est plus épaisse mais
contient plus de défauts sur les échantillons qui ont été vieillis longtemps, menant a de moins

bonnes résistances a la corrosion.

Guo et Frankel [4] ont remarqué qu’'un échantillon seulement décapé au Turgo Smut-go NC
(« desmutted ») présente un comportement similaire (pour la branche anodique) a celui converti,

montrant que le décapage est une étape clef dans le procédé de conversion (cf. Figure 1.19).

Au cours de ses travaux de théses, Ely [53] a montré que la couche TCP apporte une protection
anodique a un échantillon qui a été préalablement désoxydé, indiqué par I'apparition d'un plateau

anodique. En revanche il n’a pas été constaté de protection cathodique.

Les différentes études présentées ici montrent que I'étape de prétraitement peut permettre
d’augmenter la résistance a la corrosion de la couche de conversion. Néanmoins, le prétraitement
de la surface peut engendrer la formation de défauts dans la couche de conversion dus a I'état des
intermétalliques résiduels et/ou un épaississement du revétement dégradant les propriétés anti-
corrosion du revétement. Il apparait donc essentiel d’avoir un couple de conditions optimales
pour le prétraitement et la conversion chimique. Certains auteurs se sont précisé ment intéressés
au role du cuivre dans la conversion chimique et leurs conclusions convergent vers un effet
néfaste d’'une trop grande quantité de cuivre. Or nous avons constaté dans la partie
1.4.1.2.2 Décapage acide (page 34) que les prétraitements acides engendrent un enrichissement

en cuivre au sein de la surface.

[.5 Conclusion

L’aluminium et ses alliages ont été abondamment étudiés. Chaque série d’alliage a ses propres
caractéristiques qui vont définir son utilisation finale. Dans le cadre de cette thése I'alliage 2024-
T3, a hautes propriétés mécaniques, sera plus particulierement étudié pour son application dans
le domaine aéronautique. C’est un alliage qui présente de nombreuses particules en raison du
traitement thermique et de I'étape de laminage qu'il subit. Ces particules sont globalement de 2
types : Al-Cu-Fe-Mn et Al-Cu-Mg (dont les phases 6-Al;Cu et S-Al,CuMg). La microstructure de

'alliage 2024-T3 lui confére une sensibilité a la corrosion localisée, ce qui ne permet de l'utiliser
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dans le domaine aéronautique sans traitement de protection a la corrosion. Les couches de
conversion constituent une solution tres répandue dans le domaine. Historiquement, les auteurs
se sont d’abord penchés sur I'étude de couches de conversion au chrome hexavalent qui ont
prouvé leur efficacité et ont été développées a I'échelle industrielle. Cependant les nouvelles
normes conduisent a une limitation de l'utilisation du Cr(VI) (classé CMR) en raison de sa
dangerosité pour 'homme et I'environnement. Les recherches se sont donc orientées sur I'étude
de couche de conversion sans Cr(VI), et ce sont les couches de conversion au chrome trivalent qui
se sont présentées comme un bon candidat. Les couches de conversion au chrome trivalent ont
un mécanisme de dépot qui différe de celui des couches au chrome hexavalent. En effet, il repose
sur une réaction due a une augmentation locale du pH tandis que la conversion au chrome
hexavalent est régie par une réaction d’oxydo-réduction entre I'aluminium et le chrome (VI).
Cependant le mécanisme n’est pas clairement établi et il existe plusieurs théories selon les
auteurs. L’apport de résistance a la corrosion a été prouvé par plusieurs auteurs. Il est intéressant
de noter une divergence sur la présence de Cr(VI) dans les couches de conversion, notamment
apreés vieillissement ou exposition a des milieux corrosifs. Afin de préparer et standardiser la
surface avant dépot de la couche de conversion, une étape de préparation de la surface précede la
conversion. Ici nous avons décrit les traitements par immersion dans des bains aqueux. La
préparation de surface et la conversion chimique doivent parfaitement concorder pour permettre
la croissance d’un revétement résistant. La préparation de surface apparait donc comme une
étape clef du procédé de conversion chimique. Celle-ci modifie la surface en provoquant une
nanotexturation de la matrice, I'attaque des particules intermétalliques conduisant a leur
dissolution/déchaussage et a un fort enrichissement en cuivre. L’enrichissement en cuivre
apparalt comme un élément néfaste pour la tenue a la corrosion des couches de conversion. Pour
obtenir une couche de conversion avec de bonnes performances, il est essentiel de trouver des

conditions optimales pour un couple de bains de prétraitement et de conversion.

Nous avons donc vu ici le réle clef du prétraitement dans la conversion chimique. En dépit de
nombreuses études sur les prétraitements acides sur les alliages 2024, peu d’entre elles se sont
spécifiquement intéressées a l'enrichissement en cuivre. C’est pourquoi nous avons choisi
d’étudier l'influence de plusieurs décapages a base d’acides nitrique et sulfurique sur la surface
d’'un alliage 2024-T3 avec un intérét principalement porté sur le cuivre. Nous regarderons en
détail I'enrichissement en cuivre ainsi que son environnement chimique. Certains décapages
seront sélectionnés pour comparer leurs effets sur la conversion chimique. Nous chercherons a
déterminer I'impact de I'enrichissement en cuivre sur les couches de conversion mais aussi
I'influence de la modification de morphologie de la surface. Nous regarderons aussi si la croissance

de la couche est modifiée par la préparation de surface.
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Pour comprendre l'influence du prétraitement sur les couches de conversion, nous nous sommes
intéressés a un systeme déja connu : les couches au chrome trivalent. Aujourd’hui la recherche se
tourne aussi vers des couches de conversion exemptes de chrome [3], [48], [60]. Les plus
répandues sont aujourd’hui les couches a base de terre rares (Cérium ou Lanthane) [6], [83]-[90]
et a base de permanganate [91]-[99]. Il y a aussi d’autres types de couches présentes dans la
littérature, comme celles a base de molybdéne [100], [101], de tungstene [57], [100], [102], [103]

ou encore de vanadium [104]-[107].
A RETENIR :

e Lesdécapagesacides engendrent un enrichissement en cuivre et modifient la morphologie
de la surface.

e Lapréparation de surface est une étape clef dans le procédé de conversion chimique.

e Les couches TCP sont composées de nodules et mesurent jusqu’a la centaine de
nanomeétre. Leur structure est de type bicouche avec la couche externe riche en
oxyde/hydroxyde de chrome et zirconium et la couche interne riche en fluoroaluminate.

e Lemécanisme de formation n’est pas clairement établi mais est régi par une augmentation
locale du pH. La croissance est différente sur la matrice et sur les particules

intermétalliques.
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I1.1 Matériaux utilisés

Chapitre Il : Materiaux, techniques et

méthodes expérimentales

Dans ce chapitre nous présenterons les matériaux, les bains de prétraitement et de conversion

ainsi que les techniques expérimentales de caractérisation utilisées.

[I.1 Matériaux utilisés

[1.L1.1 Al pur

L’aluminium pur a été fourni par la société GoodFellow. Il a été certifié avec une pureté de
99,9999 % at. Le certificat d’analyse délivré par le fournisseur indique que des impuretés ont été

détectées, notamment le silicium a 2,0 ppm et le fer a 1,9 ppm.

[1.1.2 Alliage 2024-T3

L’alliage a été fourni par I'IRT-M2P (Institut de Recherches Technologiques: Matériaux
Métallurgie et Procédés) sous la forme de toles de 2 mm d’épaisseur. Cet alliage a été choisi pour
sa sensibilité a la corrosion localisée et parce qu’il est trés répandu dans 'industrie aéronautique.

La composition de l'alliage 2024 est donnée dans le Tableau I1.1 :

Tableau 1.1 : Composition chimique de l'alliage 2024 [15]

2024 Si Fe Cu Mn Mg Cr Zn Ti Autres Al

% massique 0,5 05 38-49 030-09 1,2-1,8 0,10 0,25 0,15 <0,15 Reste

L’alliage subit un traitement T3. La séquence de traitement suivie selon la norme NF EN 515 est
une mise en solution (495 £5 °C) suivie d'un écrouissage a froid puis d’'une maturation a

température ambiante pendant un minimum de 4 jours [17], [23].

[1.1.3 Al:Cu

L’échantillon d’alliage Al-Cu avec 33 % at de cuivre cristallisé selon la phase 6-Al;Cu a été fourni
par le laboratoire de physico-chimie des surfaces (PCS) de Chimie ParisTech. Cet échantillon se
présente sous forme de pastilles de 2 mm d’épaisseur. Il a été choisi pour étudier I'influence des

intermétalliques 0-Al,Cu présents dans l'alliage 2024-T3.
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II.2 Préparation des surfaces

[1.2.1 Echantillons utilisés
Les techniques de caractérisation des surfaces présentes au laboratoire imposent de travailler sur
des échantillons de petites dimensions. Les différents échantillons utilisés sont présentés en

Figure II.1.

Les échantillons ont été découpés en carré d’environ 1 cm de c6té puis percés d’un trou de 1 mm
de diametre dans un angle. Ce trou permet d’insérer un fil de téflon pour suspendre I’échantillon

a la verticale lors de 'immersion dans les bains de traitement de surface.

Concernant les mesures électrochimiques, la géométrie du porte échantillon nécessite I'utilisation
d’échantillons ronds. Ces échantillons ont été obtenus par emboutissage. lls ont un diametre de

1,5 cm.

Tous les échantillons utilisés proviennent d'un méme lot.

Figure I1.1 : Photo des différentes tailles d’échantillons utilisés

[1.2.2 Polissage

Afin de réaliser les analyses fines de surface, les échantillons sont d’abord polis sur papier abrasif
de carbure de silicium aux grades 1200 puis 2400. Ils sont ensuite polis sur des disques en feutre
avec des solutions d’alumine en suspension de granulométrie 2-3 um, 1 um et 0,3 um pour
I'obtention d’un polissage miroir. Les disques et les solutions de polissage utilisés proviennent de
la société ESCIL. Les faces profils et les faces arriéres ont été polies sur papier abrasif de carbure
de silicium au grade 1200 afin d’assurer 'homogénéité des échantillons pour les mesures

réalisées par spectroscopie d'émission de plasma a couplage inductif.

Les échantillons ont ensuite été nettoyés par des passages successifs de 2 min dans une cuve a
ultrasons, d’abord dans de l'isopropanol (propan-2-ol) puis dans de I’éthanol. Ils sont rincés une

derniere fois a I'eau ultra pure (18,2 MQ.cm) avant d’étre séchés a I'air comprimé filtré.
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Les échantillons reposent la nuit au dessiccateur avant la réalisation des traitements de surface.

[I.3 Traitement des échantillons

Le traitement de surface des échantillons comprend plusieurs étapes qui sont représentées dans

la Figure I1.2. Ces étapes sont utilisées a I'échelle industrielle pour la conversion chimique.

Décapage Ringage Conversion Rincage

—_— Eau ultra _— =  Eauultra
pure pure

Figure I1.2 : Schéma d’une ligne de traitement de surface utilisée

Les bains, d’environ 75 mL, ont été montés avec de l'eau ultra pure d’une résistivité de
18,2 MQ.cm. Les bains sont contenus dans des béchers de 100 mL. Ils ont été utilisés pour 3

échantillons au maximum. Une photo de la ligne utilisée est présentée en Figure II.3.

Figure I1.3 : Photo d’une ligne de traitement de surface utilisée

[1.3.1 Décapage

Plusieurs bains de décapage ont été utilisés : des bains modeéles ainsi que le bain commercial
Socosurf de la société Socomore. Le bain Socosurf est composé d’acide sulfurique, d’acide nitrique
et d’'un sel de fer (III). Les conditions d’utilisation sont détaillées dans le Tableau II.2. Ce bain
permet de dissoudre I'oxyde natif présent en surface des alliages d’aluminium pour augmenter la
réactivité du substrat métallique mais aussi de dissoudre/déchausser les particules
intermétalliques. Ce bain a été développé pour se substituer au décapage sulfochromique

précédemment utilisé.
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Afin d’étudier l'influence de chacun des composants d’'un bain sulfo-ferro-nitrique de type
Socosurf, des bains modéles, notamment a base d’acides sulfurique et nitrique ont été prépareés.

L’ajout d’un sel de fer (III) a également été étudié.

A la suite du décapage, les échantillons sont rincés pendant 2 min dans 'eau ultra pure. Ils sont
ensuite directement introduits dans le bain de conversion. Lorsque les analyses sont réalisées
apres le prétraitement, les échantillons sont séchés sous air comprimé déshuilé. Ils sont analysés

directement apres séchage (durée inférieure a 1 h) pour éviter un effet du vieillissement a I'air.

[1.3.2 Conversion chimique

Un bain commercial au chrome trivalent a été testé au cours de cette étude. Il s’agit du bain
Lanthane 613.3 commercialisé par la société Coventya. Les conditions d’utilisation sont détaillées
dans le Tableau IL.2. Il est majoritairement composé d’hexafluorozirconate de potassium et de
sulfate de chrome. Le pH a été ajusté, si nécessaire, avec des solutions d’hydroxyde de sodium et

d’acide sulfurique peu concentrées (5 % et 1 % v/v respectivement).

Apres la conversion, les échantillons sont rincés pendant 2 min dans I’eau ultra pure. IIs sont
ensuite délicatement séchés sous air comprimé déshuilé. Les échantillons ont reposé la nuit sous

dessiccateur (a pression atmosphérique) avant d’étre analysés.

Tableau I1.2 : Conditions des bains comerciaux utilisés

. Température Durée
Nom Base Concentration
R %) ) N
H,S04 P;;tf; ?‘}/8‘,5)8
Socosurf HNO3 _0 50 <1 7
Sel de Fe(Ill) Partie A1806
10 % (v/v)
Lanthane Cr2(S04)3 100 mL/L parFle A 40 38-4.0 5
613.3 K,ZrFe 75 mL/L partie B

[1.4 Techniques de caractérisation

[1.4.1 Les caractérisations chimiques fines de surface
[1.4.1.1 La spectrométrie de photoélectrons X (XPS)
L’XPS est une technique non destructive, répandue pour déterminer les environnements

chimiques des éléments et les compositions de surface des matériaux sur une profondeur allant

jusqu’a 10 nm. Tous les éléments hormis H et He peuvent étre identifiés.

[1.4.1.1.1 Principe de I'’XPS
L’échantillon est irradié par un rayonnement X en provenance d'une source d’aluminium

(Ka 1486,6 eV) ou de magnésium (K« 1253,6 eV) généralement. Cet apport d’énergie permet de
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rompre l'attraction qui maintient les électrons de surface sur leurs orbitales. Ces électrons,
appelés alors photoélectrons, sont éjectés avec une énergie cinétique qui, si elle est suffisante, leur
permet d’étre extraits du matériau pour étre collectés et comptés en fonction de leur énergie
cinétique. La relation ci-apres (II.1), en lien avec le schéma présenté en Figure [1.4, permet
d’accéder a I'énergie de liaison des photoélectrons et d’identifier I'élément et son environnement

chimique (le degré d’oxydation et le type de liaison chimique).

hv=FE +E. + (IL1)
Ou hv, Ej, E. et @ sont respectivement I'énergie du rayonnement incident, I'énergie de liaison de
I'électron initial dans son orbitale par rapport au niveau du vide, l'énergie cinétique du
photoélectron et le travail d’extraction des électrons du spectrometre. Le travail d’extraction est

déterminé lors de I'étalonnage du spectrometre.

E_(énergie cinétique)

Photoélectron

-
~a

g \\\

4 P . . s
! \, £ (énergie de liaison)
' |
l‘ |

!
\ /
3 /
\ ’
\\ 7
\.. ;’

S

Figure I11.4 : Schéma du principe de la photoémission

L’obtention d'un spectre en énergie de liaison permet d’identifier les différents éléments
constitutifs de la surface selon I'énergie de leurs raies sur le spectre général. Un bruit de fond, plus
ou moins important selon les analyses, s’explique par les collisions inélastiques que subissent les
photoélectrons au cours de leur remontée vers la surface, provoquant une perte d’énergie. Ce
bruit de fond doit étre soustrait pour les analyses quantitatives. La détermination de
I'environnement chimique de 'atome dont I'électron est issu est effectuée par I'identification des
déplacements chimiques. Deux atomes en liaisons chimiques mettent en commun leurs électrons
de valence. Les électrons de cceurs qui vont alors étre émis vont traverser la barriere de potentiel
constituée par les électrons de valence, ce qui va modifier leur énergie. Généralement plus un
élément a un degré d’oxydation élevé, plus cette barriere est importante. Les photoélectrons
auront donc une énergie cinétique plus faible, soit une énergie de liaison plus grande. C’est ainsi

qu’il devient possible de distinguer le métal de son oxyde.
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La décomposition spectrale peut s’avérer complexe en raison des structures secondaires. En effet
il est possible de distinguer les pertes d’énergies par désexcitation Auger. Lors de la
photoémission, une lacune électronique est créée dans un niveau de cceur. La lacune peut alors
étre comblée par un électron d’'une couche supérieure. L'énergie de cette transition peut étre
émise sous forme d’émission d'un photon (fluorescence) ou transmise a un autre électron qui sera
éjecté : c’est I'électron Auger. La désexcitation par fluorescence n’est pas visible sur le spectre car
le détecteur est un détecteur a électrons. Les électrons Auger seront visibles sur le spectre et leurs
énergies de liaison dépendront de l'énergie des photons incidents contrairement aux

photoélectrons.

Lors de I'analyse, il est possible d’ajuster I'énergie de passage de I'analyseur pour augmenter la
résolution en énergie. Le spectre de cceur d’'un élément sur une orbitale atomique peut étre obtenu
a haute résolution. Il devient alors possible de déterminer aisément la composante métallique et

oxydée d'un élément.

Pour un électron de moment magnétique de spin (s) sur une orbitale de moment angulaire orbital
(D), il existe un couplage (une interaction) entre s et I tel que le moment angulaire total du systéme
est:j=|l £ s|. Ce couplage, a I'état final, entre le spin de I’électron et le moment orbital explique la
séparation des raies («spin-orbit splitting ») qui s’observe dans certains spectres de
photoélectrons. Le nombre de niveaux énergétiques correspondant a ces séparations pour chaque
valeur de j est appelée la dégénérescence. La dégénérescence d'un état j étant de 2j+1, il faut
considérer certaines orbitales en photoémission. Les différents niveaux de coeur des éléments se
décomposent donc en utilisant le couplage spin-orbite. Chaque orbitale atomique peut s’écrire
selon la nomenclature nl;avec n le nombre quantique principale, 1le nombre quantique secondaire
et j le moment angulaire du spin. Ainsi, pour un électron (s = 1/2 et ms = + 1/2) dont l'orbitale est

de type:

e Orbitales (1=0)alorsj = %, il y aura un pic unique dit singulet sur le spectre

e Orbitale p (I1=1) alors j =% et g, il y aura un doublet ayant des énergies de liaison
différentes

e Orbitaled (1=2)alorsj = %et 2, il s’agit de doublets
e Orbitalef(1=3)alorsj = getj = %, il s’agit également de doublets
L’écart entre les énergies de liaison des doublets est indépendant de la matrice dans lequel se

trouve I’élément. Le rapport des aires du doublet est aussi un parametre fixe qui dépend

uniquement de la dégénérescence de chaque spin. Par exemples pour le niveau de ceeur 2p (n = 2,

1=1,j= %et %), le ratio des aires correspondant aux spins 2p1/z et 2p3; sera de 1:2 carily a 2
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électrons dans l'orbitale 2 pi/; et 4 électrons dans l'orbitale 2ps/;. Un tableau récapitulatif

correspondant aux différentes orbitales est donné en Tableau I1.3.

Tableau I1.3 : Ratio des aires en fonction des valeurs du moment angulaire de spin pour les différentes
orbitales atomiques

Orbitale atomique Valeur dej Ratio des aires

1

S - X
2
13
— = 1:2

P 2’2

d E,E 2:3
2°2

f 5,Z 3:4
2°2

[1.4.1.1.2 Appareillage XPS

Un spectroscope ESCALAB 250 de la société Thermo Electron, présenté en Figure I1.5, a été utilisé.

Il se compose des chambres suivantes :

e Un sas d’introduction, qui permet le passage rapide de la pression atmosphérique a une
pression de 'ordre de 10-¢ mbar.

e Une chambre de préparation sous pression de 10-2 mbar, a laquelle est connectée un
spectrometre de masse.

e Une deuxiéme chambre d’introduction a laquelle est connectée une boite a gant.

e Une chambre d’analyse, sous vide allant de 10-° mbar a 10-19 mbar, ot I'analyse a lieu.

La source de rayons X utilisée est la raie monochromatisée Ka émise par une anode en aluminium
d’une longueur d’onde d’environ 0,834 A soit une énergie de 1486,6 eV (E(AlKa) = hv). L’angle
entre la surface de I'échantillon et la direction dans laquelle les photoélectrons sont collectés est
de 90 °. L’acquisition des spectres généraux a été effectuée avec une énergie de passage de 100 eV
et un pas de 1 eV, les spectres a haute résolution des différents niveaux de cceur ont été acquis
avec une énergie de passage de 20 eV et un pas de 0,1 eV. Le traitement des données a été réalisé
avec le logiciel Avantage de la société Thermo Electron. La soustraction du bruit de fond a été faite
avec un modele Shirley et les pics ont été formés avec un ratio Lorentzien/Gaussien de 30/70. La
correction de I'effet de charge a systématiquement été calculée a partir de la liaison C-C du spectre
C 1s pour attribuer les différentes especes présentes en surface. Cependant les spectres présentés
ici n’ont pas été recalibrés, c’est pourquoi nous donnerons systématique la position énergétique

du carbone.
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Figure IL5 : Spectrométre Thermo Escalab 250 utilisé pour les analyses XPS

11.4.1.1.3 Profondeur de I'analyse XPS
L’intensité de chaque pic est proportionnelle a son aire. Elle suit une loi de type Beer-Lambert
selon I’équation (I1.2) avec I I'intensité, z la profondeur, 8 'angle d’émergence des photoélectrons

et A le libre parcours moyen inélastique des électrons.

% = exp (5 S_HZI ) (11.2)

Le libre parcours moyen inélastique des électrons dépend a la fois de la nature du matériau et de
I'énergie cinétique de I’électron [108]. 1l est généralement de I'ordre d’environ 3 nm. La Figure I11.6
représente la probabilité qu’'un électron émis arrive en surface en fonction de la profondeur
d’émission. Il s’agit d’'une loi d’atténuation de type exponentielle. Les atomes les plus proches de
la surface vont donc majoritairement contribuer a l'intensité tandis que les plus profonds auront

une contribution minime.

Avec un angle d’émergence de 90 °, 95 % du signal XPS correspond a des photoélectrons émis
provenant d’'une profondeur inférieure a 3A. Ceci correspond a une profondeur d’analyse de

I'ordre de 10 nm, ce qui fait de I'’XPS une technique d’analyse de I'extréme surface des matériaux.
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Figure I1.6 : Evolution de la probabilité (P) que I'électron arrive en surface de I'échantillon en fonction de sa
profondeur d’émission (d) [http://www.lasurface.com/xps/imfp.php?lang=fr]

11.4.1.1.4 Epaisseur des couches d’oxyde

Les résultats XPS permettent également d’accéder a I'épaisseur d’'une couche d’oxyde formée a la
surface du métal. En effet, 'intensité de chaque pic (proportionnelle a I'air sous la courbe) est
reliée A la quantité d’éléments émetteurs selon une loi de type Beer-Lambert. L'intensité I;s des
photoélectrons émis par un élément X dans une matrice M sur une profondeur z est donnée par
’équation (I1.3) :

z

—z
DY - exp (—) - dz (11.3)

¥ =k-T(E.)- f
X (Ec) - ox A - sin(6)

0

Avec:

e ¥ :Tlintensité des photoélectrons émis par un élément X dans une matrice M

e z:laprofondeur

e k: une constante dépendante du spectrométre qui inclut le flux de photons, 'aire de
I'échantillon analysée et le rendement du détecteur

e T(E.): le facteur de transmission de I'analyseur, dépendant de I'énergie cinétique du
photoélectron analysé

e 0y : la section efficace de photoionisation de I'’élément X, correspondant a la probabilité
d’émettre un photoélectron a partir d’'une orbitale d’'un atome lors de I'irradiation par un
photon

e DY :ladensité de I'élément X dans la matrice M

e A¥ :lelibre parcours moyen inélastique des électrons de I'élément X dans la matrice M

e 0 :l'angle d’émergence des photoélectrons par rapport a la surface (90 ° pour les analyses

effectuées dans ces travaux)
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A titre d’exemple nous considérons ici une couche d’oxyde d’aluminium Al,O3 formée a la surface
de 'aluminium métallique selon le modele exposé Figure I1.7. Ce modéle repose sur I'hypothese
d’'une couche de Al;03 de composition homogene et d’épaisseur d uniforme et couvrant

totalement la surface métallique.

Aluminium métallique

Figure I1.7 : Schéma du modeéle utilisé pour le calcul de I'épaisseur de la couche d’oxyde

Pour ce modele, les intensités des pics d’aluminium provenant du métal et de 'oxyde s’écrivent :

. +oo . —z
[abmetal — g gy - f ) ( , ) -dz 1.4
Al Al YAl 4 Al A:;lll_metal . Sln(@) ( )
Soit IAP™1 = Je - Ty, - gy - DAL pAlmetal in g . exp (Wdéml) (I1.5)

Al,0 ¢ Ao —Z
IAlz 3=k'TAl'O'X'f DA123'EXp TALOs .o~ -dz (11.6)
0 A2 7% - sin(0)
Soit 1:1411203 =k Ty 0x- D:llzo3 '/12111203 -sin @ - [1 — exp <ﬁ)] (1L.7)
Al
Le rapport des équations (I1.5) et (I.7) permet d’exprimer d selon I'équation (I1.8) :
IA1203 . qAlmétal | DAl,métal
_ ALO3 . o Al Al Al

d=21,"" sinf-In (1 + [ALmétal ,A5;05 ) Al,0 > (11.8)

Al Al Al

[1.4.1.2 La spectrométrie de masse d’ions secondaires a temps de vol (ToF-SIMS)
Il s’agit d’'une technique de caractérisation d’extréme surface puisque ’analyse concerne les 2 a 3
premiéres couches atomiques. Le principal avantage de cette technique est la détection en

parallele de toutes les masses élémentaires ou moléculaires, et sa tres grande sensibilité.

Cette technique peut étre utilisée suivant 3 modes distincts qui permettent d’obtenir des

informations différentes :
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e Le mode spectroscopie : il permet une analyse isotopique ou élémentaire des especes
présentes en surface.

e Le mode imagerie : il permet de faire des cartographies chimiques de la surface avec une
résolution latérale d’environ 150 nm mais la résolution en masse est dégradée par rapport
au mode spectroscopie.

e Le mode profil : il est utilisé pour obtenir des profils de concentration des éléments en
profondeur. Des cycles successifs d’analyses et d’érosions sont réalisés. Au cours de
I’érosion, un cratere de plus en plus profond se forme. C’est le fond de ce cratere qui est
analysé. Des spectres de masses sont obtenus a chaque cycle d’érosion, ce qui permet de
reconstruire un profil en profondeur de I’échantillon. Ces profils présentent I'intensité des
ions en fonction du temps de décapage. Plus ce temps est long, plus on est en profondeur
dans I'échantillon. Une trés bonne résolution en profondeur est obtenue avec un systéme

a 2 canons d’ions (dual beam ToF-SIMS).

11.4.1.2.1 Principe du SIMS

Le ToF-SIMS est un spectrométre de masse d’ions secondaires (SIMS) avec un analyseur a temps
de vol. Le spectrometre fonctionne donc comme un spectromeétre SIMS classique dont le principe
est exposé en Figure I1.8. Un faisceau d’ions primaires, créé lors d'un pulse, est focalisé sur la
surface de I’échantillon. L'impact du faisceau sur la surface engendre une cascade de collisions et
I’émission de particules neutres et ionisées (atomes ou molécules neutres, ions secondaires
négatifs ou positifs et clusters d’ions). Les ions secondaires sont les seules particules qui peuvent
étre analysées par le SIMS. Le rendement d’ionisation d’'un élément donné dépend de nombreux
parameétres et notamment de la matrice d’ou provient l'ion secondaire (ce qui rend I'analyse
quantitative complexe). Néanmoins, l'utilisation d’étalons et de conditions d’analyses spécifiques
permet de déterminer la concentration relative d’'un élément. Un spectre de masse révélant les

especes chimiques présentes en surface est obtenu a l'issue de 'analyse SIMS.
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Espéces analysées
lIons secondaires (X*, X, X-Y*, X-Y’)

Faisceau d’ions primaires . ( )

. Espéces non analysées
+ Atomes ou molécules neutres
Clusters d’ions

o Vel

Figure I1.8 : Schéma du principe de I'analyse SIMS
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11.4.1.2.2 Principe du ToF

L’analyseur a temps de vol (ToF) permet une analyse simultanée de tous les ions secondaires émis.
Le schéma du principe de 'analyseur est présenté en Figure I1.9. Les ions secondaires sont extraits
sélectivement selon leur charge et leur masse vers I'analyseur. Ils sont accélérés a une énergie
cinétique, donc a une certaine vitesse (v) grace a un champ électrique par la tension d’accélération
(Vaee)- Le temps de vol (t,,;) de I'ion pour parcourir la distance (L) qui le sépare du détecteur

dépendra de sa masse (m) et de sa charge (q) par la relation (11.9) :

m
2qVace

L
t‘UOl = ; = L (119)

Ainsi, pour une charge donnée, les ions les plus légers arrivent plus rapidement au détecteur que

les ions les plus lourds. La mesure du temps de vol entre le pulse d’émission d’ions primaires et

. 7 . . . 3 . - m . 7
I'arrivée des ions secondaires est faite par le détecteur. Ainsi, le rapport 7 des ions expulsés est

déterminé. L’analyseur ToF permet de séparer les ions en fonction de leur ratio masse/charge.
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Figure I1.9 : Schéma du principe de l'analyseur ToF

11.4.1.2.3 Appareillage ToF-SIMS
Un spectromeétre ToF-SIMS V de la société lon ToF GmbH, présenté en Figure 11.10, a été utilisé. Il

est composé de :

e Un sas d’'introduction pour abaisser la pression a 10-¢ mbar

e Une chambre d’analyse sous 5,10-1° mbar

e Une source d’ions primaires (Bi*) bombardant des ions/cluster de bismuth a 25 keV
e Un canon d’ions césium (Cs*) pour éroder la surface

e Un analyseur a temps de vol

e Une chambre de préparation

Figure I1.10 : Photo du spectrométre ToF-SIMS V
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Le mode d’analyse utilisé est l'analyse en profondeur, qui permet d’obtenir des profils de
concentration en profondeur grace al’alternance de cycles d’analyse et d’érosion. Les analyses ont
été faites avec un bombardement aux ions Bi* (i = 1,2 pA, E = 25 keV) et un décapage aux ions Cs*
(i=100nA, E = 2 keV). L’aire analysée est de 100 x 100 pAz et I'aire décapée est variable selon la
matrice étudiée. L’acquisition et le traitement des données ont été faits a I'aide du logiciel Surface

Lab 6.7. d’Ion ToF GmbH.

[1.4.2 Les caractérisations de surface a plus grande échelle

[1.4.2.1 Le microscope optique
Le microscope optique est un instrument qui permet de grossir I'image d’un objet de petite
dimension afin qu’il soit observable par I'ceil humain. La résolution des microscopes optiques ne

peut étre supérieure a 0,2 pm, cette résolution étant limitée par la diffraction de la lumiére.

Un microscope numérique VHX 5000 de la société Keyence a été utilisé. Son objectif VH-Z100T

permet d’obtenir des grossissements entre 100 et 1000.

[1.4.2.2 Le microscope électronique a balayage (MEB)

Le MEB utilise un fin faisceau d’électrons monocinétiques, émis par un canon a électrons, qui est
focalisé sur la surface de l'échantillon par des lentilles électromagnétiques, ce qui entraine
I’émission d’électrons de surface a la suite de collisions élastiques ou inélastiques. Les électrons
de basse énergie dus aux collisions inélastiques sont appelés électrons secondaires et permettent
I'obtention d’'images représentatives de la morphologie de surface grace a un balayage du
microscope en chaque point de I'échantillon. Une partie du faisceau est également réfléchie par la
surface et les électrons résultants, appelés électrons rétrodiffusés, permettent une imagerie plus

sensible a la composition de surface et aux différentes phases présentes.

