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INTRODUCTION



La galvanisation est une technique bien connue de protec-
tion des aciers contre la corrosion, mais 1'épaisseur de la
couche de zinc obtenue dépend de nombreux paramétres qui ne
sont pas tous parfaitement maitrisés. C'est ainsi par exemple
qu'une faible teneur en silicium dans 1'acier provoque une
sur épaisseur connue sous le nom de ''pic de Sandelin'. Il est
possible de remédier a ce phénoméne génant par addition de
faibles quantités d'aluminium dans le =zinc, mais le risque
est alors d'obtenir, sous certaines conditions, des sous
épaisseurs tout aussi génantes que les sur épaisseurs que 1l'on

cherche a éliminer.

Le présent travail apporte donc wune contribution a
1'étude des conditions d'apparition de ces épaisseurs anormales
et propose un mécanisme de croissance des couches de zinc prenant

en considération ces phénomeénes.

Le premier chapitre débute par une étude critique des
travaux antérieurs sur la croissance du revétement associée
a l'attaque du substrat par le =zinc. Devant 1les nombreuses
incertitudes et contradictions que nous avons rencontrées,

nous avons été amenés a effectuer nos propres mesures cinétiques.

Le deuxiéme chapitre étudie la réactivité des alliages
Fe-Si en bain de zinc pur pour des teneurs atteignant 12 7%
en masse de Si. En effet, toutes les études disponibles sont
relatives aux teneurs trés basses en Si, rencontrées généralement
dans les aciers calmés ou semi calmés avec cet élément. Ce
travail concerne aussi bien 1'étude détaillée des morphologies
que la détermination des différents chemins de diffusion associés
aux revétements et propose un mécanisme d'apparition du pic

de Sandelin.

v Le troisiéme chapitre, s'appuyant sur un exemple indus-
triel, s'attaque au mécanisme d'apparition des sous épaisseurs

que 1l'on observe sur certains aciers lorsque 1l'on tente de



supprimer le pic de Sandelin par des ajouts d'aluminium dans

le bain de zinc.

Enfin nous avons rassemblé dans plusieurs annexes les
détails expérimentaux des techniques wutilisées ainsi qu'une
étude thermodynamique des diagrammes ternaires que nous avons

rencontrés.
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1.1. ETUDE DE LA CINETIQUE DE REACTION

La cinétique de réaction peut étre établie a partir

de différentes mesures physiques que nous allons examiner.

I.1.1. CROISSANCE DU REVETEMENT FER-ZINC

~ Mesure de 1'épaisseur du revétement par microscopie

optiqgue

Cette mesure s'applique plus précisément aux études
relatives & 1la croissance des couches intermétalliques. Elle
s'effectue aprés une préparation métallographique qui permet
d'observer la morphologie donc de suivre non seulement 1'évolu-
tion du revétement global mais également celle de chacune des
phases au cours du temps. Cette méthode est précise lorsqu'il
s'agit de couches compactes et réguliéres. Lorsque la structure
devient complexe il est difficile d'obtenir des mesures représen-
tatives de l'essai. Les limites des différents composés intermé-
talliques formant le revétement sont souvent trés mal définies

comme nous le verrons plus loin.

- La prise en poids de zinc

Cette mesure intéresse plus particuliérement les indus-
triels confrontés aux nombreux probiémes techniques soulevés
par la galvanisation. Elle s'estime par une pesée de 1'échantil-
lon avant et aprés traitement. Bien que la morphologie ne soit
plus observée, cette méthode est 3 l'origine d'erreurs du méme
type que précédemment. En effet pour une morphologie tourmentée
la couche éclatée de surface entraine, selon la vitesse de
sortie de 1'échantillon du bain, un agrégat de zinc et de cris-
taux ¢ formés dans le liquide au voisinage de la piéce. Cette
"pate" de surface vient fausser la mesure de prise de poids

du zinc.



1.1.2. DISSOLUTION DE L'ACIER TRAITE DANS LE BAIN DE ZINC

La perte en poids de fer se mesure par une pesée de
1'échantillon avant traitement et aprés décapage chimique du
revétement seul. On évalue ainsi globalement 1la quantité de

fer qui est entrainée
- par diffusion dans les différentes phases formées
- par dissolution dans le bain de zinc liquide.

I1 est évident que ce type de mesure intéresse plus
particulierement les travaux 1liés, par exemple, a 1la tenue

en service des cuves de galvanisation.

L'ambiguité relative a ces deux types de mesure vient
du fait qu'une méme quantité de fer dissoute peut correspondre
a différentes épaisseurs de revétement selon la nature et la
morphologie des phases ce qui sous entend une différence de

teneur globale en fer du revétement.

I.1.3. CINETIQUE DE LA REACTION

La loi cinétique globale s'exprime généralement par

1l'expression analytique en loi puissance

La valeur de 1'exposant n caractérise le type d'attaque

parabolique ou linéaire

e exprime 1'épaisseur du revétement, la prise de poids

en zinc ou la perte en poids de fer selon la méthode utilisée

c est une constante qui dépend de 1la température du
bain, de la nature de l'acier traité et du type de mesure effec-
tué.

