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Sommaire :

Après avoir étudié et mis au point une des premières thermobalances fonctionnant sous
pression, nous avons étudié l'influence de la pression sur la corrosion du fer et des aciers par
l'anhydride carbonique.

Notre -étude' a été conduite simultanément sur trois plans différents : étude des cinétiques ~
d'oxydation, étude micrographique et étude radiocristallographique.

Nous avons pu montrer que l'influence de' la pression n'était pas négligeable et nous en
avons fourni un faisceau de preuves expérimentales important : cinétiques d'oxydation, aspect
micrographique, précipitation superficielle de carbone, carburation du métal, texture de' la
couche de magnetite. Tous ces phénomènes sont sans aucun doute modifiés par une variation de
pression du gaz carbonique.

Pour interpréter la plupart de nos résultats, nous avons été conduits à penser que le
phénomène de corrosion par CO9 était tributaire de réactions secondaires localisées à l'interface
oxyde-gaz. Ce serait là une des différences fondamentales entre l'oxydation par CO4 et l'oxyda-
tion" par l'oxygène.
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CEA 2149 — COLOMBIE Michel

OXIDATION OF IRON AND STEELS BY CARBON DIOXIDE UNDER PRESSURE (1962).

Summary :

After having developed one of the first thsrmobalances to operate under pressure, we
have studied the influence of the pressure on the corrosion of iron and steels by carbon
dioxide.

p ie corrosion was followed by three different methods simultaneously : by the oxidation
kinetics, by micrographs, and by radiocrystallography.

We have been able to show that the influence' of the pressure is not negligible and we
have provided much experimental evidence : oxidation kinetics, micrographie aspects, surface
precipitation of carbon, metal carburization, the texture of the magnetite layer. All these
phenomena are certainly modified by changes in the carbon dioxide pressure.

In order to interpret most of our results we have been led to brlieve that the 'phenomenon
of corrosion by CO2 depends on secondary reactions localised at the oxide-gas interface. This
would constitute a major difference between the oxidation by CO2 and that by oxygen.
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INTRODUCTION

Le présent travail a été réalisé au laboratoire de Physique de l'Ecole Centrale des Arts et
Manufactures, sous la direction du Professeur Bastien, directeur de la Recherche Scientifique à
l'Ecole Centrale et sous le patronage du Professeur Chaudron, membre de l'Institut.

I - POSITION DU PROBLEME

Le Commissariat à l'Energie Atomique, dès 1957, a attiré notre attention sur l'intérêt pré-
senté par l'étude de : "La corrosion des aciers par l'anhydride carbonique sous pression". C'est là
en effet, un problème très important pour la réalisation de certains types de réacteurs nucléaires.
Les piles atomiques industrielles prévues ou en construction en France doivent utiliser comme
fluide de refroidissement de l'anhydride carbonique sous pression; nous pensons en particulier à
l'unité E.D.P.I , du groupe de Chinon déjà en cours de montage. Il s'agit donc de la tenue à la
corrosion, à la fois du "caisson" du réacteur, des échangeurs de température et du circuit de
circulation des gaz.

A l'étranger, le problème se pose avec moins d'acuité. En effet les Etats-Unis préfèrent en
général utiliser l'hélium comme fluide de refroidissement; entre autres avantages l'utilisation de
ce gaz simplifie nettement le problème de corrosion. Il semble que récemment les Anglais, à leur
tour, s'orientent vers cette solution; ceci explique que ce problème de corrosion soit relativement
peu étudié.

Sur le plan national, sans doute à cause du prix de revient trop élevé de l'hélium, les pro-
chaines réalisations françaises sont prévues pour être refroidies par l'anhydride carbonique et le
problème de corrosion semble encore à l'ordre du jour. De plus, toutes ces considérations d'uti-
lisation industrielle mises à part, il n'y a pas de doute qu'une connaissance plus précise de l'oxy-
dation par CO2 et surtout de l'influence de la pression sur cette corrosion est intéressante du
point de vue théorique.

II - BIBLIOGRAPHIE

Les études concernant les phénomènes d'oxydation des métaux en général, nous ont été évi-
demment d'une grande utilité. De tels travaux sont à l'heure actuelle extrêmement nombreux et
divers, spécialement depuis le début de ce siècle. Nous ne pouvons les rappeler tous ici. Nous
voudrions seulement signaler en passant quelques-uns des plus connus :

Portevin dès 1934 a étudié cette question [1]. Les travaux de Chaudron sur les équilibres
entre CO, CO2, le fer et ses oxycfis [3] sont fondamentaux pour tout chercheur s'occupant de ré -
action fer-anhydride carbonique. Ses élèves, Collongues en particulier, ont poursuivi des essais
sur les oxydes de fer [4], Bénard lui-même et ses collaborateurs : Paîdassi, Bardolle, Moreau,
Coquelle entre autres ont apporté des résultats nouveaux et variés concernant l'oxydation des mé-
taux et spécialement du fer et des aciers.

Les publications de Belin, Valensi et bien d'autres nous ont été très utiles.

A l'étranger les expérimentateurs s'occupant d'oxydation sont aussi très nombreux. Pilling
et Bedworth furent les premiers à voir de façon précise le rôle protecteur d'un oxyde compact.
Wagner, Mott, Cabrera, Evans ont interprété les différentes lois d'oxydation. Les travaux de
Gulbransen et ses collaborateurs concernant des essais sous faibles pressions sont remarquables
par leur précision et leur nombre. Tech, Raine et Moore, Bokros et Wallace, Arkharov, Smeltzer,



Engell, Hauffe, Pfeiffer, Laubmeyer et de nombreux autres ont travaillé des sujets se rapportant
à l'oxydation des métaux.

En ce qui concerne notre problème précis, c'est-à-dire la corrosion par CO2, les résultats!
sont nettement moins nombreux. Dès 1927 Mar son, Cobb et Angus [5], de même que Eindhofer etl
Larsen [6] donnent des résultats concernait l'oxydation du fer dans l'anhydride carbonique, à la!
pression atmosphérique, entre 900 et 1 200°. Ces chiffres sont en désaccord avec des publications
plus récentes. Plus récemment Darras et ses collaborateurs [7] [8] [9] ont entrepris une série
d'essais technologiques sur des temps d'oxydation de l'ordre de 5 000 heures. Après une étude de
l'influence de l'état de surface sur la vitesse de corrosion ils arrivent, entre autres, à la con-
clusion que la pression de CO2 est sans effet sur la cinétique. En réunissant les résultats de plu-
sieurs laboratoires britanniques, Raine et Moore [10] donnent des cinétiques d'oxydation pour des
expériences du même genre. Ils pensent aussi que la pression d'anhydride carbonique n'accélère
pas la réaction. Ils remarquent surtout la formation de fentes et de pustules de forme très re-
marquable qui se produisent sur les échantillons dont la couche d'oxyde est épaisse (AZ. > 5 mg/cm2Y

Ce phénomène s'accompagne évidemment de reaccélérations de l'oxydation notées sur la courbe
d'augmentation de masse.

Ces derniers auteurs ont aussi étudié le rôle de la composition de l'alliage, mais ils ne
donnent pas de conclusions très précises, sinon qu'en général les aciers chargés en chrome et en
aluminium ont une meilleure résistance à la corrosion.

Au sujet de la composition de la couche d'oxyde les différents auteurs ne sont pas non plus
d'accord. Darras et ses collaborateurs [9] concluent à la présence de magnetite, d'une couche
rouge veloutée de Fe2O3 et d'un éventuel dépôt de carbone, Raine et Moore [10] à l'existence de
Fe3O4, de carbures et de carbone. Entre 900 et 1 200° Marson, Cobb et Angus [5] signalent uni-
quement de la magnetite, de l'hématite et du carbone; alors que la plupart des auteurs pensent qu'il
se forme de l'oxyde ferreux en début d'expérience recouvert ensuite de magnetite [il].

Au-dessus de la température de transformation de la phase FeO, et plus spécialement entre
850 et 1 100°, les résultats sont en général plus concordants, mais tous ces essais sont effectués à
des pressions inférieures ou égales à une atmosphère. Schmall et Baumann [12] ont noté une in-
fluence de la pression de CO2 et surtout de la vitesse de passage des gaz sur les cinétiques d'oxy-
dation. Hauffe et Pfeiffer [13], Smeltzer [14], Petit, Yinger, Wagner [15] ont étudié la vitesse de
corrosion du fer dans les mélanges CO2-CO à la pression atmosphérique et particulièrement lorsque la
couche d'oxyde est uniquement composée de FeO.

Arkharov [11] a mené une étude de corrosion à la pression atmosphérique et sous des cou-
rants variables de CO2; il s'est spécialement occupé du comportement cristallographique des oxydes
formés. Quelques auteurs ont encore apporté d'autres précisions : [16] [17] [18] [19].

En résumé, entre 300 et 600° et sous des pressions supérieures à la pression atmosphérique,
les publications actuelles se réduisent à peu près à celles de Darras et de Raine et Moore. Elles
concluent généralement que la pression de CO2 est sans influence sur la vitesse de corrosion.
Mais elles concernent des essais de très longues durées, d'aspect technologique, orientés vers
une application industrielle immédiate et dans des conditions expérimentales pas toujours très bien
définies, mais certainement différentes des nôtres.

A plus haute température, les résultats sont plus nombreux mais alors le phénomène est dif-
férent, en particulier à cause d'une vitesse d'oxydation linéaire et de l'existence d'un seul oxyde
FeO. Il est donc pratiquement impossible d'extrapoler à 450° les résultats obtenus à 900°.

III - ORIENTATION DE NOTRE ETUDE

Compte tenu de ces premières remarques bibliographiques, nous avons décidé de reprendre
entièrement le problème dans un esprit un peu différent. Nous avons été obligés de nous limiter
à des essais de durée relativement courte : cinquante heures. Nos expériences sont réalisées entre
400 et 650° et entre 1 et 25 kg/cm2, domaine d'utilisation actuelle des fluides de refroidissement
pour les réacteurs nucléaires.

En premier lieu, nous avons voulu mettre au point une méthode expérimentale sensible et
surtout très reproductible. A cette fin, il a été nécessaire de construire un appareil nouveau ; ceux
qui existaient déjà, ne donnaient pas satisfaction au point de vue reproductibilité, ou bien ne pou-
vaient fonctionner sous pression. C'est ainsi que nous avons mis au point la thermobalance [20]
que nous décrirons plus loin.



Nous avons entrepris notre étude sur trois plans différents suivant les méthodes expérimentales
mises en œuvre : étude cinétique, étude micrographique et étude radiocristallographique [2],

Dans ces conditions, nous avons tout d'abord essayé de mettre en évidence l'influence de la
pression sur la vitesse de corrosion. Nous verrons que, sur ce point, nos résultats ne sont pas
en accord avec ceux de la plupart des auteurs. Il faudrait alors essayer d'expliquer ces nouvelles
divergences.

Le deuxième point de notre travail concerne le rôle que jouent les éléments d'addition sur
ces cinétiques.

Enfin à la lumière de ces différents résultats et de toutes les observations recueillies au
cours de notre étude, nous proposerons un mécanisme rendant compte de façon acceptable de nos
expériences et expliquant certaines des contradictions existant entre les différents auteurs. Ceci
montrera en particulier la différence qui existe entT e l'oxydation par l'air ou l'oxygène et l'oxy-
dation par CO2 et nous permettra de mieux comprendre les difficultés supplémentaires qui se pré-
sentent dans ce dernier cas et qui expliquent probablement bien des contradictions.

Enfin au cours de nos travaux nous pourrons apporter quelques précisions concernant des
problèmes annexes.



PREMIÈRE PARTIE

MÉTHODES EXPÉRIMENTALES

I - CHOIX D'UNE METHODE EXPERIMENTALE
Plusieurs méthodes ont été proposées et utilisées pour mesurer la vitesse d'oxydation des métaux

ou plus généralement pour étudier les cinétiques des réactions du type : solide + gaz ẐZ* solide + gaz .

Un premier groupe s'intéresse à la phase gazeuse. On peut, par un tel procédé, soit étudier
la composition de cette dernière [3] soit mesurer, par variation de volume ou de pression [21]
[22], la masse de gaz entrée en réaction. En ce qui nous concerne, ces procédés étaient diffici-
lement applicables. D'une part, la sensibilité d'une telle méthode diminue avec la pression de la
phase gazeuse. D'autre part, dans le cas de l'oxydation par l'anhydride carbonique, il y a forma-
tion d'oxyde de carbone résiduel qui peut annuler la variation du volume gazeux ou réagir avec
l'anhydride carbonique dans des proportions inconnues au départ et fausser la mesure.

Une deuxième série de méthodes s'applique à étudier la phase solide formée. Certains auteurs
ont pu, à l'aide d'interférences lumineuses, mesurer l'épaisseur de pellicules d'oxyde t rès minces
[23] [24]. Ceci n'est plus valable dès que la couche dépasse quelques angstroms. Des cinétiques
d'oxydation ont été étudiées par mesure directe de l'épaisseur de l'oxyde sur des micrographies
en coupe [25]. Ce procédé a l'avantage de séparer les différents constituants lorsque la couche est
formée de plusieurs oxydes. Par contre, il est discontinu, sensible à des variations locales et
accidentelles d'épaisseur et finalement imprécis. D'autres expérimentateurs ont essayé d'utiliser
la différence de résistivité entre le métal et l'oxyde [26]. Cette façon d'opérer a l'avantage d'être
continue et facilement applicable à haute pression; mais elle nécessite un échantillon filiforme de
réalisation compliquée et dont l'état de surface n'est pas aisément contrôlable. De plus, la rés is-
tivité des oxydes est mal définie et sensible à des phénomènes perturbateurs, tels que les impuretés ,
lacunes, défauts microscopiques ou macroscopiques, etc.

La variation de masse de l'échantillon est sans aucun doute le phénomène le plus employé et
le mieux adapté à l'étude des cinétiques d'oxydation. Les mesures discontinues, par exemple par
pesées avant et après un séjour dans le milieu corrosif, sont longues, introduisent des causes
d'erreur supplémentaires et, pratiquement, laissent échapper tout phénomène un peu fin se pro-
duisant en cours de réaction. Seul un enregistrement continu de la variation de poids de l'échan-
tillon peut fournir des résultats complets. Nous avons donc décidé d'utiliser une thermobalance
pour mesurer nos vitesses d'oxydation.

II - ETUDE ET REALISATION D'UNE THERMOBALANCE FONCTIONNANT SOUS PRESSION

1/ Généralités

De nombreuses thermobalances ont déjà été construites. Dans les thermobalances dites élec-
troniques, la variation de poids de l'échantillon est équilibrée par une attraction électrostatique ou
électromagnétique asservie à un dispositif électronique convenable. L'appareil enregistre une gran-
deur électrique caractéristique de cette attraction antagoniste. La thermobalance Eyraud entre
autres est de ce type [27] [28].

Les thermobalances à gravité, conçues sur le principe de toutes les balances classiques,
enregistrent ou mesurent le déplacement d'un fléau à l'extrémité duquel se trouve l'échantillon.
La thermobalance Chevenard, par exemple, [29] utilise une suspension bifilaire et fonctionne sous
des pressions inférieures à une atmosphère. Gulbransen a décrit une remarquable microbalance
[30] dont les qualités exceptionnelles sont dues, en partie, au fait que l'appareil fonctionne sous
pression réduite.



Enfin d'autres systèmes utilisent l'allongement d'un ressort sous l'effet de l'augmentation de
poids [71].

Tous ces appareils sont prévus pour opérer à l'atmosphère ou sous pressions réduites. Jusqu'à1

l'heure actuelle, à notre connaissance, aucun d'eux ne permettait des essais à chaud et sous pres-
sion. Nous avons donc été conduits à étudier et à réaliser un appareil répondant à ce but [20].
(Signalons que le Commissariat à l'Energie Atomique a également construit à la même époque et
indépendamment de nous une thermobalance fonctionnant sous pression; mais ses caractéristiques
et ses dimensions la rendent inutilisable, en ce qui concerne nos travaux).