L’appareil peut étre relié a un spectromeétre a dispersion d’énergie par rayons X (EDX) afin de
réaliser des analyses chimiques semi-quantitatives et des cartographies chimiques. Il est aussi
possible de le relier a un spectrométre a dispersion de longueur d’onde (WDS). L’analyse WDS est
plus précise et permet des analyses quantitatives alors que I'EDX est plus rapide et moins

coliteuse.

Les clichés ont majoritairement été réalisés grace a 'appareil FE-SEM ZEISS Ultra-55 dans des
conditions standards. L’appareil est présenté en Figure I1.11. Certains clichés et les cartographies
EDX ont été réalisés sur un appareil FEG-SEM LEICA S440 au sein du LISE (Laboratoire Interfaces
et Systémes Electrochimiques, UMR 8235 a 'UPMC) avec l'aide de Francoise Pillier.
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Figure II.11 : Photo du MEB FE-SEM ZEISS Ultra-55

Afin d’avoir une vision transversale des couches de conversion, les échantillons ont été préparés
par polissage ionique puis analysés au MEB a I'IRT-M2P avec I'aide de Mélanie Merranger. La
préparation des échantillons a été faite avec un polisseur ionique Gatan PECS Model 685 en
utilisant une tension d’accélération de 6 keV, un temps de polissage de 8 h et une vitesse de
rotation de la platine de 0,1 tr/min. L’angle d’incidence du faisceau d’ions a été fixé a 0 ° et celui
de balayage a 120 °, ce qui donne la forme du cratere présenté en Figure I1.12. Les cratéres ont
ensuite été observés au MEB ZEISS SIGMA VP 300 et analysés par EDX avec un détecteur BRUKER
X Flash 6160.

5.0kV 33.8mm x30 SETH

Figure IL.12 : Cliché de la formation du cratere par polissage ionique
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[1.4.3 Les caractérisations des bains par spectroscopie d'émission optique a
plasma a couplage inductif (ICP-OES)

Les techniques analytiques en solution a plasma induit peuvent suivre la composition d’un bain,
suivre des réactions qui se produisent a la surface des matériaux en dosant des éléments
caractéristiques ou mesurer quantitativement la teneur en éléments d’'un matériau apres
dissolution pour des teneurs allant de la partie par billion (partie par trillion américain ppt) au

pourcentage massique. Les seuls éléments qui ne peuvent pas étre mesurés par ces méthodes sont

H, C, O, N et les halogenes.

Les échantillons solides doivent étre mis en solution. Cette solution est ensuite vaporisée au coeur
d’un plasma induit d’argon a une température assez élevée pour que toute substance a analyser

subisse une atomisation, une ionisation et une excitation thermique (cf. Figure 11.13).

6000 K

Plasma
8000 K i

10000 K
Capot en quartz

Bobine a induction

Capillaire d’injection
Tube plasma —|

Tube réfrigérant ~ |

F— Gaz réfrigérant

Arrivée Argon
Arrivée échantillon

Figure I1.13 : Schéma d'une torche ICP
[https://community.asdlib.org/imageandvideoexchangeforum/files/2013/07/Figure10.58.jpg]

Les substances peuvent étre détectées et quantifiées avec un Spectromeétre a Emission Optique

(OES) ou un Spectrometre de Masse (MS).

o [CP-OES: Cette technique repose sur l'excitation thermique des ions dans le plasma et
I'analyse de la lumiere émise par ces ions excités. Chaque élément émet des longueurs
d'onde caractéristiques. Les longueurs d'onde sont alors séparées, identifiées et leurs
intensités sont mesurées par un spectrometre. La concentration élémentaire est ensuite

déterminée par confrontation a une calibration externe.
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o ICP-MS: Cette technique repose quant a elle sur la séparation des ions générés par le
plasma d’argon en fonction de leur rapport masse sur charge. Les ions ainsi séparés sont
alors identifiés et comptabilisés, ce qui permet un calcul des concentrations élémentaires

présentes dans I'échantillon par l'intermédiaire d'une calibration externe.

Un spectrometre a émission optique ICP-OES iCAP 6300 de la société Thermo Fisher Scientific a
été utilisé pour mesurer la concentration des espéces dissoutes dans les bains de prétraitement.
Une photo de I'équipement est présentée en Figure I1.14. Des standards de Al, Cu et Mg allant de
0,01 ppm a 50 ppm (par dilution successives) ont été utilisés pour calibrer I'instrument. Les
étalons initiaux étant I'aluminium a 1000 * 2 mg/L dans 5 % HNO3, le cuivre a 1000 * 2 mg/L

dans 2 % HNOs3 et le magnésium a 1000 * 2 mg/L dans 2% HNO:s.

Thermo

cemimmm 3

Arrivée v i
échantillon (‘. S

% [

Figure 11.14 : Spectrométre a émission optique ICP-OES iCAP 6300

[1.4.4 Les caractérisations électrochimiques

[1.4.4.1 Montage électrochimique
La caractérisation des couches de conversion a été effectuée par plusieurs méthodes

électrochimiques : la chronopotentiométrie et la polarisation potentiodynamique.
Un montage a 3 électrodes comme présenté en Figure I11.15 a été utilisé, il se compose de :

e Une électrode de référence au calomel saturé en KCI (ECS, + 248 mV/ENH) qui n’est pas
en contact direct avec I'électrolyte. Un systeme d’allonge permet de ne pas perturber son

potentiel par des pollutions ou des produits de corrosion.
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e Une contre électrode de platine.
e Une électrode de travail qui est le matériau d’étude. L’échantillon est inséré dans un porte
échantillon en Néo-Flon (Kel-F) et I'étanchéité est assurée par un joint torique. La surface

en contact avec I'électrolyte est de 1,34 cm?.

Les 3 électrodes sont placées dans une cellule en verre qui contient environ 65 mL d’électrolyte.

Le contrdle et 'acquisition des signaux est assuré par un potentiostat Gamry 600.
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Figure I1.15 : Montage a 3 électrodes utilisé pour les mesures électrochimiques

[1.4.4.2 Suivi du potentiel a circuit ouvert (OCP)
Ces mesures sont réalisées en immergeant I’échantillon dans I'électrolyte avec un suivi du
potentiel libre mesuré au cours du temps. Cette mesure permet I'accés au potentiel de corrosion

Ecorr. 2 types de suivis ont été réalisés :

e Pour les mesures de résistance a la corrosion, les mesures ont été effectuées dans une
solution aqueuse de 0,01 M NaCl.

e Pour les suivis de formation de la couche in situ, 'électrolyte est alors la solution de
conversion. La cellule est maintenue sous agitation pour homogénéiser le bain et

permettre d’étre au plus proche des conditions réelles.

Il est important de garantir 'obtention des premiers instants de suivi de I'OCP. Une fois que la
mesure est lancée, une goutte d’électrolyte est déposée sur I’échantillon qui est trés rapidement
inséré dans la cellule électrochimique. Le dépot d’'une goutte au préalable permet d’éviter la

formation de bulle a la surface de I'échantillon lors de I'immersion.
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[1.4.4.3 Polarisation potentiodynamique

Suites aux mesures d’OCP dans la solution de NaCl, des mesures de polarisation ont été effectuées.
Les branches anodiques et cathodiques ont été réalisées séparément avec une vitesse de balayage
de 1 mV/s. Les branches anodiques sont obtenues en partant du potentiel Ecr - 0,05 V vers des
potentiels plus nobles tandis que les branches cathodiques sont obtenues en partant du potentiel

Ecorr + 0,05 V vers des potentiels moins nobles.
A RETENIR :

e 3 matériaux: alliage 2024-T3, 6-Al,Cu et Al pur
e Traitements de surface
o Bains de décapage a base d’acides nitrique et sulfurique (dont I'un avec un sel de
fer) ainsi que le bain Socosurf
o Bain de conversion Lanthane 613.3
e Techniques d’analyses :
o Analyses des surfaces (XPS, ToF-SIMS, MEB et EDX)
o Caractérisation des bains de prétraitement (ICP-OES)

o Techniques électrochimiques (OCP et courbes de polarisation)
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I11.1 Caractérisation de la surface polie et nettoyée

Chapitre III : Influence des
conditions de décapage dans des

bains sulfo-nitriques

Ce chapitre présente I'étude de bains formulés a partir d’acides nitrique et sulfurique. Ces acides
sont les principaux composants du bain de décapage Socosurf, c’est pourquoi ils ont été choisis
pour réaliser cette étude. Nous allons ici comparer 'influence de plusieurs formulations et de

parametres expérimentaux (température et durée d'immersion) sur l'alliage 2024-T3.

[II.1 Caractérisation de la surface polie et nettoyée

[I1.1.1 Morphologie et microstructure d’un alliage 2024-T3

L’analyse MEB a été utilisée pour observer la morphologie de surface de I'alliage ainsi que la
répartition des particules intermétalliques. Des analyses EDX ont aussi été effectuées pour
identifier ces particules. Cet alliage présente de nombreuses particules intermétalliques de petites
dimensions (cf. Figure I11.1, A)), ce qui s’explique notamment par I'étape de laminage subie par
l'alliage. Les trous (zones noires) correspondent aux particules déchaussées durant I'étape de
polissage. Des analyses EDX ont été réalisées sur les particules intermétalliques afin de les
identifier. Les mesures ont été effectuées sur plusieurs particules d'un méme type. La Figure I11.1,
B) présente les 3 types identifiés. Globalement les particules arrondies de I'ordre du micrometre
sont attribuées aux phases 8-Al,Cu et S-Al,CuMg car les analyses EDX ont permis de conclure que
les stoechiométries de ces particules sont respectivement Al,3Cu et Als2Cui2Mg. Cependant ces
concentrations sont des approximations car I'épaisseur et les dimensions latérales mesurées
peuvent inclurent des portions de la matrice, c’est ce qui peut expliquer la teneur plus importante
en aluminium. Les particules de grandes dimensions (> 5 pm) aux formes irréguliéres sont des

particules quinaires Al-Cu-Fe-Mn-Si de stoechiométrie Al,1CusFe;MnSig .
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— e
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Figure IIL.1 : Clichés MEB de l'alliage 2024-T3 A) a faible grossissement et B) a plus fort grossissement

L’alliage a également été étudié par diffraction des rayons X (DRX) au cours d’une analyse de
15h30. Le diffractogramme est présenté en Figure I11.2. Les intensités des raies correspondant aux
particules sont tres peu intenses comparées a celles des raies correspondant a la matrice
d’aluminium. Il a néanmoins été possible d’identifier les différentes raies avec la base de données
JCPDS. 3 types de particules ont été identifiées, Al,CuMg (04-012-5728), Al,Cu (04-007-0566) et
Al;CuFe (00-025-1121), confirmant ainsi la présence des phases 8-Al;Cu et S-Al,CuMg observées
lors des analyses par MEB et EDX. Les particules quinaires Al-Cu-Fe-Mn-Si pourraient provenir de

la phase Al;CuzFe ou le fer aurait été substitué en partie par du manganese.

Hughes et al. [33] ont identifié 6 phases dans différents échantillons d’alliages 2024-T3, incluant
les phases que nous avons observées dans notre étude (S, 6 et Al-Cu-Fe-Mn-Si). Les auteurs ont
mis évidence que la disparité des compositions et de la répartition des intermétalliques peut étre
influencée par les conditions de vieillissement. Verdalet-Guardiola [58] a aussi constaté des
disparités du taux de recouvrement et de la répartition des particules intermétalliques dans des
alliages 2024-T3 venant de différents fournisseurs. La composition, la taille et la distribution des
particules intermétalliques sont donc assez variables sur un méme alliage 2024-T3, ce qui
explique les différences observées entre les auteurs. Dans notre étude nous avons identifié 3 types
de particules intermétalliques (68-Al;Cu, S-Al,CuMg et Al-Cu-Fe-Mn-Si) mais il ne peut pas étre
exclu qu’il y en ait d’autres. En effet seules les particules de taille suffisamment grandes ont été

analysées par EDX (> 1 um).
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Figure I11.2 : Diffractogramme de l'alliage 2024-T3

La Figure I11.3 présente une cartographie X d'un échantillon d’alliage 2024-T3 poli. En accord avec
les précédentes analyses, il est possible d’observer les particules Al-Cu, Al-Cu-Mg et Al-Cu-Fe-Mn-
Si. Ces particules sont aléatoirement réparties sur la surface et le cuivre est 'élément d’alliage

commun a toutes les particules intermétalliques.

30 pm o 30 pm
. e -

Figure 1I1.3 : Cartographie X de I'alliage 2024-T3

Nous pouvons donc retenir que les particules arrondies de I'ordre du micromeétre sont attribuées
aux phases 8-Al;Cu et S-Al,CuMg et les particules de grandes dimensions (> 5 pum) aux formes
irrégulieres sont des particules quinaires Al-Cu-Fe-Mn-Si. Ces particules sont aléatoirement

réparties sur la surface de I'alliage.
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[11.1.2 Structure de la couche d’oxyde d’un alliage 2024-T3 poli

La caractérisation de la structure de la couche d’oxyde a été effectuée par I'obtention de profils
ToF-SIMS. Le profil ToF-SIMS d’un échantillon d’alliage 2024-T3 poli est présenté en Figure 111.4.
Le profil a été acquis en polarité négative (détection des ions négatifs) car ce mode a une meilleure
sensibilité aux oxydes et hydroxydes. L’intensité des signaux des ions est reportée en échelle
logarithmique. Les ions caractéristiques de la surface sont représentés : Al, (m = 53,96 u.a.), AlOy
(m=58,98ua), Cuu (m=6293ua.), CuO (m=7892u.a) et MgO (m=3998ua.). Ils
représentent respectivement I'aluminium meétallique soit le substrat, I'oxyde d’aluminium, le
cuivre métallique, I'oxyde de cuivre et 'oxyde de magnésium. Bien que le ToF-SIMS ne soit pas
quantitatif, les modifications d’intensité des signaux au cours de I’érosion refletent les variations
de concentration des différentes especes. Le profil a été normalisé par rapport au signal issu du
substrat Al,. Auregard des différentes variations observées dans le cas présent, 3 régions peuvent
étre identifiées sur le profil ToF-SIMS : la couche d’oxyde, I'interface oxyde/métal et le substrat

métallique.

1. Lapremiére, correspondant aux 35 premiéres secondes d’érosion, est caractérisée par le
maximum d’intensité du signal AlO, alors que ceux de Aly et Cu, caractéristiques du
métal, restent faibles. Cette région est associée a la couche d’oxyde, principalement
composée d’oxyde d’aluminium.

2. Laseconde région commence avec la décroissance du signal de AlO2-, qui correspond aussi
a I'augmentation de l'intensité de Aly, CuO- et Cu-. Apres 35s d’érosion, les intensités
maximums de CuO- et Cu- (marqueurs respectifs de 'oxyde de cuivre et du cuivre
métalliques [109]) sont atteintes alors que le signal de Al,- continue d’augmenter. Ceci
suggére une région interfaciale riche en cuivre, due a la présence de particules
intermétalliques riches en cuivre localisées a l'interface entre 'oxyde et le métal. Cette
région, allant de 35 s a 85 s, correspond a la fois au substrat oxydé et métallique étant
donné que la rugosité est significative comme cela a été précédemment discuté dans la
littérature [5], [110], [111]. Dans cette région, le signal CuO- présente un maximum
d’intensité a 45 s alors que le maximum d’intensité de Cu- est atteint 5 s plus tard (a 50 s).
Malgré l'effet complexe de la rugosité, qui peut influencer la forme des profils des ions
dans la région de l'interface, la diminution lente du signal CuO-, qui suit la tendance de
celle du signal Cu;, indique la présence de cuivre oxydé a la périphérie des intermétalliques
riches en cuivre. Ce phénomene a déja été mis en évidence par Cornette et al. [109]. La
présence de cuivre oxydé sur les particules intermétalliques n’est pas envisageable
d’aprés la thermodynamique qui prédit une croissance préférentielle de 'oxyde

d’aluminium tant que les particules contiennent assez d’aluminium métallique. La
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présence de cuivre oxydé signifierait que I'oxydation préférentielle de I'aluminium a la
surface des intermétalliques conduit a un appauvrissement en aluminium, des lors
I'oxydation du cuivre devient possible a la surface des particules intermétalliques. Le
signal MgO- atteint également son maximum aux alentours de 50 s, indiquant que I'oxyde
de magnésium est proche de l'interface.

3. Apreés 85s, la troisiéeme région, caractérisée par le plateau de l'intensité maximale du

signal Aly" correspond au substrat métallique.
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Figure I11.4 : Profil ToF-SIMS des ions 180-, Alz, AlOz, Cu:, CuO- et MgO- de l'alliage 2024-T3 poli ; Aire analysée
100 X 100 um?; Aire érodée 700 X 700 um?

Pour résumé, I'alliage est couvert d’'une couche d’oxyde d’aluminium et il est enrichi en cuivre a
I'interface métal/oxyde. Il y a également du cuivre oxydé en raison d’un procédé d’oxydation des

particules intermétalliques. Des profils similaires ont été observés précédemment [5], [109],

[110], [112].

[1I.1.3 Composition chimique de la surface d'un alliage 2024-T3 poli

Une analyse XPS de la surface de I'échantillon d’alliage 2024-T3 a été effectuée par XPS, les
résultats sont présentés en Figure II1.5. Le spectre général (cf. Figure I11.5, A)) permet d’identifier
les espéces présentes : le carbone, I'aluminium et I'oxygene. Certaines espéces dont les raies sont
peu intenses n’apparaissent pas sur le spectre général mais peuvent étre présentes a la surface.
C’est le cas ici du cuivre que nous ne détectons pas sur le spectre général mais dont nous avons
obtenu directement les spectres haute résolution Cu 2p (cf. Figure IIL.5, D)) et Cu LMN (cf. Figure
1115, E)).

Le carbone correspond a la contamination lors du passage a l'air de I’échantillon. Le spectre du
carbone est caractéristique d'un carbone de contamination. Le pic du carbone caractéristique de

la liaison C-C permet de calibrer les spectres en énergie de liaison. D'une énergie de 285 eV, il est
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en fait situé autour de 286,5 eV sur de 'aluminium en raison de la couche d’oxyde non conductrice
a la surface de I'aluminium métallique. Dans le cas présenté en Figure IIL.5, B) le pic est a
286,1 £ 0,1 eV. Les spectres présentés n’ont pas été recalibrés par rapport a I'énergie du carbone
de référence car nous avons la coexistence d’especes métalliques et oxydées donc seul I'oxyde va
subir un effet de charge. Pour assurer des décompositions correctes il est préférable de ne pas
recalibrer les spectres. Le pic du carbone est décomposé en 5 composantes, de méme largeur a
mi-hauteur, correspondant aux liaisons suivantes : C-C (aliphatique), C-O (alcool, ester), C=0
(cétone, aldéhydes), 0-C=0 (acide carboxylique, carboxylate, ester) et les carbonates CO32 [113].
Les especes du type 0-C=0 et les carbonates CO32- proviennent de I'adsorption du CO, contenu
dans l'air sur de I’eau physisorbée ou sur les hydroxydes de surface. Les especes du type C-O et

C=0 proviennent de I'étape de ringage dans I'isopropanol et I'éthanol.

Le chevauchement des pics Al 2p et Cu 2p empéche d’utiliser le niveau de coeur Al 2p pour les
analyses quantitatives. C'est pourquoi le niveau de coeur Al 2s a été utilisé ; le spectre est présenté
en Figure II1.5, C). Il est décomposé avec les composantes correspondant a I'aluminium métallique
a118,0 £ 0,1 eV et a Al(IlI) oxyde/hydroxyde a 120,6 + 0,2 eV [108], [114], [115]. Cu 3s apparait

dans la gamme d’énergie du niveau de cceur Al 2s a 123,1 + 0,2 eV.

Les analyses des spectres Cu 2ps/2 (cf. Figure I11.5, D)) et Cu LMN (cf. Figure IIL.5, E)) permettent
de déterminer I'environnement chimique du cuivre. La région de cceur Cu 2ps,, est décomposée
en 3 composantes a 932,6+0,1 eV, 933,6+0,2eV et 934,8+0,1eV. Le premier pic a
932,6 £ 0,1 eV est attribué aux especes Cu (0) et Cu(l) [115]-[118]. La présence de cuivre
métallique et oxydé est confirmée par I'analyse du spectre Auger Cu LMN présenté ci-apres. Le
second pic a 933,6 £ 0,2 eV peut étre associé a du cuivre métallique dans les particules
intermétalliques (IMP). Pour le cuivre métallique pur, le pic Cu 2p3,; est attendu a 932,6 + 0,1 eV
[116]-[118] mais selon plusieurs observations les systemes bimétalliques présentent souvent un
déplacement énergétique de I'un ou des 2 pics métalliques a cause des modifications de la
structure électronique du systeme bimétallique par rapport au métal pur. Son et al. [119] ont
observé le Cu 2p3;2 a 933,6 eV sur une couche métallique de Al,Cu, soit un déplacement de 1 eV
par rapport au cuivre métallique pur. Cet effet a aussi été observé dans d’autres travaux publiés.
Ainsi Liu et al. [120] ont montré que le cuivre d’un alliage Al-33%Cu obtenu par pulvérisation
magnétron a une énergie de liaison plus importante a 933,8 eV, attribué au cuivre métallique
présent dans la phase Al;Cu. De facon similaire, Pashusky et al. [121] ont noté que 'augmentation
du cuivre dans un alliage Al-Cu(100) mene a un déplacement progressif du pic Cu 2ps,2 vers des

énergies plus hautes jusqu’a 933,2 eV.

Afin de confirmer l'effet d’alliage du cuivre avec I'aluminium et le déplacement énergétique

résultant, un échantillon d’'une phase pure 8-Al,Cu métallique a été analysé. Les résultats sont
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présentés en détails dans la partie V.1.4 Caractérisations de la phase 8-Al2Cu par XPS (page 123).
L’analyse a confirmé le déplacement énergétique du pic métallique Cu 2p3,2a2933,5 £ 0,1 eV induit
par I'alliage avec I'aluminium. Le calcul du parameétre Auger modifié a été réalisé. Il correspond a
la somme de I'énergie de liaison des photoélectrons issus de I'orbitale Cu2ps,; et de I'énergie
cinétique de la raie la plus intense du spectre Auger (Cu LMM). Le parameétre Auger modifié pour
un intermétallique 6-Al,Cu (1851,4 eV) est proche de celui du cuivre pur métallique (1851,2 eV)
[116], [117]. Le troisiéme pic Cu2p3;2z a 934,8 £ 0,1 eV est associé au Cu(Il) principalement
hydroxydé [116], [117]. L’absence du satellite caractéristique du Cu(II) a plus haute énergie peut
s’expliquer par la faible quantité de Cu(Il). Afin d’avoir plus d’informations sur I'état chimique du
cuivre, le spectre Auger Cu LMN (cf. Figure IIL5, E)) a été analysé. Le spectre présente une
composante métallique 2918 + 0,1 eV et une seconde composante a 916,2 + 0,1 eV correspondant
a du cuivre oxydé ou hydroxydé, en accord avec de précédents résultats [109], [122]. La
décomposition a été réalisée en utilisant les raies Auger d’échantillons modeéles en tant que

références (cuivre pur métallique et cuivre pur oxydé).

Le spectre O 1s (cf. Figure II1.5, F)) présente un pica 533,4 + 0,2 eV. Ce pic est attribué aux oxydes
et hydroxydes d’aluminium [123]. Le pic est large (2,8 + 0,2 eV) car il contient 2 composantes :
une composante pour les oxydes et une composante a plus haute énergie pour les hydroxydes.

Dans notre cas, la décomposition n’a pas été effectuée car celle-ci aurait été trop imprécise.
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Figure II1.5 : Spectres XPS obtenus sur l'alliage d’aluminium 2024-T3 apres un polissage avec des
suspensions d’alumine (général, C 1s, Al 2s, Cu 2p3/2, Cu LMN et O 1s)
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L’alliage 2024-T3 présente donc des intermétalliques Al-Cu-Fe-Mn-Si de grande dimension et aux
contours irréguliers ainsi que des intermétallique 6-Al,Cu et S-Al,CuMg de plus petites
dimensions et de forme arrondie. Toutes ces particules sont aléatoirement réparties sur la surface
et le cuivre est I'élément d’alliage commun a toutes les particules intermétalliques. L’alliage est
couvert d'une couche d’oxyde d’aluminium et il est enrichi en cuivre a I'interface métal/oxyde. Il
y a également du cuivre oxydé en raison d'un procédé d’oxydation des particules intermétalliques,

ce qui a été observé a la fois sur le profil ToF-SIMS et les spectres XPS.

[II.2 Influence des conditions du décapage

Nous avons comparé différentes conditions de décapage a base d’acides sulfurique et nitrique sur
l'alliage 2024-T3. Ce sont les acides utilisés dans le bain commercial Socosurf qui est le bain que
nous allons étudier par la suite, c’est pourquoi nous nous sommes focalisés sur ces 2 acides. La
matrice des différents essais réalisés est détaillée dans le Tableau III.1. Nous avons étudié
I'influence des concentrations en acides nitrique et sulfurique, de la température et de la durée
d’immersion sur la morphologie de surface, la structure, la composition et I'épaisseur de la couche

d’oxyde ainsi que les vitesses d’attaque dans ces bains.

Tableau II1.1 : Matrice d'essais des prétraitements sur l'alliage 2024-T3

Concentration Concentration Température Durée

HNO, (g/L) H,50, (g/L) C) (min) ~ oramere
0 0 NA NA Référence

100 150 50 10 Concentration
300 150 50 10 HNOs
100 100 50 10 Concentration
100 300 50 10 H2S04
100 150 25 10

Température
100 150 70 10
100 150 50 5 Durée

[I1.2.1 Morphologie de surface
Des clichés MEB ont été réalisés afin de comparer la morphologie de la surface apres les différents

décapages par rapport a la surface initiale.

La Figure II1.6 présente 1'évolution de la surface avec la concentration en acide nitrique. Les 2
bains ménent a des surfaces assez similaires, il y a de nombreux trous s’expliquant par le
déchaussage ou la dissolution des particules intermétallique. Les particules restantes

apparaissent attaquées avec une texture spongieuse. Ce phénomeéne est connu sous le nom de

71



Chapitre III : Influence des conditions de décapage dans des bains sulfo-nitriques

désalliage (« dealloying »). 11 s’agit d’'un réseau de filaments d’'une phase solide continue et de
nombreux pores nanométriques [35]. Ce phénomeéne a déja été observé apres 15 min d'immersion
del'alliage 2024-T3 dans 2,8 M HNO3 [68]. Il a aussi été mis en évidence par Alba-Galvin et al. [78]
apres un décapage dans un bain de décapage Turgo Smut Go NC sur les particules intermétallique
de type Al(Cu,Mg). La texture spongieuse résulte de la dissolution préférentielle d'un ou plusieurs
éléments, I'aluminium et le magnésium dans le cas de la phase S. Deux phénomeénes peuvent alors
étre distingués : soit un enrichissement en cuivre de la particule qui devient plus cathodique, ou

alors de petites particules de cuivre se détachent des particules intermétalliques, ce qui crée une

pile électrochimique autour de la phase S. Ceci aboutit a la dissolution de la matrice environnante

dans les 2 cas [16], [30], [36].

100 g/L HNO, 300 g/L HNO,

Figure I11.6 : Effet de la concentration en HNOs sur la morphologie de surface d’un alliage 2024-T3 décapé
dans un bain avec 150 g/L H2504 a 50 °C pendant 10 min

La Figure I11.7 présente I'évolution de la surface avec la concentration en acide sulfurique. Les 2
cas présentent de nombreux trous laissés par les particules déchaussées/dissoutes. Les particules
restantes sont désalliées. Cependant avec 300 g/L d’acide sulfurique, les filaments et les pores
sont plus petits que pour 100 g/L. Hashimoto et al [35] ont montré qu’il y a une évolution
graduelle de la taille des pores et des filaments au cours du désalliage. Au départ les pores sont
nanomeétriques et les filaments sont trés fins puis ils évoluent vers des pores larges et un réseau
de filaments plus grossier. Il semblerait donc que le phénomeéne de désalliage soit moins avancé a
300 g/L qu'a 100 g/L. De plus on peut constater ici que le phénoméne semble s’amorcer a la

périphérie des intermétalliques.
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100 g/L H,S0, 300 g/L H,S0,

Figure II1.7 : Effet de la concentration en H2504 sur la morphologie de surface d’un alliage 2024-T3 décapé
dans un bain avec 100 g/L HNO3 a 50°C pendant 10 min

La Figure III.8 présente I'évolution de la surface avec la durée d’'immersion. Nous pouvons
constater que le nombre de particules déchaussées est plus important a 10 min qu’a 5 min. Plus
I'immersion est longue, plus il y a de particules déchaussées. De plus, toutes les particules

restantes sont désalliées.

Figure I11.8 : Effet de la durée sur la morphologie de surface d’un alliage 2024-T3 décapé dans un bain avec
100 g/L HNOs, 150 g/L H2504 a 50 °C
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La Figure I11.9 présente I'évolution de la surface avec la température. Il apparait clairement ici que
le nombre de particules intermétalliques enlevées augmente avec la température de sorte qu'il
n’en reste quasiment plus a 70 °C. A partir de 50 °C, seules les plus grosses particules, assimilables
au type Al-Cu-Fe-Mn-Si sont encore observables. Il semblerait que les particules S et 6 sont
déchaussées plus rapidement. Harveyetal [72] ont étudié l'influence de la température
d'immersion d’'un bain HNO3/NaBrOs sur un alliage 2024-T3. Au bout d’'une minute a 20 °C, seule
la moitié des particules intermétalliques subsistent. Il s’agit alors uniquement de phases Al-Cu-
Fe-Mn, les particules S-Al,CuMg ayant déja été déchaussées. A 40 °C, les auteurs n’observent
quasiment plus de particules intermétalliques, seules quelques restes de particules sont visibles.
A 60 °C,iln’y en plus aucune. Ici nous observons encore de nombreuses particules a 25 °C, et nous
pouvons voir des restes de particules désalliées a 60 °C. Le bain que nous utilisons ici semble donc
plus doux que celui utilisé dans les travaux de Harvey et al. [72], néanmoins nous observons des
tendances similaires sur les particules intermétalliques. Nous constatons également que les
particules restantes sont de plus en plus attaquées, nous observons I'augmentation progressive

de la taille des pores, ce qui signifie que I'état de désalliage est trés avancé.

Figure II1.9 : Effet de la température sur la morphologie de surface d’'un alliage 2024-T3 décapé dans un bain
avec 100 g/L HNO3z et 150 g/L H2504 pendant 10 min
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Selon les conditions de décapage nous obtenons des morphologies de surface différentes,
néanmoins nous constatons que dans l'ensemble les effets communs des décapages sont le

déchaussage des particules intermétalliques ou leur désalliage a des stades plus ou moins avancés.

[I1.2.2 Influence des conditions de décapage sur la composition chimique de

surface et notamment I’enrichissement en cuivre calculé a partir des mesures XPS

Afin de comparer plus finement les effets de ces décapages, des analyses XPS ont été réalisées
pour déterminer les environnements chimiques des especes clefs, I’épaisseur de la couche d’oxyde

et 'enrichissement en cuivre.

[11.2.2.1 Décomposition des spectres XPS

Les analyses XPS ont été réalisées sur tous les échantillons décrits dans le Tableau II1.1 (page 71).
La Figure II1.10 présente les spectres XPS d’un alliage 2024-T3 poli puis décapé dans un bain
contenant 150 g/L H2S04 et 100 g/L HNO3 pendant 10 min a 50 °C. Le spectre général (cf. Figure
[11.10, A)) permet d’identifier les principales espéces présentes en surface: l'aluminium,
I'oxygene, le cuivre et le carbone. Contrairement au spectre général d'un échantillon 2024-T3
(cf. Figure 111.5, A) (page 70)), ici nous pouvons identifier le cuivre (Cu 2p) sur le spectre général,

ce qui indique déja qu'il y aurait davantage de cuivre.

Le carbone correspond a la contamination lors du passage a 'air de I’échantillon. Le spectre du
carbone est caractéristique d'un carbone de contamination. Le pic du carbone caractéristique de
la liaison C-C permet de calibrer les spectres en énergie de liaison. D’'une énergie de 285 eV, il est
en fait situé autour de 286,5 eV sur de 'aluminium en raison de la couche d’oxyde non conductrice
a la surface de I'aluminium métallique. Dans le cas présenté en Figure II1.10, B) le pic est a
286,1 £ 0,1 eV. Les spectres présentés n’ont pas été recalibrés par rapport a I'énergie du carbone
de référence car nous avons la coexistence d’especes métalliques et oxydées donc seul I'oxyde va
subir un effet de charge. Pour assurer des décompositions correctes il est préférable de ne pas
recalibrer les spectres. Le pic du carbone est décomposé en 5 composantes, de méme largeur a
mi-hauteur, correspondant aux liaisons suivantes : C-C (aliphatique), C-O (alcool, ester), C=0
(cétone, aldéhydes), 0-C=0 (acide carboxylique, carboxylate, ester) et les carbonates CO3% [113].
Les especes du type 0-C=0 et les carbonates CO32- proviennent de 'adsorption du CO2 contenu
dans l'air sur de I’eau physisorbée ou sur les hydroxydes de surface. Les espéces du type C-0O et

C=0 proviennent de I'étape de ringcage dans 'isopropanol et I'éthanol.