Expérimentalement on constate que la cinétique est

régie par deux lois d'attaque

- L'attaque dite parabolique, dont la loi est caractéri-
sée par n = 0,5, traduit la croissance du revétement par une
diffusion en volume puisque 1le déplacement quadratique moyen

varie comme Dt (ou D est le coefficient de diffusion). Son



intensité peut varier de fagon importante selon la réactivité
(caractérisée par c) plus ou moins forte de 1l'acier avec le

zinc liquide.

- L'attaque linéaire (n = 1) donne lieu & une dissolution
directe du substrat dans le liquide. Elle peut avoir des effets
catastrophiques sur les piéces traitées (tdles fines) ou les

cuves de galvanisation pour des temps importants.

I1 faut également noter que pour les durées habituelles
de galvanisation (= 15 mn) il est possible d'obtenir des lois
globales d'attaque caractérisées par un exposant compris entre
0,5 et 1 qui seraient en fait la combinaison des deux comporte-
ments décrits ci-dessus; on parle alors de comportement para-
linéaire.

Dans le cas de l'attaque linéaire, si 1l'on s'intéresse
aux premiers instants de la réaction, on observe un comporte-
ment d'abord parabolique. En effet dans les premiers temps
de la réaction se forment des composés intermétalliques sous
forme de couches compactes qui freinent la dissolution du fer
dans le zinc liquide. Nous pensons que l'attaque devient linéaire
des que 1les sauts des potentiels chimiques correspondant au
fer pur et au zinc liquide s'estompent par 1'établissement
des couches de diffusion. La quantité de fer migrant dans le
zinc liquide correspond alors & celle mise en jeu lors de la

croissance du revétement.

I.1.4. CINETIQUE DE LA REACTION FER-ZINC

Hersmann |1| illustre (figure 1) ce phénoméne en suivant
la perte de fer subie par un échantillon de fer pur plongé
dans le zinc 1liquide a wune température comprise entre 490°C
et 515°C. Remarquons toutefois que 1la courbe tracée semble
annoncer un comportement parabolique plus étendu dans le temps

que celui indiqué par les points de mesure.

I1 faut également tenir compte du fait qu'il est diffi-
cile de définir la cinétique du début de la réaction puisque

1'échantillon n'est pas 1instantanément & la température du
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bain. Pélerin [|2] a suivi 1'évolution de 1la température de
surface de l'acier dans les conditions expérimentales classiques
de la galvanisation (460°C). Il a montré que pour une plaque
d'acier de dimension 40 x 100 x 3 mm le temps nécessaire pour
atteindre en surface une température de 450°C était de 12 secon-
des. Quelques essais du méme type ont été réalisés dans le
cadre de notre travail. Les résultats obtenus sont en accord
avec ceux de Pélerin et confirment 1'importance du coefficient

de transfert de chaleur entre 1'acier et le zinc fondu.

La nature de 1l'attaque dépend & la fois de la température

et de la composition de 1'acier.

La figure 2 [3]| résume bien 1l'effet de la température
sur la réaction entre le fer pur et le zinc liquide. On peut
également se reporter & la figure 3 montrant que pour le fer
pur on distingue trois intervalles de températures caractéristi-

ques

- En-dessous de 473°C et au-dessus de 518°C 1'attaque
est parabolique.
- Entre 473°C et 490°C 1l'attaque est définie comme

parabolique a croissance rapide.

- Entre 490°C et 518°C 1l'attaque est linéaire.

I.1.5. CINETIQUE DE REACTION ENTRE LES ACIERS AU SILICIUM ET
LE ZINC

Dans les paragraphes qui suivent les concentrations
sont exprimées en pourcentages massiques, comme dans la majorité

des références bibliographiques.

La cinétique de réaction des aciers contenant des teneurs
différentes en silicium est illustrée sur 1la figure 4 [4].
Pour des concentrations intermédiaires 1la vitesse d'attaque
est accrue par rapport a un acier effervescent tant dans la
région parabolique que linéaire. L'accélération de la réactivité
de 1l'acier vis-a-vis du zinc liquide, en fonction de la teneur

croissante en silicium, atteint cependant un maximum pour une
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concentration de l'ordre de 1,5 % silicium puis diminue jusqu'a
atteindre méme, pour un acier a 4,5 % de silicium, une vitesse
de réaction inférieure a celle qui est observée pour le fer
pur. Nous pouvons préciser qu'a une quantité donnée de fer
perdu, pour une teneur en silicium donnée, il y a une transition
du comportement parabolique & wune attaque plus intense qui
correspond plutdt a un comportement linéaire. En revanche pour
une plus forte concentration en silicium, vers 500°C, la transi-
tion est moins franche et il est méme difficile de parler d'atta-
que régie par une loi linéaire. Enfin, remarquons que les concen-
trations caractéristiques du phénoméne de Sandelin ne sont

pas considérées sur cette figure.

Il semble que la plupart des problemes rencontrés dans
la galvanisation industrielle soient différents de ceux 1liés
a 1l'attaque linéaire (0,8 % a 1,5 % Si a 460°C) puisque les
aciers dits courants contiennent en général moins de 0,3 7%

de silicium.