2/ Description de la balance

Nous avons choisi un système à gravité, qui allie à des possibilités aussi intéressantes que
celles des balances électroniques, une simplicité et une sûreté de fonctionnement supérieures.
Nous nous sommes directement inspirés pour sa réalisation de la thermobalance mise au point par
P. Chevenard [29]. ^

La figure 1 représente la coupe détaillée de notre appareil. Un fléau horizontal en invar 6
est soutenu par une suspension bifilaire 4 en fil de tungstène de 0,05 mm de diamètre. A l'avant,
un contrepoids permet l'équilibrage et un miroir concave l'enregistrement optique du déplacement
du fléau. Les balances à suspensions par fils ont sur les balances à couteaux l'avantage d'être
toujours en état de marche et d'éviter tout système de blocage au repos. D'autre part, les couteaux
et les plans risqueraient d'être détériorés dans les atmosphères corrosives et de donner alors des
erreurs progressives difficilement décelables. Par contre, les fils de tungstène donnent d'excellents
résultats dans l'anhydride carbonique.

Le réglage de la sensibilité peut s'effectuer soit à l'aide d'un contrepoids placé sous le fléau,
soit même en déplaçant ce dernier par rapport à son axe de rotation, déplaçant ainsi le centre de
gravité de l'ensemble mobile.

A la partie arrière du fléau, un troisième fil de suspension soutient l'amortisseur 9 et le
porte-échantillon. Toutes les pièces constituant la partie basse de l'appareil sont en matériaux non
magnétiques pour éviter l'action possible de l'aimant dont nous parlerons plus loin. L'éprouvette
est à la partie supérieure 11 soutenue par une tige de silice. Cette disposition est très rationnelle
car elle situe la zone chaude loin de l'appareillage mobile et au-dessus de ce dernier. De plus
un système d'écrans circulaires 16 limite la convection aux abords de l'échantillon et évite la
transmission de chaleur vers le bas de l'enceinte. Ainsi seule la région supérieure est chauffée;
tout le reste, et en particulier l'équipage mobile, demeure à la température ambiante.

A la partie inférieure est situé l'amortisseur 9. En effet un amortisseur très efficace est
indispensable pour enregistrer soigneusement de façon continue. Nous avons préféré ne pas utiliser
un amortisseur gazeux nécessitant une géométrie parfaitement définie et dont l'encombrement est
relativement important. Les systèmes à huile se sont révélés inutilisables à cause de l'absorption
des gaz sous pression par les huiles courantes. Ces considérations nous ont conduits à réaliser un
amortisseur magnétique à "courants de Foucault". Il est constitué d'un cylindre de cuivre plongeant
dans l'entrefer d'un aimant permanent fournissant un champ de révolution. Nous avons pu obtenir
un amortissement voisin de l'amortissement critique.

Nous avons vér'fié que l'anhydride carbonique à la température ambiante n'attaque pas de
façon sensible les matériaux constituant l'équipage mobile.

3/ Enceinte sous pression

La balance proprement dite est montée à l'intérieur d'une enveloppe d'acier dont la figure 1
montre la coupe. L'ensemble est réalisé en acier inoxydable au nickel-chrome-molybdène.

Le tube laboratoire 1 qui seul est chauffé, est en acier réfractaire à 20 % de chrome et 10 %
de nickel. Ses cotes sont calculées de façon à limiter le taux de contraintes à 1 kg/mm2 pour éviter
tout fluage.

Une chemise d'eau 3 empêche la transmission de chaleur vers le bas de l'appareil. Un hublot
en verre trempé 5 de 13 mm d'épaisseur, à faces rigoureusement planes et parallèles, permet
l'enregistrement optique des déplacements du fléau.

L'étanchéité est assurée dans d'excellentes conditions, par des joints toriques en caoutchouc
synthétique, que la pression soit supérieure ou inférieure à la pression atmosphérique.
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Des passages électriquement isolés et étanches ont été réalisés à l'aide de perles de verrel
"Microdia A O I P" 7. Grâce à cette disposition i l est possible d'introduire un couple thermo-1
électrique platine-platine rhodié 10 dans l'enceinte môme et à 2 mm de l'échantillon 11. Nous avons]
remarqué que les couples chromel-alumel étaient rapidement détériorés par l'anhydride carbonique'
dès 450°.

Un petit électroaimant 8 est installé dans l'appareil; il permet de charger ou de décharger
la balance au cours du fonctionnement sous pression. 11 est ainsi possible de l'étalonner et de mo-
difier la tare pendant l'expérience pour ramener le fléau dans son domaine d'utilisation.

Tout l'équipage mobile, constituant la balance proprement dite, est fixé à la partie centrale
15 de l'appareil. Les autres parties 12 13 et 14 ne sont que des enveloppes venant le coiffer sans
en modifier le réglage.

4 / Enregistrement

Nous avons adopté un enregistrement optique. Un système de deux prismes à 45° transforme
le déplacement vertical du faisceau en un déplacement horizontal. En effet ces mouvements sont
ensuite enregistrés par un suiveur de spot à amplification électronique dont le chariot se déplace
horizontalement.

Ce montage, extrêmement pratique, évite l'enregistrement photographique. On peut ainsi
suivre visuellement et à tout moment la progression de l'expérience sans avoir à attendre le dé-
veloppement d'un film. 11 permet, en outre, d'augmenter ou de diminuer sans difficulté le bras de
levier optique du système qui peut ainsi être très grand.

5/ Chauffage

Le tube laboratoire est chauffé extérieurement par un four électrique à résistance 2, d'une
puissance de 2 kw, réalisé par nos soins. L'espacement des spires est variable de façon à a s -
surer une zone de température homogène de l'ordre de 10 cm, située au centre. La puissance
élevée du four permet des montées de température rapides.

Nous avons adopté un enroulement résistant non inductif. 11 est doublé pour éviter toute action
électromagnétique sur les échantillons ferreux en particulier. Une régulation à fil dilatable permet
de maintenir une température constante à ±1°.

Le four, lui-même, glissant sur deux guides verticaux, peut découvrir entièrement le tube
laboratoire.

6/ Possibilités de l'appareil

A la suite d'essais systématiques, nous pouvons assurer les possibilités suivantes :

- charge : jusqu'à 10 grammes.

- sensibilité : 0,1 mg.. Au réglage optimum, et en plaçant le suiveur de spot à 120 cm
du miroir, une variation de masse de 40 mg correspond à un déplacement du spot de 200 mm, soit
5 mm/mg. L'échelle est linéaire pour un déplacement vertical de l'échantillon de l'ordre de 7 mm
de part et d'autre de la position d'équilibre. Ceci correspond à une augmentation de masse de
50 mg à la sensibilité maximum.

Cette sensibilité est fonction de la charge ainsi que de la pression par variation de la "poussée
d'Archimède" des gaz sur les éléments suspendus. Pour cette raison nous étalonnons la balance à
chaque manipulation dans les conditions mêmes de l'expérience. Pour ce faire, nous la déchargeons
d'un anneau de platine de masse connue.

- fidélité : satisfaisante. Lors d'essais en atmosphère de CO2 durant 60 heures nous
n'avons pas relevé de dérive supérieure à 0,25 mg.

- pression : dans l'état actuel de l'appareil nous pouvons obtenir des pressions variant
de 5.10-1 mm de mercure à 30 kg/cm2 . Mais i l est possible de monter une pompe à diffusion
d'huile pour les cas où l'on voudrait travailler sous des pressions résiduelles plus basses.

- température : constante à± 1° au-dessus de 300°. Grâce à la puissance élevée du four,
il est possible de réaliser tous les cycles désirés, la vitesse d1 échauffement pouvant atteindre
600°/h. A la pression maximum, nous limitons la température à 700°, par mesure de sécurité.
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7/ Corrections
Des erreurs systématiques se produisent en cours d'expérience. D'une part, la "poussée

d'Archimède" du gaz sur l'échantillon chauffé varie avec la pression, la température régnant dans
le tube laboratoire et le volume de l'éprouvette. Ceci introduit, lorsque la température augmente,
une erreur par excès sur l'augmentation de masse mesurée. D'autre part, le tube étant chauffé
par l'extérieur, il s'y produit un régime de convection des gaz (que nous avons limité dans la me-
sure du possible); ceux-ci montent le long des parois et redescendent dans le centre. L'échantillon
subit ainsi une force supplémentaire dirigée vers le bas qui dépend de la température, de la pres-
sion et des dimensions de l'éprouvette.

Ces corrections sont pratiquement impossibles à calculer de façon précise, d'autant plus
qu'elles deviennent très importantes pour les pressions élevées. En particulier pour les échantillons
en forme de plaquettes minces, le volume est difficile à mesurer de façon précise.

Cependant, à température et à pression constantes, ces corrections sont fixes. Nous avons
vérifié ce fait en plaçant dans l'appareil une plaquette de pyrex ayant la même forme que nos
échantillons. La courbe enregistrée après la mise en température est une droite parfaitement
horizontale.

Compte tenu de cette remarque, nous ne nous intéressons qu'aux variations de masse enre-
gistrées après la mise en température, lors d'oxydations isothermes à pression constante. Il faut
donc, pour placer l'origine de nos courbes, déterminer l'augmentation de masse totale de l'échan-
tillon par pesée avant et après l'expérience. Nous considérerons comme nulle la masse d'oxyde
formé lors du refroidissement. En effet ce refroidissement est très rapide (descente jusqu'à 100°
en 15 minutes), il se produit sous pression réduite (5.10"1 mm de Hg) et en fin de réaction la ciné-
tique, en général, est lente.

Dans les cas qui nous intéressent, cette façon de procéder n'introduit pas d'erreur appréciable
et semble donc parfaitement justifiée.

8/ Conclusions
Ces dernières remarques nous laissent ~ .trevoir que des mesures à température ou pression

variables seront beaucoup plus difficiles.D'autre part, lorsque ces deux facteurs deviennent très
élevés, les corrections à effectuer sont considérables; les mesures seront donc bien moins sûres.
Il est même possible qu'au-delà de certaines valeurs la convection devienne turbulente et irrégulière.
II ne faudrait donc extrapoler cet appareil qu'avec de grandes précautions.

Par contre les expériences isothermes et à pression constante sont les plus courantes et
nous pensons que, sous sa forme actuelle, notre thermobalance, qui est une des toutes premières
à fonctionner sous pression, peut fournir d'utiles renseignements, notamment en ce qui concerne
l'oxydation des métaux.

III - ETUDE DE L'ETAT DE SURFACE DES ACIERS AU CARBONE APRES RECUIT SOUS VIDE

La surface de l'échantillon, de toute évidence, va jouer un rôle très important lors des phéno-
mènes d'oxydation. Nous avons donc été conduits à définir une série de traitements très sévères,
répondant à de nombreux objectifs que nous préciserons au chapitre suivant. Comme nous l'expli-
querons aussi, des traitements thermiques sous pression réduite se sont révélés indispensables.
Aussi avons-nous été amenés, en tout premier lieu, à étudier l'état de surface obtenu après avoir
recuit dans le domaine austénitique nos différents métaux et tout spécialement nos aciers au carbone.

1/ Méthode expérimentale

La plupart des expériences sont effectuées dans un four Edwards équipé d'une pompe à con-
densation d'huile, d'un baffle refroidi et d'une pompe à palettes. Accessoirement nous avons uti-
lisé un four à chauffage extérieur. Les échantillons sont alors placés dans un tube de quartz
raccordé à une pompe à condensation de mercure.

Nos éprouvettes sont constituées de plaquettes dont l'épaisseur est comprise entre 1,5 et 3 mm.
Elles sont soigneusement polies jusqu'au papier 600, dégraissées au trichloréthylène et lavées à
l'alcool. L'analyse complète des aciers étudiés sera donnée dans le chapitre V.

Une étude semblable a été faite par Olney et Smith [32] à peu près la même époque et
tout à fait indépendamment de nous.
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2 / Aciers dont la teneur en carbone est inférieure à 0,8 %

Après un recuit dans le domaine y toute trace de polissage mécanique a disparu. La surface
apparaît brillante; on peut y voir deux systèmes de joints de grains. Les premiers très nets et
en creux représentent les grains d'austénite ; les seconds plus fins sont des joints de grains de
ferrite formée à la surface (figure 2). Dans certains cas, on observe des figures géométriques en
relief qui sont des macles de grande dimension qui s'étaient produites dans le domaine Y .

Olney et Smith [32] ont montré que la surface de l'échantillon n'était pas représentative de
sa structure à cœur. Dans certains cas, elle peut paraître plus riche en carbure que l'échantillon
dans son ensemble. Ils ont attribué ce fait à ce que la surface du métal jouerait le rôle d'une
discontinuité physique comme le joint d'un grain austénitique où précipiterait la cémentite.

3 / Aciers dont la teneur en carbone dépasse 0, 8 %

Comme pour les alliages précédents, les joints de grains austénitiques restent gravés à la
surface du métal. Cette dernière joue le rôle d'une limite de grain et présente statistiquement des
propriétés différentes de celles de l'ensemble de l'échantillon.

Pour ces aciers cependant, nous remarquons souvent des stries régulières (figure 7). Cet
aspect n'est autre que le profil d'équilibre du métal lorsque les plans cristallographiques de moindre
énergie ne sont pas parallèles à la surface de l'éprouvette [34] [35] et [36],

De plus, il se forme une couche superficielle sombre en relief. Ceci avait déjà été aperçu
par certains expérimentateurs sans être précisé [37] [38]. Nous l'avons étudié plus en détails et
avons pu compléter sur certains points [33] les travaux de Olney et Smith [32],

4 / Précipitation superficielle de graphite

a) Identification et structure

Par diffraction des électrons et des rayons X nous avons montré que ce précipité était du
graphite.

Diffraction électronique : nous avons opéré par réflexion et en incidence rasante sur un échan-
tillon massif.

Le tableau suivant précise nos résultats comparés à ceux de Hull pour le graphite [39 ] :

HULL

d

I

3.37

100

2.11

30

2.03

60

1.81

1

1.69

3

1.56

2

1.23

35

1.16

50

1.05

3

0.99

15

0.83

2

0.80

5

0.71

7

0.70

15

0.67

1

0.66

9

0.62

1

0.61

3

nos résultats

d

I

3.30

F

2.08

M

2.00

F

1.79

f

1.53

f

1.25

M

1.17

M

1.06

f

1.00

M

0.82

f

0.72

f

0.69

f

0.61

f

F : forte - M : moyenne - f : faible ; d représente les espacements interréticulaires mesurés en
A.

Les raies obtenues sont ponctuées, mettant en évidence une cristallisation grossière.

Diffraction des rayons X : tous nos échantillons ont été étudiés soit par la méthode de Debye
et Sherrer, soit à l'aide d'un diffractomètre à compteur à montage focalisant de Brentano. La raie
correspondant à la réflexion sur le plan cristallographique (0002) est la seule qui soit bien visible.
Les autres se confondent avec les raies de diffraction du fer et de la cémentite ou disparaissent
à cause d'une texture dont nous allons parler. Nous avons calculé la valeur de c dans la maille
hexagonale,, du graphite en utilisant la réflexion d'ordre 2 sur le plan (0002). Nous avons obtenu :
c = 6,70 A, résultat en bon accord avec les travaux de R. E. Franklin [40],

D'autre part, nous avons mis en évidence une texture de fibre de ce graphite. (La méthode
expérimentale utilisée sera décrite au paragraphe III, 3°, deuxième partie). L'axe [0001] est orienté
perpendiculairement à la surface du métal. La figure 14 représente la densité des normales au
plan (0002) en fonction de leur inclinaison par rapport à la surface, (coupe suivant un grand cercle
d'une figure de pôle de révolution). Olney et Smith avaient pensé à cette orientation sans en donner
de preuve expérimentale.
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D'un autre côté G. R. Speich [41] a retrouvé après nous, par diffraction des électrons, cette tex-
ture sur un acier très proche de l'eutectoi'de. Us ont aussi montré que le graphite précipite en majeure
partie sur les cristaux de fer dont le plan (111) est parallèle à la surface de l'échantillon. Ils associent
ces deux résultats et les expliquent par une épitaxie telle que ( l l l ) f t / / (000l)c et [110]F# / / [2110]c
sans avoir pu prouver cette dernière relation. Sans nier cette épitaxie, nous pensons qu'elle
n'explique pas entièrement la texture de fibre du graphite car elle existe de façon aussi précise
lorsque toute la surface du métal est recouverte de carbone (dans le cas d'un acier titrant 1,60 % C).
Nous pensons plutôt, que la concordance entre l'épitaxie fer-graphite et la texture fibreuse du gra-
phite sur les plans (111) du fer explique la précipitation préférentielle de carbone sur les cristaux
de fer dont le plan (111) est parallèle à la surface.

b) Observations micrographiques

La formation de cette couche superficielle est directement fonction de la teneur en carbone
de l'acier étudié. Après un maintien de deux heures à 950° suivi d'un refroidissement à 200°/h, un
échantillon titrant moins de 0,8 % de carbone ne présente aucune trace de graphite en surface
(figure 2). Lorsque le pourcentage de carbone atteint 0,8 % nous commençons à voir apparaître
quelques rares taches localisées aux joints de grains (figures 3 et 7). Pour 0,98 % la couche re -
couvre environ les trois quarts de la surface (figure 4). A partir de 1,15 % commencent à appa-
raître de gros cristaux (figure 5) qui vers 1,5 % occupent l'échantillon tout en entier (figure 6).