Le spectre haute résolution Al 2s (cf. Figure 111.10, C)) a été décomposé avec un pic métallique
Al(0)a118,1 £ 0,1 eV, un pic de Al(IlI) a 120,6 + 0,1 eV ainsi que le pic Cu3sa 123,1 + 0,1 eV. Les
pics Al(0) et AI(III), associés respectivement a I'aluminium métallique et 'aluminium oxydé, ont

des ratios similaires a ceux sur I'échantillon poli (cf. Figure II1.5, C) (page 70)), ce qui indique qu'’il
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n'y a pas de modification significative de I’épaisseur de la couche d’oxyde. En revanche,
I'augmentation de I'intensité du signal Cu 3s apres I'étape de décapage indique un enrichissement

en cuivre.

Les analyses des spectres Cu 2ps,2 (cf. Figure 111.10, D)) et Cu LMN (cf. Figure I111.10, E)) permettent
de déterminer I'environnement chimique du cuivre. Contrairement a I’échantillon d’alliage 2024-
T3 poli (cf. Figure 1.5 (page 70)), la région de cceur Cu 2ps,; est ici décomposée avec 2
composantes a 932,7 £ 0,1 eV et 933,7 + 0,1 eV. Le premier pic est attribué aux especes Cu(0) et
Cu(I). Le second pic est associé a du cuivre métallique dans les particules intermétalliques. Il n’y
a donc pas ici de troisiéme pic associé au Cu(Il). Afin d’avoir plus d’'informations sur I'état
chimique du cuivre, le spectre Auger Cu LMN (cf. Figure 111.10, E)) a été analysé. Le spectre
présente une composante métallique a 918 + 0,1 eV et une seconde composante a 916,9 + 0,1 eV
correspondant a du cuivre oxydé ou hydroxydé. La décomposition a été réalisée en utilisant les
raies Auger d’échantillons modeles en tant que références (cuivre pur métallique et cuivre pur
oxydé). La composante de cuivre oxydé/hydroxydé est bien plus faible que sur I’échantillon
d’alliage 2024-T3 (cf. Figure IIL.5, E) (page 70)), ce qui est en accord avec la décomposition du

Cu 2p3/2 ou nous avons seulement observé un faible pic Cu(0)/Cu(I) et aucun pic de Cu(II).

Tous les échantillons ont été décomposés en suivant la méthode décrite précédemment. Nous
avons des lors pu constater que 1'épaisseur de la couche d’oxyde est similaire pour tous les
échantillons et qu’ils sont enrichis en cuivre aprés I'étape de prétraitement. Afin d’estimer
précisément I'épaisseur de la couche d’oxyde et I'enrichissement en cuivre nous avons élaboré un

modele de calcul.
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Figure 1110 : Spectres XPS de l'alliage 2024-T3 aprés décapage dans un bain de 150 g/L H2504, 100 g/L
HNOs a 50 °C pendant 10 min (général, Al 2s, Cu 2p3/2, Cu LMN, O 1s et C 1s)
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[11.2.2.2 Méthodologie de calcul de I'enrichissement en cuivre

Le modéle que nous avons choisi repose principalement sur 2 hypotheses. La premiére est que
I'aluminium et le cuivre a I'état métallique se trouvent uniquement sous la couche d’oxyde. La
deuxieme hypothése est qu'il y a uniquement des oxydes de cuivre et d’aluminium dans la couche

d’oxyde. La Figure I111.11 schématise les hypothéses décrites.

Figure l11.11 : Schéma du modeéle utilisé pour calculer 'enrichissement en cuivre

Il est alors possible d’écrire les équations respectives de la couche d’oxyde et de la partie
métallique [108], [114]. Les parametres sont décrits dans la partie I1.4.1.1.4 Epaisseur des couches

d’oxyde (page 51).

Pour la partie métallique :

i 9 = kX op X 2y "% X DI X Ty X (1 = exp (i oxyde)) (1IL1)
Al

Igllliage =k X Ocy X Aallzage X Dglliliage X TCu X (1 - exp( Oxyde)) (IH.Z)

Dalllage + Dalllage _ Damage (111.3)

cu

L’équation (II1.3) repose sur la premiére hypothése que nous avons émise. La densité a été
calculée en considérant qu’'on a 4 % massique de cuivre pour 96 % massique d’aluminium. Nous
avons d’abord calculé le pourcentage molaire d’aluminium dans I'’équation (I1I1.4) pour calculer la

densité molaire de I'alliage en équation (II1.5). La densité molaire est de 0,100 mol/cm3.

% Al
Nar = S/ -
%Al % Cu (111.4)
MAl MCu
i d2024—T3
pettiage = (11L.5)

N X My + (1 —ny) X Mgy,
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Pour la couche d’oxyde :

1% =k x gy x A57% x DI X Ty X exp(—a oxyde (11L6)
Aal '
onyde —k oxyde oxyde
cu =k Xog, x5 XDg X Toy X eXp(—oas Oxyde (111.7)
Cu
Doxyde n Doxyde poxyde (I11.8)

L’équation (I11.8) repose sur la deuxiéme hypothése que nous avons émise. Pour calculer la densité
molaire de I'oxyde (cf. équation (1.9)) nous avons considéré qu’il s’agit principalement d’'un oxyde

d’aluminium de type Al;03. La densité molaire de 'oxyde est de 0,039 mol/cm3.

dAlz 03

poxyde —
2X My +3x M,

(1IL9)

Pour estimer I'enrichissement en cuivre et I'épaisseur de la couche d’oxyde il est nécessaire de

allzage

remanier les équations. Nous commencerons par la partie alliage. Il faut déja écrire W a partir
D
Cu

du rapport des équations (III.1) et (III.2). Avec I’équation (II1.3), il est alors possible d’isoler

i i . . . ) o :
D 49¢ et D219 11 faut ensuite reproduire ces étapes pour 'oxyde. La derniére étape consiste

Al Cu
oxyde oxyde
a faire les rapports m et (ZTW L’inconnue commune est I'épaisseur de la couche d’oxyde d.
I
Al Cu

Nous avons donc construit un tableur Excel, ou nous faisons varier I'épaisseur de la couche

oxyde onyde
et -S— Ainsi nous pouvons estimer le

alllage alliage*
Al Cu

d’oxyde jusqu’a ce qu’elle soit égale pour les ratios

pourcentage atomique de cuivre dans la couche d’oxyde, le pourcentage atomique de cuivre dans

le métal et I'épaisseur de la couche d’oxyde.

Pour compléter le tableur, nous avons considéré que les intensités des pics Cu(0)/Cu(I) et Cu(II)
étaient associés au cuivre présent dans l'oxyde alors que le Cu(0) provenant des particules
intermétalliques était associé a l'alliage. Nous expliquerons dans la partie 1V.1.3 Composition
chimique de la surface (page 95) pourquoi nous pouvons considérer l'intensité du pic Cu(0)/Cu(I)

dans 'oxyde.

[11.2.2.3 Comparaison de la chimie de surfaces des échantillons selon les décapages

Nous avons appliqué la méthodologie de calcul a tous les échantillons qui ont été analysés par XPS.
La Figure I11.12 présente I'enrichissement en cuivre en fonction des différents parametres étudiés.
Nous pouvons constater que quelles que soient les conditions des bains de décapage utilisés, il y
a toujours un enrichissement en cuivre par rapport a l'échantillon poli. Cet enrichissement
concerne notamment le cuivre contenu dans l'alliage, c’est-a-dire le cuivre des particules

intermétalliques.
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Quelles que soient les concentrations en acide nitrique (cf. Figure 111.12, A)) les enrichissements
en cuivre atteignent des niveaux similaires. La proportion de cuivre est augmentée d’un facteur 5.
Nous pouvons toutefois noter qu’il y a moitié moins de cuivre dans la couche d’oxyde pour la plus
forte concentration en acide nitrique. En ce qui concerne la variation de concentration en acide
sulfurique (cf. Figure [11.12, B)), des effets notables sont observables. En effet, I'’enrichissement en
cuivre augmente avec la concentration en acide nitrique pour atteindre 11 % at Lorsque nous
varions la durée d'immersion (cf. Figure 111.12, C)), nous pouvons constater que I’enrichissement
en cuivre n’est pas impacté ; celui-ci atteint un niveau similaire a celui observé lorsque nous avons
fait varier la concentration en acide nitrique. Hughes et al. [79] ont étudié 'influence du temps
d’immersion d’un échantillon d’alliage 2024-T3 dans un bain de décapage sulfo-ferro-nitrique. Ils
ont montré qu'en immergeant plus longtemps I'échantillon, '’enrichissement en cuivre faiblit, ce
que les auteurs attribuent a I'atteinte de I'équilibre dissolution/accumulation des éléments
d’alliage. Nous n’avons pas observé ce phénomene ici, I'équilibre pourrait donc étre déja atteint
au bout de 5 min. C’est lorsque nous avons fait varier la température d’un bain de 150 g/L H2S04
et 100 g/L HNOs que nous avons observé des différences plus marquées dans 'enrichissement en
cuivre. Plus la température du bain est élevée, plus I'enrichissement en cuivre est important. 11
monte ainsi de 9 % at a 13 % at lorsque la température passe de 25 °C a 70 °C. Nous observons

moins de cuivre dans la couche d’oxyde par rapport a I’échantillon poli.
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Figure 1112 : Estimation de I'enrichissement en cuivre dans l'alliage et dans l'oxyde en fonction de A) la
concentration en HNO3z (150 g/L H2504, 10 min, 50 °C), B) la concentration en H2S04 (100 g/L HNOs3,
10 min, 50 °C), C) la durée d’immersion (100 g/L HNO3s, 150 g/L H2504, 50 °C) et D) la température
(100 g/L HNOs, 150 g/L H2504, 10 min)

Le modeéle de calcul que nous avons établi dans la partie I11.2.2.2 Méthodologie de calcul de
I'enrichissement en cuivre (page 78), nous permet aussi d’estimer I'épaisseur de la couche
d’oxyde. Les résultats sont présentés dans la Figure I11.13. Nous pouvons constater que I'épaisseur
de la couche d’oxyde, initialement de 2,8 + 0,3 nm, ne varie que tres peu aprés les décapages
acides. Les oxydes d’aluminium reformés lors du passage a l'air des échantillons apres les
décapages ont une épaisseur similaire a celle de la couche initiale. Cela vient confirmer la
destruction du film d’oxyde natif a la surface et son remplacement par un nouveau film a la suite
du passage a l'air des échantillons apres le bain de décapage, comme montré préalablement par
I'étude de Hughes et al. [79]. La dissolution de I'oxyde d’aluminium natif présent sur I'aluminium
et les alliages d’aluminium est bien 'un des objectifs de ce bain de décapage, aussi appelé bain de

désoxydation.

Les résultats des analyses XPS nous ont permis de comparer les enrichissements en cuivre apres
I'étape de décapage. Nous avons constaté des effets notables de la concentration en acide

sulfurique et de la température d’immersion. Les résultats ont montré que l’enrichissement
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augmente avec la concentration en acide sulfurique et avec la température du bain. Concernant la
couche d’oxyde qui se reforme apres le décapage, elle est d’épaisseur similaire a celle formée apres

le polissage.
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Figure I11.13 : Estimation de I'épaisseur de la couche oxyde en fonction de A) la concentration en HNO3

(150 g/L H2504, 10 min, 50 °C), B) la concentration en H2S04 (100 g/L HNO3, 10 min, 50 °C), C) la durée

d’'immersion (100 g/L HNO3, 150 g/L H2504, 50 °C) et D) la température (100 g/L HNO3, 150 g/L H2504,
10 min)

[11.2.3 Etude des vitesses de dissolution

Apres les prétraitements, les bains ont été conservés pour étre analysés par ICP-OES afin de
comparer les vitesses de dissolution de l'alliage 2024-T4 dans les différentes conditions de
décapage. Nous avons aussi réalisé les expériences sur des échantillons d’aluminium pur a titre

de comparaison.

Pour les calculs réalisés sur les alliages 2024-T3, nous avons normalisé les concentrations en
. . by 7 - 7 . 2 .
aluminium par rapport a une surface réactive (surface exposée au bain) de 1,6 cm*, qui est la
surface réactive moyenne des échantillons analysés. Pour ce faire nous avons appliqué un
coefficient multiplicateur correspondant au ratio de la surface réactive moyenne de 1,6 cm? par
rapport a la surface réactive de I'échantillon. Les échantillons ont des surfaces réactives allant de

1,5cm? a 1,9 cm?2 En premiere approche, nous avons émis I'’hypothése d’une dissolution
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homogéne (congruente) de la surface métallique. Nous avons ensuite calculé les épaisseurs
d’oxyde et de métal dissous a partir de leurs densités respectives. Nous avons utilisé les densités
calculées aux équations (II1.5) et (I11.9). L’épaisseur d’oxyde dissous étant nettement supérieure a
I’épaisseur de la couche d’oxyde qui recouvre I'alliage apres I'étape du polissage (environ 3 nm),
nous avons utilisé la densité du métal et non celle de 'oxyde. Ainsi nous pouvons estimer
I'épaisseur de métal dissous au cours du décapage, que nous transformons en vitesse de
dissolution en divisant par le temps d’'immersion. Nous avons appliqué cette méthode sur les
échantillons d’aluminium pur avec une surface réactive de 2,5cm? pour normaliser les

concentrations d’aluminium.

Les résultats sont présentés sur la Figure I11.14. Nous observons que pour des conditions de
décapage données, l'alliage est toujours plus attaqué que le métal pur. Nous n’observons pas
d’effets marquants de la concentration des acides et de la durée d'immersion sur la vitesse de
dissolution qui est toujours comprise autour de 50-60 nm/min. Cependant pour les échantillons
décapés a différentes températures, la vitesse de dissolution augmente avec la température. Ceci
indique que la dissolution est thermiquement activée. La variation de la vitesse de dissolution en
fonction de la température d'immersion ayant une allure exponentielle, il est possible de vérifier

si elle suit une loi d’Arrhenius.
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La loi d’Arrhenius étant donnée par la formule suivante [124]:

—Eg
k = A X eRxT (111.10)

k : coefficient vitesse

A : facteur préexponentiel

e FE, :énergie d’activation de la réaction (J.mol-)
e R :constante des gaz parfaits (8,314 ].mol-1.K1)
e T :température (K)

Afin de vérifier la loi d’Arrhenius, il faut prendre le logarithme de chaque membre soit :

Eq
RXT

Ink=InA - (I11.11)

On trace le graphique représentant le logarithme de la vitesse de dissolution en fonction de
I'inverse de la température et on vérifie que tous les points sont sur une méme droite. Le
graphique est présenté en Figure III.15. Les points s’alignent montrant que la vitesse de

dissolution de I'aluminium dans le mélange d’acide nitrique et sulfurique suit une loi d’Arrhenius
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I11.3 Conclusion

sur la gamme des températures étudiées (25 °C a 70 °C). Pour I'alliage 2024-T3, 'équation de la
droite de tendance y = — 7091x + 26,1 permet de déterminer les parameétres A = 2! et
E, =59 k].mol-l. Pour I'aluminium pur, I'équation de la droite de tendance y = — 7552x + 26,5

5> et E, = 63 k].mol'l. Nous n’avons pas trouvé

permet de déterminer les paramétres A = 2%
d’étude réalisées dans des conditions similaires dans la littérature, nous pouvons toutefois citer
les études de Abdel-Gaber et al. [125] et Deepa et al. [126] pour discuter de ces résultats. Abdel-
Gaber et al. [125] ont étudié la corrosion de 'aluminium pur dans un milieu a 1 M d’acide
sulfurique. L’énergie d’activation sur une plage de température de 25 a 40 °C est de 69,7 k].mol,
ce qui est supérieur a ce que nous avons trouvé pour I'aluminium pur mais reste dans le méme
ordre de grandeur. Deepa et al. [126] ont estimé I'énergie d’activation d’un alliage 6063 soumis a

la corrosion de 'acide H3PO4 a 50,2442 k].mol-! sur une plage de température de 30 °C a 50 °C, ce

qui est une valeur inférieure a celles observée mais qui reste dans le méme ordre de grandeur.
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Figure II1.15 : Evolution du logarithme de la vitesse de dissolution en fonction de l'inverse de la température,
échantillons immergés pendant 10 min dans un mélange a 100 g/L HNOs et 150 g/L H2504

Les analyses ICP-OES des bains de prétraitement nous ont permis de montrer que seule la

température semble jouer un role important sur la vitesse de dissolution et que les alliages sont

plus attaqués que I'aluminium pur.

[I1.3 Conclusion

Dans ce chapitre nous avons tout d’abord caractérisé I'alliage 2024-T3 aprés polissage miroir avec
des suspensions d’alumine. Nous avons identifié 3 types d'intermétalliques recouvrant la surface
aléatoirement : les phases 0-Al;Cu et S-Al,CuMg (particules arrondies de 'ordre du micrometre)
et Al-Cu-Fe-Mn-Si (particules de grandes dimensions (>5 pum) aux formes irrégulieres). Les
analyses d’extréme surface ont montré que l'alliage est recouvert d'une couche d’oxyde
d’aluminium avec un enrichissement en cuivre a l'interface métal/oxyde. Il y a également du
cuivre oxydé en raison d’un processus d’oxydation des particules intermétalliques. Nous avons

estimé que la couche d’oxyde mesurait 2,8 £ 0,3 nm et qu'il y aurait 0,5 % at de cuivre a l'intérieur.
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Chapitre III : Influence des conditions de décapage dans des bains sulfo-nitriques

Il y aurait 1,6 % at de cuivre dans la partie métallique. Ces résultats ont été obtenus a partir d'un
modele de calcul reposant sur 2 hypothéses. La premiere hypothese est que I'aluminium et le
cuivre a I'état métallique se trouvent uniquement sous la couche d’oxyde. La deuxiéme hypothése
est qu’il y a uniquement des oxydes de cuivre et d’aluminium dans la couche d’oxyde. Comme nous
souhaitons comparer l'influence de plusieurs prétraitements a base d’acides nitrique et
sulfurique, les résultats issus de ce modéle nous permettent de comparer les épaisseurs des

couches d’oxydes ainsi que les enrichissements en cuivre avec des échantillons décapés.

Nous nous sommes intéressés a 4 parametres : les concentrations en acides nitrique et sulfurique,
la température du bain et la durée d'immersion. Selon les conditions de décapage nous obtenons
des morphologies de surface différentes, néanmoins nous constatons que dans I'ensemble les
effets communs des décapages sont le déchaussage des particules intermétalliques ou leur
désalliage a des stades plus ou moins avancés. Le stade le plus avancé est atteint pour 'immersion
a la plus haute température (70 °C). Alba-Galvin et al. [78] ont observé un enrichissement en
cuivre au niveau des particules intermétalliques désalliées. Dans ce chapitre nous avons bien
constaté I'enrichissement en cuivre a l'issue du décapage et nous avons estimé 'enrichissement
en cuivre a partir des mesures réalisées par XPS. Cet enrichissement est directement lié aux
particules intermétalliques et pourrait donc étre lié a la présence de nombreuses particules
intermétallique désalliées [35], [78], [127]. Les niveaux d’enrichissement varient uniquement
lorsque la concentration en acide sulfurique et la température d’'immersion changent. Les
résultats ont montré que 'enrichissement augmente avec la concentration en acide sulfurique et
avec la température du bain. De plus le cuivre disparait progressivement de la couche d’oxyde lors
de 'augmentation de la température du bain. Une couche d’oxyde se reforme aprés le décapage,
et elle est d’épaisseur similaire a celle formée apreés le polissage. Des analyses par ICP-OES des
bains de décapage a I'issue des traitements chimiques nous ont permis de comparer la puissance
de l'attaque des bains. Les résultats obtenus montrent que seule la température a un effet
important sur la vitesse de dissolution. Les alliages sont toujours plus attaqués que I'aluminium

pur.
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I11.3 Conclusion

A RETENIR :

L’alliage contient les intermétalliques 6-Al,Cu et S-Al,CuMg (particules arrondies de
I'ordre du micrometre) ainsi que Al-Cu-Fe-Mn-Si (particules de grandes dimensions
(> 5 pm) aux formes irrégulieres).

Les bains de décapage HNO3/H,SO. engendrent un fort enrichissement en cuivre
principalement di aux particules intermétalliques d’apres I'étude des environnements
chimiques du cuivre par XPS.

La température est le facteur ayant le plus d’'impact a la fois sur 'enrichissement en cuivre

et la vitesse d’attaque des bains.
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IV.1 Etude des roles des acides nitrique et sulfurique

Chapitre IV: Effets du
prétraitement sur 'enrichissement en

cuivre a la surface de I'alliage 2024-

T3

Ce chapitre présente I'étude de l'influence des prétraitements a base d’acides nitrique et
sulfurique sur I'alliage 2024-T3. Contrairement au chapitre précédent qui a porté sur I'étude de
nombreuses conditions de décapages, ici nous nous sommes focalisés sur le réle de chacun des
acides en les étudiant séparément puis en les mélangeant. Les conditions expérimentales de
température et de durée d'immersion ont été fixées. A la suite de cela nous confronterons les
résultats avec le bain commercial sulfo-ferro-nitrique Socosurf. Nous avons également étudié un
bain modéle composé uniquement d’acides nitrique et sulfurique avec ajout d’un sel de fer dans

le but d’extraire le role du fer sur 'enrichissement en cuivre.

IV.1 Etude des réles des acides nitrique et sulfurique

Nous avons étudié 3 bains de décapages dont le détail est donné dans le Tableau IV.1. Nous avons
donc étudié les acides nitrique et sulfurique seuls ainsi que le mélange de ces 2 acides en
conservant leur concentration. Les concentrations des 2 acides sont proches de celles du bain
commercial Socosurf [128], [129]. Nous n’avons pas fait varier le temps et la température. En effet
nous avons vu dans le Chapitre III : Influence des conditions de décapage dans des bains sulfo-
nitriques (page 63) que la durée d’'immersion n’était pas un facteur impactant. En revanche la
température d'immersion joue un réle important sur les parametres étudiés. Il ne faut pas un bain
trop doux ni trop agressif afin de pouvoir observer des modifications significatives a la surface de
nos échantillons, et nous avons choisi la température de 50 °C. De plus c’est la température
d’usage du bain commercial Socosurf que nous utiliserons par la suite. En se placant a la méme
température nous pourrons donc comparer ces bains « modeles » avec le bain commercial. Les

échantillons ont été comparés avec un échantillon de référence : I'alliage 2024-T3 poli.
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Chapitre 1V : Effets du prétraitement sur I’enrichissement en cuivre a la surface de 'alliage 2024-T3

Tableau 1V.1 : Matrice d’essais des prétraitements a base d’acides nitrique et sulfurique sur l'alliage 2024-T3

Concentration HNO; Concentration H,SO, Température Durée
(g/L) (g/L) 0 (min)
0 0 NA NA Référence
100 0 50 10 HNOs3
0 150 50 10 H2S04
100 150 50 10 Mélange

[V.1.1 Morphologie de surface

La Figure IV.1 présente les clichés en électrons secondaires des échantillons d’alliage 2024-T3
aprés le prétraitement dans A)-C) I'acide nitrique, D)-H) l'acide sulfurique et I)-L) le mélange
d’acide. A faible grossissement (cf. Figure IV.1, A), D) et I)), les clichés MEB montrent les
modifications au niveau des intermétalliques et de la matrice avec la présence de nombreux trous
résultant du déchaussement/de la dissolution des intermétalliques induit(e) par les bains acides.
Les particules restantes (de couleur claire) présentent différentes formes, tailles et textures.
Comme nous 'avons décrit dans la partie I11.1.1 Morphologie et microstructure d’un alliage 2024-
T3 (page 63), les particules rondes d’environ 1 pm correspondent aux phases 8-Al;Cu et S-
Al,CuMg, alors que les plus grosses de formes irrégulieres sont de type Al-Cu-Fe-Mn-Si. Les
particules Al-Cu-Fe-Mn-Si sont facilement reconnaissables et nous avons effectué des analyses

détaillées sur ces particules.

La plupart des particules intermétalliques ne semblent pas attaquées durant le prétraitement
dans I'acide nitrique (cf. Figure IV.1, A) et B)). Seules les plus petites particules, associées a 6-Al,Cu
et S-Al,CuMg, semblent attaquées. Certaines d’entre elles ont été enlevées (trous sombres) alors
que d’autres sont partiellement attaquées et présentent une texture spongieuse montrant donc

leur désalliage (cf. Figure 1V.1, C)).

Apres le prétraitement dans le bain d’acide sulfurique, il y a plus de particules désalliées par
rapport au traitement dans l'acide nitrique (cf. Figure 1V.1, D)). Concernant les particules
désalliées, certaines sont complétements désalliées et la matrice environnante est dissoute alors

que d’autres sont seulement attaquées au niveau de la zone centrale.

Dans le bain du mélange d’acides (nitrique et sulfurique), la surface de I'alliage apparait plus
attaquée (cf. Figure IV.1, 1)) avec des trous correspondant a des particules entiéerement ou
partiellement retirées. Toutes les particules restantes sont désalliées et certaines d’entre elles
présentent une sorte de brouillard clair (cf. Figure 1V.1, K)). Dans les particules attaquées larges

etirrégulieres, la phase continue du réseau de désalliage et les pores (cf. Figure 1V.1, L)) sont plus
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IV.1 Etude des roles des acides nitrique et sulfurique

significatifs qu'apres traitement dans I'acide sulfurique (cf. Figure IV.1, H)). Ces particules sont du

type Al-Cu-Fe-Mn-Si au regard de leur taille et leur forme.

200 nm

oy .

Figure IV.1 : Clichés MEB (électrons secondaires, 10 kV) de I'alliage 2024-T3 apreés décapage dans A-
C) 100 g/L HNO3, D-H) 150 g/L H2504 et I-L) un mélange 100 g/L HNO3 et 150 g/L H2504

Des analyses EDX ont été réalisées sur I’échantillon prétraité dans le mélange a 150 g/L H2S04 et
100 g/L HNOs. Les résultats sont présentés dans la Figure IV.2. D’aprés la forme, la taille et les
constituants, ces particules désalliées sont du type Al-Cu-Fe-Mn-Si. Les analyses effectuées dans
les zones désalliées ont montré des zones riches en cuivre avec des ratios cuivre/aluminium de
0,9 et 0,6 pour les zones 1 et 2, respectivement. Une seconde analyse sur une particule

partiellement attaquée montre que la zone désalliée (zone 3) contient plus de cuivre que la zone
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Chapitre 1V : Effets du prétraitement sur I’enrichissement en cuivre a la surface de l'alliage 2024-T3

intacte (zone 4). Ces analyses EDX confirment I'enrichissement en cuivre au niveau des particules

désalliées en raison d’une dissolution préférentielle de I'aluminium.

Nous pouvons conclure que différentes morphologies de surface ont été identifiées en fonction du
traitement acide. L’échantillon traité dans l'acide sulfurique semble le plus modifié avec de
nombreuses particules éliminées et/ou désalliées. De plus, la taille du réseau de filament des
particules désalliées est dépendante des conditions de décapage. Hashimoto et al. [35] ont étudié
le désalliage des phases S et 6 dans un milieua 1,5 M NaCl et ont démontré une évolution graduelle
de la taille des pores et du réseau de filament au cours du désalliage. De pores nanométriques et
d’un réseau de filament relativement fin au début, la morphologie évolue vers de larges pores et
un réseau plus grossier. Cela pourrait donc signifier un début de désalliage pour I'échantillon
traité dans l'acide sulfurique alors qu'une attaque plus avancée peut étre observée pour
I'échantillon traité dans le mélange d’acides. De plus, les auteurs soulignent la présence de
nanoparticules de cuivre aux intersections des filaments des particules désalliées et ces mémes
particules sont recouvertes d’'une couche de cuivre de 2 nm. Qi et al. [127] ont aussi montré la
cristallisation de cuivre (111), (200), (220) et (311) sur la surface désalliée d’un alliage Al-Cu

aprés I'immersion dans un milieu HCI a 90 °C pendant quelques heures.

% at Zonel Zone2 Zone3 Zone4

Aluminium 47 55 69 78

Cuivre 44 35 29 9
6 7 1 10
Manganeése 3 4 1 3

Figure IV.2 : Mesures EDX (avec des images MEB en électrons rétrodiffusés a 15 kV) sur un alliage 2024-T3
décapé dans un mélange a 150 g/L d’acide sulfurique et 100 g/l d’acide nitrique pendant 10 min a 50 °C

[V.1.2 Caractérisation chimique par profil en profondeur a I'aide du ToF-SIMS

Les caractérisations chimiques de surface ainsi que les caractérisations en profondeur ont été

réalisées par I'acquisition de profils Tof-SIMS.

Une comparaison des profils ToF-SIMS pour I'échantillon poli et 'échantillon prétraité dans I'acide

sulfurique (cf. Figure 1V.3, A)) ainsi que la comparaison des prétraitements dans l'acide nitrique
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IV.1 Etude des roles des acides nitrique et sulfurique

et le mélange d’acides (cf. Figure IV.3, B)) sont présentées Figure 1V.3. Le profil de I’échantillon
poli seul a déja été présenté en détail dans la Figure I11.4 (page 67). L'intensité des signaux des
ions est reportée en échelle logarithmique. Les profils ont été normalisés par rapport a la valeur
du palier du signal des ions Aly. Les ions caractéristiques de la surface sont représentés: Al
(m=53,96ua), AlOy (m=5898ua.), Cu (m=6293ua.), CuO (m=7892ua) et MgO
(m=39,98 u.a.). Bien que le ToF-SIMS ne soit pas directement quantitatif, les changements
d’intensité de signal au cours du temps refletent les variations de concentration en profondeur.
En observant les changements d’intensité des différents ions au cours du temps, 3 régions ont pu

étre identifiées : la couche d’oxyde, I'interface oxyde/métal et le substrat métallique.

Le temps pour atteindre l'interface est plus long pour les échantillons immergés dans I'acide
sulfurique (50 s) et dans le mélange d’acides (45 s) que pour 'échantillon poli (35 s). Le temps
pour atteindre le substrat est quant a lui plus long pour tous les échantillons prétraités,
particuliéerement apreés lI'immersion dans le mélange d’acides (150s). En considérant des
rendements de pulvérisation égaux pour tous les échantillons (étant donné que la composition
des oxydes est similaire), les données semblent indiquer que la couche d’oxyde est légerement
plus épaisse sur les échantillons prétraités. Cependant, la lente stabilisation du signal Al,- a son

intensité maximale (plateau) peut aussi étre induite par une plus grande rugosité.

Concernant les especes relatives au cuivre, le signal des ions Cu- atteint son maximum dans la zone
de I'interface, comme pour I’échantillon poli. L’intensité maximum est environ 10 fois plus grande
apres immersion dans les bains acides. Cela est caractéristique d'un enrichissement en cuivre
induit par le prétraitement. Similairement a nos résultats, I'enrichissement en cuivre a I'interface
métal/oxyde d’un alliage 2024-T3 a déja été observé lors de profil XPS en profondeur par Vander
et al. [11] aprés un prétraitement dans un bain Sanchem (dégraissage phosphaté sans silicates
puis décapage dans un bain d’acide nitrique avec du bromate de sodium). En utilisant la
microscopie électronique a transmission, Liu et al. [12] ont mis en évidence la présence d’une
couche enrichie en cuivre de 1 nm au-dessus de la région de 'alliage Al-Cu qui a été déposé par
pulvérisation magnétique puis décapé dans I'acide nitrique. Pour I'échantillon qui a été immergé
dans I'acide sulfurique (cf. Figure IV.3, A)), le signal des ions CuO- atteint un haut niveau a travers
toute la zone oxydée. De plus, le signal Cu- augmente rapidement a partir des 5 premiéres
secondes d’érosion pour atteindre son maximum proche de I'interface métal/oxyde. Les intenses
signaux des ions CuO- et Cu- dans toute la couche d’oxyde peuvent étre expliqués par la dissolution
des intermétalliques riches en cuivre suivi de la redéposition de cuivre métallique sur la surface,
qui sera ensuite oxydé. La redéposition du cuivre a déja été mise en évidence par Buchheit et

al. [30] et Viroulaud [29]. Zhou et al. [130] et Liu et al. [69] ont démontré I'incorporation de cuivre
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Chapitre IV : Effets du prétraitement sur I’enrichissement en cuivre a la surface de l'alliage 2024-T3

dans la couche d’oxyde en tant qu’espéces oxydées et nanoparticules ensuite oxydées. L’intensité

maximale du signal des ions Cu- a I'interface indique un enrichissement en cuivre.