Sandelin le premier en 1940 a montré 1'influence du
silicium sur 1la croissance des couches intermétalliques 1lors
de la galvanisation [5]. Il a mis en évidence, pour des tempéra-
tures habituelles de galvanisation (figure 5, |6]), une prise
en zinc beaucoup plus importante que dans le cas des aciers
effervescents et qui correspond & une consommation en =zinc
plus importante. Pour des teneurs croissantes en silicium dans
l'acier, 1la courbe présente un pic trés net vers 0,07 %, un
minimum vers 0,2 % Si assez marqué mais correspondant toutefois
4 des épaisseurs supérieures 3 celles qui se forment sur le
fer pur, enfin une croissance plus ou moins accentuée pour
les fortes teneurs en silicium. Ce phénoméne de surcroissance
est 1lié & une morphologie complexe que nous étudierons plus

en détail par la suite (chapitre II).
Les caractéristiques de ces revétements sont :

- Une irrégularité de surface et une couleur gris mat
qui donne un aspect grossier et terne dommageable & 1'esthétique

des piéces traitées
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- une mauvaise tenue mécanique du fait de leur mauvaise

adhérence

- enfin la nature polyphasée du métal de surface (Zn +
composé ) conduit souvent & une protection de 1'acier contre
la corrosion moins performante que celle procurée par un revéte-

ment classique.

Horstmann |7 montre que le phénoméne s'étend & d'autres
teneurs en silicium et a d'autres températures (figure 3). Il
précise sur la figure 3 le comportement cinétique des différents
alliages en fonction de la températuré en représentant le domaine
d'attaque parabolique & <croissance rapide et correspondant

a un type de morphologie donné.
On notera que

- sa limite supérieure correspond a 1la température

de disparition de ¢

- comme pour le domaine d'attaque linéaire on observe

un rétrécissement vers les fortes teneurs en silicium

- la zone mise en évidence par Sandelin apparait sous
la forme particuliére d'une bande étroite centrée sur 0,07 %
Si et limitée par la température de 430°C supérieure a la tempé-

rature de fusion du zinc.

La zone hachurée définit la zone des traitements de
galvanisation sur les aciers dits courants. Il apparait nettement
que les problémes rencontrés et 1iés au phénoméne de Sandelin
ne correspondent pas & l'attaque 1linéaire mais seulement a

un phénoméne d'attaque accéléré néanmoins parabolique.

L'intérét des galvanisateurs se porte sur les teneurs
voisines du pic de Sandelin en raison des concentrations rencon-
trées dans les aciers courants. La plupart des travaux publiés
se limitent & des gammes de temps de traitement de quelques
dizaines de minutes correspondant aux temps d'immersion pratiqués
en galvanisation. Nous nous reporterons aux études de N. Dreulle
|81 et P. Dreulle {[9| pour des aciers au silicium dont les
teneurs varient jusque 0,4 % Si selon la figure 6. Ces courbes
ont été tracées, pour la température de 450°C et pour des temps
de 1, 2, 4, 8, 10 et 15 minutes.
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- Pour des teneurs en silicium inférieures 3 environ
0,055 % Si la croissance en fonction du temps est faible. En
revanche pour les plus fortes concentrations 1les amplitudes

varient assez rapidement.

- I1 apparait clairement que 1'influence du silicium
sur 1'épaisseur du revétement commence a se révéler dés la
premiére minute du traitement et que 1l'allure globale des courbes
pour les différents temps concorde avec celle tracée par

Sandelin.

Compte tenu de ces résultats et de ceux qui sont rassem-
blés sur la figure 5 le comportement parabolique a croissance
rapide caractérisé par le pic de Sandelin semble avoir le méme
effet catastrophique, que celui engendré par la loi cinétique
linéaire observée pour 1les teneurs en silicium supérieures

a 0,4 %. La figure 7 tracée a partir des résultats de la littéra-

ture illustre parfaitement ce fait.

I1 sera donc intéressant de vérifier 1la wvalidité de

cette remarque pour des temps importants (chapitre II).



I.2. MORPHOLOGIE ET STRUCTURE DES REVETEMENTS

I1 est logique de définir les différentes phases rencon-
trées lors de 1la galvanisation a partir du systéme binaire
fer-zinc puisque dans de nombreux cas la présence des éléments
d'addition en faible concentration modifie peu 1la nature de
ces composés intermétalliques. En surconcentration locale,
ces éléments X peuvent cependant faire apparaitre d'autres
composés intermétalliques ©propres a des systemes ternaires
Fe-Zn-X ou quaternaires Fe-Zn-Si-X ou méme a des systémes plus

complexes.