Ce carbone semble provenir de l'intérieur du métal. Il commence à se manifester par une
teinte plus sombre de la surface du grain et continue ensuite à croître en une concrétion en relief
(figure 8). L'épaisseur de la couche appréciée au microscope, est de l'ordre de 1 à 4(i .

Si la vitesse de refroidissement est plus rapide, environ 40°/mn, la couche de carbone se pré-
sente sous forme de ponctuations (figures 9 et 10).

Sa croissance se fait, le plus souvent, à partir des joints de grains austénitiques et en forme
de dendrites (figure 11). Parfois un défaut cristallin ou une inclusion au centre du grain peut servir
de germe.

Ce phénomène semble lié à l'orientation cristalline du métal sous-jacent. Certains grains qui
ont une orientation favorable sont entièrement recouverts, alors que leurs voisins restent intacts
(figure 12). Ceci est confirmé par l'aspect d'un cristal et des macles qui le traversent (figures 13 et 9).

c) Cycles thermiques

Plusieurs essais ont été effectués en modifiant la durée du maintien à haute température de
vingt minutes à six heures. Nous n'avons relevé aucune modification appréciable.

Nous avons déjà signalé que la vitesse de refroidissement influait sur l'aspect de la préci-
pitation du graphite. Olney et Smith [32] n'ont pas trouvé de trace de carbone superficiel après
trempe sous vide dans le mercure.

Par contre la température atteinte avant le refroidissement est un facteur important. Pour
un acier et une vitesse de refroidissement donnés (20°/nin), nous avons déterminé un intervalle de
température à l'extérieur duquel le graphite ne précipite pas. Nous avons tracé expérimentalement
l'allure générale du domaine température-concentration en carbone où se produit le phénomène (fi-
gure 15). Après avoir formé la couche de graphite sur un acier de 0,98% de carbone vers 950°,
nous l'avons observée au microscope et identifiée par diffraction des rayons X. Un chauffage à
1 150° suivi d'un refroidissement de 20°/mn fait disparaître le carbone précédemment formé.

d) Rôle de l'atmosphère

La pression résiduelle d'air doit être inférieure à 10"2mm de mercure pour que la graphi-
tisation superficielle se produise. Aux environs de 5.10"3 mm de mercure le phénomène est déjà
très atténué. Olney et Smith [32] ont montré qu'il n'était pas limité par une atmosphère d'argon
pur.

Lorsque la pression partielle d'oxygène atteint une certaine limite, le phénomène est arrêté
par le film d'oxyde se formant à la surface du métal. En effet nous avons poli une seule face d'une
plaquette recouverte de .graphite lors d'une expérience précédente; après un recuit à 950° sous une
pression résiduelle d'air de 5.10"1 mm de mercure, la face polie était totalement dépourvue de
carbone alors que nous avons retrouvé le graphite de l'autre côté. Ceci prouve, d'une part que le
carbone n'est pas brûlé lors du traitement, d'autre part que la mince pellicule d'oxyde formée
(inférieure à 1 micron) arrête le phénomène. Cet oxyde, à cause de sa faible épaisseur, ne peut
en aucune façon masquer la présence de carbone éventuel lors d'une identification par diffraction
des rayons X.
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Précipitation superficielle de graphite au cours du recuit sous pression réduite des aciers au carbone.
Influence de la teneur en carbone. 1ère partie III-4°-b.

Figure 2 - Acier n°l - 0, 1 % C.

1 2 heures à 950° - 5. 10"5 mm de Hg
refroidissement 200°/h.

On distingue deux systèmes de •
joints de grains. Pas de dépôt de |)
graphite visible. * 550

Figure 3 - Acier n°10 - 0,8 % C .
~'2 heures à 950° - 5. 10'' mm de Hg .,•*,

refroidissement 200°/h.

Apparition de rares précipités
de graphite. 550
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Précipitation superficielle de graphite au cours du recuit sous pression réduite des aciers au carbone.
Influence de la teneur en carbone. 1ère partie III-4°-b.

Figure 4 - Acier n°3 - 0,98 % C .

2 heures à 950° - 5.10 mm de Hg
refroidissement 200°/h.

de carbonePrécipitation
importante.

déjà
550

Figure 5 - Acier n°ll - 1,16 %C.

I 2 heures à 950° - 5.10'5 mm de Hg
| refroidissement 200°/h.

Apparition de gros cristaux de
graphite. La surface du métal est
presque entièrement recouverte.

x 550
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Précipitation superficielle de graphite au cours du recuit sous pression réduite des aciers au carbone ,
Influence de la teneur en carbone. Première partie III-4°-b.

Kigure 6 - A c i e r n°12 - 1 , 5 % C .

I 2 h e u r e s à 950° - 5. 10"5 mm de Hg
I r e f ro id i ssement 200°/h.

La surface est totalement r e -
couverte de graphite en gros cristaux.

x 550

e) Vaporisation du fer

Nous avons pensé à l'origine quo I1 evaporation du fer, qui n'est pas négligeable à ces pres-
sions et à ces températures, pouvait être un facteur important. Cette hypothèse aurait en effet
expliqué l'influence de la surface libre du métal, de l'orientation cristalline et de la pression.

Pour arrêter cette vaporisation, nous avons fait sceller sous vide par bombardement élec-
tronique, un "container" d'acier dans lequel étaient placés nos échantillons. Dans ce volume clos
de faibles dimensions, la masse de fer évaporé est très petite (de l'ordre de 0,2.10" grammes)
et à répartir entre l'enveloppe et les échantillons. L'ensemble a été placé dans une zone de tempé-
rature homogène de 1 000°. Dans ces conditions, nous avons observé une précipitation de graphite
du même ordre que lors des expériences précédentes. Il est donc certain que cette evaporation du
fer ne joue pas un rôle important.

Remarque - Les mêmes expériences ont été faites dans d'autres fours et en particulier dans un ap-
ireil équipé d'une pompe secondaire à vapeur de mercure. Le phénomène n'a pas sensiblement

changé. Cette expérience élimine l'action possible d'éléments étrangers ayant contaminé le four au
cours d'essais précédents ou même l'action de vapeurs d'huile venant de la pompe à diffusion
d'huile.

f) Interprétation

Compte tenu de ces remarques, comme Olney et Smith, nous pensons que lors du refroidis-
sement la surface du métal obéit au diagramme d'équilibre stable fer-carbone et le cœur de l'échan-
tillon principalement au diagramme d'équilibre métastable fer-cémentite.

La graphitisation est un phénomène qui se produit avec une augmentation de volume importante.
Ceci explique qu'elle ait lieu de préférence à la surface où le volume peut croître librement.
Nous avons constaté que le graphite se formait en relief. D'autre part une couche épitaxique
d'oxyde empêche le phénomène. La texture cristalline mise en évidence pour le graphite formé
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Précipitation superficielle de graphie lors du recuit sous vide des aciers au carbone. 1ère partie 111-4°

Figure 7 - Acier n" 10 - 0, 80 % C .

j 2 heures à 950° - 5.10"5 mm Hg
I refroidissement 200°/h.

Apparition de précipités de gra-
phite aux joints des grains.

La surface du métal est régu-
lièrement striée. x 1 800

Figure 8 - Acier n°3 - 0,98 %C.

950° pendant deux heures.
5. 10"̂  mm de Hg
refroidissement 200"/h.

Formation du graphite, x l 800
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Précipitation superficielle de graphite lors du recuit sous vide des aciers au carbone. Rôle de la vi-
tesse de refroidissement : 1ère partie ni-4°-b.

Figure 9 - Acier n"4 - 0,98 % C .

2 heures à 950° - 5.10'5 mm Hg
refroidissement 40°/mn.

Pour les grandes vitesses de
refroidissement le dépôt de graphite
apparaît ponctué.

Le rôle des macles est très
visible. x 550

Figure 10. x 1 800
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Précipitation superficielle de graphite lors du recuit sous vide des aciers au carbone. Rôle des joints
de grains et de l'orientation cristalline : 1ère partie III-4°-b.

Figure 11 - Acier n°3 - 0,98 % C .

2 heures à 950° - 5.10"5 mm Hg
refroidissement 200°/h.

Influence des limites de grains. ^Çf- -Jg*
x 1 800 C

Figure 12 - Acier n°3 - 0, 98 % C .

1 2 heures à 950° - 5.10'5 mm Hg
refroidissement 200°/h.

Influence de l'orientation cris-
talline, x i 800
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Précipitation superficielle de graphite lors du recuit sous vide des aciers au carbone. 1ère partie 111-4°.

Figure 13 - Acier n°3 - 0,98 % C.
-52 heures à 950° - 5. ÎO'3 mm Hg

refroidissement 200°/h.

x 1 800

confirme cette hypothèse, la croissance la plus importante se faisant perpendiculairement à la
surface du métal.

De plus, la surface du métal et plus encore les joints de grains sont des lieux de prédilection
pour les impuretés ou les défauts cristallins. Il est probable que ces imperfections facilitent le
retour vers l'état stable fer-graphite.

L'aspect ponctué obtenu si le refroidissement est assez rapide (figures 9 et 10) montre net-
tement que la précipitation de graphite se produit à partir de centres de germination. Si nous at-
teignons des températures assez élevées pour solubiliser les impuretés, ces centres de germinations
sont rares à la surface et nous n'observons plus de carbone. Ceci explique la figure 15.

5/ Conclusions

Ces résultats montrent que des recuits dans le domaine austénitique sont très dangereux pour
notre étude d'oxydation. En effet, après de tels traitements, la surface des échantillons a des pro-
priétés bien particulières et elle n'est pas représentative de l'ensemble du métal.

Nous allons expliquer, au cours du chapitre suivant; comment nous avons résolu cette difficulté.

IV - PREPARATION DES ECHANTILLONS

1/ Buts à atteindre
II est admis par tous que la structure et l'état de surface du métal étudié joue un rôle im-

portant sur l'oxydation. Nous avons donc essayé de définir une préparation rigoureuse de nos éprou-
vettes pour répondre principalement aux objectifs suivants :

a) II est nécessaire d'utiliser des matériaux homogènes se trouvant dans leur état stable
à la température d'oxydation. Sinon une transformation plus ou moins rapide et incontrôlable se
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Précipitation superficielle de graphite lors du recuit sous vide des aciers au carbone. Orientation du
graphite : 1ère partie III-4°-a.

Figure 14 - Texture du graphite.
Intensité du faisceau diffracté en

fonction de l'angle du plan (0001) avec
la surface de l'échantillon.
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produirait lors de l'essai de corrosion qui constitue, en fait, un recuit de longue durée. Ceci, sans
aucun doute, introduirait des anomalies ou des irrégularités dans les cinétiques de réaction, soit
à cause du comportement différent des divers éléments constituant l'alliage, soit à cause du change-
ment de volume dû à la transformation. Cette variation de volume peut en effet produire dans la
couche d'oxyde des contraintes supplémentaires et des fentes [42].

b) II est bien connu que la vitesse d'oxydation des métaux varie suivant l'orientation du
cristal par rapport à l'interface métal-gaz [43] [24] [44] [45]. Pour obtenir un résultat statis-
tiquement valable sur des échantillons polycristallins, il est indispensable d'cpérer sur des éprou-
vettes à grains fins et désorientés. Il faut éviter aussi dans la limite du possible les structures
en bande p couramment obtenues sur des métaux laminés.

c) Les contraintes internes (thermiques ou d'usinage) sont à éliminer car elles peuvent
introduire des erreurs importantes.

d) Gulbransen [47] entre autres [44] a montré que les gaz occlus dans le métal pou-
vaient influer sur l'oxydation ultérieure.

e) La surface des échantillons doit être dépourvue d'oxydes, d'impuretés ou de métal
écroui, qui par leur présence modifieraient sans aucun doute la vitesse de réaction, tout spécia-
lement au début de l'expérience..
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f) Les faces des éprouvettes doivent être représentatives de leur structure à cœur.

g) Nous voulons comparer le comportement de différents alliages. Il est .donc nécessaire
que les traitements utilisés et les états de surface obtenus soient comparables pour tous les cas .
En plus, ils doivent être reproductibles au cours du temps.

2/ Choix d'un état de surface

Suivant les expérimentateurs, et surtout les buts des expériences, de nombreux états de sur-
face ont été utilisés depuis les métaux bruts d'usinage jusqu'aux échantillons polis électrolytiquement.

En ce qui nous concerne, voulant définir un état de surface répondant à des conditions sé-
vères de propreté et de reproductibilité, nous avons hésité entre deux solutions : soit un polissage
mécanique, soit un polissage électrolytique.

Après de nombreux essais et malgré ses avantages, en particulier dissolution de toute couche
écrouie, nous avons éliminé le traitement électrolytique. Nous nous sommes aperçu que les r é -
sultats étaient variables en fonction de paramètres difficiles à contrôler et à définir (âge du bain,
gradient thermique dans la solution, etc. ). Les conséquences en sont une mauvaise reproductibilité
à long terme et même, pratiquement, l'impossibilité de comparer les résultats des différents
auteurs. Surtout, les états de surface que l'on obtient par cette méthode ne sont pas les mêmes
pour nos différents aciers, et ceci introduirait un paramètre supplémentaire lors de la comparaison
du comportement de ces alliages.

3/ Préparation des échantillons

Etudiant des aciers, nous ne pouvions envisager des traitements sous atmosphère d'hydrogène,
méthode utilisée par de nombreux auteurs dans le cas des métaux purs. Nous avons donc été con-
duits à employer des traitements sous vide.

Nous partons de plaquettes mesurant 40
à chaud.

x 15 x 1,5 mm découpées dans des tôles laminées
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Un premier recuit à 950°, sous une pression résiduelle inférieure à 5.10"5 mm de mercure,
pendant deux heures est suivi d'un refroidissement à une vitesse de 200°/h. Nous avons vérifié par
dilatométrie qu'un tel traitement élimine toute structure hors d'équilibre. Dans le seul cas de
l'acier à 13 % de chrome, nous refroidissons à 100°/h pour éviter une transformation martensitique.
Un tel traitement n'est pas satisfaisant à lui seul; comme nous l'avons dit au chapitre précédent
(première partie - chapitre III - 5°), il se produit lors du recuit des aciers dans le domaine austé-
nitique, des phénomènes de surface qui risquent de perturber la cinétique d'oxydation ultérieure
(surface non représentative de l'ensemble du métal, précipitation de graphite).

Nos plaquettes sont alors rectifiées, polies mécaniquement sous l'eau jusqu'au papier 600,
lavées au trichloréthylène et à l'alcool.