Oxyde Interface Substrat Oxyde Interface Substrat
A) B e 3 B) R T T e S e
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Figure IV.3 : Comparaison des profils ToF-SIMS d’échantillons de l'alliage 2024-T3 A) poli et prétraité dans
l'acide sulfurique, B) prétraités dans l'acide nitrique et dans le mélange d’acides nitrique et sulfurique ;
ions Alz, AlOz, Cu, CuO- et MgO- ; Aire analysée 100 X 100 um?, aire érodée 700 X 700 um?; Intensité
normalisée par rapport au palier du signal Alz".

X . s . . . Cu™ " , .
Afin de comparer les enrichissements en cuivre, les ratios des signaux-——ont éte tracés (cf. Figure
2

IV.4). Les différences sont visibles dans les 75 premieres secondes d’érosion montrant
I'enrichissement en cuivre dans I'oxyde et a l'interface. L’échantillon poli a le plus faible ratio

tandis que 'immersion dans 'acide sulfurique aboutit au plus haut ratio.
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Figure IV.4 : Comparaison des ratios des signaux Mu—_ pour I'échantillon poli et les échantillons décapés dans
2

l'acide
Les profils ToF-SIMS nous ont donc montré que tous les échantillons qui ont été immergés dans

les bains acides sont enrichis en cuivre au niveau de l'interface métal/oxyde. Le bain d’acide
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IV.1 Etude des roles des acides nitrique et sulfurique

sulfurique aboutit en plus a la présence de cuivre oxydé dans toute la couche d’oxyde, ce qui
pourrait étre lié a la redéposition de cuivre sur la surface. C’est également I'échantillon qui

présente le plus fort enrichissement en cuivre.

IV.1.3 Composition chimique de la surface

Des analyses chimiques de surface ont été effectuées par XPS avant et apres les prétraitements.
Les spectres a haute résolution Al 2s, Cu 2p3;z et Cu LMN ont été utilisés pour obtenir la
composition de surface et estimer 'enrichissement en cuivre apreés les prétraitements a partir du
modele détaillé dans la partie I11.2.2.2 Méthodologie de calcul de I'enrichissement en cuivre (page

78).

Les résultats pour un échantillon poli et un échantillon décapé dans le mélange d’acides ont déja
été présentés et détaillés (cf. Figure II1.5 (page 70) et Figure 111.10 (page 77)). Les spectres des
échantillons décapés dans 'acide sulfurique et dans 'acide nitrique sont présentés dans la Figure
IV.5. Les différents parametres de décomposition sont détaillés dans le Tableau IV.2. Le carbone,
non présenté ici, est attribué a la contamination de surface. La position de la liaison C-C est
286,1 £ 0,1 eV pour les échantillons décapés dans 'acide sulfurique et I'acide nitrique. La couche
d’oxyde non conductrice au-dessus du substrat métallique est responsable de ce décalage
énergétique de la liaison C-C vers de plus hautes énergies. Le spectre Al 2s a été décomposé avec
les mémes 3 composantes que dans la partie I11.1.3 Composition chimique de la surface d'un
alliage 2024-T3 poli (page 67): I'aluminium métallique Al(0), 'aluminium oxydé/hydroxydé
AI(III) et le cuivre Cu 3s. Le ratio des intensités Al(0) et Al(III) est similaire pour les 4 échantillons
que nous étudions, ce qui signifie qu’il n’y a pas de modifications significatives de I'épaisseur de la
couche d’oxyde. Cependant 'augmentation de l'intensité de Cu 3s apres les prétraitements

indique un enrichissement en cuivre.

L’analyse des spectres Cu 2p3;2 et Cu LMN nous permet de déterminer les états chimiques du
cuivre. Le spectre Cu 2p3/, de I’échantillon traité dans I'acide sulfurique (cf. Figure 1V.5, C)) est
décomposé de la méme fagon que pour I'échantillon poli, avec 3 composantes. Le premier pic a
932,5 0,1 eV est attribué au cuivre métallique pur ou au cuivre oxydé Cu(l) [116]-[118]. Le
second pic a 933,5+ 0,1 eV est attribué au cuivre métallique des particules intermétalliques
[119]-[121]. Le troisieme pic est associé au cuivre hydroxydé Cu(Il), 'absence de satellite a plus
haute énergie pouvant s’expliquer par la faible quantité de Cu(II) [116], [117]. Le spectre Auger
(cf. Figure IV.5, E)) permet d’affiner la décomposition du cuivre. Il y a une composante métallique
a 9179+ 0,1eV et une composante oxydée a 916,3+0,1eV correspondant au cuivre
oxydé/hydroxydé. La composante oxydée est moins intense que sur l'échantillon poli. Cette

décomposition a été obtenue en utilisant des raies Auger de référence.
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Chapitre 1V : Effets du prétraitement sur I’enrichissement en cuivre a la surface de l'alliage 2024-T3

Les états chimiques du cuivre de I’échantillon apres immersion dans l'acide nitrique sont
semblables a ceux apres immersion dans le mélange d’acides (cf. Figure 1I1.10 (page 77)). La
décomposition du spectre Cu 2psz/2 (cf. Figure IV.5, D)) montre un pic intense a 933,7 £ 0,1 eV
associé au cuivre métallique des particules intermétalliques et un pic moins intense a
932,7 + 0,1 eV associé au cuivre pur di a un fort enrichissement ou au cuivre oxydé Cu(l). Le
spectre Auger présente une signature uniquement métallique (cf. Figure IV.5,F)) a918,0 £ 0,1 eV
nous permettant d’assimiler principalement le cuivre a 932,7 £+ 0,1 eV a du métal. La présence
d’une faible quantité de Cu(I) ne peut cependant pas étre totalement exclue méme s’il n’y a pas de

composante de cuivre oxydé sur le spectre Auger.
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Figure 1V.5 : Spectres XPS haute résolution A) Al Zs, C) Cu 2ps/2, E) Cu LMN d’un alliage 2024-T3 décapé
dans 150 g/L d’acide sulfurique pendant 10 min a 50 °C et B) Al 2s, D) Cu 2p3/2, F) Cu LMN d’un alliage
2024-T3 décapé dans 100 g/L d’acide nitrique pendant 10 min a 50 °C
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IV.1 Etude des roles des acides nitrique et sulfurique

A partir du modele défini dans la partie 111.2.2.2 Méthodologie de calcul de 'enrichissement en
cuivre (page 78), nous avons estimé I'enrichissement en cuivre et I'épaisseur de la couche d’oxyde
al'issue des décapages. Les résultats de 'enrichissement en cuivre sont présentés en Figure IV.6.
Nous constatons que tous les échantillons qui ont été immergés dans les bains acides sont enrichis
en cuivre, cependant le bain d’acide sulfurique se détache des autres puisque qu’il engendre un
enrichissement 2 fois plus important. Apres le décapage dans 'acide sulfurique il y a 19 % at de
cuivre au total contre 10 % at pour les 2 autres bains. C’est le plus fort enrichissement en cuivre
observé si on le compare avec nos résultats présentés en Figure 111.12 (page81)). De plus, la part
de cuivre dans la couche d’oxyde est conséquente puisqu’il représente quasiment 3 % at. Cela est
en accord avec le profil ToF-SIMS ou nous avons observé la présence de cuivre dans toute la
couche d’oxyde uniquement pour cet échantillon. Pour les bains d’acide nitrique et de mélange

d’acides, il n’y a pas de différences notables sur I’enrichissement en cuivre.

o
431

I %at Cu dans le métal
E=R 9%at Cu dans 1'oxyde

[y
(=

0% at Cu
=
[#a]

=
o

(%]

o

Poli H,S0, HNO; mélange

Figure IV.6 : Estimation de 'enrichissement en cuivre dans l'alliage et dans l'oxyde

Le Tableau IV.3 récapitule les estimations d’épaisseur de la couche d’oxyde a partir du modele
défini dans la partie I11.2.2.2 Méthodologie de calcul de I'enrichissement en cuivre (page 78). Les

épaisseurs d’oxyde sont toutes dans la méme gamme, autour de 2,6 nm.

Tableau 1V.3 : Estimation de I'épaisseur de la couche d’oxyde avant et apres les décapages

Echantillon Epaisseur (nm)
2,8+0,3
26+0,1
26+0,3
26+0,1

Afin de mieux comprendre I'évolution de 'environnement chimique du cuivre en fonction des

conditions de prétraitement, nous avons défini un indicateur de cuivre basé sur les données XPS.
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Chapitre 1V : Effets du prétraitement sur I’enrichissement en cuivre a la surface de I'alliage 2024-T3

Celui-ci est valide car les épaisseurs des couches d’oxyde sont équivalentes. L’indicateur XPS de
cuivre (Cu XPS indicateur) prend en compte I'atténuation des intensités des signaux métalliques
en raison de la présence de la couche d’oxyde recouvrant la surface. L’'indicateur est défini comme
le ratio entre I'intensité du pic de cuivre métallique (ou oxydé) et 'intensité du pic d’aluminium

métallique selon I'équation (IV.1) :

ICu

__a_
exp 12%03

Cu XPS indicateur =
Lai(0y2s (Iv.1)

exp <—_d )
Al,0
AAZZ 3

Les calculs ont donc été réalisés pour les 3 composantes du spectre Cu 2pz/2. Les résultats sont

présentés en Figure IV.7. Apreés tous les prétraitements, il y a une augmentation significative pour
le Cu(0) associé aux particules intermétalliques. Il est en effet bien connu qu'une dissolution
sélective de I'aluminium et un enrichissement en cuivre se produisent au cours du prétraitement,
aboutissant au désalliage des particules intermétalliques riches en cuivre [35], [78]. Cela pourrait
donc expliquer l'augmentation du pic XPS correspondant aux particules intermétalliques.

L’augmentation est plus marquée apres le prétraitement dans I'acide sulfurique.

Une faible augmentation de I'indicateur Cu(0)/Cu(I) est observée pour les échantillons prétraités
dans I'acide nitrique et dans le mélange d’acides. Le prétraitement dans I’acide sulfurique conduit
a une augmentation considérable. Une explication possible est I'accumulation de nanoparticules
de cuivre a l'intersection des branches du réseau de filaments des particules désalliées et la
formation d'une couche de cuivre recouvrant leur surface comme cela a été observé au MEB [35],
[127]. Une autre explication est le relargage du cuivre, suivi par une redéposition du cuivre sur la
surface pendant le prétraitement. Ce phénomeéne a déja été proposé par Buchheit et al. [30], qui
suggerent que le désalliage de la phase 6-Al,Cu pourrait fournir des particules de cuivre mobiles,
qui pourraient ensuite se redistribuer sur la surface. Viroulaud etal [29] ont aussi émis
I'hypothese de la redéposition de nanoparticules de cuivre provoqué par la réduction des ions
Cu?+ présents dans la solution qui peuvent ensuite s’oxyder. Ces ions proviendraient des particules
intermétalliques riches en cuivre dissoutes au cours du décapage acide dans un bain contenant du
sulfate de fer, de I'acide nitrique et du bifluorure de sodium. Il n’est pas possible de dissocier le
Cu(0) du Cu(I) dans les spectres XPS. Le cuivre métallique peut donc étre redéposé a la surface de
'alliage ou a la surface des particules intermétallique désalliées, il est donc cohérent de le

considérer dans la couche d’oxyde dans le modele que nous avons défini pour calculer
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IV.1 Etude des roles des acides nitrique et sulfurique

I'enrichissement en cuivre (I11.2.2.2 Méthodologie de calcul de 'enrichissement en cuivre (page

78)).

4| B3 Cu(11)
E Cu(I)/Cu(0)
I Cu(0) IMP
3 —

XPS indicateur
(%]
|

H
|

LA

Poli H,SO0, HNO; Mélange

Figure IV.7 : Indicateur XPS des enrichissements en cuivre

IV.1.4 Etude des espéces dissoutes au cours du décapage

Apres les prétraitements, les bains ont été analysés pour mesurer la concentration massique de
I'aluminium et des 2 éléments d’alliages principaux, le cuivre et le magnésium. La concentration
en aluminium a été utilisée pour déterminer les vitesses de dissolution, comme cela a été détaillé
dans la partie I11.2.3 Etude des vitesses de dissolution (page 82). Les résultats sont présentés dans

la Figure IV.8.

Les vitesses de dissolution de I'alliage dans 'acide sulfurique, ’acide nitrique et le mélange des 2
acides sont respectivement : 19 + 3 nm/min, 38 + 7 nm/min et 56 * 2 nm/min. Nous pouvons
donc conclure que le bain d’acide sulfurique est le moins agressif tandis que le mélange sous
I'action de la synergie des 2 acides est le plus agressif. Ces vitesses de dissolution de 'alliage
peuvent étre comparées a celles de I'aluminium pur (en rouge sur la Figure 1V.8). Les vitesses de
dissolution sont dans les mémes ordres de grandeurs pour les bains d’acides seuls. En revanche
le mélange est davantage agressif pour I'alliage que pour le métal pur. Ceci pourrait s’expliquer
par I'importante attaque des particules intermétalliques que nous avons pu observer dans les
clichés MEB (cf. Figure IV.1,1)). La présence d’éléments d’alliage semble donc uniquement affecter
le bain composé d’acides nitrique et sulfurique. De plus nous pouvons observer que c’est I'acide

sulfurique qui est le moins agressif aussi sur 'aluminium pur.
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1 N 2024-T3
i I Al pur
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Figure IV.8 : Vitesse de dissolution de l'alliage 2024-T3 (noir) et de l'aluminium pur (rouge) dans des bains
d’acide sulfurique, d’acide nitrique et du mélange de ces 2 acides (mesurées par ICP-OES)

Pour comparer l'effet des prétraitements sur les principaux éléments d’alliage (Cu et Mg), la
composition des bains aprés le prétraitement a été calculée a partir des concentrations des
éléments mesurés par ICP-OES. Pour comparer ces résultats avec la composition de I'alliage, les
proportions de cuivre et magnésium ont été calculées a 3,9-5,0 % massique de cuivre, 1,2-1,8 %
massique de magnésium, le reste étant ’aluminium. Les résultats sont donnés dans le Tableau IV.4

en pourcentages massiques.

Le bain d’acide sulfurique se démarque des autres puisqu’il contient la plus faible quantité de
cuivre, 0,5 * 0,3 %, ce qui est nettement inférieur a la teneur en cuivre de I'alliage 2024-T3 (3.9-
5.0 %). Cette faible quantité de cuivre dissoute pourrait s’expliquer par la dissolution
préférentielle de 'aluminium et du magnésium ou la redéposition du cuivre sur la surface au cours
du prétraitement. Les bains d’acide nitrique et de mélange d’acides ont des teneurs en cuivre assez
proches, 4,5 £ 0,7 % et 3,6 + 0,6 %, respectivement. Ces proportions sont donc assez proches de
celles de l'alliage, cependant elles sont beaucoup plus importantes que dans le bain d’acide
sulfurique. Ceci est en accord avec I'important enrichissement en cuivre a la surface de I'alliage

2024-T3 prétraité dans l‘acide sulfurique.

Concernant le magnésium, les 3 bains ont des quantités similaires dans la gamme de quantité de
magnésium contenu dans 'alliage (1,2-1,8 %). Il n'y a pas de comportement particulier en fonction
des acides utilisés. Les analyses XPS et ToF-SIMS n’ont pas non plus révélé de différences
significatives entre les échantillons polis et décapés. Le décapage ne semble donc pas avoir d’effet

significatif sur la quantité de magnésium.
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Tableau 1V.4 : Quantité de Al, Cu et Mg (en pourcentages massiques) dissous dans les bains de prétraitements
(mesuré par ICP-OES) et sur la surface (mesuré par XPS)

Expérience Cu % Mg % Al %
Composition de I'alliage 39-50 1,2-1,8
H2S0.4 05+0,3 2,0+09

Especes dissoutes dans les bains

HNO 4,5+0,7 1,9+0,8
mesuré par IP-OES - ’
Mélange 3606 1,6 £0,5
. Reste
Poli 1,4+0,5 03+0,5
Composition de surface mesurée par H2S04 11,2+ 0,5 0,5+0,5
XPS (sur ~ 10 nm) HNO3 59+ 0,5 0,9+0,5
Mélange 54+0,5 1,0£0,5

Les prétraitements dans les bains acides engendrent des modifications de la surface comme une
augmentation de la rugosité de la surface [72] et la dissolution/enlévement des particules
intermétalliques. Le décapage dans le bain a 150 g/L d’acide sulfurique et 100 g/L d’acide nitrique
produit la surface la plus attaquée avec une grande partie de la surface correspondant a des
défauts et des trous ol toutes les particules restantes sont désalliées. Cette importante densité de
trous méne a une augmentation de la rugosité de surface ce qui rend l'interface métal/oxyde
moins nette. L’augmentation du temps d’érosion ToF-SIMS pour atteindre l'interface refléte cette
rugosité. C’est aussi le bain donnant la plus grande vitesse de dissolution, 56 + 2 nm/min, révélée
par ICP-OES. C’est le bain d’acide sulfurique qui est le moins agressif avec une vitesse de décapage
de 19 * 3 nm/min. Cependant nous avons tout de méme observé la dissolution/déchaussement

de particules intermétalliques.

Les prétraitements ont montré d’'importantes différences sur 1'élément d’alliage principal : le
cuivre. Il n'y a pas d’effets notables sur le magnésium. Comme cela était attendu puisque
largement reporté dans la littérature [5], [7], [9]-[12], un enrichissement en cuivre a clairement
été mis en évidence par ToF-SIMS et XPS. L’enrichissement le plus important a été observé pour

I'alliage prétraité dans I'acide sulfurique.

Un enrichissement en cuivre métallique a I'interface entre le métal et 'oxyde a été observé dans
les profils ToF-SIMS en accord avec de précédentes études [11], [12]. Les analyses XPS ont montré
un enrichissement en cuivre métallique associé aux particules intermétalliques, qui pourrait
s’expliquer par la dissolution préférentielle en faveur du cuivre (désalliage des particules
intermétalliques) et/ou la révélation de nouvelles particules intermétalliques en raison de la

dissolution de la matrice d’aluminium.

La distribution des espéeces dans la couche d’oxyde est différente aprés le décapage dans I'acide
sulfurique par rapport aux 2 autres bains. Pour I'échantillon immergé dans I'acide dans I'acide

sulfurique, le profil ToF-SIMS a montré que le cuivre est distribué de facon homogéne dans toute
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la couche d’oxyde par rapport a I'échantillon poli. Les mesures XPS ont aussi confirmé la présence
de cuivre oxydé. Pour les 2 autres bains de décapage (HNO3 et HNO3/H2S04), le cuivre n’a pas été
détecté dans la couche d’oxyde. De plus les signatures Auger des spectres Cu LMN ont confirmé

que le cuivre est plutdt métallique.

L’enrichissement en cuivre peut étre expliqué par différents phénomeénes. Premiérement, nous
pouvons discuter de I'enrichissement en cuivre au niveau des particules intermétalliques. L’effet
commun des prétraitements étudiés est l'enrichissement en cuivre métallique a l'interface
métal/oxyde. DansI'alliage 2024-T3, le cuivre est présent dans les particules intermétalliques. Les
analyses EDX (cf. Figure 1V.2) ont montré un enrichissement en cuivre métallique au niveau des
particules intermétalliques désalliées. L’enrichissement en cuivre peut s’expliquer par la
dissolution préférentielle en faveur du cuivre (désalliage des particules). Tardelli [75] a déja
observé ce phénomeéne de désalliage et d’enrichissement en cuivre sur des échantillons de phases
Al;Cu, Al;CuMg et Al-Cu-Fe-Mn-Si apres immersion de 50 h dans 200 g/L d’acide sulfurique. Pour
I’échantillon de Al;Cu, cela est attribué a la formation d’un film compact de cuivre a la surface.
Pour Al,CuMg et Al-Cu-Fe-Mn-Sj, il a été montré la formation de nodules de cuivre (~ 50 nm) a la
surface. Méme pour un faible taux de cuivre dans la phase Al-Cu-Fe-Mn-Si, la dissolution de Al, Fe,
Mn et Si engendre un enrichissement en cuivre et la formation d’un film poreux [75]. Dans une
autre étude, Lebouil et al. [131] ont montré que la formation du film de cuivre dépend de la nature
de lintermétallique alors que la vitesse de dissolution du cuivre est indépendante de

I'intermétallique.

Une autre hypothese concernant la présence de cuivre pur peut étre proposée. La plus grande
intensité de I'indicateur XPS pour Cu(0)/Cu(I) (cf. Figure 1V.7) et la signature du cuivre Auger sur
les spectres Cu LMN apreés les prétraitements suggerent la présence de cuivre métallique. Ceci
pourrait s’expliquer par I'accumulation de cuivre a 'intersection des filaments du réseau de
désalliage [35] et la formation d’un film de cuivre recouvrant les particules désalliées [75]. La
redéposition du cuivre sur la surface en raison de la réduction des ions mobiles Cu?* peut étre
envisagée pour I'échantillon décapé dans 'acide sulfurique [29], [30]. Les profils ToF-SIMS ont
révélé un enrichissement en cuivre dans toute la couche d’oxyde par rapport a I’échantillon apres
polissage. Les analyses XPS (cf. Figure IV.7) ont montré une augmentation de I'indicateur XPS
Cu(1II) et une augmentation considérable pour Cu(0)/Cu(I). Les analyses ICP-OES ont montré une
dissolution du cuivre extrémement faible, laissant une quantité de cuivre trés inférieure a celle de
I'alliage. Ceci est en accord avec les mesures ToF-SIMS et XPS qui ont montré un fort
enrichissement en cuivre a la surface de cet échantillon. Ces résultats menent a la conclusion que
le cuivre est en parti redéposé au cours du prétraitement dans I'acide sulfurique. Ce cuivre peut

ensuite s’oxyder, expliquant ainsi la présence de cuivre oxydé dans la couche d’oxyde. La
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redéposition du cuivre a déja été abordée par Buchheit etal [30] et Viroulaud et al [29].
Campestrini et al. [132] ont étudié l'influence de cet enrichissement en cuivre sur les étapes
suivant le décapage. Les auteurs ont montré que la présence de dépots de cuivre ou de nodules de
cuivre oxydés apres le décapage dans un bain d’acides sulfurique et phosphorique inhibe la
croissance de la couche de conversion sur la matrice. Nous avons réalisé une étude sur la
déposition de cuivre sur I'aluminium pur en milieu acide dans I’Annexe (page 175) qui permet

d’appuyer nos résultats sur l'alliage 2024-T3.

Nous pouvons ici globalement retenir que les décapages sulfo-nitrique n’engendrent pas de
modification sur I'épaisseur de la couche d’oxyde. L'effet commun des bains de décapage est
I'enrichissement en cuivre a I'interface métal/oxyde. Le plus fort enrichissement a été observé
pour le bain d’acide sulfurique. L’enrichissement en cuivre est principalement attribué au
désalliage des particules intermétalliques, résultant de la formation de restes de particules riches
en cuivre, d’apreés les analyses EDX et XPS. Dans le cas du décapage a 'acide sulfurique, il peut

aussi étre attribué a la redéposition du cuivre.

Nous avons étudié l'enrichissement en cuivre sur des bains modéles dont la composition
comprend uniquement l'acide nitrique et I'acide sulfurique. Or dans l'industrie, le fer (III) est
classiquement ajouté. C'est pourquoi nous allons par la suite étudier des bains de décapage sulfo-

ferro-nitrique.

IV.2 Etude des bain sulfo-ferro-nitrique

Un grand nombre de bains de décapage contiennent des oxydants en remplacement des
chromates, le plus répandu étant le Fe(III) [133]. Pour réaliser I'’étude du bain sulfo-ferro-nitrique
nous avons choisi d’utiliser le bain commercial Socosurf. Nous I'avons comparé a un bain d’acide
nitrique et sulfurique contenant les mémes proportions d’acides nitrique et sulfurique, c’est-a-
dire 100 g/L HNO3 et 150 g/L H,S04 [128]. Nous avons ajouté un sel de fer, forme sous laquelle
est intégré le fer dans le bain Socosurf [129] et plus communément dans la plupart des bain sulfo-
ferro-nitrique commerciaux. Pour étre au plus proche de la quantité de fer contenu dans le bain
commercial, nous avons dosé le fer du bain Socosurf par ICP-OES. Nous ne divulguerons pas ces
valeurs pour des raisons de confidentialité. Les conditions expérimentales sont détaillées dans le

Tableau IV.5.
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Tableau 1V.5 : Matrice d’essais des prétraitements sulfo-ferro-nitrique sur l'alliage 2024-T3

| Nom Bain Température (°C) Durée (min) |
Partie A1858 25%(v/v)
S f 50 7
ocosur Partie A1806 10%(v/v)
150 g/L H2S04
HNOs/H.S04/Fe(IIT) 100 g/L HNOs 50 10
Fe(1lI)

[V.2.1 Morphologie de surface

Les échantillons ont été observés par MEB, les résultats sont présentés dans la Figure IV.9. Les
morphologies de surface sont assez différentes. Celle du bain HNO3/H2S04/Fe(III) (cf. Figure 1V.9,
C)-D)) est assez semblable a ce que nous avons pu observer précédemment avec les bains sulfo-
nitrique (cf. Figure IV.1). Il y a de nombreux trous dus au déchaussement/a la dissolution des
particules intermétalliques. Les particules restantes sont toutes désalliées. Apres le décapage
dans le bain Socosurf (cf. Figure 1V.9, A)-B)), il reste moins de particules intermétalliques par
rapport au bain HNO3/H,SO4/Fe(IIl). Un plus grand nombre a donc été déchaussé/dissous,
laissant de nombreux trous. Les particules restantes sont attaquées mais ne sont pas désalliées
comme les cas que nous avons rencontrés jusqu’ici. Les particules sont principalement attaquées
aleur périphérie, ce que I'on connait classiquement sous le nom de « trenching », ceci indique une
dissolution plus rapide de 'aluminium de la matrice au contact des particules que de I’aluminium
des particules intermétalliques. Verdalet-Guardiola [58] a également étudié l'influence du
décapage sufo-ferro-nitrique sur un alliage 2024-T3, dont le Socosurf. Tres peu de particules
résiduelles ont été observées, ces derniéres présentaient des liserés a leurs pourtours

caractéristiques de leurs activités cathodiques, en accord avec nos observations.
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2 pm

Figure IV.9 : Clichés MEB (électrons secondaires, 10 kV) de l'alliage 2024-T3 apres décapage dans A-B) un
bain Socosurf et C-D) un bain modéle HNO3/Hz504/Fe(IlI)

Un pointage EDX a été réalisé sur une particule restante a l'issue du décapage Socosurf. Les
résultats sont présentés dans la Figure 1V.10. Nous pouvons voir qu'il n’y a pas d’enrichissement
notable en cuivre. Cependant, comme nous l'avons vu dans la partie II.1.1 Morphologie et

microstructure d'un alliage 2024-T3 (page 63), la steechiométrie des particules Al-Cu-Fe-Mn-Si
est assez variable puisque le rapport % oscille entre 8,3 et 4,6. Ici ce ratio étant de 5,9 il se situe

dans les valeurs classiquement observées. Il est néanmoins possible que la particule soit trés
légérement enrichie/appauvrie en cuivre par rapport a son état initial car nous ne connaissons
pas la valeur du ratio a I’état initial pour cette particule analysée. Sur le cliché MEB nous pouvons
observer que le pourtour de la particule est trés clair, signifiant qu’il s’agit d’éléments lourds. Dans
notre cas il s’agit tres certainement de cuivre. Cependant la zone est trop petite pour étre analysée

correctement.
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Zone d’analyse

77,4
13,2
51
2,8
0,5
1,1

Figure IV.10 : Mesures EDX (avec des images MEB en électrons rétrodiffusés a 15 kV) sur un alliage 2024-
T3 décapé dans le bain Socosurf pendant 7 min a 50 °C

Nous avons également réalisé des pointages EDX sur des particules désalliées pour I'échantillon
décapé dans le bain HNO3/H,S0./Fe(lII). Les résultats sont donnés en Figure 1V.11. Il apparait
clairement un enrichissement sur les 2 premieres zones d’analyse. La troisiéme zone d’analyse,
sur une particule désalliée, ne montre pas un enrichissement en cuivre mais cela peut s’expliquer
par la petite dimension de la particule. Une partie du signal pourrait donc étre attribuée a la

matrice sous-jacente, ce qui expliquerait ici I'importante quantité d’aluminium.

% at

Aluminium 36 26 89
Cuivre 61 74 11
Fer 2 X
Manganése 1,5
0,5 X

Figure IV.11 : Mesures EDX (avec des images MEB en électrons rétrodiffusés a 15 kV) sur un alliage 2024-
T3 décapé dans le bain HNO3/H2504/Fe(l11l) pendant 10 min a 50 °C

IV.2.2 Caractérisation chimique en profondeur par ToF-SIMS

Afin de comparer les structures et les compositions des couches d’oxydes formées apres le
décapage, nous avons réalisé des profils ToF-SIMS présentés en Figure 1V.12. L’intensité des
signaux des ions est reportée en échelle logarithmique. Les profils ont été normalisés par rapport
a la valeur du palier du signal des ions Al,. Les ions caractéristiques de la surface sont
représentés : Al,(m = 53,96 u.a.), AlO (m = 58,98 u.a.), Cu (m = 62,93 u.a.), CuO-(m = 78,92 u.a.),
MgO- (m =39,98 u.a.) et FeO- (m=71,94 u.a.). Bien que le ToF-SIMS ne soit pas directement
quantitatif, les changements d’intensité des signaux au cours du temps refletent les variations de
concentration en profondeur. En observant les changements d’intensité des différents ions au
cours du temps, 3 régions ont pu étre identifiées : 1a couche d’oxyde, I'interface oxyde/métal et le

substrat métallique.
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Le temps pour atteindre l'interface (caractérisé par 'intensité maximale du signal AlO) est de
180 s pour I'échantillon traité dans le bain Socosurf contre 50 s pour I’échantillon traité dans le
bain HNO3/H2S04/Fe(Ill). Ce temps est beaucoup plus long pour le décapage Socosurf, ce qui
signifie que I'oxyde est plus épais. Pour le décapage HNO3/H,S04/Fe(IIl), le temps est du méme
ordre de grandeur que pour le méme bain sans ajout de Fe(IlI) (cf. Figure 1V.3, B) (page 94)). Le
temps pour atteindre le substrat métallique (caractérisé par I'intensité maximale du signal Al,-)
estde 390 s et 280 s pour les décapages Socosurf et HNO3/H2S04/Fe(Ill), respectivement. La zone
d’interface est donc étendue et nous pouvons observer la lente stabilisation du signal Aly, qui peut
s’expliquer par la forte rugosité de nos échantillons, en accord avec nos analyses MEB. Il
semblerait néanmoins que le décapage Socosurf conduise a un oxyde plus épais que pour le bain
HNO3/H,S04/Fe(lIl). Les couches d’oxydes sembleraient également plus épaisses que sur un
échantillon poli, il faut néanmoins attendre les résultats XPS pour conclure sur ce sujet étant

donné la rugosité observée.

Sur le profil de I’échantillon converti dans le bain Socosurf (cf. Figure V.12, A)), nous pouvons voir
que l'intensité maximale du signal Cu- est atteint a 110 s, soit un peu avant le début de 'interface
métal/oxyde. De plus nous constatons du le signal CuO- atteint son maximal 1égerement avant, a
100 s, montrant que le cuivre plus en surface est légerement oxydé. Ely [53] a obtenu un profil
trés similaire sur un échantillon d’alliage 2024-T3 traité dans un bain Socosurf. L’'intensité
maximale du signal des ions Cu- est de 2,9, ce qui est proche de I'acide sulfurique (3,1, cf. Figure
IV.3, A)). Nous avons donc un enrichissement assez prononcé en cuivre. De plus nous avons
observé le signal de 'ion FeO- relatif a I'oxyde de fer, avec une intensité maximale de 0,012 contre
0,004 pour I'échantillon poli. Il y a donc de I'oxyde de fer en surface en quantité plus importante
que pour I’échantillon poli méme si celle-ci reste trés faible puisque nous n’avons pas détecté le
fer lors des analyses XPS. L’augmentation de la quantité de fer est directement induite par le fer

contenu dans le bain.