I.2.1. MORPHOLOGIES RELATIVES AU SYSTEME FER-ZINC EN BAIN SATURE
(planche 1)

Bien que les températures classiques de la galvanisation
soient comprises entre 430°C et 480°C il est intéressant pour
comprendre et interpréter 1les phénoménes mis en jeu par la
réaction fer-zinc d'étudier les morphologies et 1les structures
rencontrées a des températures différentes. A partir de nos
résultats et de ceux de 1la littérature nous définirons des
classes de morphologie correspondant a différentes gammes de
température. Nous les décrirons en détail a partir de la planche
(1) qui rassemble les micrographies caractéristiques de ces
classes. Notons que lorsque 1le substrat est homogéne dans sa
profondeur 1le temps de traitement (supérieur & une minute)
n'influe pas sur la morphologie du revétement mais seulement

sur son épaisseur.

a) Pour des températures inférieures a environ 490°C
les phases intermétalliques croissent sous forme de couches
compactes. Le revétement stratifié de 1la photo (l) consiste
en

- Une couche 1 ¢trés fine; sa tres faible épaisseur
pourrait résulter d'un coefficient de diffusion du zinc plus

faible dans T que dans les autres phases.
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- Une couche 6] constituant environ la moitié du revéte-
ment. On distingue cependant deux =zones : &) et §1p dites
"compactes'" et ''palissade'" en raison de leur aspect régulier
cO6té riche en fer, et chevronné cbé6té riche en zinc. Gonhiem
et al. [10] considérent que ces deux zones correspondent a
deux phases distinctes. En fait 1les <clichés de diffraction
X révelent une maille. unique :hexagonale. De plus les profils
de concentration en fer montrent bien un changement de pente
des profils de concentration entre $§j) et &)1, mais pas une
discontinuité. ©Pour distinguer cette morphologie &7 - $1p
de celles olU 1la phase &1 est dispersée on qualifie parfois

cette structure bicouche § - 4 de compacte.
1k 1p p

- Une couche ¢ constituant pour une bonne part le reste
du revétement. Elle présente également deux zones : la premieére
bien compacte, obtenue par diffusion en volume, posséde une
interface réguliére avec §1ps la seconde tres tourmentée résulte
a la fois de la diffusion et de la solidification. L'interface
t/n est trés découpée. De plus les formes géométriques des
cristaux indentés sont 1liées & une sursaturation en fer du
bain au voisinage de 1'interface solide-1liquide. En effet
cette sursaturation locale favorise la germination et le dévelop-
pement de cristaux ¢ qui sont rejoints, voire entourés, par

la suite, par la couche de diffusion c.

- Une phase n qui résulte de la solidification du liquide
entrainé par capillarité. Son épaisseur varie selon la vitesse
de sortie de 1'échantillon et de la fluidité du bain de galvani-

sation.

b) Entre 490°C et 500°C 1le revétement est constitué
d'une couche &7 bien compacte adjacente au substrat surmontée
d'une couche formée de petits fragments 6] noyés dans une matrice
n. Cet agrégat résulte du fait que le zinc liquide au contact
de §1p pénetre dans les fissures de cette phase fragile et
court-circuite la diffusion. En fait il est probable que le
zinc liquide ne puisse arriver en téte des fissures. Cependant

la pression de vapeur de zinc alors imposée dans cette fissure



permet le transport. Une diffusion du zinc par les parois des
fissures implique une augmentation de volume et un effet de
coin. Les fissures peuvent alors se propager, se rejoindre

et isoler de petits blocs de ¢&;.

Bien que 1la phase ¢ soit stable thermodynamiquement
jusque 530°C on ne 1l'observe qu'en-dessous de 500°C. Elle appa-
rait alors sous forme de cristaux réguliers noyés dans une
matrice pn . Leurs formes en aiguilles indiquent une croissance
a partir du liquide saturé en fer et non par diffusion a partir
de ¢67. L'absence de cette phase sous forme de couche continue
étanche au zinc 1liquide est responsable de cette structure
"éclatée'".

c) Entre 500 et 530°C on observe le méme type de revéte-

ment avec toutefois 1'absence de cristaux .

Remarquons que dans cette gamme de température la phase
r n'apparait pas, bien que certains auteurs tels que Hershman
/1), Harvey 1[11], Allen et Mackoviack [12,13] ont montré sa
présence dans quelques cas sous forme d'une trés fine couche.
Comme nous 1'avons vu précédemment son étendue est faible en
présence de ¢§1. Vu 1'augmentation du coefficient de diffusion
du zinc dans 461 entre 460 et 500°C, il est logique que 1'étendue
de 1la couche T soit encore considérablement restreinte voire
rendue invisible aux grossissements habituellement pratiqués

en microscopie a balayage.

Ces morphologies de type éclaté ont sans doute un rdle
important dans 1l'interprétation du phénoméne d'attaque linéaire
observée a ces températures. En effet si la phase §1p n'est
plus a 1'équilibre avec le zinc liquide, méme sursaturé, il

y a dissolution du fer a travers la phase §jk.

d) Entre 530°C et 620°C on observe a nouveau la phase
I' dont 1'épaisseur est cependant toujours aussi faible. Bien
que 6] apparaisse encore sous forme d'une couche éclatée 1la
cinétique suit une loi parabolique. En effet dans cette gamme
de température la phase §] est en équilibre avec le liquide
et la croissance par diffusion des phases T, §1k et §1p s'effec-

tue. Cette derniére phase §1p subit comme précédemment un éclate-



ment dG a la pénétration du zinc liquide et vapeur dans les
microfissures. L'aspect découpé des blocs de §] (photo 3) montre

bien une fragmentation a partir de fissures.