Après avoir été soigneusement mesurées, elles subissent un deuxième recuit à 670°, sous
pression réduite (inférieure à 5.10"5 mm de mercure), pendant deux heures ; elles sont alors refroidies
lentement (200°/h). Grâce à ce deuxième traitement nous recristallisons la couche superficielle
écrouie lors de l'usinage et nous supprimons les contraintes internes, sans introduire de phéno-
mène perturbateur puisque nous restons dans le domaine ferritique.

4/ Conclusion

Comme Gulbransen [30] entre autres [14] [15], nous avons choisi un état de surface défini
par un polissage mécanique au papier très fin.

A la suite des différents traitements que nous venons de préciser nous avons donc obtenu un
métal dans son état stable, à grains fins et désorientés, sans contrainte résiduelle ni gaz occlus.
Sa surface dépourvue d'oxydes, d'impuretés ou de couche écrouie est bien représentative de l'ensemble.

Cependant, dans le cas des aciers à bas carbone en particulier, nous n'avons pas pu suppri-
mer totalement la structure de bandes formée au laminage. Yajima et Furusawa [46] pensent qu'elle
ne joue pas un très grand rôle.

De toutes façons, comme nous le préciserons dans la deuxième partie, une telle préparation
nous a permis d'obtenir une reproductibilité satisfaisante pour nos expériences.

Précisons enfin que, dans le cas du fer très pur, fer IRSID, nous n'avons pu, par aucune
méthode, obtenir de grains suffisamment fins. Nous reverrons plus loin ce problème particulier.

V - MATERIAUX UTILISES

1/ Métaux

Nous voulons mettre en évidence le rôle de certains éléments d'addition sur les cinétiques
d'oxydation des aciers par l'anhydride carbonique. Pour ce faire, nous avons utilisé une gamme
d'alliages qui ont été choisis en ajoutant à un acier à bas carbone, du chrome, de l'aluminium, du
cuivre et du carbone en quantités croissantes. D'une part pour déterminer le rôle de toutes les
impuretés contenues dans les aciers et d'autre part pour essayer d'obtenir des résultats plus gé-
néraux, nous avons été amenés à utiliser du fer de plus ou moins grande pureté.

Le tableau I précise les analyses de ces différents matériaux. Remarquons que les trois
derniers alliages n'ont été utilisés qu'accessoirement lors de l'étude de la précipitation superficielle
de graphite au cours de recuits sous vide (chapitre III, 4°, première partie).

2/ Gaz

L'anhydride carbonique employé est un gaz dit "qualité soudure" pour sa faible teneur en
eau. Ses principales impuretés sont les suivantes : oxygène : 100 ppm - azote : 200 ppm - eau :
traces; les autres se trouvent à l'état de quantités indosables.

Accessoirement, nous avons utilisé de l'argon titrant plus de 99, 995 % A.

VI - ETUDE DES OXYDES A LA TEMPERATURE AMBIANTE

1/ Refroidissement des échantillons

Les éprouvettes ayant été oxydées dans notre thermobalance, nous voulons obtenir qu'après
refroidissement, les oxydes formés soient dans un état aussi voisin que possible de celui dans lequel
ils se trouvaient à chaud en fin d'expérience.
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Nous avons été conduits à les refroidir rapidement, ce que nous faisons en enlevant le four.
De cette façon, nos plaquettes sont amenées en moins de 15 minutes à 100°, température à laquelle
il ne peut plus y avoir de modification très importante.

En plus, pour éviter une oxydation notable à une température inférieure à celle de l'expérience,
le refroidissement est effectué sous une pression inférieure à 5.10"1 mm de mercure. Sinon i l
pourrait y avoir formation d'un nouvel oxyde [48] par réoxydation de la magnetite.

Une fois à la température ambiante, les oxydes formés font l'objet de deux études parallèles.

2/ Etude cristallographique

La nature, la texture et plus généralement l'état cristallin des oxydes ont été étudiés par
diffraction des rayons X. Nous avons utilisé des méthodes et des montages classiques adaptés soit
à des chambres photographiques, soit à un goniomètre à compteur. Ces travaux ont généralement
été effectués par réflexion sur les échantillons massifs. Dans certains cas, nous avons eu à sé -
parer les oxydes de leur support métallique ce que nous avons fait mécaniquement.

Quelquefois i l a été utile de réaliser des diffractions électroniques; ces expériences ont tou-
jours été faites par réflexion sous une incidence faible.

3/ Etude micrographique

Après avoir noté l'aspect macrographique des échantillons au sortir de la thermobalance,
nous avons systématiquement observé au microscope la surface externe des oxydes.

D'autre part et tout spécialement dans le cas des expériences effectuées à 615° nous avons
étudié des coupes de ces couches d'oxydes. Elles ont été réalisées après un enrobage classique
dans la bakélite. Nous n'avons jamais remarqué de détérioration des couches par ce procédé qui
s'est révélé satisfaisant même dans le cas d'oxydes fissurés. Ensuite nous procédons à un polissage
très soigneux terminé à la pâte de diamant puis à l'alumine très fine sur un drap de soie naturelle.

VII - CONCLUSIONS

En résumé, nos oxydations par l'anhydride carbonique sont réalisées en volume clos pour
des températures comprises entre 400 et 650° et des pressions entre 1 et 25 kg/cm2. Le volume
total de gaz introduit dans l'appareil est de 2 000 cm3 environ.

Nous pensons avoir obtenu une série intéressante de résultats à l'aide de trois techniques
expérimentales mises en œuvre :

- étude des cinétiques

- étude cristallographique

- étude micrographique.

Cependant nous n'ignorons pas que d'autres méthodes expérimentales sont indispensables pour
avoir une vue complète du phénomène. En particulier, il serait extrêmement utile de suivre au cours
de l'oxydation la composition de la phase gazeuse et tout spécialement aux abords de l'échantillon.
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DEUXIÈME PARTIE

RÉSULTATS EXPÉRIMENTAUX

Sauf mention spéciale, tous les résultats décrits au cours de cette deuxième partie concernent
des essais effectués dans la thermobalance. Nous disposions accessoirement d'un autoclave; ce-
pendant, pour des raisons que nous exposerons plus loin, au paragraphe I, A, 3° d, nous nous
sommes limités à une étude systématique des expériences réalisées dans la thermobalance.

Cet exposé sera divisé en trois parties correspondantes aux techniques expérimentales mises
en oeuvre : étude des cinétiques d'oxydation, étude micrographique, étude radiocristallographique.

I - CINETIQUES D'OXYDATION

A - TEMPERATURES INFERIEURES A 57 (f

1/ Reproductibilité des expériences

Le premier problème à résoudre, et en fait le plus difficile, est de déterminer un mode
opératoire permettant d'obtenir des cinétiques d'oxydation reproductibles.

Nous avons défini (première partie paragraphe IV, 3°) une préparation très rigoureuse de nos
échantillons.

La mise en température est un autre facteur t rès important. De nombreux expérimentateurs
[49] procèdent brutalement en amenant rapidement sur l'échantillon un four déjà chaud. Cette mé-
thode semblerait effectivement être celle qui se rapproche le plus de l'essai isotherme que nous
recherchons. Cependant elle doit donner lieu, spécialement sous forte pression, à un régime tran-
sitoire de température et de pression extrêmement perturbé. C'est probablement pour cette raison
que nous avons constaté dans ce cas une reproductibilité nettement moins satisfaisante. Nous avons
donc été conduits à contrôler les montées en température et avons adopté un cycle de 600°/h pour
tous nos essais. Pour cette raison, durant la première heure environ, nos expériences ne s'ef-
fectuent pas à température constante et nous négligeons cette première partie des courbes d'aug-
mentation de masse.

D'autre part, les premiers instants de la réaction sont caractérisés par des phénomènes de
germination [50] sans doute très variables. Sans nier l'intérêt de ce premier stade de l'oxydation,
nous n'étudierons ici que l'augmentation de masse à partir d'une même épaisseur d'oxyde pour
chaque essai. Pour ce faire, nous reportons chacune des séries de courbes à une origine constante
non nulle, si c'est nécessaire, par une translation parallèle à l'axe des temps. Remarquons que
cette opération ne change absolument pas la forme des courbes, alors que seule cette forme est
intéressante au point de vue quantitatif.

Compte tenu de ces précautions, la dispersion de nos expériences est inférieure à 5 % (sauf
dans le cas du fer IRSID très pur). Plusieurs essais effectués dans les mêmes conditions prouvent
ce résultat : courbes 1 et 3 de la figure 18, courbe 2 de la figure 20, courbe 4 de la figure 21
et courbe 3 de la figure 22.

En ce qui concerne le fer IRSID, nous n'avons pu obtenir un métal à grains suffisamment fins
pour que, sur un échantillon de dimension réduite, l'influence de l'orientation cristalline sur la vi-
tesse de corrosion soit statistiquement compensée. Ce fait est évidemment dû à la grande pureté de
ce métal. La reproductibilité des résultats est alors mauvaise et nous nous sommes limités
dans ce cas à une étude qualitative.
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2/ Etude des courbes d'oxydation

Dans tous les cas, les courbes enregistrées sont transformées pour donner l'augmentation de

masse par unité de surface (-77— en mg/cm2) en fonction du temps exprimé en heures.

Pour toutes les expériences réalisées à des températures inférieures à 570J nous avons enre-
gistré des courbes à allure parabolique. Il faut trouver un moyen d'abord de vérifier que nous
avons réellement des courbes assimilables à des paraboles et ensuite de déterminer leurs para-
mètres caractéristiques. Comme nous le verrons plus loin (paragraphe suivant), le sommet de ces
paraboles est décalé par rapport à l'origine d'une quantité que nous ne connaissons pas au départ.
Pour cette raison, les méthodes les plus connues, méthode analytique ou représentation graphique

(- ) = f(t), sont inutilisables ou exigent des extrapolations longues et imprécises. Le seul mode

opératoire simple a été signalé par Belin [51] [52]. Il utilise une propriété caractéristique de la
parabole que nous rappelons rapidement :

Toute parabole ayant son axe parallèle aux abscisses est de la forme :

(y - y / • Kx(t - to)

Soient (yx, t ) et (y + a, tx + At) deux points de cette courbe dont les ordonnées sont en progres-
sion arithmétique de raison a :

y2 .- 2 v o v i + y » = K A - *o)

y2 + a2 + 2 a y i - 2y(>yi - 2y oa + y2 = K ^ + At - t0)

D'où : 2ay1 = KxAt + 2y o a - a2 (1)

Donc si nous portons sur un graphique y ^ici ~~F"")» pour une série d'ordonnées en progression

arithmétique, en fonction de At nous devons obtenir une droite dont la pente est proportionnelle à K1.

Remarquons que la translation horizontale que nous aurions pu faire subir à certaines courbes,
comme signalé au paragraphe précédent, ne change rien à leurs transformées par cette méthode.
En effet le terme t0 disparaît dans l'équation (1).

3/ Forme des courbes d'oxydation

Les figures 16 à 23 représentent les courbes d'augmentation de masse enregistrées à des
températures inférieures à 570°. A deux exceptions près, concernant les aciers chargés en chrome
et en aluminium (problème sur lequel nous reviendrons plus tard), elles sont parfaitement continues.
Il n'y a jamais de réaccélération de l'oxydation ou autre anomalie. A chacune d'elles, nous avons
fait subir la transformation décrite au paragraphe précédent. Les graphiques obtenus sont toujours
semblables à ceux de la figure 24 représentant, à titre d'exemple, le cas du fer IMPHY oxydé à 525°.

Il y a d'abord un régime transitoire d'oxydation rapide durant une ou deux heures; i l est dû,
en grande partie, à la période de mise en température de l'appareil. D'autre part, le début de la
réaction est, comme nous l'avons déjà signalé, caractérisé par des phénomènes de germination
incontrôlables et peu reproductibles. Nous ne nous occuperons que de la phase ultérieure.

Ensuite, i l s'établit un régime d'oxydation permanente qui, après la transformation indiquée,
est représenté par une droite inclinée ayant une ordonnée à l'origine positive. Dans ces conditions,
cette partie des courbes expérimentales peut être assimilée à un arc de parabole dont l'équation
serait de la forme :

En premier lieu, la loi d'oxydation permanente étant parabolique, le phénomène régulateur
de la réaction est la diffusion au travers de l'oxyde formé. La pente des droites telles que celles
de la figure 24 est proportionnelle au coefficient Kx caractéristique de la vitesse de corrosion.
Ce coefficient est proportionnel au coefficient de diffusion à travers l'oxyde. C'est en fait le para-
mètre le plus important de ces cinétiques.
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Une remarque s'impose cependant; le régime parabolique "mixte" le plus général, tenant
compte des vitesses de réaction à l'interface métal-oxyde et à l'interface oxyde-gaz, est de la
forme :

• >*.{**) -

avec k2 positif.

Une telle courbe correspondrait, après la transformation utilisée, à une droite dont l'ordonnée à
l'origine b serait négative (soit à une parabole dont l'ordonnée du sommet serait négative). Nous
obtenons, au contraire, dans tous les cas des droites telles que b est positif. Ce comportement
anormal à première vue a déjà été rencontré par d'autres expérimentateurs dans le cas d'oxyda-
tions par l 'air ou l'oxygène [52].

Physiquement, il correspond à l'augmentation de masse parasite d'un corps non protecteur
n'ayant aucun rôle actif dans la diffusion entre le gaz et le métal. Ce corps peut être le gaz ad-
ou absorbé sur ou dans l'oxyde ou le métal. Un dépôt secondaire très perméable à cette diffusion
aurait aussi le même effet. Nous pensons ici au dépôt de carbone amorphe dont nous parlerons
plus loin (paragraphe II, A, 3°, deuxième partie). Enfin, il peut s'agir d'irrégularités sur la couche
d'oxyde elle-même; une proéminence joue en effet le rôle d'augmentation de masse parasite.

Remarquons cependant pour terminer que, en tout état de cause, c'est un phénomène secon-
daire; il ne change absolument rien à la valeur du coefficient Kx qui est, sans aucun doute, le para-
mètre le plus important.
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Figure 23

4/ Influence de la pression .

a) Rôle de la pression partielle d'anhydride carbonique

Les courbes en traits pleins des figures 16 à 23 ont été obtenues avec de l'anhydride carbo-
nique seul sous des pressions variant de 1 à 25 kg/cm2. Ces premiers essais indiquent sans doute
possible que dans ces conditions une augmentation de la pression totale de CO2 accélère la réaction.
Nous avons montré [53] [31] que cette accélération est due à la pression partielle de CO2 et non
à l'influence de paramètres secondaires : convection, formation accessoire d'oxyde de carbone,
oxygène contenu par le gaz.

La convection augmente avec la pression totale régnant à l'intérieur de l'enceinte. Les courbes
2 et 3 de la figure 19, 3 de la figure 21 et 2 de la figure 22 correspondent à des essais réalisés
dans des mélanges CO2-Argon dosés pour une pression totale de 11 ou 16 kg/cm2 et une pression
partielle d'anhydride carbonique de 1 kg/cm2. Nous avons alors systématiquement retrouvé, à la
précision des expériences près, les courbes déjà obtenues avec de l'anhydride carbonique seul sous
1 kg/cm2. Ces expériences prouvent que dans nos conditions expérimentales la convection ne joue
qu'un rôle négligeable. Nous avons même réalisé l'expérience inverse; la courbe 4 de la figure 21
représente un essai commencé sous une pression partielle de CO2 de 1 kg/cm2 et poursuivie sous
6 kg/cm2. On observe une discontinuité au moment du changement de pression. La deuxième partie
de la courbe d'augmentation de masse se déduit bien de la courbe n°6 par une simple translation
parallèle à l'axe des temps.

Nos essais sont faits en milieu confiné. La teneur en oxyde de carbone formé au cours de la
réaction augmente progressivement et ceci d'autant plus que la pression du gaz oxydant est plus
faible. Nous avons, au cours d'une oxydation par CO2 seul sous 1 kg/cm2, remplacé le gaz déjà
utilisé par du gaz neuf; nous avons donc éliminé, par là même, l'oxyde de carbone déjà formé.
La courbe d'augmentation de masse enregistrée ne présente aucune discontinuité. Ceci montre que
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cette faible augmentation de la teneur en CO dans l'ensemble du gaz (inférieure à 1 %) n'a qu'une
influence secondaire sur la cinétique.