Sur le profil de I'échantillon décapé dans le bain HNO3/H,SO4/Fe(1Il), I'intensité maximale du
signal Cu- est atteinte a 95 s, donc I'enrichissement en cuivre est localisée dans la zone d’interface
métal/oxyde. De plus nous pouvons voir que comme pour le bain ne contenant pas de Fe(III)
(cf. Figure 1V.3, B) (page 94)), le signal CuO- suit le signal Cu, il s’agit ici principalement d’'un
enrichissement de cuivre métallique au niveau de l'interface, certainement provoqué par le
désalliage des particules intermétalliques. Ici I'intensité maximale du signal Cu- est de 0,4, qui est
inférieure a celle observée jusqu’a présent sur les échantillons décapés (toujours supérieur a 1).
L’enrichissement est donc moindre avec I'ajout de Fe(III) au bain H2SO4. Tout comme pour le bain
Socosurf, il y a de 'oxyde de fer a la surface de I"échantillon. La quantité est moins importante

puisque l'intensité maximale du signal est de 0,075.
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Figure IV.12 : Profils ToF-SIMS d’échantillons de 'alliage 2024-T3 A) décapé dans le bain Socosurf,
B) décapé dans le bain HNO3/H2504/Fe(lll) ; ions 180-, Alz, AlOz, Cu, CuO- et MgO- ; Aire analysée 100 X
100 pm?, aire érodée 700 x 700 um?; Intensité normalisée par rapport au palier du signal Alz.

[V.2.3 Composition chimique de surface

Des analyses XPS ont également été réalisées afin de de déterminer les environnements chimiques
de l'aluminium et du cuivre, le niveau d’enrichissement en cuivre et I'épaisseur de la couche
d’oxyde. Les spectres a haute résolution Al 2s, Cu 2p3/2, Cu LMN et Fe 2p sont présentés en Figure
IV.13. Les différents parametres de décomposition sont détaillés dans Tableau IV.6. Le carbone,
non présenté ici, est attribué a la contamination de surface. La position de la liaison C-C est
286,1 £0,1eV. La couche d’oxyde non conductrice au-dessus du substrat métallique est
responsable de ce décalage énergétique du pic correspondant a la liaison C-C vers de plus hautes
énergies. Le spectre Al 2s a été décomposé avec les 3 mémes composantes que dans la partie
[11.1.3 Composition chimique de la surface d’'un alliage 2024-T3 poli (page 67): I'aluminium
métallique Al(0), 'aluminium oxydé/hydroxydé Al(III) et le cuivre Cu 3s.

Les ratios des intensités Al(0) et Al(1lI) sont différents entre les 2 échantillons, ce qui signifie que
’épaisseur de la couche d’oxyde est différente. En effet celle-ci est plus grande pour I’échantillon
décapé dans le bain Socosurf puisque I’écart entre Al(III) et Al(0) est bien plus grand que pour

I’échantillon décapé dans le bain modéle.

L’analyse des spectres Cu 2ps3/2 et Cu LMN nous permet de déterminer les états chimiques du
cuivre. Les spectres Cu 2ps3/; des 2 échantillons ont été décomposés avec 3 composantes: un
premier pic a 932,7 + 0,1 eV correspondant au cuivre pur métallique ou au cuivre oxydé Cu(I)
[116], [117], un second pic a 933,6 + 0,1 eV et 933,8 £ 0,1 eV, respectivement pour les bains
Socosurf et HNOs/H.SO4/Fe(Ill), correspondant au cuivre métallique des particules

intermétalliques [119]-[121]. Le troisiéme pic est associé au cuivre hydroxydé Cu(Il) [116],[117],
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la non présence de satellite a plus haute énergie pouvant s’expliquer par la faible quantité de

Cu(ID).

Les spectres Auger permettent d’affiner la décomposition du cuivre. Pour I'échantillon immergé
dans le bain Socosurf (cf. Figure 1V.13, E)), il y a une composante métallique et une composante
oxydée tandis que pour I’échantillon décapé dans le bain HNO3/H;SO04/Fe(1ll) il n’y a qu’une
composante métallique. Néanmoins nous avons la présence d’une faible composante Cu(Il) sur le
spectre Cu 2p3/», et 'absence du pic associé au Cu(Il) dans le spectre Auger confirme la faible

quantité de Cu(Il) pour I'’échantillon décapé dans le bain HNO3/H,S04/Fe(III).

Etant donné que les bains contiennent du fer, nous souhaitions vérifier s’il y avait un dépét de fer
a la surface. Les niveaux de cceur du fer sont présentés en Figure IV.13, G) et H). Nous pouvons
voir ici qu'aucun pic n’est observable sur les spectres, il n’y a donc pas de fer détecté par XPS sur

les surfaces, ce qui est en accord avec ce qui a déja été observé dans les travaux de Ely [53].
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Figure IV.13 : Spectres XPS a haute résolution A) Al 2s, C) Cu 2p3/2, E) Cu LMN, G) Fe 2p d’un alliage 2024-
T3 décapé dans un bain Socosurf et B) Al 2s, D) Cu 2p3z, F) Cu LMN, H) Fe 2p d’un alliage 2024-T3 décapé
dans un bain HNO3/H2504/Fe(II)
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Chapitre 1V : Effets du prétraitement sur I’enrichissement en cuivre a la surface de I'alliage 2024-T3

Nous avons réutilisé le modeéle défini dans la partie I11.2.2.2 Méthodologie de calcul de
I'enrichissement en cuivre (page 78) pour estimer les épaisseurs des couches d’oxydes et les
enrichissements en cuivre a I'issue des prétraitements. Le Tableau IV.7, présente les épaisseurs
des couches d’oxyde. Par rapport a un échantillon poli, la couche d’oxyde formée apres le décapage
dans le bain Socosurf est plus épaisse puisqu’elle atteint 4,4 +0,1 nm en accord avec les
observations que nous avons faites sur le spectre Al 2s ainsi que le profil ToF-SIMS. Concernant le
bain HNOs;/H.SO./Fe(Ill), il n'y a pas de variation de l'épaisseur de la couche d’oxyde.
L’allongement du temps d’érosion pour atteindre le substrat sur le profil ToF-SIMS (cf. Figure
V.12, B)) serait donc lié a 'augmentation de la rugosité de la surface.

Tableau 1V.7 : Estimation de I'épaisseur de la couche d’oxyde avant et apres les décapages dans les bains
sulfo-ferro-nitrique

La Figure IV.14 présente les niveaux d’enrichissement du cuivre. Nous constatons que

I'enrichissement est tres majoritairement induit par les particules intermétalliques. Tout comme
nous l'attendions d’apres les mesures ToF-SIMS, I’échantillon décapé dans le bain Socosurf est
plus riche en cuivre avec 14 % at de cuivre contre 6 % at pour I’échantillon décapé dans le bain
HNO3/H2S04/Fe(IlI). Le niveau d’enrichissement a l'issue du décapage Socosurf est néanmoins
inférieur a I'enrichissement maximal en cuivre atteint aprés un décapage a l'acide sulfurique
(19 % at), ce dernier étant principalement dii a la grande quantité de cuivre dans I'oxyde. Pour le
décapage Socosurf, la quantité de cuivre dans la couche d’oxyde n’est pas négligeable puisqu’elle
atteint 1,2 % at, une redéposition du cuivre a la surface pourrait étre envisageable. Concernant
I’échantillon qui a été décapé dans le bain HNO3/H2S0./Fe(Ill), 'enrichissement en cuivre est
inférieur a celui observé dans un méme bain sans ajout de Fe(IlI), qui est de 'ordre de 10 % at
(cf. Figure 1V.6). La diminution de I'enrichissement en cuivre est attribuée a la diminution de la
quantité de cuivre dans le métal, c'est-a-dire le cuivre contenu dans les particules
intermétalliques. L’ajout de Fe(IlI) a donc permis de limiter 'enrichissement en cuivre lié aux
particules intermétalliques. Les clichés MEB (cf. Figure IV.1 (page 91) et Figure IV.9 (page 107))
ont montré qu’avec et sans Fe(IIl), les particules sont majoritairement retirées et les restantes
sont désalliées. Plusieurs hypothéses peuvent donc étre envisagées pour comprendre la
diminution de I'enrichissement en cuivre lié aux particules intermétalliques : le désalliage des
particules est ralenti par I'ajout de Fe(IIl), moins de nouvelles particules sont révélées ou encore
davantage de particules retirées. Peu d’études s’intéressent spécifiquement au mécanisme dans

lequel intervient le Fe(IlI) pour limiter I'enrichissement en cuivre. Lorsque le Fe(III) est apporté
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sous forme de nitrate de Fe(IlI), 'aluminium est oxydé [75] selon la réaction (1.14) (page 35). Les
nitrates permettent 'attaque préférentielle des particules riches en cuivre, ils aident donc a
I'enlevement des particules intermétalliques [76]. D’autres études, notamment dans les domaines
des minerais et du recyclage s’y intéressent. En ajoutant des oxydants comme les ions ferreux du
couple Fe2*/Fe3+, le potentiel de la solution est modifié de facon a dissoudre des composés du

cuivre [134]-[138].

25

BN 9%at Cu dans le métal
20 EER 9%at Cu dans l'oxyde
15

0% at Cu

=
o

[#21

Poli Socosurf HNOs;/H,S04/Fe(III)

Figure V.14 : Estimation de I'enrichissement en cuivre dans l'alliage et dans I'oxyde apres décapage sulfo-
ferro-nitrique

IV.2.4 Etude des especes dissoutes au cours du décapage

Les bains ont été conservés pour étre analysés par ICP-OES. Nous avons suivi la méme procédure
de traitement des données que dans la partie I11.2.3 Etude des vitesses de dissolution (page 82).
Les résultats sont présentés en Figure IV.15. Les vitesses de décapage dans ces bains ont donc été
estimées a 155+ 15nm/min pour le bain Socosurf et 69 +6 nm/min pour le bain
HNO3/H2S04/Fe(IlI). Le bain Socosurf est donc le plus agressif, ce qui est en accord avec nos
observations au MEB ol nous avions davantage de trous laissés par le déchaussement/dissolution
des particules. La vitesse de dissolution dans le bain Socosurf est plus élevée que celle déterminée
par Verdalet-Guardiola [58], ce qui peut étre di a la méthode de détermination. En effet Verdalet-
Guardiola a calculé une vitesse de dissolution de 51 + 4 nm/min par perte de masse. L’alliage
2024-T3 a été immergé pendant 6 h dans le bain Socosurf a 50 °C. Méme si nous n’avons pas ici
les mémes vitesses pour le bain Socosurf, il est important de signaler que toutes les valeurs de
vitesses de dissolution obtenues dans ce manuscrit sont comparables entre elles. Nous pouvons
donc constater que l'ajout de Fe(IlI) dans le bain d’acides nitrique et sulfurique a augmenté la
vitesse de dissolution de l'alliage en passant de 56 + 2 nm/min (cf. Figure IV.8 (page 102)) a

69 + 6 nm/min.
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150

Vitesse de dissolution (nm/min)

Socosurf HNO:/H,50,4/Fe(III)

La composition des bains de décapage est donnée dans le Tableau [V.8. Nous n’avons pas inclus la
composition de surface par analyse XPS, volontairement, contrairement au Tableau IV.4 (page
103). En effet comme les épaisseurs des couches d’oxyde ne sont pas proches et que la profondeur
d’analyse en XPS est de 'ordre de 10 nm, les compositions de surface ne sont pas comparables. En

revanche nous pourrons discuter ces valeurs avec les enrichissements en cuivre.

La quantité de cuivre dans le bain est inférieure a celle contenue dans I'alliage, ce qui est en accord
avec le fait que nous avons observé un enrichissement en cuivre par XPS et ToF-SIMS. Nous
pouvons également observer que la teneur en magnésium est bien supérieure a la teneur de
I'alliage, il y a donc une dissolution préférentielle du magnésium. Nous n’avions pas observé de

valeur supérieure a la teneur initiale jusqu’a présent.

Pour le bain HNO3/H>S0./Fe(Ill), I'incertitude sur la teneur en cuivre nous empéche de conclure
clairement puisqu’elle pourrait étre inférieure ou dans I'intervalle de cuivre contenu dans I'alliage.
Cependant le faible enrichissement observé par ToF-SIMS et XPS laisse penser que la teneur en
cuivre du bain devrait étre supérieure a celle contenue dans le bain Socosurf. Concernant le
magnésium, il se situe dans la gamme de composition de I'alliage. C’est ce qui avait déja été

observé pour les décapages sulfo-nitrique.
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Tableau 1V.8 : Quantité de Al, Cu et Mg (en pourcentages massiques) dissous dans les bains de prétraitements
(mesuré par ICP-OES)

Expérience Cu % Mg % Al %
Composition de I’alliage 39-5.0 1.2-1.8

Espéces dissoutes dans les Socosurf 3,5+0,1 3,0£0,1 Reste

San HNO3/H.S0./Fe(lll) ~ 28%11 140,

Nous avons donc pu observer que le bain Socosurf n’a pas le méme mécanisme d’attaque qu’'un
bain ne contenant que de 'acide nitrique, de 'acide sulfurique et d’un sel de fer. En effet le
décapage dans le bain HNO3/H2S04/Fe(IIl) conduit a un état de surface similaire a celui que nous
avions observé dans le bain de décapage HNO3/H;SO.: de nombreux trous laissés par le
déchaussement/la dissolution des particules intermétallique et les particules restantes sont
toutes désalliées et enrichies en cuivre. Le bain Socosurf semble attaquer d’avantage la surface
puisque qu'il y a davantage de trous. Les particules grossieres restantes, de type Al-Cu-Fe-Mn-Si,
ne sont pas désalliées. C’est la matrice environnante qui est dissoute, plus connu sous le nom de
« trenching », cela signifierait que la particule est plus noble que la matrice. Or, il s’agit des mémes
particules qui subissent un désalliage (parfois accompagné de « trenching » pour les stades les
plus avancés, étant donné que ce phénomeéne intervient aprés le désalliage) dans le cas des bains
que nous avons formulé a base d’acides nitrique et sulfurique ainsi que de fer (III). Les
mécanismes d’attaques sont donc bien différents. Les particules sont plus nobles mais leurs

activités vis-a-vis d’'une solution de prétraitement peuvent étre différentes.

Nous avons pu observer par ToF-SIMS et XPS que les échantillons sont enrichis en cuivre.
L’enrichissement est plus prononcé apres l'immersion dans le bain Socosurf. Nous avons
également montré que l'ajout de Fe(Ill) dans un bain de 150 g/L. HNO3 et 100 g/L. HNO3; permet

de diminuer I'’enrichissement en cuivre.

A partir de I'étude effectué dans la partie IV.1 Etude des réles des acides nitrique et sulfurique
(page 89), nous allons discuter de I'origine de ces enrichissements en cuivre. Tout d’abord nous
avons vu que le bain HNO3/H;S04/Fe(IlI) se rapproche fortement de celui qui ne contient pas de
Fe(III) tant au niveau morphologique que pour la structure de la couche d’oxyde observée par
ToF-SIMS. L’enrichissement est ici principalement attribué aux particules intermétalliques
désalliées. Le bain Socosurf ne se comporte pas comme les bains étudiés jusqu'ici.
L’enrichissement en cuivre est important méme s’il reste en deca de celui observé dans un bain
d’acide sulfurique seul. Cet enrichissement est principalement attribué au cuivre métallique des
particules intermétalliques d’apreés les analyses XPS. Nous avons aussi vu dans les mesures ToF-

SIMS que l'enrichissement est situé au niveau de l'interface et dans la partie inférieure de la
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couche d’oxyde, bien que la position de 'interface ne soit pas tres précise en raison de la rugosité
importante. Or nous avons vu au MEB que peu de particules subsistent a I'issue du décapage et
elles ne semblent pas enrichies en cuivre. Les hypothéses plausibles pour expliquer ce phénomeéne
seraitla présence de résidus de particules sur les parois et le fond des cavités et un enrichissement
en cuivre localisée a I'extréme surface des particules intermétallique. En effet nous n’avons pas
observé d’enrichissement en cuivre en EDX mais la profondeur d’analyse est de 'ordre de 1 pm
tandis que celle de I'’XPS est de I'ordre de 10 nm. Si I'enrichissement est concentré sur quelques
nanometres en surface il est possible de ne pas le détecter par EDX car il sera minimisé en raison
de la profondeur d’analyse. Il y a également une part de 1,2 % at de cuivre dans la couche d’oxyde,
ce qui peut étre dii a la présence de cuivre oxydé (en accord avec le spectre Cu LMN) mais aussi a
une redéposition du cuivre. Verdalet-Guardiola [58] a estimé un taux de recouvrement en cuivre
de l'ordre de 1,2 % sur la surface d’un alliage 2024-T3 par polarisation cyclique électrochimique.
Il attribue cet enrichissement de la surface en cuivre a une redéposition du cuivre consécutif a la

dissolution des particules intermétalliques voire de la matrice.

[V.3 Conclusion

Ce chapitre nous a permis de montrer que l‘acide nitrique seul n’est pas suffisant pour retirer
toutes les particules intermétalliques mais qu’'il génére déja un enrichissement en cuivre
principalement attribué a ces particules. L’acide sulfurique attaque davantage les particules
intermétalliques, une partie d’entre elles étant dans les premieres étapes du phénomene de
désalliage. L’enrichissement en cuivre est tres élevé, celui-ci étant principalement di au désalliage
des particules intermétalliques et a la redéposition de cuivre. Lorsque I'on mélange ces 2 acides
en conservant les mémes proportions, nous avons constaté que 'enrichissement en cuivre était
alors proche de celui de I'acide nitrique seul. Cependant la synergie des 2 acides permet de retirer
la majorité des particules intermétalliques, les particules restantes étant toutes désalliées.
L’enrichissement en cuivre est comparable a celui observé dans I'acide nitrique seul. Il est ici
principalement d{ aux particules intermétalliques désalliées. Lorsque I'on ajoute du Fe(III) a ce
bain, I'enrichissement en cuivre diminue. Il est encore une fois principalement attribué aux
particules intermétalliques désalliées. Pour tous ces échantillons les épaisseurs des couches
d’'oxyde fraichement formées sont similaires et comparables a celle de I'échantillon poli
(2,8 £0,3nm). Nous avons également étudié le bain Socosurf, qui contient des proportions
similaires d’acide nitrique, d’acide sulfurique et de Fe(IlI). Ce dernier a un comportement bien
différent du bain HNO3/H,S0./Fe(IIl). En effet, il s’agit d'un bain commercial qui contient d’autres
éléments dans sa formulation dont des tensio-actifs, des additifs, dont nous ne connaissons pas
exactement la composition. Nous savons cependant que le pH est proche de 0, tout comme pour

les bains que nous avons formulés a partir d’acides nitrique et sulfurique. Ce bain permet de
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retirer une plus grande quantité de particules intermétalliques, ce qui est notamment attendu
dans l'industrie aéronautique pour avoir des surfaces standardisées. Les industriels cherchent a
éliminer les particules intermétalliques pour former un nouvel oxyde. Néanmoins cela ne suffit
pas a limiter 'enrichissement en cuivre. Cet enrichissement est plus important que dans le bain
HNO3/H2S04/Fe(IlI). L’origine de I'enrichissement differe des autres cas étudiés puisque nous
avons principalement observé la dissolution de la matrice environnante des particules restantes
qui ne semblent pas désalliées. Plusieurs hypothéses ont été émises sur I'enrichissement en
cuivre : présence de résidus de particules sur les parois et le fond des cavités, enrichissement en
cuivre localisée a I'extréme surface des particules intermétalliques et une possible redéposition
du cuivre sur la surface. Il est important de noter que la couche d’oxyde formée a I'issue du
décapage Socosurf est plus épaisse, 4,4 + 0,1 nm, alors que 'une des premiéres actions dans le
bain de conversion est la dissolution de la couche d’oxyde suivi de la conversion qui s'opére une
fois la couche d’oxyde amincie ou dissoute (cf. partie [.3.2.3 Mécanisme de formation des TCP
(page 27)). Cet épaississement de la couche d’oxyde pourrait donc entraver le processus de

conversion.

Nous avons vu dans la partie 1.4.2 Effets de la préparation de la surface sur les couches de
conversion TCP (page 38) que I'étape de prétraitement peut permettre d’améliorer la résistance
a la corrosion de la couche de conversion mais qu'il arrive d’avoir la formation de défauts dus a
I'état des intermétalliques résiduels et/ou un épaississement du revétement dégradant les
propriétés anti-corrosion du revétement. Nous avons notamment noté que les prétraitements
acides engendrent de forts enrichissements en cuivre, néfastes pour la conversion chimique. A
partir des états de surface que nous avons caractérisés en détails en fonction des prétraitements
subis, nous regarderons quels sont leurs impacts sur la formation de la couche de conversion.

Nous chercherons a déterminer I’état de surface optimal pour la conversion chimique.
A RETENIR :

e Pas d’évolution significative de I'épaisseur de la couche d’oxyde aprés les différents
décapages, excepté pour le bain Socosurf ot I'oxyde est plus épais.

e L’effet commun de tous les bains est I'enrichissement en cuivre au niveau de l'interface
métal/oxyde. Le plus fort enrichissement ayant été atteint pour le bain d’acide sulfurique,
ou I'on a en plus observé du cuivre dans toute la couche d’oxyde.

e Les enrichissements ont pour origine principale le désalliage des particules
intermétalliques et/ou la révélation de nouvelles particules intermétalliques en raison de
la dissolution de la matrice d’aluminium mais il peut aussi y avoir une redéposition du

cuivre (notamment pour le bain d’acide sulfurique)
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V.1 Caractérisation de I’échantillon 6-Al2Cu

Chapitre V : Etude de la préparation

de surface et de la conversion

E

chimique sur la phase 6-Al;Cu

Ce chapitre a pour but d’étudier le comportement de la phase 8-Al,Cu face aux décapages acides
et a la conversion chimique. Etant donné qu’il est compliqué d’extraire le comportement des
particules intermétalliques de I'alliage 2024-T3 lors du décapage et de la conversion, nous avons

choisi d’étudier I'un des intermétalliques seul.

V.1 Caractérisation de I’échantillon 6-Al2Cu

V.1.1 Etatcristallin

La premiére étape de caractérisation de I’échantillon 6-Al;Cu a été de vérifier la phase cristalline
de I’échantillon. Nous avons donc réalisé une analyse DRX sur la plage angulaire 15 °-92°. Le
diffractogramme est présenté en Figure V.1. Nous sommes bien en présence d'une phase
cristalline, I'identification des pics de diffraction avec la base de données JCPDS nous a permis de
confirmer qu’il s’agit de la phase 0-Al;Cu (fiche 04-007-0566). Les pics de diffraction
correspondant sont symbolisés par les traits hachurés bleus. Il s’agit d’'une phase tétragonale
14/mcm dont les paramétres de maille sont a=b = 6,067 A et ¢ = 4,877 A. Les pics de diffraction
non attribués sont de faible intensité donc il s’agit de phases tres mineures a I'échelle de

I’échantillon. Il s’agit de systemes Al-Cu cristallisés dans un réseau rhomboédrique.
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Figure V.1 : Diffractogramme des rayons X de I'échantillon 6-Al2Cu
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Chapitre V : Etude de la préparation de surface et de la conversion chimique sur la phase 6-Al2Cu

V.1.2 Caractérisation de la morphologie de surface

La morphologie de la surface a été observée au MEB. Un cliché représentatif de la surface est
présenté en Figure V.2. Nous avons constaté la présence de nombreux pores de grandes
dimensions (> 10 um), ces derniers s’étant formés lors de I'élaboration de I’échantillon. Des
analyses EDX nous ont permis de vérifier la composition chimique a 33 % at de cuivre et 67 % at

d’aluminium.

Figure V.2 : Cliché MEB (électrons secondaires, 20 kV) de I'échantillon 8-Al:Cu apres polissage

V.1.3 Etude de la structure de la couche d’oxyde d’'un échantillon 6-Al,Cu par
profilométrie ToF-SIMS

Nous avons caractérisé la structure de la couche d’oxyde de I’échantillon 6-Al,Cu apres polissage
avec 'acquisition d’un profil ToF-SIMS dont les résultats sont présentés en Figure V.3. Le profil a
été acquis en polarité négative (détection des ions négatifs) car ce mode a une meilleure sensibilité
aux oxydes et hydroxydes. L'intensité des signaux des ions est reportée en échelle logarithmique.
Les ions caractéristiques de la surface sont représentés: 180 (m=18,00u.a.), AlCu
(m=89,91u.a), Aly (m=5396ua.), AlOy (m=5898u.a.), Cu (m=6293ua), CuO-
(m =78,92 u.a.). Ils représentent respectivement I'oxygéne, I'aluminium/le cuivre métallique soit
le substrat, 'aluminium métallique, 'oxyde d’aluminium, le cuivre métallique et I'oxyde de cuivre.
Bien que le ToF-SIMS ne soit pas quantitatif, les modifications d’intensité des signaux au cours de
I'érosion refletent les variations de concentration des différentes especes. Le profil a été normalisé
par rapport au signal issu du substrat AlCu-. Au regard des différentes variations observées dans
le cas présent, 3 régions peuvent étre identifiées sur le profil ToF-SIMS: la couche d’oxyde,

I'interface oxyde/métal et le substrat métallique.

1. Lacouche d’oxyde correspond aux 60 premieres secondes d’érosion. Elle est caractérisée
par le maximum d’intensité du signal AlO alors que le signal caractéristique du substrat
métallique AlCu- reste faible. Nous constatons ici que les signaux Cu- et CuO- sont déja

intenses, ce qui signifie qu’il y a du cuivre dans la couche d’oxyde. L’intensité du signal Cu-
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V.1 Caractérisation de I’échantillon 6-Al2Cu

est inférieure a celle observée dans le substrat tandis que celle de CuO- est supérieure. Il
s’agit donc ici de cuivre oxydé.

2. La seconde région débute avec la décroissance du signal AlO2, qui coincide avec
I'augmentation de l'intensité de AlCu, Aly, CuO- et Cu. CuO- et Cu  atteignent leurs
maximums a 73 s d’érosion alors que les signaux caractéristiques du substrat AlCu- et Aly-
continuent d’augmenter. La région de linterface est donc riche en cuivre. Cet
enrichissement en cuivre est induit par 'oxydation préférentielle de 'aluminium. Cette
région allant de 60 s a 100 s correspond a la fois au substrat oxydé et métallique étant
donné que la rugosité est significative (cf. Figure V.2).

3. Apres 100s d’érosion, le signal AlCu- atteint un plateau d’intensité maximale

correspondant au substrat métallique.

Ainsi le profil ToF-SIMS nous a permis de montrer qu'il y a du cuivre dans toute la couche d’oxyde

avec un enrichissement a 'interface.
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Figure V.3 : Profil ToF-SIMS des ions 180, AlCu-, Alz, AlOz, Cu, CuO- et S- de I'échantillon 6-Al2Cu poli ; Aire
analysée 100 X 100 um?; Aire érodée 700 X 700 um?; profil normalisé par rapport au plateau d’intensité
maximale de AICu

V.1.4 Caractérisations de la phase 6-Al>Cu par XPS

V.1.4.1 Mise en évidence de I'effet d’alliage

Nous savons que le cuivre métallique pur est attendu a 932,6 + 0,1 eV [116], [117] mais plusieurs
auteurs ont fait état d'un déplacement énergétique vers une énergie de liaison plus haute pour les
systémes bimétalliques en raison de la modification de la structure électronique [119]-[121].
Nous avons donc réalisé des mesures XPS sur un échantillon de cuivre pur et un échantillon 0-
Al;Cu pour quantifier ce déplacement énergétique du cuivre métallique contenu dans les
particules intermétalliques. Ceci permettra également d’appuyer les décompositions des spectres

Cu 2p3/; appliquées dans les chapitres précédents.
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Chapitre V : Etude de la préparation de surface et de la conversion chimique sur la phase 6-Al2Cu

La Figure V.4 présente les spectres XPS haute résolution Cu 2p3/; et Cu LMN des échantillons de
cuivre pur (bleu) et du systéme 6-Al;Cu (noir). Les spectres ont été obtenus apres 5 min de
décapage sous faisceau d’argon pour éliminer la couche d’oxyde et n’étudier que les composantes
métalliques. Le Tableau V.1 récapitule les différentes positions énergétiques. Sur le spectre
Cu 2ps3,2 (cf. Figure V.4, A)) nous constatons qu’il y a un écart de 1,1 eV entre le pic de cuivre
métallique du cuivre pur et celui de la phase 8-Al;Cu. La position du cuivre métallique du cuivre
pur,a932,4 + 0,1 eV, correspond bien avec celle observée dans la littérature [116], [117]. Celle du
cuivre métallique de la phase 0-Al;Cu est a 933,5 + 0,1 eV, ce qui est semblable aux valeurs
observées dans les travaux de Son et al. [119], de Liu et al. [120] et de Fuggle etal [139]. Il y a
donc bien un déplacement énergétique du cuivre métallique lorsque le cuivre est allié avec
I'aluminium. Ce déplacement énergétique se retrouve également sur le spectre Auger (cf. Figure
V.4, B)). La signature du spectre Auger nous permet de confirmer que nous sommes bien en
présence de cuivre métallique et que le décapage de 5 min sous faisceau d’argon était suffisant.
Les parameétres Auger sont de 1851,4 + 0,1 eV pour la phase 6-Al;Cu et 1851,2 + 0,1 eV pour le

cuivre pur.

A) Cu 2ps)2 B) Cu LMN

Cu pur
! Cu pur 8-AlCu

Intensité
Intensité

940 935 930 930 920 910
Energie de liaison (eV) Energie cinétique (eV)

Figure V.4 : Spectres XPS haute résolution A) Cu 2p3/2 et B) Cu LMN des échantillons 0-Al2Cu et cuivre pur
apreés un décapage de 5 min sous faisceau d’argon.

Tableau V.1 : Positions énergétiques du cuivre des échantillons 6-Al:Cu et cuivre pur aprés 5 min de décapage
sous faisceau d’argon

Cu 2]:)3/2 Cu LMN o
Echantillon Energie de liaison Energie cinétique Parametre Auger
(eV) (eV) modifié

6-Al,Cu 933,5+0,1 568,7 0,1 1851,4+0,2
932,4 0,1 567,8 +0,1 1851,2+0,2

124



V.1 Caractérisation de I’échantillon 6-Al2Cu

V.1.4.2 Caractérisation chimique de I'’extréme surface par XPS

Nous avons également effectué des analyses XPS sur I’échantillon apres le polissage afin de
caractériser 'extréme surface. Nous présentons les spectres haute résolution Al 2s, Cu 2p3,2 et
Cu LMN en Figure V.5. Comme dans les chapitres précédents, les spectres n’ont pas été recalibrés
et le carbone est a 286,1 + 0,1 eV. Les paramétres de décomposition sont donnés dans le Tableau

V.4 (page 133).

Le spectre haute résolution Al 2s a été décomposé avec les 3 méme composantes que 'on a
utilisées dans les précédents chapitres. Les pics Al(0) (118,1 £ 0,1 eV) et Al(III) (120,3 £ 0,2 eV)
sont respectivement associés a 'aluminium métallique, I'aluminium oxydé et le cuivre Cu 3s

(123,3 £ 0,2 eV).

La région de cceur Cu 2p3/,; est décomposée avec 3 composantes a 932,7 + 0,1 eV, 933,7 £0,1 eV
et 934,8 + 0,1 eV. Le premier pic est attribué au cuivre oxydé Cu(l), le second au cuivre métallique
du substrat et le dernier au cuivre oxydé/hydroxydé Cu(Il). Etant donné que les pics du cuivre
oxydé sont intenses, nous pouvons observer le satellite caractéristique a plus haute énergie. Le
spectre Auger confirme notre décomposition puisque qu'il présente la signature du cuivre
métallique et du cuivre oxydé/hydroxydé. La composante du cuivre oxydée/hydroxydée étant

trés intense.
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Figure V.5 : Spectres XPS haute résolution A) Al 2s, B) Cu 2p3/2 et C) Cu LMN de I'échantillon 6-AlzCu apreés
polissage

Nous avons adapté le modéle utilisé dans la partie I11.2.2.2 Méthodologie de calcul de
I'enrichissement en cuivre (page 78) a I’échantillon 8-Al,Cu pour estimer la composition de la
couche d’oxyde et 'enrichissement du substrat métallique. Nous avons évalué I'épaisseur de la
couche d’oxyde a 3,9 + 0,1 nm. L’oxyde contiendrait 2,6 % at de cuivre et il y aurait 36,9 % at de
cuivre dans la partie métallique. L’échantillon contient 33 % at de cuivre, il y a donc un léger

enrichissement en cuivre.