e) Entre 620°C et 665°C le revétement croit a nouveau
sous forme de couches compactes. Il présente alors une fine
couche T et une couche plus importante 6] constituant la totali-
té du revétement. Remarquons le développement de quelques cris-
taux 6] dans la couche n solidifiée en surface. La 'compacité"
de la couche superficielle est trés probablement 1liée a la
disparition de la phase 81, ce qui renforce 1'hypothése émise
pour 1'interprétation des couches éclatées a savoir a partir

des fissures.

f) Entre 665°C et 782°C on observe deux couches I' et
§1. I1 est évident que seule T est la couche de diffusion se
développant a ces températures. 6] n'apparait que lors du refroi-
dissement qui est cependant dans le cas présent trés rapide.

On retrouve l'aspect brisé de 1'interface avec le liquide.

g) Au-dessus de 782°C il ne se forme aucun composé
intermétallique. Au refroidissement un mélange de <cristaux
o et de composés intermétalliques apparait dans la couche de

zinc liquide entrainée en surface.

I1 faut noter que jusque 550°C la phase §7] existe sur
le diagramme mais qu'elle est rarement observée sauf cependant
lors des traitements en phase vapeur. Son étendue doit étre
en effet trés faible et son existence est remise en question
en présence d'un tierce élément. Sa présence est révélée par
une discontinuité de composition déterminée par microsonde

électronique.

I1.2.2. MORPHOLOGIE DU SYSTEME FER-ZINC EN BAIN NON SATURE
(planche 2)

Une série d'essais réalisés sur du fer pur dans le
zinc liquide non saturé a permis de comparer les revétements
obtenus avec ceux observés précédemment. La micrographie (7)

relative a une réaction de 5 minutes & 752°C présente une couche
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de structure tres fine biphasée o+T suivie d'une couche homo-
géne mais fissurée. A 709°C pour un méme temps d'immersion
la couche biphasée n'est pas observée. En revanche une couche
81 s'est développée 1lors du refroidissement & partir de la

couche de réaction T.

Pour un traitement de 10 minutes & 652°C le dépdét obtenu
est constitué d'une bande biphasée o+l suivie d'une trés fine
couche T puis d'une couche ¢ non compacte qui semble plutdt
s'étre formée & partir du liquide qui s'est saturé au voisinage
de la surface de 1'échantillon. A 551°C o présente une interface
assez réguliére avec T qui est faible en étendue. La phase
§1 se présente cette fois sous forme compacte. On remarque
quelques poches de zinc solidifiés sous forme de petites

"riviéres'" orientées parallélement & la surface qui font penser

a un compactage de blocs développés & partir du liquide.

Les épaisseurs des revétements sont trés faibles. En
effet les phases rencontrées n'étant pas en équilibre avec
le zinc liquide on observe une attaque linéaire a travers une
dissolution rapide du fer. Les dépdts observés n'ont pu se
développer qu'a partir du zinc liquide sursaturé au voisinage

immédiat de 1'échantillon.

I1.2.3. MORPHOLOGIES RELATIVES AUX ACIERS AU SILICIUM EN BAIN
SATURE (planches 3 et 4)

Nous nous intéresserons dans ce paragraphe aux aciers
au silicium dont les concentrations sont voisines de celles
qui caractérisent le pic de Sandelin et pour une température

habituelle de galvanisation : 460°C.

a) Les revétements sur acier effervescent contenant
des traces de silicium (<0,01 %) présentent des morphologies
tout a fait analogues & celles qui sont obtenues sur du fer

pur et discutées précédemment.
b) L'acier a 0,05 % de silicium (planche 3) caractérise
parfaitement 1le phénoméne mis en évidence par Sandelin. On

observe une couche ¢ compacte et assez réguliére mais relative-
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ment peu développée, puis un agrégat de cristaux ¢ noyés dans
une matrice n formant la presque totalité du revétement. Remar-
quons qu'il est difficile de distinguer les contours des cristaux
. Toutefois certains de ceux-ci possédent une forme géométrique
héritée de 1la croissance dans 1le 1liquide. La dissolution du
substrat entraine une sursaturation importante du liquide au
voisinage de 1la surface et 1la germination cohérente interne
qui en résulte est reponsable de 1la trés petite taille des
cristaux. Il est visible que ces petits cristaux ont tendance
a se souder par diffusion ne laissant plus apparaitre que de
petits 116ts de n. Cette énorme couche de surface tend donc
a se compacter et a former ainsi une couche ¢ rendue plus étanche
au zinc 1liquide. La réaction se stabilise donc et aprés un
comportement d'attaque linéaire on observe une attaque paraboli-
que (régime stationnaire). Les micrographies (12,13) représentant
le méme acier traité 1 h montre que la fine couche 671 formée
dans les premiers instants de la réaction (comportement paraboli-
que) et conservée dans son épaisseur lors de l'attaque linéaire
se développe par diffusion selon une croissance redevenue parabo-
lique. On observe alors la phase T plus étendue et &§] apparait
sous ses formes §1p et $§1k. Pour des temps encore plus importants
§1 est toujours protégée par une couche compacte ¢ (Photo 14).