Le gaz utilisé contient, à l'état d'impuretés, de l'oxygène dont la quantité introduite dans
l'enceinte augmente avec la pression de CO2. Nous avons effectué un essai avec de l'anhydride
carbonique sous 1 kg/cm2 et contenant 0, 15 % d'oxygène, soit la même masse que pour l'expé-
rience réalisée à 15 kg/cm2 avec le CO2 ordinaire. Nous avons obtenu la courbe déjà déterminée
dans les conditions normales (courbe 7 de la figure 19). La faible teneur en oxygène du gaz utilisé
est donc sans importance notable sur les vitesses des réactions étudiées.

Dans le cas du fer IRSID très pur, les expériences étant peu reproductibles, nous n'avons pu
opérer comme précédemment. Cependant, en cours d'expérience, nous avons remplacé le gaz oxy-
dant dosé pour 1 kg/cm2 par un gaz nouveau dosé pour 10 kg/cm2 de CO2. Nous avons enregistré

0,1

Figure 24
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une discontinuité t rès nette (figure 25). Cette expérience indique qualitativement que la pression
partielle d'anhydride carbonique influe sur la vitesse d'oxydation du fer pur.

En résumé, d'une part la vitesse de corrosion du fer et des aciers augmente avec la pres-
sion partielle de CO2, d'autre part les courbes enregistrées en milieu de CO2 seul sont valables
tout au moins pour les conditions expérimentales qui sont les nôtres; nous nous limiterons par la
suite à de telles expériences.

9kg/cinf A

10 kg, cm* COa-

Fer 1RS

10 20

Figure 25

D. 525*.

temps ( n heures-
30

b) Relation existant entre la pression d'anhydride carbonique et la vitesse de corrosion

Après avoir montré que la pression partielle de CO2 augmente la vitesse d'oxydation du fer
et des aciers, nous avons voulu déterminer de façon plus précise la relation existant entre ces
deux grandeurs. Ceci a été fait dans les cas simples, c'est-à-dire dans le cas du fer et des aciers
au carbone.

Le coefficient 1^ (défini au paragraphe I, A, 2° de cette deuxième partie) est caractéristique
de la vitesse d'oxydation. Après l'avoir déterminé par la méthode indiquée, nous avons porté en
coordonnées doublement logarithmiques sa valeur en fonction de la pression d'anhydride carbonique;
figure 26.

A la vue de ce graphique, deux remarques s'imposent. Pour les grandes vitesses de cor-
rosion, c'est-à-dire pour le fer d'une part et pour les aciers oxydés sous fortes pressions d'autre
part, la courbe obtenue est assimilable à une droite de pente 1/2. Ceci signifie que dans ces con-
ditions le coefficient Kx est bien représenté par une fonction de la forme : Kx = Constante x P1/a .
Au contraire, pour les faibles vitesses d'oxydation, c'est-à-dire pour les aciers oxydés à basses
pressions, les courbes log Kx = f(log P) sont plus inclinées sur l'horizontale; la pression a donc
une influence moins importante sur la vitesse d'oxydation.

Remarque - Comme nous l'avons déjà signalé, nous avons été gênés par la mauvaise reproductibilité
des essais réalisés avec le fer IRSID très pur. Pour tourner cette difficulté, nous avons opéré de
la façon suivante. Un même échantillon est oxydé dix heures environ sous une pression partielle de
CO2 de 1 kg/cm2, ensuite cette pression est brusquement élevée à 6 ou 16 kg/cm? et l'essai est
alors poursuivi jusqu'à cinquante heures. Ces expériences ont été faites sur plusieurs éprouvettes
et nous admettons que les échantillons donnant les mêmes cinétiques d'oxydation à 1 kg/cm2 donnent
aussi des résultats comparables sous plus fortes pressions.
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II est bien évident que de tels essais ne sont valables que relativement à un état cristallin
du métal bien déterminé. De toute manière, nous n'y attacherons pas une grande importance et ne
les considérerons que comme des confirmations de résultats déjà obtenus par ailleurs. En parti-
culier, ils confirment ici que dans le cas des fers le coefficient Kx est de la forme P1 '2.

c) Interprétation

Nous allons interpréter ces résultats en remarquant tout d'abord que, nos courbes expérimen-
tales étant paraboliques, le phénomène est contrôlé par la diffusion au travers de la couche d'oxyde
Fe3OH, seul oxyde présent à cette température. Nous avons vérifié par micrographie que la couche
était effectivement compacte, bien adhérente au métal et sans fentes visibles même après refroi-
dissement. Notons cependant que nos essais d'oxydation sont limités à cinquante heures et par con-
séquent les couches d'oxyde sont toujours d'épaisseur inférieure à 30 microns. En effet, il n'est
pas impossible que des fissures se produisent dans les couches plus épaisses [10]. La cinétique
d'oxydation serait alors totalement différente.

En nous inspirant des travaux de Laidler [54], si nous admettons tout d'abord qu'il y a seu-
lement diffusion centripète de l'oxygène, le phénomène est lié à l'adsorption des atomes avec péné-
tration. La réaction lente régulatrice est de la forme :
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co2 + z <—» z o. + co

S = solide ici Fe3O,
O, = complexe activé.

La loi d'action de masse appliquée à l'équilibre (1) donne :

Cco,*cS"2 = K, (3)
. • ' " C O

On peut admettre que, à l'interface oxyde-gaz, l'oxyde de carbone est décomposé suivant
l'équilibre :

2 CO 7—» CO, + C (2)' 2

(Plusieurs auteurs ont déjà envisagé la possibilité d'une telle réaction [17] [10]. Nous-même ren-
contrerons plus loin plusieurs confirmations de son existence), donc

JEk.

Des relations (3) et (4) nous tirons :

* 1/2 1/2

Mais dans les conditions de pression et de température qui nous intéressent CCQ — PC02 avec une
erreur négligeable (si nous appelons P la pression partielle de CO, dans l'enceinte).

Alors un calcul tout à fait semblable à celui de Laidler conduit à la valeur suivante de la vi-
tesse d'oxydation :

«5,
k 0 P k .° co2 « m

AP
avec m = r

o

Si k0
 B constante de vitesse pour le processus d1 adsorption

kj = constante de vitesse pour le processus de désorption
kQ = constante de vitesse pour le processus de diffusion
L = nombre de lieux d'adsorption par unité de surface.

k k
On peut admettre que kd est grand par rapport à k0 Pj" +—-. En effet d'une part—^-devient

faible si m augmente, d'autre part :

ko=

kd= B - ^ e x p [ - E j k T ]

d'où

-rr= C exp [E/kT]
kd

avec E > 0.

Donc si T est grand, ka est petit par rapport à kd. Dans ce cas la relation (5) s'écrit

dm ,_. _i/2 1v = -. = Cte x P xdt co2 m
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D'où

avec

m2

Nous retrouvons la loi d'oxydation parabolique avec K2 proportionnel à P1'2.

Au contraire, si le phénomène important est une diffusion centrifuge des ions fer due à la
non stoechiométrie [55] de l'oxyde Fe3OH, on peut supposer que- le phénomène est lié à une réaction
à l'interface oxyde-gaz du type :

4 C O 2 < — > F e 3 O H + 4 C O + F e £ + 2 F e £ + + 8 © (6)

Les relations (4) et (7) donnent : C®1 = K5 Cc(,2 car CFt+* est proportionnel à Ca de même que C
Or Cœ est proportionnel à la conductibilité de la couche d'oxyde et Kx sera de la forme P 2 m .
Donc dans ce cas la pression aurait une influence beaucoup plus faible.

On a pu montrer [56] [57] que la diffusion au travers de la couche d'oxyde Fe3OH était com-
posée, dans certaines conditions expérimentales, pour 80 % d'une diffusion d'oxygène et pour 20 %
d'une diffusion de fer.

Nous pensons que, dans le cas des fers d'une part et des aciers oxydés sous hautes pres-
sions d'autre part, la diffusion de l'oxygène est nettement plus rapide que celle du fer (diffusion
facile de l'oxygène dans le cas des fers, paragraphe I, A, 4°, a, adsorption importante dans le
cas des aciers sous hautes pressions). Seule la diffusion de l'oxygène entre en jeu et Kx varie
comme P1/2.

Dans le cas des aciers, la diffusion de l'oxygène est sans doute limitée par les impuretés.
A basses pressions, la vitesse de pénétration de l'oxygène est petite et la diffusion du fer tend à
contrôler le phénomène. L'influence de la pression est alors plus faible. Entre ces deux régimes
il doit exister une zone de transition où les deux phénomènes sont d'importance comparable.

Nos résultats expérimentaux confirment donc cette interprétation,

d) Conclusions

Ces dernières considérations mettent en évidence le rôle très important que jouent les réac-
tions localisées aux abords de l'interface oxyde-gaz de même que les impuretés des alliages étudiés.

Ceci explique déjà en partie les divergences entre les différents auteurs. En particulier, la
vitesse d'écoulement des gaz et par suite la géométrie des appareils employés peuvent modifier de
façon notable les réactions superficielles. Nous-mêmes, dans des autoclaves de forme et de di-
mensions différentes de celles de la thermobalance, nous n'avons pu obtenir des résultats repro-
ductible s; ils sont même en général quantitativement différents (nous retrouverons plus loin une
autre manifestation de ce phénomène). C'est pour cette raison que nous avons abandonné les essais
effectués dans les autoclaves.

Précisons que certains auteurs [7] [10] pensent que la pression de CO2 est sans influence
sur la cinétique de corrosion des aciers. Simultanément i ls signalent des vitesses d'oxydation net-
tement plus faibles que les nôtres. Il est possible que, pour des raisons d'ordre expérimental, i ls
se trouvent dans le cas où la diffusion de l'oxygène est freinée et où seul intervient le déplacement
des ions fer; alors effectivement nous avons bien montré que la pression avait une influence très
faible qui peut passer inaperçue si les expériences ne sont pas très précises et surtout très
reproductible s.

Signalons pour terminer que plusieurs autres faits semblent confirmer nos hypothèses en par-
ticulier en ce qui concerne l'existence de l'équilibre 2CO^=±CO 2 + C. D'une part nous avons
identifié du carbone dans ou sur l'oxyde,, carbone qui paraît bien provenir de la dissociation de CO
suivant la réaction précédente (nous reviendrons plus en détail sur cette question au paragraphe II,
A, 3°). D'autre part il y a de l'oxyde de carbone dans le gaz résiduel obtenu après'réaction .
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Enfin certains résultats radiocristallographiques pourraient encore nous fournir une confirmation
supplémentaire (voir à ce sujet l'étude radiocristallographique au paragraphe III).

5/ Influence des éléments d'addition
Les courbes expérimentales enregistrées avec les différents alliages conduisent aux remarques

suivantes.
a) Fers et aciers

II existe une discontinuité très marquée entre la vitesse d'oxydation des fers et celle des
aciers. Les premiers s'oxydent plus rapidement. (Bien que nos résultats concernant le fer IRSID
n'aient pas une valeur absolue il n'y a pas de doute que la vitesse de corrosion de ce métal est
nettement plus élevée que celle de tous les autres alliages). Il faut donc admettre que parmi les
impuretés métalliques ou métalloîdiques contenues dans les aciers, certaines ou leur ensemble ont
un rôle protecteur notable. Ce rôle protecteur peut être de deux natures, soit qu'un métal de va-
lence différente à celle du fer entre en solution solide dans l'oxyde et diminue sa conductibilité, soit
qu'une couche d'impuretés, localisées à l'interface métal-oxyde [58], serve de barrière à la dif-
fusion, augmente la différence entre la teneur en oxygène dans le métal et dans l'oxyde à ce même
interface ou même retarde la réaction fer-oxygène.

b) Addition de carbone
Les figures 19 à 21 montrent que l'addition de carbone de 0,1 à 0,98 % augmente la vitesse

de corrosion quelle que soit la pression. Comme nous le verrons plus loin (paragraphe H, B, 2°
de cette deuxième partie), pour des températures plus élevées et spécialement à haute pression,
les carbures de fer sont moins rapidement attaqués que la ferrite. Si l'on admet que le phénomène
est qualitativement le même à 525°, il est surprenant que l'addition de carbone accélère l'oxydation.
Nous pensons qu'il s'agit plutôt de l'influence de la structure du métal sousjacent. L'addition de
carbone augmente la phase perlitique lamellaire et, par là même, le développement des interfaces
ferrite-cémentite. Ces discontinuités physiques étant des endroits perturbés sont probablement des
lieux de diffusion facile et de corrosion rapide. L'augmentation de leur surface expliquerait une
cinétique d'oxydation plus importante. L'étude micrographique dont nous parlerons au cours du para-
graphe II, A, 1°, confirme cette hypothèse. En effet, il est bien visible dans certains cas que
l'oxydation est plus rapide aux joints de grains.

c) Addition de chrome

Par rapport à l'acier n°l à 0,1 % de carbone, l'addition de 3 % de chrome accélère l'oxy-
dation : figures 19, 22 et 27. Simultanément la structure de l'acier est modifiée; la phase carbure
est plus importante et plus divisée. Il est donc probable que, comme précédemment, cette aug-
mentation de la vitesse de corrosion soit due à l'augmentation des zones perturbées à la limite des
phases.

Par contre, les aciers titrant 13 et 18 % de chrome sont protégés par une couche de Cr2O3 :
figure 27. Cette couche est discontinue et l'oxydation se poursuit localement avec la formation de
Fe3O4 ou d'une solution solide d'oxyde de fer et de chrome (figure 28). Nous avons pu identifier
par diffraction d'électrons l'oxyde de chrome protecteur Cr2O3, mais nous n'avons pu déceler la
nature exacte des nodules où l'oxydation se produit plus rapidement. En effet la méthode utilisée
ne permet pas des mesures de paramètres de maille assez précises.

Remarquons que cette protection par l'oxyde Cr2O3 étant discontinue les résultats sont alors
peu reproductibles; les courbes indiquées ne sont que la moyenne de plusieurs expériences. En raison
de ce fait, nous considérerons qu'il n'y a pas de différence entre un acier contenant 13 et 18 % de
chrome. Dans tous les cas cependant, la protection par une teneur en chrome supérieure ou égale
à 13 % est, dans son ensemble, très efficace.

d) Addition d'aluminium

Les résultats sont qualitativement semblables à ceux obtenus avec le chrome. Une faible
teneur en aluminium (0,36%) augmente la vitesse d'oxydation alors qu'un acier contenant 2,9%
d'aluminium se corrode moins vite (figure 27).

e) Addition de cuivre

L'addition de 1,04 % de cuivre augmente la vitesse de corrosion.

f) Conclusions
En général, de faibles additions augmentent sensiblement la vitesse d'oxydation. Ceci peut

s'expliquer en partie par une augmentation de la longueur des limites de grains ou de phase du
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Figure 27

Tempércrture 525*
ÙE 6 kd/cm*C<y

S mg/cm*

temDS en ne ires

Oxydation des aciers très chargés en chrome : 2ème partie I-A-5°-c.

Figure 28 - Acier à 13 % de chrome
oxydé à 525° et 6 kg/cm2. L'oxydation
se poursuit localement sous forme de
nodule en relief. * 1 800
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métal. Ce n'est que pour des teneurs plus importantes que le rôle protecteur de l'aluminium et
surtout du chrome devient prépondérant.

B - TEMPERATURES SUPERIEURES A 57 (f

Au-dessus de 570°, les cinétiques d'oxydation changent d'allure. Ceci n'a rien d'étonnant.
L'apparition de la phase FeO, instable au-dessous de cette température [2], est sans aucun doute,
la raison de cette discontinuité.

Les figures 29 à 32 représentent les courbes enregistrées à 615°. Nous remarquons des ciné-
tiques très anormales avec des "réaccélérations" fréquentes d'oxydation. Ceci est dû à la formation
de fentes localisées principalement dans la couche de magnetite. Il y a alors une pénétration rapide
des gaz oxydants et une augmentation très importante de la couche de FeO (figure 34). Remarquons
en passant que l'on observe aussi des fentes qui ne correspondent pas à un épaississement rie la
couche d'oxyde (figure 35). Très probablement, elles se sont alors formées au cours du refroidis-
sement à cause des différences existant entre les coefficients de dilatation des différents oxydes et
du métal.