Nous pouvons retenir que I’échantillon 8-Al;Cu est poreux avec des pores plus grands que la
dizaine de um. Le cuivre est présent dans toute la couche d’oxyde, qui mesure environ 4 nm avec

un enrichissement a I'interface. Nous avons estimé la teneur en cuivre en surface a 36,9 % at.

V.2 Effets des acides nitrique et sulfurique sur la phase 6-Al.Cu

Afin de comprendre le comportement des particules intermétalliques au cours des décapages
acides, nous avons analysé des échantillons 6-Al,Cu aprés décapage dans 'acide sulfurique et
'acide nitrique. Nous nous sommes intéressés a ces 2 bains pour connaitre l'influence de chacun
des acides sur I'intermétallique 8-Al,Cu. Les conditions expérimentales sont identiques a celles

données dans le Tableau IV.1 (page 90).
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V.2 Effets des acides nitrique et sulfurique sur la phase 8-Al2Cu

V.2.1 Etude de la morphologie de surface de 6-Al,Cu apres décapage

L’état de surface a été observé au MEB, les résultats sont présentés en Figure V.6. Pour
I’échantillon immergé dans l'acide sulfurique (cf. Figure V.6, A)-B)) nous constatons que les
défauts sont apparus au niveau des pores. Il pourrait s’agir de zones désalliées. Pour I’échantillon
traité dans l'acide nitrique nous pouvons constater des défauts au niveau de la matrice et au
niveau des pores. L.’attaque semble donc plus forte. Nous avions noté dans la partie IV.1 Etude des
réles des acides nitrique et sulfurique (page 89) que 'acide nitrique était plus agressif que I'acide
sulfurique sur l'alliage 2024-T3, ce qui semble se confirmer pour I'échantillon 6-Al,Cu. Nous
remarquons qu’il y a également un désalliage au niveau des pores et que les pores sont plus larges

apreés le décapage dans 'acide sulfurique.

Figure V.6 : Clichés MEB (en électrons secondaires) d’un échantillon 6-Al;Cu aprés immersion dans A)-
B) H2504, C)-D) HNO3

V.2.2 Caractérisation des bains de décapage par ICP-OES

Afin de comparer l'agressivité des bains, nous avons estimé les vitesses de dissolution des
échantillons a partir de mesures ICP-OES. 1l s’agit de la méme méthode que celle décrite dans la
partie I11.2.3 Etude des vitesses de dissolution (page 82), en utilisant les densités correspondant
anos échantillons. Nous obtenons une vitesse de dissolution de 12 nm/min dans I'acide sulfurique
contre 58 nm/min dans l'acide nitrique. Comme nous le supposions a partir des clichés MEB,
I'acide nitrique est plus agressif que l'acide sulfurique. Afin de connaitre les comportements
séparés du cuivre et de I'aluminium, nous avons aussi réalisé des expériences avec du cuivre pur
et de 'aluminium pur. Les résultats sont présentés en Tableau V.2. Nous pouvons donc voir que

I'acide nitrique attaque trés fortement le cuivre puisque la vitesse de dissolution est de
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390 nm/min contre 3 nm/min dans I'acide sulfurique. Les clichés des états de surface du cuivre
pur apres I'immersion sont donnés en Figure V.7. En accord avec les mesures ICP-OES, la surface
qui apparait attaquée avec de nombreuses aspérités concerne I'échantillon traité dans I'acide
nitrique (Figure V.7, A)). L’échantillon traité dans I'acide sulfurique (Figure V.7, B)) semble peu
attaqué en accord avec la faible vitesse d’attaque (3 nm/min). L’acide nitrique a donc une bonne
capacité a dissoudre le cuivre. C'est 'aluminium pur qui montre I'écart le plus faible entre les

vitesses de dissolution pour les 2 acides. Néanmoins I'acide nitrique reste le plus agressif.

Tableau V.2 : Vitesse de dissolution des échantillons 6-AlzCu, cuivre pur et aluminium pur en fonction des
bains de décapage

Vitesse de dissolution (nm/min)

HNOs 58 390 38

12 ; 21

Figure V.7 : Clichés au microscope optique d’échantillons de cuivre pur traités dans des bains d’acides
A) nitrique et B) sulfurique

Nous avons comparé les compositions des bains de décapage apres I'immersion de I’échantillon
0-Al,Cu. Les résultats sont présentés dans le Tableau V.3. 1l y a environ 23 % at de cuivre dans le
bain d’acide nitrique contre 2 % at dans le bain d’acide sulfurique. La trés faible quantité de cuivre

dans le bain d’acide sulfurique suggere un fort enrichissement en cuivre a la surface de I'alliage.

Tableau V.3 : Composition des bains de décapage aprés l'immersion de I'échantillon 6-Al2Cu

Bain %at Al %at Cu
77 23

| HNO,
|_H:S0. [ 2

V.2.3 Etude par profilométrie ToF-SIMS de la structure de la couche d’oxyde d'un
échantillon 6-Al>Cu décapé

Des mesures ToF-SIMS ont été effectuées pour caractériser la structure de I'extréme surface. Les

résultats sont présentés en Figure V.8. Le profil a été acquis en polarité négative car ce mode a une
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meilleure sensibilité aux oxydes et hydroxydes. L’intensité des signaux des ions est reportée en
échelle logarithmique. Les ions caractéristiques de la surface sont représentés: 180-
(m=18,00ua.), AlCuw (m=8991ua.), Aly (m=5396ua), AlOy (m=5898ua), Cu
(m=62,93 u.a.), Cu0- (m = 78,92 u.a.). lls représentent respectivement I'oxygene, I'aluminium/le
cuivre métallique soit le substrat, I'aluminium métallique, I'oxyde d’aluminium, le cuivre
métallique et I'oxyde de cuivre. Bien que le ToF-SIMS ne soit pas quantitatif, les modifications
d’intensité des signaux au cours de l'érosion reflétent les variations de concentration des

différentes especes. Le profil a été normalisé par rapport au signal issu du substrat AlCu-.

Au regard des différentes variations observées sur les profils, nous avons identifié les 3 mémes
régions que pour I'échantillon apres polissage (cf. Figure V.3) en utilisant une méthode identique :

la couche d’oxyde, 'interface oxyde/métal et le substrat métallique.

Le profil de I'échantillon qui a été immergé dans l'acide nitrique (cf. Figure V.8, A)) est trés
similaire a celui de I'échantillon poli (cf. Figure V.3). Cependant nous pouvons constater que les
signaux relatifs au cuivre de la région oxyde sont moins intenses que celui de I'échantillon poli. Il
y aurait donc moins de cuivre par rapport a I'échantillon poli. De plus I'enrichissement en cuivre
a l'interface est 1égerement plus faible puisque le maximum du signal Cu- a été relevé a 23 contre

32 pour I'échantillon poli.

L’échantillon prétraité dans le bain d’acide sulfurique présente un profil (cf. Figure V.8, B)) trés
différent de ceux observés jusqu’a présent. La tres lente stabilisation du signal AlCu- et Al- nous
indique que cet échantillon présente une trés forte rugosité, qui pourrait étre liée a
I'agrandissement des pores, observé au MEB (cf. Figure V.2, A)). Nous pouvons constater un signal
élevé des ions S- caractéristiques de la présence de soufre. Il est dii au bain de décapage qui
contient une grande quantité de soufre puisque la concentration en acide sulfurique est de
150 g/L. Les signaux relatifs au cuivre sont plus intenses que pour I’échantillon poli dans la région
oxyde, il y a donc plus de cuivre dans la partie oxydée apres 'immersion dans 'acide sulfurique.
Au niveau de l'interface il est difficile de discuter d’'un enrichissement en cuivre en raison de la

rugosité, cependant il ne semble pas y avoir d’enrichissement marqué.
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Figure V.8 : Profils ToF-SIMS des ions 180-, AlCu-, Alz, AlOz, Cur, CuO- et S de I'échantillon 6-AlzCu poli puis
décapé dans A) HNOs et B) H2504; Aire analysée 100 X 100 um?; Aire érodée 700 X 700 um?; profil
normalisé par rapport au plateau d’intensité maximale de AlCu-

V.2.4 Caractérisation de la chimie de surface par XPS

Les échantillons ont été analysés par XPS pour déterminer la composition de I'extréme surface et
I'environnement chimique de I'aluminium et du cuivre. La finalité est de déterminer I'épaisseur
de la couche d’oxyde et l'enrichissement en cuivre. Nous présentons les spectres a haute
résolution Al 2s, Cu 2p3/2, Cu LMN et O 1s. Les spectres n’ont pas été recalibrés, le carbone étant

respectivementa 285,2 + 0,1 eV et 285,7 £ 0,1 eV apres immersion dans I'acide sulfurique ou dans

'acide nitrique. Les parametres de décomposition sont donnés dans le Tableau V.4.

Les spectres a haute résolution de la région spectrale d’Al 2s ont été décomposés avecles 3 mémes
composantes que pour I'échantillon poli : Al(0), Al(III) et Cu 3s. Ils sont associés respectivement a

I'aluminium métallique, I'aluminium oxydé et au cuivre. Nous constatons que le ratio entre les

AL(0)
AL(IIT)

intensités des états chimiques de 'aluminium est plus faible pour I'échantillon traité dans

I'acide sulfurique que pour celui traité dans I’acide nitrique. Nous pourrions donc nous attendre a
une couche d’oxyde plus épaisse dans le cas de 'acide nitrique mais il faut d’abord faire le calcul

en prenant en compte le cuivre contenu dans la couche d’oxyde.

La région de cceur Cu 2ps3,; est décomposée avec 3 composantes. Le premier pic est attribué au
cuivre oxydé Cu(I), le second au cuivre métallique du substrat et le dernier au cuivre oxydé Cu(II).
L’attribution du premier pic au Cu(I) a été confirmée par un bilan matiere avec I'oxygéne dans le
cas de I’échantillon décapé dans 'acide sulfurique. Nous avons décomposé I'oxygene avec une
premiére composante (530,1+0,2eV) attribuée aux oxydes de cuivre et une seconde
(532,5 0,2 eV) correspondant aux autres oxydes/hydroxydes. Il y a en effet 31 % at d’oxygéne
pour 69 % at de cuivre soit 34,5 % at d’oxygéne puisqu’on considere le composé Cu20. Le bilan

matiére est donc équilibré, et il s’agit bien principalement de Cu(I). Pour I’échantillon décapé dans
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'acide nitrique, nous ne pouvons pas distinguer clairement dans le spectre O 1s les oxydes de

cuivre des autres oxydes en raison de la faible quantité de Cu(I).

Le spectre Cu LMN de 6-Al,Cu décapé dans I'acide sulfurique présente une composante métallique
et une composante oxydée. La composante oxydée est intense, en accord avec notre
décomposition du spectre Cu 2ps;2 ol nous avons observé un pic trées intense pour Cu(I). Pour
I’échantillon immergé dans l'acide nitrique, nous constatons qu’il y a également une composante
oxydée mais celle-ci est beaucoup plus faible. En effet sur le spectre Cu 2p3/2, nous avons vu que
la composante principale est Cu(0), les autres pics attribués au cuivre oxydé/hydroxydé étant

minoritaires.
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Figure V.9 : Spectres XPS a haute résolution A) Al Zs, C) Cu 2p3z, E) Cu LMN et G) O 1s de 6-Al:Cu apres
immersion dans l'acide sulfurique et B) Al Zs, D) Cu 2p3/2, F) Cu LMN et H) O 1s de 0-Al:Cu apres immersion
dans l'acide nitrique
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Nous avons estimé I'épaisseur de la couche d’oxyde et la répartition du cuivre en procédant
comme dans la section V.1.4.2 Caractérisation chimique de I'extréme surface par XPS (page 125).
Pour le traitement dans 'acide nitrique nous avons estimé une épaisseur d’oxyde de 3,3 + 0,1 nm,
et 27,6 % at de cuivre dans le métal et 2,3 % Cu dans l'oxyde. Ces teneurs en cuivre sont
inférieures a ce que nous avons observé pour I'échantillon polj, il y a donc un appauvrissement en
cuivre a la fois dans I'oxyde et dans le métal. Cela est en accord avec nos observations ToF-SIMS.
L’échantillon décapé dans I'acide sulfurique est quant a lui trés enrichi en cuivre dans la couche
d’oxyde avec 40,4 % at La quantité dans le métal est similaire a I'échantillon poli avec 36,4 % at
contre 36,9 % at pour I’échantillon poli. La couche d’oxyde est de 3,0 £ 0,1 nm, ce qui est moins

épais qu’apres polissage.

Tableau V.5 : Composition et épaisseur de la couche d’oxyde estimées a partir des résultats XPS

% atCudansle % at Cu dans Epaisseur de la
métal I'oxyde couche d’oxyde (nm)

0-Al;Cu Poli 36,9 4,6 39+0,1
0-Al;Cu HNO3 27,6 2,3 3301
0-Al;Cu H2S04 36,4 40,4 3,0+0,1

Nous pouvons donc conclure que le bain d’acide sulfurique est moins agressif que le bain d’acide

Echantillon

nitrique. Il engendre une tres faible dissolution de cuivre (seulement 2 % at de cuivre dans le bain
al'issue du décapage). Il est donc cohérent d’observer un fort enrichissement en cuivre a la surface
de I’échantillon. Il s’agit de cuivre a I'état oxydé réparti dans toute la couche d’oxyde. Il n’y a pas
d’enrichissement notable au niveau de l'interface. Le bain d’acide nitrique quant a lui présente
une distribution du cuivre similaire a celle de I’échantillon poli. Il y a du cuivre dans la région de
I'oxyde avec un enrichissement a I'interface métal/oxyde. Cependant les quantités de cuivre a
l'interface et dans I'oxyde sont inférieures a celles observées dans I’échantillon poli. Les mesures
XPS et ToF-SIMS étant concordantes, nous pouvons affirmer qu’il y a un appauvrissement en
cuivre a la surface de la phase 6-Al,Cu apreés le traitement dans I'acide nitrique. Le point discutable
étant la proportion de cuivre dans le bain a l'issue du décapage. Il y a 23 % at de cuivre, ce qui
indiquerait une dissolution préférentielle de I'aluminium or cette quantité devrait étre supérieure
a 33 % at pour expliquer l'appauvrissement en cuivre constaté par ToF-SIMS et XPS. Deux
hypotheses pourraient expliquer le fait que nous ne dépassions pas 33 % at. La premiere est qu'il
pourrait y avoir une cinétique différente entre la face polie miroir et la face arriere (la face ou nous

ne réalisons pas d’analyses de surface), la seconde est la grande porosité de I’échantillon.

Une fois I'état de surface clairement établi avant et aprés les décapages, il apparait intéressant de
comparer la formation des couches de conversion afin de comprendre l'influence des états de

surface de la phase 8-Al;Cu sur la formation des couches TCP.
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V.3 Etude de la formation des couches de conversion sur la phase

0-Al2Cu

Au travers des analyses précédentes, nous avons constaté que c’est la surface de 1'échantillon
décapé dans I'acide sulfurique qui est la plus différente de celle de I'échantillon poli. En effet, il y
a un fort enrichissement en cuivre dans la couche d’oxyde. C’est pourquoi nous avons choisi cet
échantillon a titre de comparaison de I’échantillon apreés polissage. Nous avons donc réalisé une
séquence de conversion compléte sur un échantillon poli et un échantillon poli et décapé dans
I'acide sulfurique. Nous pourrons ainsi comprendre I'impact de I'enrichissement en cuivre dans la
couche d’oxyde sur le revétement étant donné que nous avons constaté un fort enrichissement
localisé dans la couche d’oxyde apres décapage dans 'acide sulfurique. Nous avons utilisé le bain

Lanthane 613.3.

La Figure V.10 présente les spectres XPS apreés la conversion de 1'échantillon 6-Al,Cu poli. Nous
avons identifié les pics propres a 'oxygeéne, I'aluminium, le cuivre, le zirconium, le fluor et le
carbone sur le spectre général. Le chrome a été détecté uniquement sur le spectre a haute
résolution Cr 2p car il est peu intense. Nous présentons les spectres a haute résolution
Al 2s, Cu 2p3/2, Cr 2p et Zr 3d en Figure V.10. Les différents parameétres de décomposition sont
donnés dans le Tableau V.6. Les spectres n'ont pas été recalibrés par rapport au carbone
(284,9 £ 0,1 eV). Nous avons décomposé le spectre de la région Al 2s avec 4 composantes dont 3
liées a ‘aluminium : I'aluminium métallique, I'aluminium oxydé/hydroxydé Al(III), les fluorures
d’aluminium et le cuivre. La présence de fluorure d’aluminium s’explique par la présence de fluor
dans le bain de conversion. Il est d’ailleurs déja connu que le revétement formé est de type bi-
couche dont la couche interne est riche en fluorure d’aluminium [7]-[11]. La position en énergie
du pic principal du cuivre Cu 2p est a 932,7 £ 0,1 eV, ce qui indique que 'espéce majoritaire est
Cu(I). 1y a également du Cu(II) selon I'épaulement a 934,6 + 0,2 eV et son satellite caractéristique
a942,7 + 0,2 eV. Le niveau de cceur Cr 2p (Figure V.10, D)) a été décomposé avec un écartde 9,8 eV
entre les pics Cr 2pz/z et Cr 2p1/2. Le ratio des aires de % a également été respecté. La raie Auger
Cu LMN du cuivre chevauche légérement le niveau de cceur Cr 2p du chrome. La position du pic
Cr 2p3;2 2 577,5 £ 0,1 eV correspond a la position énergétique de 'oxyde/hydroxyde de Cr(III)
mais il n’est pas possible d’exclure totalement la présence de fluorure de chrome [54], [140],
[141]. Le zirconium présente un couplage spin-orbite avec un doublet Zr 3ds,, et Zr 3d3,.. La
décomposition montre un seul pica 182,6 + 0,1 eV, il s’agit principalement d’oxyde/hydroxyde de

Zr(IV) [142]-[144].
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Figure V.10 : Spectres XPS A) général et a haute résolution B) Al 2s, C) Cu 2ps/2, D) Cr 2p et E) Zr 3d d'un
échantillon 6-Al:Cu aprés conversion (échantillon préalablement poli)

La Figure V.11 présente les spectres XPS de I'échantillon 8-Al,Cu apres le décapage dans 'acide
sulfurique suivi de la conversion. Nous avons identifié les raies propres a I'oxygene, I'aluminium,
le cuivre, le zirconium, le fluor et le carbone sur le spectre général. Nous présentons les spectres
haute résolution Al 2s, Cu 2ps/2, Cr 2p et Zr 3d en Figure V.11. Contrairement a I’échantillon poli
puis converti, nous ne détectons pas de chrome sur le spectre haute résolution. La quantité de
chrome est donc inférieure a environ 1% at (limite de détection de I'’XPS). Les différents
parametres de décomposition sont donnés dans le Tableau V.6. Les spectres n’ont pas été
recalibrés par rapport au carbone (285,0 + 0,1 eV). Nous avons décomposé la région spectrale

d’Al 2s avec les mémes composantes que pour I'échantillon poli puis converti: I'aluminium
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métallique, I'aluminium oxydé/hydroxydé Al(IIl), les fluorures d’aluminium et le cuivre. La
position en énergie du pic principal du cuivre Cu 2p est a 932,6 + 0,1 eV, ce qui indique que
I'espece majoritaire est Cu(l). Le zirconium a été décomposé avec les pics Zr 3ds/; et Zr 3d3/,. La
position énergétique de Zr 3ds,, étant 182,7 + 0,1 eV, il s’agit principalement d’oxyde/hydroxyde
de Zr(IV).
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Figure V.11 : Spectres XPS a haute résolution A) Al 2s, B) Cu 2p3/2, C) Cr 2p et D) Zr 3d d’un échantillon 6-
Al:Cu décapé dans l'acide sulfurique puis converti
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Le Tableau V.7 présente la composition de la couche de conversion. Nous ne donnerons pas le nom
de 'espéce nommée « X » pour des raisons de confidentialité. Les quantités de chrome et de
zirconium sont trés faibles. Nous constatons qu'il y a 2 fois plus de zirconium lorsqu’aucun
prétraitement n’est appliqué. Pour I’échantillon converti apres polissage, le seul pour lequel le
chrome a été détecté, la quantité est 2 fois plus faible que celle du zirconium. Nous constatons qu'’il
y a 2 fois plus de fluor dans la couche formée sur1’échantillon poli que sur celui décapé dans'acide
sulfurique. Les couches contiennent toutes les deux du cuivre mais il y en a davantage pour
I’échantillon décapé, en accord avec I'enrichissement en cuivre que nous avions constaté apres
'étape de décapage méme si la différence est moins marquée apres la conversion.

Tableau V.7 : Tableau de la composition de surface des couches TCP déposées sur des échantillons 6-Alz:Cu
ayant subi différentes préparations de surface

Echantillon Al%at Zr%at Cr%at Cu%at O%at F%at X% at

Poli+ TCP 16,5 3,9 2,1 11,9 58,8 6,0 0,7
Poli + H2S04 + TCP 19,2 2,3 = 16,8 58,9 2,8 0,1

Nous avons donc vu ici que le zirconium et le chrome se déposent bien sur la phase 0-Al;Cu apreés
polissage. Nous avons constaté qu’il y a davantage de zirconium. Qi et al. [54] ont montré que dés
15s de conversion, le zirconium était présent sur les phases S (bain Surtec 650). Cet
enrichissement en zirconium a été détecté sur toutes les particules intermétalliques jusqu’a 120 s
d’'immersion. Ces observations sont en accord avec la faible quantité de chrome que nous
détectons. Dong et al. [56] ont montré que les couches TCP contiennent moins de chrome que de
zirconium dans les TCP formées par immersion, le gradient de pH est fonction de la vitesse de
dissolution de I'aluminium, qui diminue une fois que la couche de conversion se forme. Les auteurs
estiment que le gradient de pH favoriserait la précipitation du Zr par rapport a celle du Cr, jusqu'a
ce que seul le zirconium précipite. On note également la présence de fluorures d’aluminium,
caractéristiques de la partie interne de la couche de conversion [4], [29], [52], [53], [57]. Lorsque
I’échantillon est décapé dans I'acide sulfurique, nous ne détectons plus le chrome en XPS, la
quantité est donc inférieure a 1 % at. C’est la principale différence entre les 2 échantillons que
nous avons analysés. L’explication la plus plausible a la non/faible déposition de chrome est le
fort enrichissement en cuivre dans la couche d’oxyde qui entraverait la conversion chimique. Les
particules intermétalliques, riches en cuivre, sont réputées pour catalyser la conversion chimique
en promouvant la réduction des protons qui entraine 'augmentation de pH favorable a la
précipitation des oxydes et hydroxydes de chrome et zirconium [145]. Dans le cas de la phase 6-
Al;Cu traité dans l'acide sulfurique ce serait donc les 40 % at de cuivre de la couche d’oxyde qui

entraveraient la conversion.
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V.4 Conclusion

Les analyses XPS ont confirmé le déplacement énergétique d’environ 1eV pour le cuivre
métallique de la phase 6-Al;Cu par rapport au cuivre métallique pur. Ce déplacement en énergie
va aussi étre présent pour les autres particules intermétalliques riches en cuivre de I'alliage 2024-
T3. Nous avons constaté que la phase 68-Al,Cu présentait un enrichissement en cuivre a I'interface
métal/oxyde et qu'il y avait du cuivre oxydé dans la couche d’oxyde. Ceci confirme l'interprétation
effectuée pour le profil ToF-SIMS d’un échantillon d’alliage 2024-T3 poli (cf. Figure 111.4 (page67))
ou nous avions attribué un enrichissement en cuivre a l'interface oxyde/métal aux particules

intermétalliques et indiqué que ces dernieres étaient légérement oxydées a leurs pourtours.

Nous avons observé que I'acide sulfurique et I'acide nitrique ont des effets différents sur la phase
0-Al;Cu. Le bain d’acide nitrique, le plus agressif vis-a-vis de la surface, engendre un
appauvrissement en cuivre. Néanmoins nous observons une structure semblable a I’échantillon
poli: un enrichissement en cuivre a l'interface et du cuivre oxydé dans la couche d’oxyde. La
quantité de cuivre est inférieure a celle de I'échantillon poli. Nous ne retrouvons pas cette
tendance surl'alliage 2024-T3 que nous avons étudié dans la partie IV.1 Etude des roles des acides
nitrique et sulfurique (page 89). En effet I'acide nitrique engendre un enrichissement a la surface
de l'alliage, principalement attribué a du cuivre métallique issu des particules intermétalliques.
Ces différences pourraient s’expliquer par une action différente lorsque les particules Al,Cu sont
incluses dans une matrice d’aluminium puisque que des couplages galvaniques vont se créer. Nous
avons répertorié dans le Tableau 1.2 (page 16) le potentiel de corrosion de différentes phases dans
0,1 M NaCl aérée et la phase 8-Al;Cu (- 665 mV/SCE) est légérement plus noble que 'aluminium
(- 750 mV/SCE) tandis que la phase S-Al,CuMg est moins noble (- 883 mV/SCE). Il faut donc
prendre en compte les autres types de particules de I'alliage qui ne suivront pas forcément la
tendance que nous avons observée sur Al;Cu. De plus il peut y avoir des hétérogénéités de
composition au sein d’une particule intermétallique induisant de la corrosion localisée au sein
méme de la particule [146]. Le bain d’acide sulfurique est plus doux mais provoque un fort
enrichissement en cuivre. L’enrichissement concerne le cuivre oxydé et couvre toute la couche
d’oxyde. Nous avions observé un comportement similaire pour I'alliage 2024-T3 apres décapage
dans le bain d’acide sulfurique. L’enrichissement était au niveau de l'interface oxyde/métal
(comme tous les échantillons d’alliage 2024-T3 décapés dans les bains sulfo-ferro-nitrique) mais
aussi dans toute la couche d’oxyde. Cela n’est pas incohérent puisque le cuivre est principalement

contenu dans les particules intermétalliques.

Apres immersion dans un bain de conversion, nous avons vu qu’il n’y avait pas dép6t de chrome
lorsque la préparation de surface est un décapage a base d’acide sulfurique. Cela s’explique par la

forte teneur en cuivre sur la surface de I’échantillon induite par la préparation de surface.
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V.4 Conclusion

Cependant il est important de noter que le comportement des particules intermétalliques au sein
de la matrice de l'alliage 2024-T3 peut étre différent étant donné que des interactions
particules/matrices vont se créer. Les données présentées dans ce chapitre seront utiles pour

comprendre la conversion de I'alliage 2024-T3.
A RETENIR :

e (Confirmation du déplacement énergétique du cuivre métallique des particules
intermétalliques en XPS.

e Le bain d’acide nitrique engendre un appauvrissement en cuivre tandis que celui d’acide
sulfurique provoque un fort enrichissement localisé dans la couche d’oxyde.

e Pas de dépot de chrome lors de la conversion pour I'échantillon 8-Al,Cu aprés immersion

dans l'acide sulfurique en raison de la forte teneur en cuivre dans I'oxyde.
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VI.1 Caractérisation des couches de conversion

Chapitre VI: Etude de l'influence du
prétraitement sur les couches de

conversion au chrome trivalent

Dans les précédents chapitres nous avons caractérisé 'extréme surface d’échantillons d’alliage
2024-T3 apres différents prétraitements. La connaissance des états de surface permet de
comparer leurs influences sur les couches de conversion. Nous avons donc procédé a la
caractérisation compléte de couches de conversion déposées sur plusieurs préparations de
surface. Nous avons également suivi la formation de couches de conversion avec et sans

prétraitement.

V1.1 Caractérisation des couches de conversion

Nous avons étudié 5 types de couches de conversion selon les séquences présentées dans le
Tableau VI.1. Les bains de décapage ont été sélectionnés car ils présentent des morphologies, des
enrichissements en cuivre et des couches d’oxyde différents. Nous cherchons a comprendre
I'influence des états de surface apres décapage sur la conversion chimique, il est donc nécessaire

d’avoir des états de surface tres différents pour pouvoir comparer les couches de conversion.

Tableau V1.1 : Matrice des séquences de conversion réalisées sur l'alliage 2024-T3

Echantillon Bain de décapage Bain de conversion

X Lanthane 613.3
HNO3 Lanthane 613.3
H2S04 Lanthane 613.3

HNO3/H2S04 Lanthane 613.3
Socosurf Lanthane 613.3

VI.1.1 Morphologie des couches de conversion

Afin de comparer la morphologie des couches de conversion, ces derniéres ont été observées au
MEB. Les résultats sont présentés en Figure VI.1. Sur les échantillons ayant été convertis apres un
polissage (Figure V1.1, A) et B)) et un polissage suivi d'un décapage a I'acide sulfurique (Figure
V1.1, C), D) et E)), nous pouvons voir la présence de craquelures au niveau des particules
intermétalliques. Il y a donc bien présence de la couche de conversion au niveau de ces particules

mais celle-ci est fissurée. Ces craquelures seraient amorcées par une mise sous-contrainte due la
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Chapitre VI : Etude de I'influence du prétraitement sur les couches de conversion au chrome trivalent

déshydratation de la TCP lors de la mise sous vide ou lors d’un vieillissement sous pression
atmosphérique [4], [7], [29], [55]. Dans la Figure VI.1, E) et H) nous observons la présence de
particules désalliées avec dissolution de la matrice environnante. Les particules semblent étre
recouvertes par la couche de conversion car le réseau de filament est tres atténué. En revanche
nous ne pouvons pas conclure quant a la présence de la couche de conversion autour de ces
particules dans I'espace laissé par la dissolution de la matrice environnante. Pour la conversion
aprés un décapage dans le mélange d’acides nitrique et sulfurique, nous pouvons voir que la
couche est sous forme d’llots/amas au niveau des particules intermétalliques (Figure V1.1, ])), la
conversion n’est donc pas homogéne au niveau des particules intermétalliques. L’alliage 2024-T3
décapé dans le bain Socosurf présente de nombreux trous dus a I'enlévement de particules
intermétalliques. Apreés la conversion chimique, ces trous sont toujours bien visibles sans que I'on

puisse dire si la couche de conversion recouvre bien la surface de ces trous.
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VI.1 Caractérisation des couches de conversion

Figure V1.1 : Clichés MEB des conches de conversion déposées sur l'alliage 2024-T3 apres A)-B) polissage, C)-
E) traitement dans l'acide sulfurique, F)-H) traitement dans l'acide nitrique, I)-]) traitement dans 'acide
nitrique et I'acide sulfurique et K)-L) traitement dans un bain Socosurf

Les états de surfaces apres la conversion sont donc différents selon la préparation de surface
appliquée. Les défauts sont constatés au niveau des particules intermétalliques. Pour les
particules grossiéres qui n’ont pas subi de décapage ou en début de désalliage a la suite du
décapage dans l'acide sulfurique, la couche formée a leur niveau a tendance a craqueler. Nous
avons également observé la présence de cavités entre la particule préalablement désalliée et la
matrice. Dans le cas du mélange d’acide ou les quelques particules restantes a I'issu du décapage
étaient désalliées, celles-ci sont bien recouvertes par la couche de conversion mais sous forme
d’flot. La couche ne semble donc pas homogene a leur niveau. Les différences observées sur le

revétement semblent directement liées a 1'état des particules intermétalliques donc leur
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Chapitre VI : Etude de I'influence du prétraitement sur les couches de conversion au chrome trivalent

morphologie, leur composition incluant le niveau d’enrichissement en cuivre et son état chimique

ou encore la composition de la couche d’oxyde au-dessus des particules.

Plusieurs auteurs ont mis en avant la présence de craquelures sur les TCP qui seraient amorcées
par une mise sous-contrainte due la déshydratation de la TCP. Celle-ci se produirait lors de la mise
sous vide ou lors d’un vieillissement sous pression atmosphérique [4], [7], [29], [55]- Nous avons
analysé au MEB des couches de conversion qui ont été préalablement analysées par XPS. Ces
couches ont donc subi une mise sous vide de 'ordre de 10-° mbar a 10-1° mbar pendant I'analyse
XPS. De plus entre 1 mois et 1 mois et demi s’est écoulé avant I'analyse par MEB. Les résultats sont
présentés en Figure VI.2. Dans la figure Figure V1.2, A) nous pouvons remarquer de nombreuses
fissures au niveau de la matrice. Il s’agit d'une couche de conversion déposée sur un substrat poli.
Dans la Figure VI.2, B), présentant une couche de conversion apres décapage dans l'acide
sulfurique, les craquelures au niveau des particules intermétalliques sont plus importantes que
pour I'’échantillon observé sans passage XPS au préalable (Figure V1.1, D)). Dans la Figure V1.2, C),
présentant une couche de conversion apres décapage dans le bain Socosurf, des fissures au niveau
des trous laissés par les particules intermétalliques déchaussées sont visibles, ce qui signifie que
ces zones avaient bien été recouvertes par le dépot puisqu’aucune fissure n’a été détectée sur les
échantillons fraichement préparés (sans passage sous vide en XPS) visibles en Figure VI.1, L).
Quelques fissures au niveau de la matrice ont également pu étre observées. Les fissures au niveau
des particules intermétalliques pourraient s’expliquer par le fait que le dépot est plus épais au
niveau des particules intermétalliques/grossieres que de la matrice [29], [50], [147]. Cela pourrait

étre dii a la croissance de la couche qui s’amorcerait a leur niveau [59].