c) L'acier a 0,11 % de silicium présente approximative-
ment le méme aspect. On observe une fine couche §] compacte
peu étendue. Les cristaux ¢ sont de taille plus importante.
La forme géométrique irréguliere des cristaux indique une crois-
sance a partir du liquide génée toutefois par la croissance
des cristaux voisins. En effet les cristaux les plus gros appa-
raissent courbés ou déformés sous l'effet de contraintes mécani-
ques exercées par les autres cristaux. Par déformation et com-
pression on obtient quand méme une couche ¢ assez étanche au

zinc et qui permet une croissance parabolique.

d) L'acier "hyper Sandelin' a 0,23 % de silicium montre
une treés fine couche T surmontée d'une couche §] plus importante

que celle qui est rencontrée précédemment. La diffusion en



volume semble avoir commencée bien que la couche ¢+ n compactée
soit moins épaisse. Les cristaux ¢ sont de la méme forme que

celle qui est observée pour les aciers 0,11 % Si.

e) L'acier a 0,36 % de silicium qui correspond au début
du domaine d'attaque linéaire ne présente pas de couche T appa-
rente (en fait son étendue est trés faible). La couche §&7
est tres tourmentée et fine. Son épaisseur est trés irréguliére
et sa limite cb6té zinc liquide est mal définie. La couche supé-
rieure, souvent définie dans 1la 1littérature comme ‘''couche
éclatée', est constituée de cristaux ¢ qui, cette fois, apparais-
sent avec des formes polygonales. On remarque immédiatement
1'aspect anguleux et effilé de ces cristaux qui cristallisent
également sous forme de petits batonnets. Il est évident que
ces cristaux ne se développent pas de la méme maniére que ceux
qui ont été observés pour les concentrations précédentes. On
distingue également une zone sombre, appelée A diffus par
Devillers et Niessen |l4] et située entre la couche éclatée
et §;. A la température de galvanisation ce constituant est
en fait du zinc liquide saturé en fer et contenant éventuellement
d'autres éléments provenant du substrat. Lors de sa solidifica-
tion il y a précipitation de différents composés fer-zinc mais
également de composés fer - X tel que FeSi. Ces précipités
forment un mélange trés intime présentant une structure treés
fine. Devillers et al. |14| a montré que 1'épaisseur de cette
phase A diffuse passe par un maximum pour environ 4 minutes
d'immersion sur un acier a 0,30 % de silicium et pour une tempé-
rature de 455°C. Cette fois 1la couche ¢+n ne protége pas la
couche &1 qui reste donc faible, ce qui est caractéristique

d'une attaque linéaire.



1.3. INFLUENCE DES ELEMENTS D'ADDITION DANS L'ACIER

I1 est habituel d'étudier 1'influence du silicium sur
la réactivité du fer avec le =zinc liquide & partir d'aciers
industriels mais le rdle du silicium n'est pas complétement
isolé de 1'influence qu'exercent d'autres éléments rencontrés,
méme en faible teneur, dans les nuances ''courantes' des aciers
destinés a la galvanisation. Nous rappelons ainsi les résultats
de la littérature concernant le carbone, le phosphore, le manga-

nése, le soufre, 1'aluminium, les gaz.
’ &

I1.3.1. LE CARBONE

La morphologie des revétements fer-zinc est peu affectée
par le carbone mise & part la phase T qui apparait alors sous
la forme d'une couche irréguliere. Mackoviak et Short ont montré
par déformation de fils galvanisés que 1'adhérence du revétement

est augmentée par la présence de carbone [16].

Le carbone intervient essentiellement par les microstruc-
tures qu'il confére au substrat lors des traitements thermiques
préalables. Cette structure modifie nettement la cinétique
de réaction : la cémentite semble s'attaquer moins rapidement
que la ferrite, mais sa présence dans les aciers hypereutectoides
n'a que peu d'influence sur 1la réaction globale. En revanche
Fe3C dans la perlite lamellaire ou sous forme globulaire est

a l'origine d'une vitesse d'attaque plus importante.

Une étude faite a partir d'un acier a 0,9 % de C, [17],
formé essentiellement de perlite lamellaire, a montré que le
domaine d'attaque linéaire s'élargit et se situe entre 480°C
et 525°C. Notons toutefois que pour des teneurs en carbone
plus importantes ce méme domaine rétrécit. En présence de cémen-
tite globulaire 1le comportement est analogue mis a part un
rétrécissement du domaine d'attaque linéaire moins marqué et

un maximum de la vitesse d'attaque aux environs de 1,4 % C.



Une étude faite sur un acier a 0,8 7% de carbone a 440°C
[18| montre que pour une structure martensitique ou perlitique
lamellaire le revétement obtenu est identique a celui du fer
pur tant au point de vue de la morphologie que de 1'épaisseur.
Pour une structure perlitique globulaire la croissance du revéte-
ment est perturbée. Ainsi pour un temps de traitement de 5
minutes son épaisseur est pratiquement deux fois plus importante

que dans le cas du méme acier a 1l'état de perlite lamellaire.