Malgré ces anomalies qui rendent les résultats difficilement comparables, il semble que la
vitesse de corrosion subisse une brusque augmentation à 570°. Certains auteurs [14], [15] ont
montré que la vitesse de formation de la phase FeO sur le fer est constante, le phénomène étant
alors contrôlé par 1'adsorption* superficielle. Il est donc probable que l'oxyde ferreux, composé
fortement non stoechiométrique [59], soit le siège d'une diffusion très rapide des ions fer vers
l'extérieur. La couche de FeO serait t rès peu protectrice et ceci expliquerait les grandes vitesses
de corrosion enregistrées. Dans notre cas, nous avons, en général, à la fois l'oxyde FeO et l'oxyde
Pe3O1|; nous devons donc nous trouver dans une zone de transition entre l'oxydation parabolique ob-
servée en dessous de 57(f et l'oxydation linéaire observée avec l'oxyde FeO seul.

Les faisceaux de courbes enregistrés prouvent qu'à cette température aussi la vitesse d'oxy-
dation augmente avec la pression du gaz oxydant. Nous verrons même plus loin (paragraphe II, B ,
Ie, deuxième partie) que la pression de CO2 modifie le rapport des phases FeO et FeX^ en présence.

temps en heures
50

Figure 33
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Formation de fentes au travers des couches d'oxydes formés à des températures supérieures à 615°.
2ème partie I-B.

Figure 34 - Acier n°l - 0,11 %C
oxydé à 615°.

Une fente s'est produite dans
la couche de magnetite au cours de
l'essai. Il en résulte une augmen-
tation importante de la couche de
FeO. * 600

Figure 35 - Acier n°l - 0,11 %C
oxydt: à 615°.

l>ne fissure s'est produite lors
du refroidissement. * 1 000
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Remarquons enfin sur la figure 33 que les éléments d'additions Cr, Al et Cu ont une influence
différente de celle qu'ils avaient pour des températures inférieures à 57(P. En particulier, l'addi-
tion de 1 % de cuivre divalent ne change pratiquement pas la vitesse de corrosion alors qu'elle est
sensiblement diminuée par l'addition de 3 % de chrome ou d'aluminium tous deux trivalents. Ceci
est en accord avec les théories classiques du rôle des éléments d'additions, lorsque l'oxydation
est contrôlée par la diffusion d'ions fer divalents. Ce résultat tend à prouver que nous avons bien
à 615° en majorité une diffusion intracristalline de fer au travers de la couche de FeO. Au con-
traire à des températures inférieures à 570° le phénomène serait différent; la diffusion intercris-
talline des atomes d'oxygène vers le métal serait plus sensible aux imperfections des limites de
grains et à la structure du métal sousjacent.

Précisons pour terminer que nous opérons en vase clos et dans les cas présents, la quantité
d'oxyde de carbone formée en cours de réaction n'est certainement plus négligeable. Pour cette
raison ces résultats n'ont qu'une valeur indicative.

II - ETUDE MICROGRAPHIQUE

A - ETUDE MICROGRAPHIQUE SUPERFICIELLE

1/ Régularité de la couche d'oxyde Fe,OM

Pour les températures inférieures à 570°, l'oxyde est uniquement composé de magnetite FejO^
(deuxième partie, paragraphe III, 1°).

Sur des échantillons de fer faiblement corrodés, il est visible que l'oxydation débute et se
poursuit plus rapidement à partir des joints de grains ou de germes généralement en relation d'orien-
tation avec le métal sousjacent, figures 36 et 37. Ce phénomène de germination [44] est d'ailleurs
général à toutes les réactions d'oxydation des métaux. Pour des réactions plus avancées, ces germes
disparaissent noyés dans une couche d'oxyde plus régulière. Remarquons d'autre part sur la figure 38
combien la vitesse d'oxydation est sensible à l'orientation cristalline du métal sousjacent. Sur un
échantillon de fer IRSID à gros cristaux, il est bien visible que l'épaisseur de la couche d'oxyde
varie de façon importante d'un grain à l'autre.

Nous avons comparé l'aspect superficiel de l'oxyde obtenu sur différents alliages pour nne
même augmentation de poids, c'est-à-dire pour une couche dont l'épaisseur moyenne est du même
ordre pour chaque échantillon. La surface externe de la magnetite devient de plus en plus régu-
lière si l'on passe des fers aux aciers à 0, 9 % de carbone ou à 3 % de chrome, figures 38 à 4 1 .
Simultanément la structure de l'alliage change pour devenir de plus en plus divisée jusqu'à l'aspect
perlitique. Nous pensons que les irrégularités constatées à la superficie de l'oxyde sont dues d'une
part à la différence de vitesse d'oxydation d'un grain à l'autre et d'autre part à la grande vitesse
de corrosion aux joints de grains du métal. Il est alors normal que pour une structure à grains
très fins, du type perlitique par exemple, les inhomogénéités de croissance de l'oxyde soient très
rapidement atténuées. Ceci explique les différents aspects de figures 39 à 41. Notons que, dans
ce cas, la longueur des limites de phase étant plus grande, nous devons observer une vitesse
d'oxydation plus grande pour un acier fortement chargé en carbone ou titrant 3 % de chrome.
C'est bien en effet ce que nous avons constaté au paragraphe I , 4°, b, et I , 4°, c, de la deuxième
partie.

2/ Différence d'aspect entre l'oxyde FeO et FejO.,

Comme nous le verrons plus loin (paragraphe III, 1°, deuxième partie) au-dessus de 570° la
couche d'oxyde se compose de FeO à la partie interne et Fe3OH à la partie externe. La phase Fe3O,,
n'apparaît cependant qu'après un temps d'oxydation qui peut être assez; long pour les essais réalisés
à 1 kg/cm2. Ceci nous a permis d'observer l'aspect superficiel de l'oxyde ferreux non recouvert
de magnetite.

Au contraire de Fe3OH (figure 41), FeO se présente sous forme de belles cristallisations où
l'on reconnaît une croissance suivant des plans cristallographiques bien déterminés (figures 42 à
46). La forme et les dimensions de ces cristaux dépendent de l'orientation et de la taille des grains
du métal sousjacent (figure 47). Ce phénomène avait déjà été signalé, mais en général à plus haute
température et lors d'oxydations ménagées sous faible pression d'oxygène [44], [4 ] , [60].

De plus, il est bien visible que lorsque la magnetite apparaît à la surface du protoxyde, elle
se forme suivant des directions en relation avec les directions de croissance de FeO (figure 49) ou
à partir des joints de grains (figure 48).
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Etude micrographique superficielle. 2ème partie H-A-l"

Figure 36 - Fer IMPHY oxydé à 455°
et sous 1 kg/cm2.

Influence de l'orientation cris-
talline et rôle des joints de grain,

x 600

Figure 37 - Fer IRSID oxydé à 525°.

Germes d'oxydes Fe3OH. x 600
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Etude micrographique superficielle. Rôle de la composition du métal sur la régularité de la couche
de magnetite. 2ème partie II-A-1°.

Figure 38 - Fer IRSID oxydé à 525°.

Oxydation très irrégulière.

Noter le rôle de l'orientation
cristalline et la croissance à partir
de germes

x250

££-) = 2 mg/crf
moyen

Figure 39 - Fer IMPHY oxydé à 525°.

Couche de magnetite très i r -
régulière.

AP
— ~ 1,5 mg/cm2

x 600
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Etude micrographique superficielle. Rôle de la composition du métal sur la régularité de la couche
de magnetite. 2ème partie II-A-l".

Figure 40 - Acier n°l - 0,1 % C
oxydé à 525°.

Couche de magnetite encore ir-
régulière.

AP
— ~ 1,5 mg/cm2

x 600

Figure 41 - Acier n°3 - 0,98 % C
oxydé à 525°.

Couche de magnetite régulière.

— ^ 1,5 mg/cm2

x600
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Etude micrographique superficielle. Aspect du protoxyde : 2ème partie II-A-20.

Figure 42 - Fer ÏRSID oxydé à 615°
et 1 kg/cm2 pendant 4 heures.

Croissance de FeO suivant des
directions bien déterminées. x 600

Figure 43 - Fer IRSID oxydé à 615e

et 1 kg/cm* pendant 4 heures.
Croissance de FeO suivant des

directions à 60°

(-s-) = 7 mg/cm2

x » moyen

Epaisseur de la couche de FeO
de l'ordre de 50 n . x 600
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Etude micrographique superficielle. Aspect du protoxyde : 2ème partie II-A-2°.

Figure 44 - Fer IRSID oxydé à 615°
et 1 kg/cm2 pendant 4 heures.

Croissance de FeO suivant des
directions à 60 et 120°. * 600

Figure 45 - Fer IRSID oxydé à 615°
et 1 kg/cm2 pendant 4 heures.

Croissance de FeO suivant des
directions orthogonales. x 600
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Etude micrographique superficielle. Aspect du protoxyde : 2ème partie II-A-2°.

Figure 46 - Fer IRSID oxydé à 615°
et 1 kg/cm2 pendant 4 heures.

Rôle de l'orientation cristalline
joint de grain. x 600

Figure 47 -Fer IMPHY oxydé à 615°
et 1 kg/cm2 pendant 4 heures.

Les cristaux de FeO sont plus
fins si la taille des grains du fer
sous-jacent diminue.

Comparer aux figures 49 à 52.
x 600
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Etude micrographique superficielle. Croissance de la magnetite sur le protoxyde : 2ème partie II-A-2°.

Figure 48 - Fer IMPHY oxydé à 615
et 1 kg/cm2 pendant 4 heures.

La magnetite se forme aux
joints des grains. x 1 800

Figure 49 - Fer IRSID oxydé à 615°
et 1 kg/cm2 pendant 4 heures.

Les directions de croissance de
la magnetite sont en relation avec
celles du protoxyde. x 600
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3/ Précipitation superficielle de carbone

Sur certains échantillons et spécialement sur les éprouvettes de fer IRSID très pur, nous
avons remarqué un dépôt noir visible au microscope. Après dissolution chimique de la couche
d'oxyde, ce corps a été isolé et identifié comme étant du carbone amorphe. En effet, des essais
précédents avaient montré que, bien qu'il absorbe de façon sensible les électrons, ce carbone ne
donnait aucune raie de diffraction visible ni pour les électrons ni pour les rayons X. Nous avons
déjà signalé l'existence de ce phénomène [61]. Raine et Moore avaient noté la présence de carbone
dans l'oxyde mais sans préciser davantage.

A basse température ce dépôt se présente sous forme de petits nodules plus ou moins nom-
breux (figure 52). Ils peuvent arriver à recouvrir toute la surface de l'oxyde et sont alors tra-
versés d'excroissances et de "houppes" d'oxyde (figure 53). Certains auteurs, dans d'autres condi-
tions, ont aussi identifié des "houppes" ou des "croissances en forme de lames minces" sur les
oxydes [62] [63], A plus haute température, ces nodules deviennent plus gros (figure 54).

Ce carbone est souvent visible sur les échantillons de fer IRSID, quelquefois sur les échan-
tillons de fer IMPHY, jamais pour les aciers. Nous avons indiqué sur les figures 69 et 70 les
conditions expérimentales pour lesquelles nous l'avons vu au microscope. Cependant dans tous les
cas nous avons pu identifier chimiquement du carbone dans ou sur la couche d'oxyde. Nous expli-
querons cette différence entre le fer et l'acier au cours d'une autre étude (paragraphe II, B, 3°,
deuxième partie).

La pression et la température de l'expérience ont un rôle important sur la quantité de car-
bone déposée à la surface de l'oxyde. Sauf en ce qui concerne la discontinuité à 570° pour le fer
IRSID, discontinuité due à un brusque accroissement de la vitesse de corrosion, ce dépôt de car-
bone est favorisé par une augmentation de pression ou une baisse de température. Les figures 69
à 71; de même que les micrographies 50 à 53 prouvent cette affirmation.

Nous pensons que ce carbone provient de la dissociation de l'oxyde de carbone à la surface
de l'oxyde, suivant l'équilibre 2CO< CO2 + C. En effet cet équilibre est déplacé vers la formation
de carbone par une augmentation de pression et une baisse de température. Dans ce cas, le fait
d'avoir identifié du carbone, dans ou sur l'oxyde pour tous nos échantillons, confirme l'existence
de l1 équilibre de dissociation de CO. Nous avions en effet déjà supposé la présence de cette réac-
tion lors de l'étude de l'influence de la pression sur la vitesse de réaction (paragraphe I, A, 4°, b ,
deuxième partie).

D'autre part une brusque augmentation de la vitesse de corrosion doit donner lieu à un apport
plus important de CO donc à une quantité de carbone déposé plus importante. Ce qui expliquerait
la discontinuité constaté à 570° pour le fer IRSID (figure 69).

Remarquons pour terminer que pour des essais réalisés dans l'autoclave dont la géométrie
est nettement différente (volume total, diamètre du laboratoire, rapport volume chaud sur volume
froid) nous avons pu voir le même dépôt de carbone, mais pour des conditions expérimentales dif-
férentes. En effet comme nous l'avons dit, ce dépôt de carbone est dû à la dissociation de CO,
réaction se produisant localement à la surface de l'oxyde, peut être dans la couche limite au con-
tact de l'éprouvette. Il est alors vraisemblable qu'une modification de la géométrie de l'enceinte
change par exemple le régime de passage des gaz et, par là même, la masse de CO décomposé
et la masse de carbone déposé. Ceci confirme la discordance entre les résultats obtenus dans
l'autoclave et dans la thermobalance (paragraphe I, A, 4°, d).

B - ETUDE MICROGRAPHIQUE EN COUPE

Les études sur les coupes d'oxydes ont été faites sur des échantillons oxydés à 615°. En effet
à plus basse température, il faudrait attendre des temps très longs pour obtenir une couche d'épais-
seur suffisante pour pouvoir faire une étude sérieuse. Cela présente l'inconvénient de ne pouvoir
généraliser qu'avec de très grandes précautions à plus basse température certains résultats ob-
tenus; surtout à cause de l'existence à 570° du point de transformation de FeO qui change sensible-
ment l'allure du phénomène. Toutes les observations décrites sont relatives à des échantillons ayant
subi une oxydation correspondant approximativement t\ la même épaisseur d'oxyde pour chacun, soit
à la même augmentation de masse, environ 10 mg/cm2.

1/ Différentes couches observées

Nous avons, en général, identifié trois couches facilement différenciées au microscope.

- une couche extérieure constituée de Fe3O4;
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La quantité de carbone déposé en surface augmente avec la pression de l'essai : 2ème partie II-A-3°

Figure 50 - Fer IRSID oxydé à 525°
et 1 kg/cm2.

Pas de carbone visible. * 600

(l'oxyde Fe,OH présente la texture
[100]).

Figure 51 - Fer IRSID oxydé à 525°
et 6 kg, m2.

Quelques très rares nodules de
carbone. * 600

(l'oxyde Fe O, présente la texture
[100]).
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La quantité de carbone déposé en surface augmente avec la pression de l'essai : 2ème partie II-A-30 .

Figure 52 - Fer IRSID oxydé à 525°
et 16 kg/cm2.

Nodules de carbone en quantité
appréciable. x 600

(l'oxyde FejQj présente la texture
[110]).

Figure 53 - Fer IRSID oxydé à 525°
et 25 kg/cmz.

L'oxyde est entièrement re-
couvert de graphite traversé d'ail-
leurs de houppes et d'excroissances
d'oxyde. * 600

(l'oxyde Fe3O,, présente la texture
[110]).
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Différentes couches observées dans l'oxyde formé au-dessus de 570°. Influence de la pression et de la
composition du métal : 2ème partie II-B-10.

Figure 54 - Fer IMPHY oxydé à 615°
sous 1 kg/cm2 sans attaque. * 1 000

Figure 55 - Fer IMPHY oxydé à 615°
sous 16 kg/cm2.