Figure V1.2 : Clichés MEB des couches de conversion déposées sur l'alliage 2024-T3 aprés A) polissage, B)
traitement dans l'acide sulfurique et C) traitement dans un bain Socosurf, observées apres l'analyse XPS et
vieillissement

VI.1.2 Structure des couches de conversion

La caractérisation de la structure des couches TCP a été effectuée par I'obtention de profils ToF-
SIMS. Le profil ToF-SIMS d'un échantillon d’alliage 2024-T3 poli puis converti est présenté en
Figure VI.3. Le profil a été acquis en polarité négative (détection des ions négatifs) car ce mode a

une meilleure sensibilité aux oxydes et hydroxydes. L’'intensité des signaux des ions est reportée
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VI.1 Caractérisation des couches de conversion

en échelle logarithmique. Les ions caractéristiques de la surface sont représentés: Al
(m=539ua), AlOy (m=5897ua.), AlF;y (m=6497ua.), Cu (m=6292ua.), CuO-
(m=78,91u.a.), CuOH- (m=79,93 u.a.), CrOz (m=83,92u.a.), ZrOy (m=121,87 u.a.) et MgO-
(m =39,98 u.a.). lls représentent respectivement 'aluminium métallique (le substrat), 'oxyde
d’aluminium, I'oxyfluorure d’aluminium, le cuivre métallique, les oxydes/hydroxydes de cuivre,
I'oxyde/hydroxyde de chrome, I'oxyde/hydroxyde de zirconium et I'oxyde de magnésium. Le

profil a été normalisé par rapport au signal issu du substrat Al

Au regard des différentes variations observées dans le cas présent, 4 régions peuvent étre
identifiées sur le profil ToF-SIMS : les parties externe et interne de la couche de conversion,

I'interface oxyde/meétal et le substrat métallique.

1. Lapremiere, correspondantaux 55 premiéres secondes d’érosion, est caractérisée par des
signaux tres intenses de CrOz et ZrOy, cette zone est donc riche en oxyde/hydroxyde de
chrome et de zirconium. L’intensité maximale du signal CrO- étant atteinte légérement
avant celle de ZrOz, le chrome se situe plus en surface que le zirconium. Les 5 premiéres
secondes d’érosion présentent des maximas pour les signaux de CuOH-, CuO- et Cu,
signifiant que I'extréme surface de la couche de conversion est riche en cuivre plutot
hydroxydé.

2. Laseconde zone s’étend jusqu’a environ 115 s. Elle est délimitée par I'intensité maximale
du signal AlO;. Cette zone est caractérisée par un plateau d’intensité maximale du signal
AlF>, ce qui signifie que la couche interne est riche en oxyflurorure d’aluminium. Le signal
AlOz augmente jusqu’a atteindre son maximum a 115 s, la partie proche de I'interface est
donc plus riche en oxyde d’aluminium.

3. Latroisieme zone est la zone interfaciale. Celle-ci commence avec la diminution du signal
AlOy qui correspond aussi a 'augmentation de 'intensité de Aly-, CuO- et Cu-. Aprés 125 s
d’érosion, les intensités maximales de CuO- et Cu- sont atteintes alors que le signal de Al
continue d’augmenter. Cela suggere une région interfaciale riche en cuivre. Cette région
correspond a la fois au substrat oxydé et métallique étant donné que la rugosité est
significative comme cela a été précédemment discuté dans la littérature [5], [110], [111].
L’intensité maximale du signal Cu- est de 0,3 alors qu’elle était de 0,2 pour I'échantillon
poli, ce qui signifie que l'enrichissement en cuivre est légérement accentué apres la
conversion chimique. De plus, le signal de CuOH- est en baisse alors que celui de CuO- et
Cu sont a leur maximum, ce qui signifie que ce cuivre présent a I'interface est plutot oxydé.

4. Apres 185 s, la quatrieme région, caractérisée par le plateau de I'intensité maximale du

signal Aly, correspond au substrat métallique. En considérant que la vitesse d’érosion sur
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Chapitre VI : Etude de I'influence du prétraitement sur les couches de conversion au chrome trivalent

une aire de 300 x 300 um? est d’environ 0,55 nm/s [29], la couche mesurerait aux

alentours de 100 nm d’épaisseur, en bon accord avec la littérature [4], [52].

Couche externe  Interface
Couche interne ] Substrat

0,1

Intensité

0,01

0,001 [TTTTTTTT I [TTTT |1|‘d| 1"\"| |"H'|I| R
0 50 100 150 200 250 300 350
Temps (s)

Figure V1.3 : Profil ToF-SIMS d’une couche de conversion sur un échantillon d’alliage 2024-T3 ; Aire analysée :
100 x 100 um? aire érodée : 300 x 300 um?; Intensité normalisée par rapport au palier du signal Al

Les profils des échantillons décapés puis convertis ont également été acquis afin de comparer les
structures de ces couches de conversion. Les résultats sont présentés en Figure VI.4. Les
échantillons présentent des structures similaires a celle observée sur I'échantillon poli puis
converti. La premiére zone est la couche externe riche en oxydes/hydroxydes de chrome et de
zirconium ainsi qu’'en hydroxyde de cuivre. Celle-ci s’étend généralement jusqu’a 60-70 s sauf
pour I'échantillon préalablement décapé dans un bain Socosurf ou elle s’arréte a 92 s. Les données
semblent indiquer que la couche est légérement plus épaisse avec un décapage Socosurf
néanmoins la lente stabilisation des signaux peut étre aussi induite par une plus grande rugosité.
Les signaux relatifs au cuivre sont plus intenses que pour I’échantillon poli, ce qui signifie qu'il y a
davantage de cuivre dans la couche externe lorsque I’échantillon subit un décapage au préalable.
Ensuite la couche interne est riche en oxyfluorure d’aluminium. L‘interface métal/oxyde est
enrichie en cuivre oxydé. Les intensités maximales du signal Cu- sont plus importante : 0,5 pour
les échantillons décapés dans l'acide sulfurique ou l'acide nitrique puis convertis et 0,6 pour
I’échantillon décapé dans le bain Socosurf puis converti. Ces intensités étaient respectivement de
3,0, 1,4 et 2,9 apres I'étape de décapage (les profils ToF-SIMS des échantillons décapés ont été
présentés dans la Figure 1V.3 (page 94) et la Figure IV.12 (page 110)). Ceci montre que
I'enrichissement en cuivre au niveau de l'interface a diminué aprés la conversion chimique par
rapport aux échantillons décapés. La derniére zone des profils ToF-SIMS est le substrat. Elle est
atteinte a respectivement 178 s, 191 s et 171 s avec des décapages dans I'acide sulfurique, I'acide
nitrique et le bain Socosurf. Les couches de conversion sont donc toutes dans les mémes gammes
d’épaisseur. En considérant que la vitesse d’érosion sur une aire de 300 x 300 um? est d’environ

0,55 nm/s [29], les couches ont toutes une épaisseur de I'ordre de 100 nm.
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VI.1 Caractérisation des couches de conversion
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Figure V1.4 : Profils ToF-SIMS d’une couche de conversion sur un échantillon d’alliage 2024-T3 qui a été
préalablement décapé A) dans l'acide sulfurique, B) dans l'acide nitrique et C) dans le bain Socosurf ; Aire
analysée : 100 x 100 um?, Aire érodée : 300 x 300 um?; Intensité normalisée par rapport au pallier du signal
Alz.

Les couches de conversion déposées sur un substrat poli ou poli puis décapé ont des structures
trés similaires. Néanmoins la quantité de cuivre dans la couche externe est plus importante pour
les substrats décapés au préalable. Quant a I'enrichissement a I'interface, il est plus faible sur les
substrats décapés et convertis que sur les substrats uniquement décapés. C’est le contraire pour

le substrat poli puis converti.

VI.1.3 Composition des couches de conversion

La composition des couches d’oxyde a été déterminée par analyse XPS. Les spectres XPS d’'une
couche de conversion déposée sur un échantillon d’alliage 2024-T3 poli sont présentés en Figure
VL5. Le spectre général (Figure VI.5, A)) permet d’identifier les espéces présentes : I'oxygene, le
zirconium, le chrome, le fluor, I’aluminium, le cuivre, le carbone ainsi qu'une espece nommée « X »

dont le nom ne sera pas donné pour des raisons de confidentialité.

La premiere étape consiste a déterminer la position de la liaison C-C sur le spectre haute définition
du carbone (Figure VI.5, H)) pour calibrer les spectres en énergie de liaison. La liaison C-C du

carbone est a 288,8 eV dans notre cas, ce qui fait un écart de 3,8 eV par rapport a I'énergie de
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référence de cette liaison. Ce décalage énergétique est dii a un effet de charge électrostatique au
cours de I'analyse, du fait de I'épaisse couche d’oxydes/hydroxydes non conductrice qui recouvre
la surface métallique. Le carbone est décomposé en 5 composantes de méme largeur a mi-
hauteur: C-C (aliphatique), C-O (alcool, ester), C=0 (cétone, aldéhydes), 0-C=0 (acide

carboxylique, carboxylate, ester) et les carbonates CO32 [113].

Le niveau de cceur Al 2s a été utilisé pour les analyses quantitatives. Le spectre est décomposé en
5 composantes. La premiere composante correspond a de l'aluminium métallique a
117,9 £ 0,1 eV. La deuxieme composante, a 120,8 £ 0,2 eV, correspond a Al(III) déposé sur l'alliage
et non recouvert par la couche de conversion, elle ne subit pas d’effet de charge. La troisieme
composante, a 123,5 + 0,2 eV, correspond a Al(IIl) dans la couche de conversion. Il s’agit d’'un
oxyde d’aluminium qui subit un effet de charge dii a la forte épaisseur de la couche de conversion.
L’écart énergétique entre les liaisons C-C de cet échantillon et d'un échantillon de 2024-T3 poli
est de 2,7 eV, le pic Al(III) chargé a été placé avec un écart énergétique de 2,7 eV par rapport a
celui qui ne charge pas, ce qui lui confére sa position a 123,5 * 0,2 eV. Le quatriéme pic correspond
a du cuivre puisque les niveaux de cceur Cu 3s et Al 2p se chevauchent. Etant donné que le cuivre
est majoritairement présent dans la couche de conversion, il doit subir le méme effet de charge
que les éléments de la couche de conversion. Ce pic a donc été placé par rapport a celui de Al(III)
subissant l'effet de charge. L’écart entre Al(III) et Cu 3s, connu par rapport aux précédentes
décompositions de l'alliage 2024-T3 poli, est de 2,3 eV. La position de Cu3s est donc de
125,8 £ 0,2 eV. La derniére composante correspond a la liaison Al-F et regroupe les fluorures et
oxyfluorures d’aluminium. Etant donné que ces derniers correspondent a la partie interne de la
couche d’apreés les profils ToF-SIMS, ils subissent également le méme effet de charge que Cu 3s et

Al(IID). Le pic Al-F esta129,0 + 0,3 eV.

Concernant le cuivre, le spectre haute résolution Cu 2ps,; est donné sur la Figure VL5, C).
L’'important satellite a 947 eV indique que le cuivre est principalement a I'état oxydé/hydroxydé
[117]. La position du pic Cu 2ps3/2 étant a 938.9 +0,1 eV, ce qui est haut en énergie, il est

principalement a I'état hydroxydé.

Le niveau de cceur Cr 2p (Figure VL5, D)) a été décomposé avec un écart de 9,8 eV entre les pics
Cr 2p3;2 et Cr 2py1,2. Le ratio des aires de %2 a également été respecté. La raie Auger du cuivre
chevauche légérement le niveau de cceur Cr 2p du chrome mais n’en géne pas la décomposition.
La position du pic est 281,7 + 0,1 eV. En considérant un décalage identique a celui du carbone, soit
3,8 eV, le pic serait décalé a 5779 + 0,1 eV, ce qui correspond a la position énergétique de
I'oxyde/hydroxyde de Cr(IlI). L'espéce principale est donc 'oxyde/hydroxyde de Cr(III) mais il

n’est pas possible d’exclure totalement la présence de fluorure de chrome [54], [140], [141].
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De méme que pour le chrome, le zirconium a été décomposé avec les pics Zr 3ds/; et Zr 3ds/,. Le
spectre haute résolution est présenté en Figure VL5, E). La position de Zr 3ds,; étant a
186,9 + 0,1 eV sur le spectre, il est donca 183,1 £ 0,1 eV si 'on corrige de 'effet de charge, ce qui
correspond a la position énergétique de I'oxyde/hydroxyde Zr(1V) [142], [143].
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Figure VL5 : Spectres XPS obtenus sur l'alliage 2024-T3 apres conversion chimique (général, Al 2s, Cu 2p,
Cr2p,Zr3d,F1s,0 1setC 1s)
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VI.1 Caractérisation des couches de conversion

Les spectres des échantillons décapés avant conversion ont également été analysés. Les résultats
sont semblables a ceux obtenus sur I'échantillon poli, nous avons donc utilisé la méme méthode
de décomposition. Tout comme pour I’échantillon poli puis converti, le chrome et le zirconium
sont principalement sous les états d’oxydes/hydroxydes de Cr(IlI) et Zr(IV). Le cuivre est

également hydroxydé.

Les compositions de surface sont recensées dans le Tableau VI.2. Nous avons considéré les signaux
d’aluminium relatifs a la couche de conversion c’est-a-dire Al(III) chargé et Al-F chargé. Peu
d’aluminium a été détecté par analyse XPS, de I'ordre de 3-4 % at. Les quantités de chrome et de
zirconium sont assez comparables pour tous les échantillons, il apparait ici que la quantité de
zirconium est globalement un peu plus élevée que celle de chrome comme cela a déja été constaté
dans les travaux de Dongetal [56] et de Qi et al. [54], [59]. Néanmoins les marges d’erreur,
obtenues apreés analyse de 3 échantillons différents, nous empéchent de tirer des conclusions plus
précises. Plusieurs hypothéses peuvent expliquer la mauvaise reproductibilité des résultats : la
position de I'échantillon dans le bain qui sera soumis différemment a I'agitation, le pH initial qui a
été fixé entre 3,8 et 4,0 mais qu'il est difficile de stabiliser toujours a la méme valeur (nous avons
toutefois essayé de le stabiliser a 3,9) et aussi I’état de la surface initiale qui peut différer puisque
nous avons constaté de petites variations sur les enrichissements en cuivre lors de I'étude de
différentes préparations de surface sur I'alliage 2024-T3. Quant a la quantité de cuivre dont on a
pu constater par ToF-SIMS la présence dans toute la couche de conversion, elle est plus élevée
lorsqu'un décapage a été appliqué au préalable. L’enrichissement en cuivre aprés I'étape de

décapage semble donc se retrouver également dans la couche de conversion.

Tableau V1.2 : Tableau de la composition de surface des couches TCP déposées sur des échantillons 2024-T3
ayant subi différentes préparations de surface

Al Zr Cr Cu 0 F X
% at % at % at % at % at % at % at
Poli + TCP 3+1 87 812 2+1 66+ 3 12+2 2+1
H2S04 + TCP 3x1 10+£1 71 5+1 67 +2 61 2+1
HNOs3 + TCP 31 105 7+3 4+1 65+ 3 9+2 2+1
H2S04/HNO3 + TCP 4 5 9 5 67 8 2
31 6+£3 812 3+1 70+ 2 71 2+1

Echantillon

Le taux de recouvrement a des couches de conversion a été estimé a partir d'un modele simplifié
de la surface des échantillons convertis. Le modéle est présenté en Figure VI.6. Ce taux de
recouvrement est compris entre 0 pour une couche non déposée et 1 pour une couche recouvrant
totalement la surface de 'alliage. Pour ce modele nous considérons le signal d’aluminium détecté
en XPS provenant des régions qui ne sont pas converties. Nous assimilons la couche de conversion

a un oxyfluorure mixte de chrome et de zirconium et nous utiliserons l'intensité du signal de
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zirconium dans les calculs. Etant donnée la profondeur d’analyse XPS, I'épaisseur de la couche de

conversion est considérée « infinie ».

Pour tous les échantillons analysés par XPS, de I'aluminium métallique en trés faible quantité a
été détecté. Nous considérons donc un oxyde d’aluminium d’épaisseur (d) au-dessus de
I'aluminium métallique. Il s’agit du pic Al(III) ne subissant pas d’effet de charge dans le spectre de
la Figure VL5, B). Nous pouvons donc écrire l'intensité du pic d’aluminium métallique selon

I'équation (VI.1).

Almétal Almétal —d e —(z—-d)
IAl =k- (1 - a) “Tyy 04" DAL *exp TAloxyde eXP \ —armetar | dz (VI.l)
Aai a Aar’

Al,oxyde
AAI

ngll,métal =k- (1 _ 0() Ty~ Oap - Dﬁl,métal - exp ( —d ) 'Ajf'métal [VI.Z)
Avec:

e ¥ :Tintensité des photoélectrons émis par un élément X dans une matrice M

e z:laprofondeur

e k: une constante dépendante du spectromeétre qui inclut le flux de photons, 'aire de
’échantillon analysée et le rendement du détecteur

e T(E.): le facteur de transmission de I'analyseur, dépendant de I'énergie cinétique du
photoélectron analysé

e 0y :la section efficace de photoionisation de I'’élément X, correspondant a la probabilité
d’émettre un photoélectron a partir d'une orbitale d'un atome lord de l'irradiation par un
photon

e D} :ladensité de I'élément X dans la matrice M

e A¥ :lelibre parcours moyen inélastique des électrons de I'élément X dans la matrice M

o 0 :l'angle d’émergence des photoélectrons par rapport a la surface (90° pour les analyses
effectuées dans ces travaux)

e «:lepourcentage d’aire du substrat recouvert par la couche de conversion, donc 1 — « est

le pourcentage d’aire non recouvert

L’intensité du zirconium dans la couche de conversion est donnée par I'équation suivante,

correspondant a une couche épaisse :

TCP _ I, . .. ) . nICP , 3TCP

Izv" = k-a Tz -0z *Dzy" - Azr (VL.3)
Pour déterminer la valeur du libre parcours moyen inélastique, la couche est considérée comme
une couche d’oxyde de zirconium ZrO». La densité du zirconium dans la couche TCP a été calculé

suivant I’équation :

154



VI.1 Caractérisation des couches de conversion

d(Zr0,)
D7fP = %at. Zr - ———= :
77 Yoat. Zr M(Zr0,) (VL4)

Avec:
e O%at.Zr : le pourcentage atomique de zirconium dans la couche de conversion
e d(Zr0,) :ladensité de 'oxyde de zirconium

e M(Zr0,) : la masse molaire de I'oxyde de zirconium

Nous faisons ensuite le ratio des expressions des intensités du zirconium dans le TCP et de
I'aluminium dans le métal et nous isolons le taux de recouvrement a. Le taux de recouvrement

s’exprime donc selon la relation (VI.5) :

a=|1+

P -1
I:ll,metal . TZT . O_ZT . D%"’EP . AEEP _d
- exp (VL5)

TCP . i . nAlmétal ,Almétal Al,oxyde
Iz;" *Tar - oa1 " Dy A Au

« infinie» a
I'echelle de I'XPS

2024-T3

Figure V1.6 : Schéma du modéle utilisé pour le calcul du taux de recouvrement de la couche de conversion sur
l'alliage 2024-T3

Les calculs ont été effectués pour les couches de conversion déposées sur les échantillons polis et
décapés. Les résultats sont présentés en Tableau VI.3. Les résultats sont moyennés pour 3
échantillons ayant subi le méme procédé de conversion. Les taux de recouvrement sont assez
similaires pour tous les échantillons, ils oscillent entre 0,7 et 0,8 signifiant que les couches de
conversion ne sont pas totalement couvrantes. Nous avons vu sur les clichés MEB que les défauts
sont principalement localisés au niveau des particules intermétalliques avec notamment des
craquelures. Ces derniéres s’intensifient/apparaissent également lors de la mise sous vide au
cours de des analyses XPS (10-° mbar) [4], [7], [29], [55]. De plus il s’agit d'un modele simplifié par
rapport a notre couche qui n’est pas parfaitement homogene et continue, cela peut impacter la

valeur absolue du résultat mais les résultats sont comparables entre eux.
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Tableau V1.3 : Tableau du taux de recouvrement de la couche de conversion sur la surface d’alliage 2024-T3
ayant subi différentes préparations de surface

Echantillon « taux de recouvrement
Poli + TCP 0,7+0,1
H2S04 + TCP 0,78 £ 0,07
HNOs + TCP 0,7+0,1
H2S04/HNOs3 + TCP 0,8
Socosurf 0,82 +0,07

VI.1.4 Etude des couches TCP en coupe transverse

Les échantillons de couches de conversion déposées sur substrats poli et poli puis décapé dans
I'acide sulfurique ont été préparés par polissage ionique. Les cratéres formés ont été observés au

MEB (Figure VI.7) pour avoir une vision transversale des couches de conversion.

100 pm
Masque titane =————b —

Couche de
conversion

Substrat
2024-T3
(zone polie)

Substrat
2024-T3 (zone

) "‘ - non polie
Image MEB réalisée avec le détecteur d’électrons polie) Image MEB réalisée avec le détecteur d’électrons

secondaires rétrodiffusés

Figure V1.7 : Images MEB du cratére formé par polissage ionique sur un substrat d’alliage 2024-T3 poli puis
converti (15 keV)

La Figure VI.8 présente les clichés des couches de conversion a plus fort grossissement des zones
polies. La couche formée apres polissage est continue et homogéne, d’'une épaisseur moyenne
d’environ 70 nm. Le contraste chimique nous permet déja d’observer la structure bi-couche du
revétement. La partie externe est plus claire sur la cartographie et la partie interne apparait plus
foncée (cf. Figure VI.8, A)). Les particules intermétalliques sont distinguables par des zones claires
au niveau du substrat. La Figure V1.8, B) montre que les particules intermétalliques semblent
affecter le revétement qui apparait plus épais a leur niveau. Lorsque I'étape de décapage précede
la conversion, des crateres se forment lors de 'enlevement des particules. Dans la Figure V1.8, C),
la couche se forme au fond du cratére laissé par une particule intermétallique retirée lors du
décapage. La couche semble moins homogéne puisque des amas sont présents au sein du
revétement (cf. Figure VI.8, D)). L’épaisseur du revétement est légérement supérieure avec une

étape de décapage, elle est de 'ordre de 80 nm.
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Partie externe
de la couche de
conversion

Partie interne
™ dela couche de
e conversion

<« 2024-T3

Particule
intermétallique

Figure V1.8 : Images MEB des couches de conversion déposées sur le substrat A)-B) poli et C)-
D) décapé dans l'acide sulfurique (électrons rétrodiffusés, 5 keV)

La Figure VI.9 présente une cartographie d’analyse aux rayons X de la couche de conversion
déposée sur l'alliage 2024-T3 poli. Ces analyses appuient les résultats obtenus par ToF-SIMS,
puisque le chrome et le zirconium sont principalement présents dans la partie extérieure de la
couche tandis que le fluor et I'aluminium sont majoritairement dans la partie interne. La

résolution est trop faible pour interpréter les données sur le magnésium et le cuivre.

200 nm

Figure V1.9 : Cartographie X de la coupe d’une couche TCP déposée sur un alliage 2024-T3 poli

La Figure VI.10 présente également une cartographie X de la couche de conversion déposée sur
'alliage 2024-T3 poli. Celle-ci a été réalisée au niveau d'une particule intermétallique. La particule
est riche en cuivre et magnésium. La couche déposée est plus épaisse qu’au niveau de la matrice,

ce qui a déja été observé dans la littérature [59], [145]. Verdalet-Guardiola et al. [81] ont montré
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des épaississements localisés au niveau des particules riches en cuivre, suggérant une influence
du cuivre sur la cinétique de conversion. Nous pouvons toujours observer la structure bi-couche
du revétement dont la partie externe, riche en chrome et zirconium, est trés épaisse (environ
100 nm). La partie externe de la couche est plus importante au niveau de la particule
intermétallique que sur la matrice. La couche interne riche en fluor et aluminium au contraire
semble étre moins épaisse et moins riche en aluminium et fluor au niveau de la particule
intermétallique par rapport a la matrice. En effet les signaux du fluor sont moins intenses et ceux

de I'aluminium ne sont pas visibles au niveau de la particule intermétallique, ce qui peut étre di a

L
g " [—
i il

Figure V110 : Cartographie X de la coupe d’une couche TCP déposé sur un alliage 2024-T3 poli au niveau
d’une particule intermétallique

la résolution.

La Figure VI.11 présente une cartographie X d'un échantillon décapé dans I'acide sulfurique puis
converti. Nous avons focalisé I'analyse au niveau des amas. Il s’agit d’amas riches en chrome et
zirconium. Ces derniers n’ont pas été observés sur la surface polie puis convertie. Ils semblent
s’étre formés au niveau de trous, il pourrait s’agir des trous formés a la suite de I'enlévement des

particules intermétalliques pendant le décapage.

e e
e M BT

Figure VI.11 : Cartographie X de la coupe d’une couche TCP déposé sur un alliage 2024-T3 poli puis décapé
dans l'acide sulfurique
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VI.1 Caractérisation des couches de conversion

Ces analyses ont confirmé la structure bi-couche du revétement. Les couches de conversion sont
de I'ordre de 70 nm et 80 nm a la suite d'un polissage ou d'un polissage et décapage a 'acide
sulfurique respectivement. Au niveau des particules intermétalliques, la couche est plus épaisse
et trés majoritairement constituée de chrome et zirconium puisque la partie externe de la couche
de conversion est dominante. La couche interne est tres fine et moins riche en aluminium et fluor
par rapport a la couche formée au niveau de la matrice. Les couches semblent continues et elles
se forment au fond des cavités laissés par I'enléevement des particules intermétalliques. Des amas
de chrome et zirconium sur la couche déposée apres décapage rendent la couche moins homogéne

qu’apres polissage.

VI.1.5 Mesures électrochimiques

Le but des mesures électrochimiques que nous avons réalisées est d’étudier la tenue a la corrosion

de I'alliage 2024-T3 converti en fonction de la préparation de surface appliquée.

Les mesures de potentiel libre des échantillons 2024-T3 ayant été uniquement polis (référence),

convertis ou polis, prétraités puis convertis sont présentées en Figure VI.12.

A Tlissue des 30 min d’'immersion, les potentiels sont tous stables. Nous pouvons constater
gu’'aucun des échantillons convertis n’a un potentiel plus noble que I'’échantillon de référence qui
est l'alliage 2024-T3 poli. Le potentiel de ce dernier est de - 0,49 + 0,01 V/SCE, ce qui a déja été
observé précédemment [29]. En revanche le potentiel des échantillons polis puis convertis est
plus cathodique que celui de la référence (- 0,55 + 0,05 V/SCE). Les autres échantillons ont des

potentiels comparables a la référence.

Dans la littérature, il est souvent conclu que lorsque le potentiel est plus noble, la protection a la
corrosion est meilleure sur les alliages d’aluminium. Ce serait la diminution des réactions
anodiques (dontla principale est]’oxydation de I'aluminium en Al(III) lors de 'attaque du substrat
métallique) qui engendrerait cette augmentation de potentiel. Cela correspond tres bien aux
couches anodisées [148] mais une autre possibilité explique I'augmentation du potentiel de
corrosion pour les couches de conversion. Il s’agit de I'inhibition des réactions cathodiques de
surface qui provoquent un ralentissement de la vitesse de corrosion. Donc la mesure uniquement
du potentiel de corrosion ne permet pas de conclure de fagon nette sur les propriétés de résistance

a la corrosion, c’est pourquoi nous avons aussi réalisé des mesures potentiodynamiques.
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Figure V1.12 : Mesure du potentiel libre de corrosion (OCP) pendant 30 min dans un électrolyte 0,01 M NaCl
sur les échantillons d’alliage 2024-T3 ayant subi différents traitements

Des mesures potentiodynamiques ont donc été effectuées avec l'acquisition des courbes de
polarisation anodiques et cathodiques. Les branches anodiques et cathodiques ont été réalisées
séparément avec une vitesse de balayage de 1 mV/s. Les branches anodiques sont obtenues en
partant du potentiel Ecrr- 0,05V vers des potentiels plus nobles tandis que les branches

cathodiques sont obtenues en partant du potentiel Ecorr + 0,05 V vers des potentiels moins nobles.

La Figure VI.13, A) présente les branches anodiques d’un échantillon uniquement poli par rapport
a un échantillon qui a été converti dans le bain Lanthane 613.3. Nous constatons une
augmentation brutale de la densité de courant en allant vers les potentiels anodiques apres le
potentiel de corrosion pour I'échantillon poli. Celle-ci s’explique par le phénomene de piqliration
par les ions chlorures [36], [149]. Lorsqu’'une couche de conversion recouvre la surface, les
courbes de polarisation sont moins reproductibles. Nous remarquons tout de méme que
I'augmentation de la densité de courant est plus lente avant d’atteindre un potentiel ou il y a une
rupture dans cette augmentation. Ce potentiel correspond au potentiel de piqlration. Ce
comportement a déja été rapporté dans d’autres travaux [4], [29]. Le potentiel de piqiiration est
icide- 0,48 = 0,08 V/SCE. La gamme de potentiel entre les potentiels de corrosion et de piqliration
correspond donc a I'intervalle de faible augmentation de la densité de courant soit une gamme de
protection ala corrosion des TCP [52], [150]. Il est néanmoins important de noter que le potentiel
de piqtliration de I’échantillon converti est similaire au potentiel de corrosion de I’échantillon poli.
Il faut noter aussi que le palier de passivation avec une lente augmentation de la densité de

courant n’est pas présent pour I’échantillon poli.

La Figure VI.13, B) présente les courbes de polarisation anodique des échantillons qui ont été
convertis apres une étape de décapage. Nous pouvons observer que les courbes sont toutes
similaires. Contrairement a I’échantillon n’ayant pas subi de décapage, ces courbes présentent

seulement un faible palier de passivation ou I'accroissement de la densité de courant est ralenti.
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VI.1 Caractérisation des couches de conversion

La gamme de potentiel assurant une protection a la corrosion est donc inférieure a celle observée
sur le revétement déposé sur l'échantillon poli. Néanmoins les potentiels de corrosion et de
piqiiration sont plus nobles que pour I'échantillon converti n’ayant pas subi de décapage, cela

pouvant s’expliquer par la présence de cuivre que I'on a pu observer avec les mesures ToF-SIMS

et XPS.
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Figure VI.13 : Courbes de polarisation anodiques dans 0,01 M NaCl A) de I'échantillon de référence poli et
celui qui a été converti apres polissage et B) des échantillons polis, décapés puis convertis

La Figure VI.14 présente les courbes de polarisation cathodique A) de I’échantillon de référence
poli et celui qui a été converti apres polissage et B) des échantillons polis, décapés puis convertis.
Nous pouvons remarquer que toutes les courbes présentent des allures similaires. Seules les
courbes correspondant a I’échantillon poli puis converti ne sont pas tres reproductibles. Pour la
gamme de potentiel étudié, la réaction majoritaire est la réduction de I'oxygéne dissous dans
I'électrolyte [23]. Autour de - 1,2 V/SCE, il y a une 1égere augmentation de la densité de courant

qui correspond a la réduction de I'eau [151].
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Figure V1.14 : Courbes de polarisation cathodiques dans 0,01 M NaCl A) de I'échantillon de référence poli et
celui qui a été converti apres polissage et B) des échantillons polis, décapés puis convertis

Les mesures électrochimiques nous ont donc montré que tous les échantillons ont des potentiels

de corrosion similaires hormis I’échantillon converti sans décapage dont le potentiel de corrosion
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est plus faible. La gamme de potentiel de protection a la corrosion des TCP sur la partie anodique
est plus importante pour I’échantillon poli puis converti mais le potentiel de piqliration n’est pas
plus noble que celui d'un alliage poli de référence. Quant aux échantillons qui ont subi un
décapage, ils ont des comportements similaires a I’échantillon uniquement poli. Néanmoins, en
comparant les branches anodiques nous remarquons un ralentissement de 'accroissement des
courants laissant penser a une faible gamme de protection a la corrosion. Cependant cela ne nous
permet pas de conclure quant a une nette amélioration des propriétés de protection a la
conversion car les comportements sont trop proches de I'échantillon poli. Néanmoins il est
possible de conclure que I'étape de décapage permet d’améliorer la conversion chimique par
rapport a une conversion chimique sans étape de décapage. De plus la préparation de surface
permet bien de « standardiser » la surface des échantillons puisque les résultats sont bien plus

reproductibles que pour la couche de conversion appliquée sur la surface polie.