Deux suggestions pour tenter d'interpréter les observa-
tions faites sur la perlite lamellaire ont été proposées
la premiere |18] est que la formation de nombreuses surfaces
concaves augmente la surface de réaction; la seconde |17 est
que la présence de particules Fe3C ou Fe3zZnC peut engendrer
une rupture des couches et favoriser une augmentation de la

vitesse de réaction.

1.3.2. LE PHOSPHORE

De nombreuses études ont montré que 1'influence du
phosphore est bénéfique par 1'amélioration de 1'adhérence du
revétement par le zinc qu'il provoque, par le fait que la phase

I' trés fragile tend alors a disparaitre.

Ferrier et Galdon ont montré a partir d'analyses faites
a la microsonde que le phosphore se concentre dans la phase
S1p dont 1'aspect fissuré s'en trouve accentué. De plus ils
observent une solubilité du phosphore nulle dans le zinc, trés

faible dans la phase ¢ et faible dans &71k.

Plus récemment Pélerin, Hoffman et Leroy |19| ont étudié
1'effet du phosphore sur la croissance des composés intermétalli-
ques & partir d'alliages synthétiques dont la composition varie
de 0 a 0,2 % pour des temps d'immersion de 5 mn dans un bain
de zinc a 460°C. La courbe tracée (figure 8) montre que pour
des concentrations comprises entre 0,08 % et 0,1 % on observe
un pic analogue au pic de Sandelin. Le phénoméne correspond
a une morphologie du type éclatée : une faible couche g, suivie

par une couche z+n. La phase F qui a tendance a disparaitre
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n'existe plus au-dessus de la concentration critique de 0,06 % P.
En-dessous de 0,06 % P 1les différentes phases se présentent
sous forme de couches stratifiées conduisant a une morphologie

assez proche de celle des aciers effervescents.

Au-dessus de 0,11 % le revétement est presque entiérement
constitué du mélange de cristaux ¢ noyés dans une matrice n .
La phase ¢§71 devient irréguliére pour de teneurs en phosphore

croissantes.

Retenons principalement que les auteurs s'accordent
a reconnaitre au phosphore un rdle accélérateur de 1la réac-

tion fer-zinc.

1.3.3. LE MANGANESE

De nombreux auteurs sont en accord avec le fait que
le manganése a peu d'influence sur la perte en poids et la
structure des aciers traités contenant moins de 2 % Mn. Toutefois
il supprime le domaine d'attaque linéaire pour des concentrations
variant de 3 & 5 %. Celui-ci réapparait pour des teneurs supé-
rieures a4 8 % Mn et pour une gamme de température comprise
entre 420°C et 550°C.

1.3.4. LE SOUFRE
Jusqu'a une teneur assez élevée, de 1l'ordre de 0,1 %,
par rapport a celle qui est rencontrée dans les aciers le soufre

a peu d'influence sur les réactions fer-zinc [20], [21].

1.3.5. L'ALUMINIUM

L'aluminium en tant qu'élément d'alliage des aciers
semble peu étudié. 11 semble réduire 1légerement la vitesse
d'attaque lorsque sa concentration est suffisamment importante.
Nous aurons 1'occasion lors des chapitres suivants de commenter

uelques résultats s'y rapportant.
q q y PP



1.3.6. LES ELEMENTS INTERSTITIELS N ET H ET L'OXYGENE

Pour des concentrations inférieures a 0,2 % d'azote
la cinétique de réaction n'est pas modifiée, bien que la nitrura-
tion diminue 1'agressivité du zinc liquide et que 1'épaisseur
relative de la phase ¢ soit augmentée.

L'oxygéne sous forme d'oxyde est susceptible dans cer-

tains cas de favoriser la formation de dépdts épais.

L'hydrogéne provenant souvent du décapage, peut provoquer
des turbulences locales pendant la galvanisation et accroitre

la vitesse d'attaque.

I1.3.7. EFFET CONJUGUE DU SILICIUM ET DU PHOSPHORE

Aprés cette étude sur 1'influence de chaque élément
pris séparément, il serait logique de s'intéresser aux effets
conjugués et simultanés des éléments. L'étendue de ce travail
est telle que seuls quelques couples sont examinés,en particulier
l'effet conjugué du silicium et du phosphore. Il met en évidence
que, pour des teneurs en phosphore (0,008 % et 0,035 %) dans
l'acier la cinétique de croissance est accélérée méme si la
teneur en silicium est nettement inférieure a 0,04 %. Sur 1la
base de résultats expérimentaux. Pélerin définit un critére
|2|] permettant d'assurer la formation <correcte des couches

galvanisées a 460°C

% Si + 2,5 % P < 90.10-3 % (2)

Bien que Warnecke et al. [22] conseille de limiter
la valeur en silicium & 0,04 % et en phosphore a 0,035 % et
que Hinsel |[23| propose de limiter le critére additionnel a
0,05 % tous 1les auteurs confirment 1'influence conjointe du

silicium et du phosphore sur la galvanisation.