La couche externe de magnetite
est plus épaisse que dans le cas
précédent.

La couche interne contient des
carbures représentés ici en blanc.

xl 000

F e O métal



- une couche intermédiaire de FeO contenant accessoirement quelques précipitations de
magnetite;

- une couche interne, d'aspect très divisée formée de FeO riche en Fe3O,; précipité au
cours du refroidissement; pour les échantillons oxydés sous fortes pressions on y observe des car-
bures de fer en grande quantité.

Les épaisseurs relatives de ces différentes couches sont indiquées sur le tableau II, résumé
des figures 54 à 58.

La précipitation de magnetite à la partie interne de la couche de FeO est due à la présence
d'inclusions localisées dans la phase FeO à proximité de l'interface Fe-FeO. En effet plus le fer
est chargé en impuretés, plus la couche interne est importante; elle disparaît dans le cas du fer
très pur. Ceci confirme une des hypothèses émises par Sach et Jay qui avaient identifié, contre
toute attente, un liseré de magnetite précipitée à l'interface Fe-FeO [64].

De plus la couche de Fe3OH augmente avec la pression. Ces remarques expliquent les schémas
du tableau II, en particulier la disparition des couches intermédiaires et internes dans les cas
extrêmes.

Nous avons déjà dit que, aux premiers instants de la réaction, seul est présent l'oxyde FeO,
FejO^ n'apparaissant que plus tard. Mais ce dernier oxyde se forme plus rapidement à haute pres-
sion qu'à basse pression; c'est-à-dire qu'il apparaît dans le premier cas sur une couche de FeO
moins épaisse que dans le second. En effet l'oxyde dont la surface est représentée sur la figure 42
par exemple, est uniquement constitué de FeO; il correspond à une expérience effectuée à 1 kg/cm2

et à une augmentation de masse de 7 mg/cm2. Au contraire, un autre échantillon du même métal,
oxydé sous 25 kg/cm2 et correspondant à une augmentation de masse inférieure à 6 mg/cm2, est
entièrement recouvert de magnetite. Ceci explique que, sur les éprouvettes dont la couche comprend
les deux oxydes, l'épaisseur de Fe3O,, soit relativement plus grande à haute pression qu'à basse
pression.

Nous interprétons qualitativement ce phénomène de la façon suivante. La vitesse de diffusion
des ions fer au travers de FeO diminue si l'épaisseur de l'oxyde augmente. La phase Fe3O., appa-
raîtra lorsque la vitesse d'arrivée des ions fer à l'interface oxyde-gaz sera inférieure à la vitesse
de production d'oxygène adsorbé à ce même interface. La magnetite se formant sur une couche de
FeO plus épaisse à basse pression qu'à haute pression, deux hypothèses sont possibles : soit que
la vitesse de diffusion du fer diminue avec une élévation de pression, soit que l'adsorption augmente
avec la pression. La première est peu vraisemblable.

Le phénomène d'adsorption étant probablement du même ordre sur l'oxyde Fe3O, que sur FeO,
nous avons là une confirmation supplémentaire de l'influence de la pression sur la vitesse de cor-
rosion du fer et des aciers, influence qui, physiquement, serait due à l'augmentation de l'adsorption
superficielle d'oxygène avec la pression, comme nous l'avons supposé au paragraphe I, A, 4°, c en
particulier.

2/ Carburation sous hautes pressions

Dans le cas du fer IMPHY et des aciers soumis à l'influence de CO2 à 16 ou 20 kg/cm2, la
couche interne est extrêmement riche en cémentite. Non seulement les carbures sont peu ou pas
attaqués mais encore leur quantité est supérieure à celle correspondant au volume de métal oxydé
figures 60, 62, A, B. Par contre cette zone est dépourvue de toute trace de Fe3C si l'échantillon
est corrodé à la pression atmosphérique figures 59 et 61.

Pour les structures simples (fer IMPHY et acier perlitique globularisé), il est visible que les
carbures situés à proximité de la couche d'oxyde ont augmenté de volume (figures 63 à 65).

Enfin dans le cas du fer IRSID très pur, ne contenant évidemment à l'origine aucune trace
de carbone, nous avons relevé l'existence de précipités de cémentite localisés en général aux joints
de grains (figures 66, C, D).

Alors que dans le cas de l'oxydation par l'air ou par l'oxygène on observe une décarburation
des aciers [65], au contraire ces mêmes alliages corrodés par CO2 sous forte pression sont car-
bures. Cette carburation paraît importante dans le cas des aciers et du fer IMPHY; pour le fer
IRSID très pur elle est, sinon négligeable du moins faible. Il est enfin possible que sous plus faible
pression (1 kg/cm2) il y ait décarburation, mais nous n'avons pas pu mettre ce fait clairement en
évidence.

Nous pensons que ces résultats peuvent s'étendre qualitativement à plus basse température.
Malheureusement, dans ces conditions, les vitesses d'oxydation sont faibles, le phénomène est moins
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Différentes couches observées dans l'oxyde formé au-dessus de 570°. Influence de la pression et de la
composition du métal : 2ème partie II-B-1°.

Figure 5G - Acier n°l - 0,1 % C
oxydé à 615° et 1 kg/cm2.

La couche interne ne contient
pas de carbures. Elle est plus épaisse
que dans le cas du fer.

Sans attaque. 1 000

Figure 57 - Acier n°l - 0,1 % C
oxydé à 615° et 16 kg/cm2.

La couche de FejO,, devient
plus importante et la couche inter-
médiaire de FeO a disparu.

La couche interne est riche en
carbures représentés ici en blanc.

Sans attaque. * 1 000

FeO + Fe3O, + carbures métal
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Différentes couches observées dans l'oxyde formé au-dessus de 570°. Influence de la pression ot de la
composition du métal : 2ème partie II-B-l".

F i g . . " 58 - Acier n°3 - 0,98 % C
oxy,v": à 615° et 16 kg/cm2.

La couche interne est très riche
en carbures. x i 000

important et nous n'avons pu le déceler par micrographie. Signalons cependant que dans certains
cas, pour des essais de longue durée à 500° donc pour des couches d'oxyde, alors suffisamment
épaisses, Raine et Moore [10] ont noté une carburation visible de certains aciers.

Notons pour terminer que ces mêmes auteurs ont remarqué une simultanéité entre cette carbu-
ration et la présence de fentes dans l'oxyde, face au carbure formé. Sans nier ce fait, nous-mêmes
ne l'avons pas constaté. Au contraire la figure 67 semble bien indiquer qu'il se forme un carbure
sans fissure visible à proximité.

3/ Conclusions

Nous avons déjà noté l'existence de carbone amorphe précipité en surface du fer corrodé à
haute pression et basse température [61] (paragraphe II, A, 3°, deuxième partie). Ce carbone su-
perficiel n'est plus visible dans le cas des aciers. Nous venons de remarquer que la carburation
du fer très pur semble moins importante et plus localisée que celle des aciers.

Le carbone précipiterait dans tous les cas, à la surface externe de l'oxyde; il proviendrait
de la dissociation de l'oxyde de carbone suivant l'équilibre 2 CO <—^CO2 + C favorisé vers la for-
mation de carbone par une augmentation de pression. Ce carbone diffuserait au travers de l'oxyde
et entrant en solution dans la ferrite, la phase carbure augmenterait suivant le diagramme Fe-Fe3C;
nous n'observerons plus de carbone à la surface externe des oxydes formés sur les aciers. Au con-
traire dans le cas du fer très pur ne contenant pas de germes de carbure, la formation de cémen-
tite est alors plus difficile et la diffusion du carbone est freinée.. Il ne pourra plus traverser
l'oxyde en totalité et nous en observerons à la surface externe.

Sous basse pression, la décomposition de CO est moins importante; la masse de carbone dé-
posée est plus faible. Sa diffusion est donc plus lente. Si la vitesse de carburation de l'acier est
plus faible que la vitesse d'oxydation des carbures, ces derniers sont oxydés de la même façon
que lors d'oxydations par l'air. Nous n'observerons plus de cémentite dans la couche d'oxyde. Il est
même possible d'imaginer une décarburation.
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Carburation des aciers sous forte pression. Cas du Fer IMPHY : 2ème partie II-B-2°.

Figure 59 - Fer IMPHY oxydé à 615°
sous 1 kg/cm2.

La couche interne ne contient
pas de carbure.

Attaque picrate de soude.
x l 800

\

Figure 60 - Fer IMPHY oxydé à 615°
sous 16 kg/cm2.

La couche interne est très
riche en carbures représentés ici
en noir.

Attaque picrate de soude.
x 1 800
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Carburation des aciers sous haute pression : cas des aciers. 2ème partie II-B-2°

Figure 61 - Acier n°l - 0,1 % C
oxydé à 615° et 1 kg/cm2.

Couche interne composée de
FeO et Fe

3OH mais dépourvue de
carbures.

Sans attaque. x 1 800

Figure 62 - Acier n°l - 0,1 % C
oxydé à 615° et 16 kg/cm2.

Couche interne riche en car-
bures représentés ici en blanc.

Sans attaque. x l 800
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Carburation sous haute pression. 2ème partie II-B-20.

I

Figure 63 - Fer IMPHY oxydé à 615°
et 1 kg/cm2.

Coupe d'un échantillon dans son
ensemble. Il n'y a pas de carbu-
ration visible.

Attaque picrate de soude. * 90
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Figure 64 - Fer IMPHY oxydé à 615°
et 16 kg/cm2.

Coupe d'un échantillon dans son
ensemble. Les carbures situés à
proximité de l'oxyde ont augmenté
de volume.

Attaque picrate de soude, x 90
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Figure 65 - Acier à 0, 98 % Carbone .
Globularisé.

Après traitement à 615° et
16 kg/cm2 les carbures situés à pro-
ximité de l'oxyde ont augmenté de
volume.

Attaque picrate de soude.
xl 800

Figure 66 - Fer IRSID corrodé à
615° et 16 kg/cm2.

Carburation importante si le
joint de grain est très incliné sur
l'interface métal oxyde.

Sans attaque. x 2 200
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Figure 67 - Fer IRSID oxydé à 615°
et 16 kg/cm2.

La formation de carbures n'est
pas liée à la présence de fentes dans
l'oxyde.

Sans attaque. x G O O

III - ETUDE RADIOCRISTALLOGRAPHIQUE

1/ Nature des oxydes obtenus

Nous avons opéré à l'aide d'un diffractomètre à compteur équipé d'un monochromateur à cristal
de quartz courbe. Nous utilisons le rayonnement monochromatique de la longueur d'onde caracté-
ristique du fer Ka.

Sauf dans le cas des aciers à 13 et 18 % de chromeJ pour les essais réalisés en dessous de
570°, nous avons toujours identifié l'oxyde F e ^ du type spinel et lui seul. Nous avons même vérifié
par diffraction des rayons X, qu'à 520° et sous une pression de 1 kg/cm2 de CO , il ne se formait
que de la magnetite.

Par contre, si au cours d'une expérience, il se produit dans notre appareil une fuite notable,
d'où une entrée d'air appréciable, l'échantillon est recouvert d'une couche veloutée rouge composée
de Fe2O . Ceci explique sans doute les résultats de certains auteurs. Nous pensons qu'au cours de
l'oxydation par CO2 il n'existe que la magnetite quelle que soit la pression, bien que nous n'ayons
pu réellement le prouver que pour les essais réalisés à 1 kg/cm2.

Sur les aciers au chrome faiblement alliés ou les aciers au cuivre ou à l'aluminium nous
n'avons jamais pu mettre en évidence l'existence d'une deuxième phase ou même une variation du
paramètre de la magnétito. Remarquons cependant que la mesure précise du paramètre est très
difficile dans ces conditions. En effet les contraintes existant dans l'oxyde introduisent des erreurs
notables par déformation anisotrope. On pouvait espérer mesurer la maille de l'oxyde décollé du
métal. Mais cette opération introduit un écrouissage sensible; les raies de diffraction deviennent
floues et toute mesure sérieuse est illusoire. D'un autre côté un recuit ultérieur supprimant ces
déformations internes risque de changer la nature des composants. Enfin le refroidissement, même
rapide, après oxydation peut modifier la composition des oxydes. Ceci explique notre échec pour
déterminer par radiocristallographie en particulier, la raison de l'effet protecteur de l'aluminium.
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Au-dessus de 57 0°, il existe en plus de la magnetite, une phase cubique identifiée comme
étant l'oxyde FeO.

Par contre une remarque s'impose à ce sujet. Les raies de diffraction correspondant aux
plans cristallographiques (200) et (400) de cette phase FeO sont dédoublées; et nous avons observé
une raie supplémentaire. Le tableau ni résume nos résultats.

Nous avons pensé qu'il pouvait s'agir de la transformation martensitique signalée par Collongues
[4], [66]. Cependant plusieurs difficultés se présentent; d'une part les essais de Collongues indi-
quent que la transformation envisagée se produit sur des oxydes ferreux formés à une température
supérieure à 680°, alors que le protoxyde que nous étudions s'est édifié à 615°; d'autre part les
raies de diffraction enregistrées ne coincident pas avec l'interprétation donnée par Collongues. Nous
ne pouvons donner d'explication valable à ce phénomène.

2/ Epitaxie métal-oxydes

Sur une tôle mince de fer laminé à froid, donc fortement orientée telle que le plan (100) du
fer soit parallèle au plan de laminage et la direction [110] à l'axe de laminage. Nous avons vé-
rifié les relations d'epitaxie classiques entre le plan (100) du fer et les oxydes Fe3OH et FeO, re-
lations déjà connues dans le cas d'oxydation par l'oxygène [67], [44], [24].

Nous avons en effet :

(100) , . / / ( l O O ^ e t [100^ / /

et

(100)F, / / (100)Ft0 et [100]F. / /

Nous n'avons pas déterminé les relations d1 epitaxie pour les autres plans du fer mais il est
très probable qu'elles ne sont absolument pas modifiées par le fait que nos échantillons soient oxydés
par CO2.

3 / Orientation de la couche de Fê O»

Nous avons été conduits à étudier l'orientation de l'oxyde Fe3OH. Nous avons toujours opéré
par diffraction des rayons X sur des échantillons massifs. Nous avons utilisé le rayonnement carac-
téristique du fer Ka.

Une partie de cette étude a été faite par une méthode du type Debye et Sherer en utilisant un
échantillon fixe peu incliné par rapport au faisceau incident et en étudiant la ponctuation des raies
de diffraction enregistrées sur une chambre photographique haute. Ce procédé ne donne que des
résultats qualitatifs. Des renseignements plus précis ont été obtenus à l'aide d'un diffractomètre
à compteur suivant la méthode décrite par Guinier entre autres [68], [69]. Le porte-échantillon,
réalisé par nos soins, permet deux mouvements de rotation, l'un autour de l'axe intersection du
plan de l'échantillon et du plan déterminé par le faisceau incident et la fenêtre du compteur, l'autre
autour de l'axe perpendiculaire à l'échantillon au point d'incidence du pinceau de rayons X.

En calant le compteur sur une raie de diffraction déterminée on peut, en déplaçant l'échan-
tillon successivement suivant l'un et l'autre de ces deux mouvements, explorer la calotte supérieure
de la sphère des pôles jusqu'à un angle d'inclinaison de 50 à 55°; on a montré [70] que en em-
ployant cette méthode les intensités enregistrées étaient valables sans correction. Lorsqu'il s'agit
de textures de révolution autour de la normale à l'échantillon, une seule rotation autour du premier
de axes déterminés plus haut permet de décrire un grand cercle de la figure de pôle, et ceci
suffit pour caractériser l'orientation étudiée. C'est par ce moyen que nous avons tracé la figure 5
(paragraphe m, 4°, a de la première partie).

En ce qui concerne notre étude de la magnetite, excepté une première zone en epitaxie avec
le métal sousjacent, nous avons remarqué que la couche de Fe3O, était orientée et présentait
une texture fibreuse caractérisée par un axe cristallographique perpendiculaire à la surface de
l'échantillon.