Li et al. [8] n'ont pas observé non plus de différences sur les courbes de polarisation d'un
échantillon d’alliage 2024 converti avec et sans étape de décapage. Verdalet-Guardiola [58] n’a
pas observé de différence sur les branches anodiques d’un alliage 2024-T3 décapé par rapport a
un alliage 2024-T3 décapé puis converti. En revanche, avec une étape de post-traitement des
différences sont notables. Les échantillons que nous avons étudiés présentent des comportements

assez similaires en accord avec la littérature.

V1.2 Croissance des couches de conversion

Nous avons choisi de comparer la formation des couches de conversion avec ou sans décapage.
Deux décapages ont été sélectionnés, le bain d’acide sulfurique qui confére le plus fort
enrichissement en cuivre parmi tous les bains modeles étudiés et un bain commercial : le bain
Socosurf. Pour ce faire nous avons suivi le potentiel libre pendant 10 min d’'immersion dans un
bain de conversion Lantane 613.3, les résultats sont présentés en Figure VI.15. L’allure des
courbes est en accord avec la littérature [52], [54], [59], [63], [64]. Ces courbes sont

décomposables en 3 parties :

1. La décroissance des potentiels en début d’expérience correspond a la dissolution de la
couche d’oxyde
2. Ensuite 'augmentation du potentiel correspond a la formation de la couche de conversion
3. Puis dansladerniére partie, le potentiel se stabilise signifiant la limitation de la formation
de la couche de conversion
Nous pouvons remarquer ici que la croissance de la couche de conversion est plus rapide
lorsqu’'un décapage a été effectué puisque le palier de stabilisation est atteint au bout d’une

trentaine de seconde contre environ 200 s sans décapage. Ces 3 étapes sont plus rapides avec une
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étape de décapage au préalable. Nous pouvons également noter que le potentiel minimum a la fin
de la premiere étape est plus élevé pour les échantillons qui ont été décapés. Il oscille entre
-0,8 V/SCE et - 0,9 V/SCE pour les échantillons avec décapage contre - 1,15 * 0,03 V/SCE pour
I’échantillon uniquement poli. Ceci pourrait s’expliquer par la quantité de cuivre plus importante

ou par I'augmentation de la réactivité de la surface aprées le décapage.
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Figure V1.15 : Suivi du potentiel libre d’échantillons d’alliage 2024-T3 dans un bain de conversion Lanthane
613.3 (pH 3,8-4,0, 40 °C) avec différentes préparations de surface

Nous avons choisi de comparer les surfaces de 2 échantillons a des instants similaires de la
croissance de la couche de conversion. Nous avons donc choisi I’échantillon poli puis converti et
I'un des échantillons polis, décapés puis convertis. Les comportements étant similaires, le choix
est ici arbitraire et s’est tourné sur I’échantillon décapé dans I'acide sulfurique. Au cours de la
deuxieme étape de la formation de la couche de conversion, 'augmentation de potentiel est quasi-
linéaire en fonction du temps. Nous avons donc mesuré la durée écoulée entre le potentiel
minimum et le potentiel maximum et nous nous sommes positionnés au quart de cette durée,
représenté par des croix sur la Figure VI.16 (a 10 s et 67 s). Nous avons choisi cette position afin
de comparer les débuts de formation de la couche. En se placant au potentiel minimum, les
résultats pourraient étre faussés par la remise a I’air de I’échantillon puisque les échantillons ont

ensuite été analysés par MEB et par XPS.
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Figure VI.16 : Suivi du potentiel libre d’échantillons d’alliage 2024-T3 dans un bain de conversion Lanthane
613.3 (pH 3,8-4,0, 40 °C) apreés polissage ou polissage puis décapage dans 'acide sulfurique, les croix
symbolisant les positions choisies pour analyser les échantillons au cours de la croissance de la couche de
conversion

La Figure VI.17 présente les clichés MEB des échantillons. Sur I’échantillon initialement poli (cf.
Figure VI.17 A) et B)), les craquelures au niveau des particules intermétalliques nous indiquent
que le dépot semble recouvrir a la fois les particules intermétalliques et la matrice. Ces
craquelures sont similaires a celles observées sur un échantillon équivalent converti pendant
5 min (cf. Figure V1.1, B)), la différence étant qu’ici nous observons uniquement des craquelures
au niveau de la périphérie des particules alors que pour I’échantillon converti 5 min celles-ci sont
aussi localisées sur les particules. Nous avons observé que la composition et I'épaisseur de la
couche de conversion formée au niveau des particules intermétalliques differe de la matrice.
L’augmentation de I'épaisseur du revétement dont la partie externe prédomine au niveau des
particules pourrait expliquer les craquelures plus importantes sur ces dernieres apres 5 min de

conversion.

Concernant I’échantillon prétraité dans l‘acide sulfurique puis converti, nous pouvons toujours
observer les particules désalliées constituées de nombreux pores et filaments, ce qui semble
indiquer que la couche de conversion ne recouvre pas correctement ces particules. Lorsque la
conversion dure 5 min (cf. Figure V1.1, D) et E) (page 145)), nous ne pouvons plus distinguer les

pores et les filaments car la couche couvre bien les particules.

La conversion semble donc mieux s’opérer au niveau des particules de I'échantillon poli que de
I’échantillon prétraité dans I'acide sulfurique, ce qui pourrait s’expliquer par I’enrichissement en

cuivre au niveau des particules apres le décapage dans I'acide sulfurique.
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Figure VI.17 : Clichés MEB des échantillons d’alliage 2024-T3 A), B) aprés 67 s de conversion et C), D) aprés
un décapage dans l'acide sulfurique puis 10 s de conversion

Afin d’estimer la composition des couches en début de formation, des analyses XPS ont été
réalisées. Les spectres XPS sont présentés en Figure V1.18 pour I’échantillon poli puis converti 67 s
et en Figure VI.19 pour I'échantillon poli, décapé dans I'acide sulfurique puis converti 10 s. On
peut noter que toutes les especes identifiées sur les couches converties 5 min sont aussi présentes
ici (cf. VI.1.3 Composition des couches de conversion, page 149). Les positions des signaux du
carbone C 1s sont respectivement 287,2+0,1eV et 2859 +0,1eV. La charge étant plus
importante pour I'échantillon poli puis converti 67 s, nous pouvons supposer que la couche de
conversion est plus épaisse. Nous pouvons aussi constater qu'il n'y a pas les effets de charge sur
les spectres a haute résolution Al 2s que nous avions observés en Figure V1.5 (page 152). Cecin’est
pas surprenant puisque les couches que nous avons analysées n’ont pas subi le procédé de
conversion complet. Il est donc probable que ces couches ne recouvrent pas toute la surface et
qu’elles soient plus fines que celles formées au bout de 5 min d’immersion. Nous aurons donc un
effet de charge électrostatique moindre au cours de l'analyse XPS, expliquant ainsi que nous
n’observons pas d’effet de charge sur le spectre haute résolution Al 2s. Quant a I’état chimique du
cuivre, il ne peut étre déterminé dans le cas de I'échantillon converti 67 s car le signal est trop peu
intense. En revanche, pour 'autre échantillon (cf. Figure VI.19, C)) il s’agit de cuivre oxydé ou
hydroxydé d’apres I'important satellite caractéristique. Les spectres Zr 3d et Cr 2p ont été
décomposés en suivant la méme méthode que dans la partie. VI.1.3 Composition des couches de
conversion (page 149). Pour I'échantillon poli puis converti 67 s et pour I’échantillon poli, décapé
dans I'acide sulfurique puis converti 10 s, la position du Zr est 183,0 + 0,1 eV (en retirant la charge
du carbone) ce qui correspond donc a I'oxyde/hydroxyde de Zr(IV). Il s’agit de I'état majoritaire

du Zr. Pour le chrome, les positions énergétiques sont respectivement de 577,7 £ 0,1 eV et

165



Chapitre VI : Etude de I'influence du prétraitement sur les couches de conversion au chrome trivalent

577,8 £ 0,1 eV (en retirant la charge du carbone), ce qui correspond a la position énergétique de
I'oxyde/hydroxyde de Cr(III). L'espece principale est donc Cr(III) mais il n’est pas possible

d’exclure totalement la présence de fluorure de chrome [54], [140], [141].
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Figure VI.18 : Spectres XPS de l'alliage 2024-T3 apres polissage et une conversion chimique de 67 s
(général, Al 2s, Cu 2p, Cr 2p, Zr 3d, F 1s, O 1s et C 1s)
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Figure V1.19 : Spectres XPS de l'alliage 2024-T3 apres polissage, décapage puis conversion de 10 s (général,
Al 2s, Cu2p, Cr2p, Zr 3d, F 1s, 0 1s et C 1s)
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Les compositions des couches de conversion sont données dans le Tableau VI.4. Comme
I'aluminium est principalement attribué a de I'oxyde d’aluminium, nous ne l'avons pas pris en
compte dans la composition de la couche de conversion. Il en ressort des quantités en chrome et
zirconium assez similaires avec un peu plus du double de zirconium par rapport au chrome. Ce
résultat indique que le zirconium se dépose plus facilement que le chrome. Qi et al. [54] ont
montré que le zirconium était présent sur les phases S dés 15 s de conversion (bain Surtec 650).
Un enrichissement en zirconium par rapport au chrome se retrouve sur toutes les particules
intermétalliques jusqu’a 120 s d’'immersion. Les particules intermétalliques, catalyseurs de la
réaction de conversion, engendrent un enrichissement en zirconium vis-a-vis du chrome, ce qui
semble en accord avec nos mesures ol nous observons une grande quantité de zirconium. Nous
observons des différences sur les quantités de cuivre. Elle est plus importante pour I'échantillon
qui a été prétraité, en accord avec le fait que I'échantillon est initialement enrichi en cuivre. En
revanche la quantité de cuivre détecté dans I’échantillon poli puis converti 67 s (0,2 % at) est
vraiment tres faible puisqu’elle est inférieure a la teneur initiale en cuivre de l'alliage. Une fois la
couche formée apres 5 min d'immersion, nous avons vu dans la Figure V1.3 (page 148) et dans le
Tableau VI.2 (page 153) qu’il y a du cuivre dans toute la couche de conversion avec un
enrichissement en cuivre au niveau de l'interface. Cet enrichissement en cuivre ne semble donc

pas s’établir directement en début de formation de la couche de conversion.

La méthode de calcul du taux de recouvrement de la partie VI.1.3 Composition des couches de
conversion (page 149) a été utilisée. Il y aurait 19 % de la surface convertie pour I'échantillon poli
puis converti et 15 % pour I'échantillon poli, décapé puis converti 10 s. Les taux de recouvrement

sont donc assez proches.

Tableau V1.4 : Composition de la couche de conversion lors de I'étape de formation

Echantillon Zr % at Cr % at Cu % at 0 9% at F % at X % at

Poli + TCP 67 s 10,3 4,3 0,2 60,6 8,2 0,7
H2S04 + TCP 10s 10,9 52 4,4 74,1 52 0,2

V1.3 Conclusion

Nous avons montré ici que les morphologies des couches de conversion sont différentes selon la
préparation de surface appliquée. Néanmoins, les défauts sont toujours localisés au niveau des
particules intermétalliques, ce qui pourrait s’expliquer par une épaisseur de couche de conversion
plus importante et une modification de la composition du revétement. Au niveau des particules
intermétalliques, la couche est plus épaisse et trés majoritairement constituée de chrome et
zirconium puisque la partie externe de la couche de conversion est dominante. La couche interne

est trés fine et moins riche en aluminium et fluor par rapport a la couche formée au niveau de la
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matrice. De plus les particules désalliées a I'issu du décapage semblent mal recouvertes par la
couche de conversion, ce qui pourrait s’expliquer par leur forte teneur en cuivre. Les profils ToF-
SIMS et les analyses MEB-EDX ont confirmé que les couches ont toutes une structure bi-couche
comme cela est souvent observé dans la littérature. La couche externe est riche en
oxydes/hydroxydes de chrome et zirconium. L'extréme surface est enrichie en hydroxydes de
cuivre. La couche interne est riche en oxyfluorures d’aluminium avec toujours la présence
d’oxydes de chrome et de zirconium. L'interface, quant a elle, est enrichie en cuivre. Nous avons
constaté que cet enrichissement est plus important qu’a I’état initial pour I’échantillon poli tandis
que c’est le contraire pour les échantillons polis puis décapés. Ce sont les échantillons décapés
puis convertis qui présentent de plus grandes proportions de cuivre dans la couche de conversion.
Les analyses XPS ont aussi confirmé que la quantité de cuivre est plus importante dans les couches
de conversion réalisées apres décapage. Nous avons également montré par XPS que les états
chimiques principaux du chrome et du zirconium sont les oxydes/hydroxydes de Cr(III) et Zr(IV).
Les analyses électrochimiques ont montré que la résistance a la corrosion est améliorée en
ajoutant I'étape de décapage pour la conversion mais il n'y a pas d’amélioration significative par
rapport a un alliage 2024-T3 poli. Ceci pourrait étre dii a la porosité de la couche lorsqu’aucune
étape de post-traitement n’est appliquée, plusieurs études ont montré une amélioration de la
tenue a la corrosion en ajoutant I'étape de post-traitement [7], [58], [111], [152]. Nous n’avons
donc pas observé de modifications majeures des couches de conversion TCP en fonction des
prétraitements appliqués. L’étude de la cinétique de conversion a montré que la conversion est
beaucoup plus rapide avec une étape de décapage au préalable. Nous avons pu remarquer que la
conversion au niveau des particules désalliées ne s’opere pas au début de I'étape de formation de

la couche, ce qui s’explique par un fort enrichissement en cuivre.
A RETENIR :

e Les couches ne recouvrent pas totalement la surface, les défauts sont localisés au niveau
des particules intermétalliques.

e La structure des couches de conversion est bi-couche avec des oxydes/hydroxydes de
zirconium et chrome dans la partie externe et oxyfluorures d’aluminium dans la partie
interne. Il y a du cuivre dans toute la couche de conversion avec un enrichissement en
hydroxyde de cuivre en extréme surface et en oxyde de cuivre a l'interface.

e Les espéces propres au dépot sont majoritairement sous forme Zr(IV) et Cr(III).

e La résistance a la corrosion est améliorée en ajoutant 1'étape de décapage pour la
conversion mais il n'y a pas d’amélioration significative par rapport a un alliage 2024-T3
poli.

e Lacinétique de conversion est accélérée lorsque I'on décape la surface au préalable.
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Conclusion

Ces travaux de these portaient sur l'influence des préparations de surface sur les couches de
conversion au chrome trivalent déposées sur l'alliage 2024-T3. Notre approche a été de
caractériser plusieurs prétraitements afin de comparer l'influence des états de surface sur la
conversion chimique. Nous nous sommes plus particulierement intéressés a I’enrichissement en
cuivre dont nous avons déterminé l'origine en fonction des bains de prétraitement. Pour appuyer
les résultats obtenus sur l'alliage 2024-T3, nous avons également réalisé des analyses sur un
échantillon 6-Al,Cu afin d’étudier le role des prétraitements et de la conversion chimique sur les
particules intermétalliques. Cette étude repose sur plusieurs techniques d’analyse de surface
(XPS, ToF-SIMS, MEB et EDX), des caractérisations des bains de prétraitement (ICP-OES) et des

techniques électrochimiques (OCP et courbes de polarisation).

La premiére étape de ce travail a été de caractériser la surface de I'alliage 2024-T3 apres le
polissage, en tant qu'état de référence. Nous avons ainsi identifié les 3 grands types
d’intermétalliques qu’il contient : les intermétalliques 6-Al.Cu et S-Al,CuMg (particules arrondies
de I'ordre du micromeétre) ainsi que les intermétalliques Al-Cu-Fe-Mn-Si (particules de grandes
dimensions (> 5 pum) aux formes irréguliéres). Nous avons montré l'existence d'un léger
enrichissement en cuivre a l'interface entre 'oxyde et le métal correspondant aux particules

intermétalliques légérement oxydées.

Dés lors que l'état initial était bien caractérisé, nous avons testé différentes conditions de
décapage de bains sulfo-nitriques. Nous avons alors démontré que tous ces bains engendraient de
forts enrichissements en cuivre, qui seraient principalement dus aux particules intermétalliques.
Parmi les conditions étudiées, c’est la variation de la température qui a montré I'impact le plus
important sur 'enrichissement en cuivre et la vitesse d’attaque. Afin de comprendre le role de

chacun des acides, nous avons réalisé une étude plus approfondie.

La troisiéme étape a donc porté sur I'étude de I'acide nitrique et de 'acide sulfurique seuls, ainsi
que le mélange de ces 2 acides pour connaitre leur synergie. Nous avons ensuite ajouté du fer (III),
classiquement utilisé dans les bains sulfo-ferro-nitrique. Nous avons donc comparé notre propre
bain composé uniquement d’acides nitrique et sulfurique avec un ajout de sel de fer au bain
commercial Socosurf afin de comprendre 'influence de 'ajout de fer (III). Nous avons montré qu’il
n'y a pas de modification significative de I'épaisseur de la couche d’oxyde hormis pour le bain
Socosurf qui provoque un épaississement de la couche. Tous ces bains ont engendré des

enrichissements en cuivre au niveau de linterface métal/oxyde. L’enrichissement le plus
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important a été constaté pour le bain d’acide sulfurique ol nous avons observé en plus la présence
de cuivre dans toute la couche. Le couplage de toutes les analyses réalisées nous a permis de
montrer que la cause principale de I’enrichissement en cuivre peut étre attribuée aux particules
intermétalliques désalliées, mais aussi aux nouvelles particules intermétalliques révélées par la
dissolution de la matrice. Nous avons aussi envisagé la redéposition du cuivre, notamment pour
le bain d’acide sulfurique. L’ajout de fer (III) au bain d’acides nitrique et sulfurique a diminué
I'enrichissement en cuivre. De plus, les morphologies de surface des échantillons décapés dans les
bains HNO3/H;SO04/Fe(1lI) et Socosurf sont tres différentes. Pour le premier, les particules
attaquées sont désalliées, tandis que pour le second c’est la matrice environnante qui est attaquée.
Les comportements des particules vis-a-vis de ces bains sont donc bien différents. Cela résulte de
'ajout d’autres espéces dans le bain Socosurf mais dont ne nous ne précisons pas la nature pour

des raisons de confidentialité.

Afin de consolider les résultats obtenus sur I'alliage 2024-T3, nous avons étudié le comportement
de la phase 6-Al;Cu. Nous avons confirmé le déplacement énergétique du signal du cuivre
métallique des particules intermétalliques. Nous avons constaté que le bain d’acide nitrique
engendre un appauvrissement en cuivre, tandis que celui d’acide sulfurique provoque un fort
enrichissement localisé dans la couche d’oxyde. Tout comme pour I'échantillon d’alliage 2024-T3,
c’est’acide nitrique qui provoque une attaque plus importante de la surface. Dans le cas de 'acide
sulfurique, la tres faible quantité de cuivre présente dans le bain est en accord avec le fort
enrichissement en cuivre a la surface constaté par ToF-SIMS et XPS. C’est un résultat similaire a
celui qui a été obtenu sur l'alliage 2024-T3. Pour I'acide nitrique, nous avons des tendances
différentes entre la phase 6-Al;Cu et I'alliage 2024-T3. Nous avons aussi caractérisé les premieres
couches de conversion par XPS et nous avons remarqué que le processus de conversion ne s’opére
pas correctement apres immersion dans l'acide sulfurique car il n'y a pas de chrome détecté par

XPS en raison de la forte teneur en cuivre et/ou de I'état chimique du cuivre.

Les travaux se sont poursuivis et achevés par I'étude des couches de conversion TCP sur l'alliage
2024-T3 ayant subi différentes préparations de surface. Les préparations ont été sélectionnées
parmi les prétraitements étudiés. Nous n’avons pas observé de différences majeures sur la
composition, la structure ou la résistance a la corrosion de couches TCP appliquées apres les
prétraitements, alors que les états de surface des échantillons prétraités présentent des
morphologies, des épaisseurs d’oxyde et des enrichissements en cuivre différents. En revanche,
les couches TCP avec prétraitements préalables présentent une meilleure résistance a la corrosion
par rapport a une couche déposée sur un échantillon poli. Donc les prétraitements étudiés
permettent d’améliorer les couches de conversion. Du point de vue des analyses de surface, les

couches sont peu différentes. Elles ne recouvrent pas totalement la surface et les défauts sont
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principalement localisés au niveau des particules intermétalliques. Leur structure est de type bi-
couche avecles oxydes Zr/Cr dans la partie externe et les oxyfluorures d’aluminium dans la partie
interne. Il y a du cuivre dans toute la couche de conversion avec un enrichissement en hydroxyde
de cuivre en extréme surface et en oxyde de cuivre a l'interface. Les especes propres au dép6t sont

majoritairement sous forme d’oxyde Zr(IV) et d’hydroxyde Cr(III).

Plusieurs perspectives se dégagent a la suite de ces travaux. La premiére serait de reproduire
I'étude que nous avons conduit sur la phase 8-Al,Cu avec des échantillons des phases S-Al,CuMg
et Al-Cu-Fe-Mn-Si. Nous pourrions ainsi isoler le comportement de chacune des phases
intermétalliques. Pour mieux comprendre les mécanismes mis en jeu lors du décapage, il serait
intéressant de graver la surface d'un échantillon d’alliage 2024-T3 et de I'observer au MEB avec
cartographie aux rayons X afin de connaitre la position de chacun des types d’intermétalliques.
Nous réaliserions ensuite le décapage puis des analyses MEB sur la zone observée initialement
(repérée avec la gravure) nous permettraient de savoir quel type de particules est le plus sensible
a la dissolution, au déchaussage, au désalliage ou reste inerte. Cela pourrait nous permettre de
connaitre la réactivité de chacun des intermétalliques de I'alliage 2024-T3. Cette étude pourrait
aussi étre effectuée pour le processus de conversion chimique avec des analyses nano-Auger au
niveau des particules intermétalliques et de la matrice afin d’étudier la variation de composition
de la couche de conversion. Un autre axe de travail concerne I'’étude des TCP, avec un intérét plus
industriel. Il pourrait étre utile de reproduire les conditions expérimentales étudiées sur des
échantillons plus grands avec une surface brute, pour étre proche des conditions industrielles, et
de mesurer leurs résistances a la corrosion avec des tests au brouillard salin. Les tests réalisés
dans l'industrie aéronautique reposent principalement sur des tests au brouillard salin ou I'on
suit I'apparition des piqlires de corrosion. La derniére perspective de ce travail serait de se
tourner vers l'étude de couches exemptes de chrome, car les couches au chrome trivalent

pourraient ne plus étre acceptées sur le long terme.
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Afin de trancher sur le phénomene de redéposition du cuivre, nous avons immergé des
échantillons d’aluminium pur dans des bains de décapage dopés en sulfate de cuivre. Nous avons
ajouté 1 g/L de sulfate de cuivre dans les bains d’acide nitrique, d’acide sulfurique et le bain
Socosurf. Les conditions sont détaillées dans le Tableau 1. L’objectif est d’étudier la déposition de

cuivre a la surface de I'aluminium pur et de comparer les quantités de cuivre déposé.

Tableau 1 : Conditions expérimentales des bains de décapage avec ajout de sulfate de cuivre

Bain Température (°C) Durée (min)

100 g/L HNOs + 1 g/L CuSO4 50 10

150 g/L H2S04 + 1 g/L CuSO4 50 10
Socosurf + 1 g/L CuSO4 50 7

Apreés I'immersion des échantillons, il apparait déja une différence de couleur sur I’échantillon

immergé dans le bain d’acide sulfurique avec sulfate de cuivre. En effet, comme nous pouvons le
constater dans la Figure 1, un dép6t rouge associée au cuivre s’est formé sur cet échantillon, ce
dépot est davantage visible sur les faces qui n’ont pas été polies. Ces derniéres semblent donc étre
plus réactives. Nous pouvons déja a I'ceil nu, pressentir un dépo6t de cuivre sur 'aluminium pur
immergé dans le bain d’acide sulfurique avec sulfate de cuivre. Les échantillons immergés dans
les autres bains ont des couleurs similaires et semblables a celles de I'échantillon initial.

A)

i e Vi

Figure 1 : Photo des échantillons apres immersion dans les bains A) d’acide nitrique et B) d’acide sulfurique
avec ajout de 1 g/L CuSO4

Nous avons observé au MEB les échantillons immergés dans les bains d’acide nitrique et d’acide
sulfurique avec ajout de 1 g/L CuSO.. Des analyses EDX ont aussi été effectuées. Les résultats sont
présentés en Figure 2. Nous constatons qu’il y a des dépots sur les 2 échantillons. Ils sont plus
petits (< 2 um) et nombreux apres le décapage dans le bain d’acide sulfurique avec sulfate de
cuivre par rapport au bain d’acide nitrique ou ils sont plus grands (> 5 um) et moins répandus.

Les spectres EDX ont confirmé qu'il s’agit de dép6ts a base de cuivre.
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Figure 2 : Clichés MEB (électrons secondaires, 20 keV) et spectres EDX des échantillons aprés immersion
dans les bains A) et C) d’acide sulfurique et B) et D) d’acide nitrique avec ajout de 1 g/L CuSO4

Etant donné que nous avons constaté des dépdts de cuivre a la surface des échantillons, nous
avons réalisé des analyses XPS pour comparer les quantités de cuivre présentes en surface. Les
résultats sont présentés dans le Tableau 2. Nous pouvons donc voir que les quantités de cuivre
détectées sont trés proches pour les bains d’acide nitrique et Socosurf avec ajout de CuSOy4, avec
respectivement 0,1 % at et 0,2 % at. La quantité de cuivre est plus importante pour le bain d’acide
sulfurique avec ajout de sulfate de cuivre ou elle atteint 0,6 % at. Le bain d’acide sulfurique

favorise davantage la déposition de cuivre.
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Tableau 2 : Détermination par XPS de la composition de la surface pour les échantillons d’aluminium pur
décapés dans les bains dopés au sulfate de cuivre

Echantillon Al (% at) Cu(%at) O (% at)

H2S04 + 1 g/L CuSO4 43,0 0,6 56,4
HNO3 + 1 g/L CuSO4 40,5 0,1 59,4
Socosurf + 1 g/L CuSO. 35,1 0,2 64,7

Les spectres XPS haute résolution du cuivre Cu 2p sont donnés dans la Figure 3 pour comparer les

états chimiques du cuivre. Les spectres ont été décomposés avec les pics correspondant aux
especes suivantes: Cuz0, CuO, Cu(OH), et CuSO4 [117]. Nous remarquons ici que les espéces
prédominantes ne sont pas les mémes pour le bain d’acide sulfurique et les bains acide nitrique
et Socosurf. Le premier engendre pour espece majoritaire le cuivre oxydé CuO (933,6 + 0,1 eV),

alors que pour les 2 autres il s’agit du cuivre oxydé de type Cu,0 (932,6 + 0,1 eV).

A) Cu 2ps32 B) Cu 2ps/2
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Figure 3 : Spectres XPS a haute résolution Cu 2p3/2 des échantillons immergés dans les bains A) H2504,
B) HNOs3 et C) Socosurf dopés en CuSO4

Ces expériences sur l'aluminium pur nous ont donc permis de montrer qu’il est possible
d’observer une déposition du cuivre a partir de la solution aqueuse sur la surface de I’aluminium.

Nous avons vu qu’il y a davantage de cuivre déposé en utilisant le bain a base d’acide sulfurique.
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Cela vient appuyer 'hypothese que nous avions avancée sur la redéposition du cuivre sur 'alliage

2023-T3 lors du décapage, et particulierement dans le bain d’acide sulfurique.
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Acronymes

‘ Acronyme  Définition

AFM Microscope a Force Atomique

at Atomique

CCC Couche de conversion au chrome hexavalent
CMR Cancérogéne Mutagéne et Reprotoxique
DRX Diffraction des rayons X

EDX Dispersion d’énergie par rayons X

GP Guinier-Preston

HAADF Champ sombre annulaire a grand angle
ICP-0OES Spectroscopie d'émission optique a plasma a couplage inductif
IMP Particule intermétallique

IRCP Institut de Recherche de Chimie ParisTech

IRT-M2P Institut de Recherche Technologique Matériaux Métallurgie et Procédés

MEB Microscopie Electronique a Balayage

MET Microscope En Transmission

MS Spectrometre de Masse

OoCP Potentiel en circuit ouvert

PCS Phisico-Chimie des Surfaces

SDL Spectrométrie a décharge luminescente

TCP Couche de conversion au chrome trivalent

ToF-SIMS Spectrométrie de masse d’ions secondaires a temps de vol
WDS Dispersion de longueur d’onde

XPS Spectrométrie de photoélectrons X
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RESUME

Les alliages d’aluminium de la série 2000 sont utilisés dans l'industrie aéronautique pour leurs propriétés
mécaniques mais ils doivent étre protégés de la corrosion. Les procédés de conversion au chrome trivalent
commencent a étre appliqués, en remplacement des couches de conversion au chrome hexavalent. Leur
formation est fortement influencée par la préparation de la surface qui induit un enrichissement en cuivre a la
surface. Ces travaux portent sur la caractérisation de décapages sulfo-(ferro)-nitrique sur l'alliage d’aluminium
2024-T3. Les techniques d’analyse de surface (XPS, ToF-SIMS, MEB-EDX) et celle d’analyse des bains (ICP-
OES) ont été utilisées pour étudier la chimie et la morphologie de surface ainsi que les vitesses de dissolution
apres différentes conditions de décapage. Les résultats ont mis en évidence des morphologies différentes et
des enrichissements en cuivre variables dont 'origine est attribuée aux particules intermétalliques désalliées,
mais aussi aux nouvelles particules intermétalliques révélées par la dissolution de la matrice. Une
redéposition du cuivre est observée, notamment dans le bain d’acide sulfurique. L’influence des acides
nitrique et sulfurique a aussi été étudiée sur la phase 8-Al>Cu, I'un des intermétalliques de l'alliage. Il a été
montré que I'enrichissement en cuivre dans 'oxyde empéche la conversion de s’opérer correctement. Les
couches au chrome ftrivalent déposées sur l'alliage ont été caractérisées avec plusieurs préparations de
surface pour comprendre I'influence des décapages. Les couches ont une structure bi-couche dont la partie
externe est riche en chrome (ll1) et zirconium (V) tandis que la couche interne est riche en aluminium et fluor.
Le cuivre est présent dans toute la couche. Le décapage améliore la tenue a la corrosion mais aucune
différence marquée n’a été constatée entre les différents décapages.

MOTS CLES

Alliage d’aluminium 2024-T3, préparation de surface, enrichissement en cuivre, couche de conversion, XPS,
ToF-SIMS

ABSTRACT

High strength aluminium alloys from 2000 series are widespread in aircraft industry for their low weight and
good mechanical performance but they must be protected against corrosion. Trivalent chromium conversion
processes start to be applied in replacement of hexavalent chromium conversion coatings. The formation of
TCP coatings is strongly influenced by surface preparation which generates copper enrichment on the
surface. This study is focused on the characterisation of deoxidizers containing nitric acid, sulphuric acid and
Fe(lll) on 2024-T3 aluminium alloy. Surface analysis (XPS, ToF-SIMS, SEM-EDS) and bath analysis (ICP-
OES) were used to study the surface chemistry and morphology as well as dissolution rates after different
deoxidizing conditions. Results show different surface morphologies and variable copper enrichments which
originate from dealloying intermetallic particles and new intermetallic particles revealed by matrix dissolution.
Copper redeposition was also evidenced, in particular for sulphuric acid bath. The effect of nitric and sulphuric
acids was also studied on the 6-Al.Cu phase, one the of alloy’s intermetallic particles. It was demonstrated
that the copper enrichment across oxide layer prevents a correct conversion. Trivalent conversion coatings
deposited on alloys were characterised after different surface preparations to understand the influence of
deoxidizers. Coatings have a bi-layers structure with zirconium (IV) and chromium (lll) rich outer layer, the
inner layer is enriched in aluminium and fluorine. There is copper in the whole deposit. The deoxidizing step
enhances the corrosion performances but no significant differences were evidenced between different
deoxidizers.
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2024-T3 aluminium alloy, surface pre-treatment, copper enrichment, conversion coating, XPS, ToF-SIMS