Lors d'expériences dans la vapeur d'eau et même le gaz carbonique [11], certains auteurs
ont déjà noté la présence d'une couche orientée, caractérisée par un axe [100] de Fe3OH perpendi-
culaire au métal. En général, ils ont attribué ce fait à la diffusion au travers de l'oxyde.
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Figure 68 - Existence de deux textures possibles pour la magnetite. Relation entre ces orientations et la
présence de carbone à la surface de l'oxyde. 2ème partie 111-3°.
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Au cours de nos essais, nous avons mis en évidence l'existence de deux textures de fibre
différentes, caractérisées soit par un axe [100] soit par un axe [110] perpendiculaire à la pla-
quette [61] figure 68. L'une ou l'autre se produisant suivant la température et la pression de
l'oxydation. Nous avons vérifié qu'il s'agit bien d'orientation présentant une symétrie de révolution
autour de la normale à l'échantillon. La figure 68 montre que ces textures sont relativement très
précises et bien définies puisqu'en général 90 % des normales sont situées dans un cône dont l'angle
d'ouverture est inférieur à 12°.

L'épaisseur de cette couche orientée peut atteindre 30 microns. Nous n'avons pas d'échantillons
pour lequel l'épaisseur de magnetite soit supérieure et ne pouvons décider si au-delà il se forme
une couche désorientée comme pour l'oxydation par i'oxygène [72].

Dans le cas du fer pur, nous avons remarqué une concomitance entre la présence de carbone
à la surface de l'oxyde et l'existence de la texture [110] figure 68. Ce phénomène persiste même
pour des essais réalisés dans l'autoclave, alors que le carbone est visible pour des conditions ex-
périmentales différentes. Cette relation n'est donc probablement pas une coincidence.

Pour les expériences faites dans la thermobalance, on peut déterminer les zones d'existence
de ces deux orientations en fonction de la température et de la pression, figures 69 à 71. Sur la
figure 69 la discontinuité à 570° est probablement due à l'apparition de la phase FeO et à la brusque
variation de la vitesse d'oxydation à ce moment, donnant lieu à un dépôt de carbone plus important
(paragraphe II, A, 3°, deuxième partie). Par contre nous n'expliquons pas alors que cette cassure
n'existe pas pour les aciers et le fer IMPHY; peut-être la vitesse de corrosion change-t-elle de
façon moins importante ? En effet la courbe de séparation est tout à fait régulière. Notons de plus
qu'elle varie dans le même sens que les courbes isoconcentration de l'équilibre 2 CO «—£ CO2 + C.

Tout ceci nous laisse penser que l'existence de la texture [100] ou [110], l'équilibre de dis-
sociation de CO et la présence de carbone à la surface de l'oxyde sont étroitement liés.
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Nous n'avons pas pu interprêter ce phénomène d'orientation de la magnetite, mais nous le
croyons très important car il doit être une des manifestations du véritable mécanisme de l'oxyda-
tion par CO2.

Pour terminer, notons que ce phénomène d'orientation de la magnetite est une dernière preuve,
mais extrêmement nette, de l'influence de la pression sur la corrosion du fer et des aciers par
l'anhydride carbonique.

4/ Paramètre et contraintes de l'oxyde Fe,O,

Voulant mesurer avec précision le paramètre de l'oxyde FejO ,̂ nous nous sommes aperçus
que les résultats obtenus étaient différents suivant l'angle que faisait le plan cristallographique ré-
flecteur avec la normale à l'échantillon. Ceci est normal car il existe dans la couche des con-
traintes de compression latérales. Nous avons donc été conduits, pour mesurer le paramètre de la
magnetite, à décoller l'oxyde, à le réduire en poudre et à le recuire avant de réaliser le cliché
de diffraction.

Nous avons opéré par deux méthodes différentes en utilisant soit un diffractomètre à compteur,
soit un montage photographique Seeman-Bohlin. Avec le goniomètre nous avons fait les mesures sur
deux raies symétriques en tournant dans le même sens; ceci corrige l'erreur de zéro et en partie
la "traînée" du compteur. Nous avons toujours utilisé le rayonnement Ka du fer et des raies en
retour. Une extrapolation du type de celle de Bradley et Jay permet de corriger les principales
erreurs.

Compte tenu de ces précautions, pour un oxyde formé sur plusieurs échantillons d'acier au
carbone et de fer, nous avons trouvé pour paramètre du Spinel Fe3OH : 8,397$ ± 0,0005 A. Sur ce
point nous sommes en accord avec certains auteurs [73], [74], mais en désaccord flagrant avec
certains autres [75], [76], [4 ] . Signalons cependant que l'oxyde n'est pas obtenu de la même
façon par les différents expérimentateurs.
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La même mesure faite sur un oxyde encore adhérent au métal nous donne une valeur de 8,401 Â
pour le paramètre de la magnetite.

On peut admettre en première approximation que la couche d'oxyde est soumise à un régime
de compression isotrope dans son plan. De ces résultats nous pouvons alors t irer la contrainte de
compression de l'oxyde :

En prenant E = 0, 15. lO* kg/mm2 [77] on trouve à la compression : a = 1 , 4 kg/mm2.

Cette contrainte est relativement plus faible que celle calculée par Moreau et Cagnet. Nous
pensons qu'elle se produit uniquement au refroidissement et cela explique la bonne tenue de cette
couche magnétique.

Remarquons pour terminer qu'il faut prendre de grandes précautions si l'on veut mesurer de
façon précise le paramètre d'un oxyde formé par oxydation d'un échantillon massif. Les déformations
existant dans la couche peuvent entraîner des erreurs appréciables.
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TROISIÈME PARTIE

CONCLUSIONS

I - METHODE EXPERIMENTALE

La première partie de nos travaux consiste donc à définir une méthode expérimentale suf-
fisamment précise et reproductible. A cette fin nous avons été conduits à réaliser et à mettre
au point une des premières thermobalances fonctionnant sous pression. Rappelons rapidement ses
principales caractéristiques :

- charge : 10 g

- sensibilité : 1/10 mg

- fidélité: meilleure que 0,20 mg en 50 heures

- pression : entre 5.1GT1 mm de mercure et 30 kg/cm2

- température : jusqu1 à 700°

- enregistrement optique par suiveur de spot.

Grâce à cet appareil et à un mode de préparation de nos échantillons très précis et parfai-
tement déterminé, la dispersion de nos essais est inférieure à 5 %.

II - TEMPERATURES INFERIEURES A 570°

Entre 400 et 570° les courbes d'augmentation de masse enregistrées étant paraboliques, le
phénomène est contrôlé par la diffusion au travers d'une couche d'oxyde Fe3OH compact.

Nous pensons que l'oxydation commence toujours à partir d'oxygène adsorbé à la surface de
l'oxyde. Cet oxygène est produit par la dissociation de CO2 en CO et O adsorbé [14]. D'autre part
à proximité de l'interface gaz-oxyde, nous supposons que l'oxyde de carbone formé se décompose
suivant l'équilibre de dissociation 2C0«=±CO2 + C; l'existence de cet équilibre est confirmée par
le fait que dans tous les cas nous avons identifié du CO dans les gaz résiduels après oxydation et
du carbone dans ou sur la couche d'oxyde. Sur certains alliages la quantité de carbone déposée suit
qualitativement les déplacements de l'équilibre en question, c'est-à-dire que cette quantité augmente
avec la pression et diminue si la température croît.

Une série d'essais réalisés soit avec de l'anhydride carbonique seul soit avec des mélanges
CO2-A nous a permis de montrer que dans nos conditions expérimentales la vitesse de corrosion
augmente avec la pression de gaz oxydant. Cette conclusion est en contradiction avec les résultats
antérieurs de plusieurs expérimentateurs.

De façon plus précise, la réaction est contrôlée par la diffusion au travers de la couche de
FejO^; cette diffusion étant due en proportions différentes au déplacement, sans doute intercristallin ,
des atomes d'oxygène et au déplacement des ions fer. Dans le cas des grandes vitesses d'oxyda-
tions, c'est-à-dire pour les fers d'une part et les aciers oxydés sous haute pression d'autre part,
la diffusion du fer serait négligeable devant celle de l'oxygène. Le phénomène est alors lié à 1'ad-
sorption superficielle. Compte tenu de l'équilibre de dissociation de CO on peut montrer que le
coefficient Ka caractéristique de chaque cinétique doit être proportionnel à P1/2. L'expérience con-
firme ce résultat.
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Pour les aciers oxydés à basses pressions, la diffusion de l'oxygène est ralentie par les
impuretés et la faible adsorption. La diffusion des ions fer, ou des "trous positifs" deviendrait
alors le phénomène important et la pression aurait une influence plus faible que dans le cas pré-
cédent. Nous l'avons vérifié expérimentalement.

Cette interprétation met en évidence le rôle très important joué par les conditions expéri-
mentales et les impuretés contenues dans les alliages. En particulier la vitesse de passage des gaz
peut modifier de façon importante la réaction de dissociation de CO qui très probablement ne peut
avoir lieu qu'à proximité de la couche adsorbée. Ceci explique les divergences entre les auteurs.
Nous-mêmes avons enregistré des changements quantitatifs en utilisant un autre appareil. C'est
pour cette raison que nous tenons à préciser que nos résultats expérimentaux ne sont absolument
valables que dans les conditions expérimentales très précises qui sont les nôtres. On peut même
facilement imaginer que dans certains cas l'influence de la pression passe inaperçue. C'est enfin
là, une des différences fondamentales entre l'oxydation par l'oxygène et l'oxydation par l'anhydride
carbonique.

En ce qui concerne l'influence des éléments d'addition, par rapport aux fers, l'ensemble des
impuretés contenues dans les aciers diminue la vitesse d'oxydation. Par rapport à un acier à bas
carbone, de faibles additions de cuivre, de chrome ou d'aluminium, de même que l'augmentation
de la teneur en carbone accélèrent la corrosion. Ce n'est que pour des pourcentages plus élevés en
chrome ou en aluminium que l'effet protecteur de ces éléments devient sensible, surtout pour le
chrome. En résumé, parmi les aciers peu chargés en additions, les aciers doux semblent être
ceux qui résistent le mieux à la corrosion par CO2.

Remarque - Signalons cependant que les couches d'oxyde obtenues ne dépassent pas une épaisseur
de 30 microns et il n'est pas impossible que pour des couches plus épaisses, des fentes se pro-
duisent et modifient l'allure du phénomène.

III - TEMPERATURES SUPERIEURES A 570°

Les cinétiques d'oxydation sont anormales, ceci étant dû en grande partie à la formation de
fentes dans la couche d'oxyde composé de FeO et Fe3O4. Il est alors difficile de tirer de ces essais
des conclusions quantitatives. Cependant il est encore visible qu'une augmentation de pression ac-
célère la réaction.

Nous avons noté que la couche de Fe3OH n'apparaît sur la couche de FeO qu'après un certain
temps d'oxydation. Ceci nous a permis de voir de belles cristallisations d'oxyde ferreux. La ma-
gnetite se forme à basse pression sur une couche de FeO plus épaisse qu'à haute pression. Ceci
est dû à la variation de 1'adsorption en fonction de la pression et constitue une confirmation de
certains de nos résultats. L'épaisseur relative des deux oxydes serait donc variable en fonction du
temps de la pression et de la composition du métal oxydé.

Nous avons enfin étudié un phénomène de carburation lors de corrosions sous haute pression.
Il a été expliqué en le reliant à l'existence de carbone à la surface des échantillons.

IV - PROBLEMES DIVERS

Certains faits précis ont été observés mais n'ont pu être expliqués.

Il s'agit d'abord de raies de diffraction supplémentaires enregistrées lors d'études par les
rayons X de l'oxyde FeO.

D'autre part dans la couche de magnetite, nous avons mis en évidence l'existence possible de
deux textures caractérisées soit par un axe [100] soit par un axe [110] perpendiculaire à la sur-
face du métal. L'une ou l'autre de ces orientations se produit suivant la température et la pression
de l'expérience. Ce phénomène nous a paru extrêmement important et à notre connaissance il n'avait
jamais été signalé. Nous avons montré qu'il existait une relation entre l'existence de ces textures,
la précipitation de carbone à la surface de l'oxyde et la réaction de dissociation de l'oxyde de
carbone. Nous n'avons malheureusement pas trouvé d'interprétation sûre à ces résultats, mais
nous pensons qu'ils peuvent être très importants pour une étude du mécanisme de l'oxydation par COr

Enfin et tout à fait accessoirement, nous avons étudié la précipitation de graphite se produi-
sant à la surface des aciers hypereutectoïdes lors de recuits sous vide. Nous avons confirmé les
résultats de travaux effectués en Angleterre à peu près à la même époque et indépendamment de
nous; nous y avons apporté quelques précisions, et nous pensons que certains points restent encore
à éclaircir à ce sujet; notamment en ce qui concerne le comportement cristallographique du graphite
précipité.
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V - CONCLUSIONS

Un des points principaux de notre étude consistait à étudier l'influence de la pression de CO2
sur la vitesse de corrosion du fer et des aciers. Nous avons montré que cette influence n'était pas
négligeable et le faisceau de preuves expérimentales que nous avons pu fournir est important : ré-
sultats de cinétiques enregistrés à la thermobalance, aspect micrographique, précipitation superfi-
cielle de carbone, carburation du métal, texture de la couche de magnetite. Tous ces phénomènes
sont sans aucun doute modifiés par une variation de la pression de CO2.

Nous sommes persuadés que le phénomène d'oxydation par l'anhydride carbonique est tribu-
taire de réactions locales à l'interface gaz-oxyde. C'est là une des différences fondamentales exis-
tant entre l'oxydation des métaux par l'oxygène et l'oxydation par l'anhydride carbonique.
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Tableau I

Analyse des alliages utilisés

à

c

Cr

Cu

Al

Fers

Acier n°l

Acier n°2

Acier n°3

' Acier n°4

Acier n°5

Acier n°6

Acier n°7

[ Acier n°8

) Acier n°9

(Fer IMPHY

<
( Fer IRSID

Acier n°10

Acier n°ll

Acier n°12

C

0,114

0,404

0,985

0,110

0,105

0,075

0,105

0,117

0,100

0,06

0,0015

0,80

1,16

1,54

Si

0,29

0,32

0,36

0,26

0,35

0,31

0,28

0,29

0,44

tr

<0, 001

0,33

0,45

0,19

Cu

0,16

0,17

0,15

0,135

0,15

1,04

0,16

0,16

0,08

<0,0008

0,08

0,08

0,04

Cr

0,12

0,06

o,n

3,08

12,87

17,83

0,15

0,17

0,17

tr

<0,0002

0,040

0,040

0,030

Al

0,032

0,057

0,015

0,089

0,065

0,053

0,360

2,90

«0,002

0,009

0,025

0,007

Mn

0,55

0,61

0,57

0,54

0,66

0,70

0,53

0,58

0,55

0,33

<0,002

0,42

0,48

0,25

S

0,013

0,010

0,010

0,012

0,013

0,013

0,013

0,020

0,015

0,018

<0,003

0,025

0,031

0,026

P

0.0Ï6

0,015

0,017

0,015

0,020

0,013

0,019

0,012

0,013

0,004

<0, 002

0,023

0,026

0,020

Ni

0,13

0,05

0,23

0,18

0,22

0,13

0,38

0,25

0,16

<0,002

0,15

0,12

0,03

Mo

0,06

0,05

0,06

0,01

0,01

0,01

Sn

0,040

0,021

0,037

0,044

0,015

0,013

0,020

O

0,012

0,015



Tableau II
Oxydation à 615"

1 kg/cm2 16 kg/cm2

Fer Ixnphy *£

J
FeO métal

i
" FeO + Fe3O,

Acier n°l
0,1 % C TttJ

FeO

métal

FeO 3
+ carbure

métal

FeO + Fe3O, + carbures

Acier n°3
0,98 % C

J-C
métal

FeO + Fe3O,
+ carbures

Tableau III

0

d A

2.64

(2.16
(2.14
(1.082
U. 075

I

M

f
F
f
F

F : forte
f : faible
M : moyenne.
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