1.4. INFLUENCE DE LA TENEUR EN ALUMINIUM DU BAIN DE ZINC

Nous rappellerons dans ce paragraphe le rdle que joue
1'aluminium du bain de galvanisation sur les réactions fer-zinc
a partir d'une étude bibliographique. Dans un premier temps
nous nous intéresserons aux aciers effervescents sans silicium

afin de simplifier 1'étude.

I.4.1. LES ACIERS EFFERVESCENTS

L'ajout de l'aluminium dans les bains de galvanisation
a été effectué pour la galvanisation des tdles. En effet cet
élément, pour des concentrations de quelques diziémes de pour-
cent, permet d'obtenir des revétements de faibles épaisseurs
ayant les mémes propriétés protectrices contre la corrosion

mais surtout une meilleure ductilité lors d'une déformation.

Depuis une quarantaine d'années un procédé de préparation
de surface dit Sendzimir a été mis au poiht afin d'éviter les
irrégularités du revétement dues a la réaction du flux classique
(galvanisation avec zinc pur) avec le bain de zinc aluminié
(qq. 1/10 %) . Des études systématiques de 1'effet de 1'aluminium
dans le zinc sur la galvanisation du fer ont été principalement
effectuées par Hortsmann |[3]|, Urednicek et al. [24]|, Yamaguchi
et al. [26], Ozinski |27}, Pélerin |2]|. Les travaux de des
différents auteurs permettent de distinguer actuellement six
types de réaction selon la teneur en aluminium du bain et selon

la température comprise entre 435°C et 500°C.

Nous décrirons ces types de réactions a partir des
résultats morphologiques obtenus par divers traitements dans
des bains aluminiés entre O et 5 % en tentant de synthétiser
les différents mécanismes proposés. Le diagramme ternaire Fe-Zn-
Al (figure 17) facilite 1l'interprétation des différentes étapes
des réactions. En effet 1les morphologies observées résultent
des divers équilibres rencontrés (domaines traversés) lors

des différents chemins de diffusion parcourus (§.1.5.3). L'équi-



libre final de 1la réaction étant matérialisé par une ligne

droite reliant le point fer au point correspondant a la composi-

tion du bain en aluminium.

* Concentrations inférieures a 0,03 %

La cinétique de croissance et les morphologies observées
sont identiques a celles obtenues sur 1les aciers effervescents

traités dans un bain de zinc pur.

* Concentrations comprises entre 0,04 et 0,09 % Al

La phase r apparait dés que la phase §] forme une couche
étanche au liquide. Les teneurs en aluminium du bain imposent
la formation de cristaux ¢; en raison de 1'équilibre ¢j-liquide.
L'appauvrissement local du bain en aluminium au voisinage de
la surface permet la germination de la phase ¢ a 1l'interface
§1/liquide selon 1'équilibre r-g§1-liquide. La croissance de
r permet de stabiliser la concentration en aluminium a la surface
et autorise de nouveau la croissance de la phase 61 qui enchasse
partiellement les <cristaux ¢. Un nouvel appauvrissement en
aluminium favorisera de mnouveau 1la <croissance des cristaux
de ; et ainsi de suite. On parle alors d'un phénomeéne d'auto-
compensation des phases ¢ et §1 125]. Les cristaux ¢ devenant
de plus en plus importants, 1'interface 67/liq diminue au profit
de 1l'interface ¢ /liq. Les cristaux ¢ finiront par se souder
et la structure finale est donc constituée des couches compactes
r, ¢y, ¢ |25] [26].

* Concentrations comprises entre 0,1 et 0,15 %

La teneur en aluminium du bain permet 1la formation
d'une fine couche de FepAls en raison de 1'équilibre FepAls-
liquide. Cette couche entraine un appauvrissement local du
bain en aluminium ce qui provoque une désagrégation de cette
couche FepAlgqui disparait complétement par la suite. La concen-
tration en aluminium étant plus faible & 1'interface la phase

glapparait sous forme de cristaux qui coalescent. Cette phase



susceptible de dissoudre une quantité d'aluminium relativement
importante engendre de nouveau un appauvrissement local du

liquide permettant la germination de cristaux ¢.

Cette fois 1les concentrations initiales du bain en
aluminium étant plus élevées, 1les cristaux ¢ se développent
moins vite. Le temps nécessaire pour obtenir une couche compacte
r est donc plus long. Le revétement final est toutefois constitué

des couches T, §1, ¢ compactes.

* Concentrations comprises entre 0,16 et 0,30 7%

Dans un premier temps on observe une couche de FejAlg
de trés faible épaisseur. L'appauvrissement en aluminium du
bain au voisinage de la surface entraine 1'apparition de la
phase 671 par germination a 1'interface FegAlg/liquide. FepAlg
se déstabilise par la suite et la structure évolue comme précé-
demment. Il faut toutefois noter que la température a une in-
fluence importante. En effet aux environs de 470°C 1la phase
r semble apparaitre et croitre difficilement. Ceci bouleverse
la structure qui présente alors une couche de surface formée

d'ilots de 6] et ¢ noyés dans n.

* Concentrations comprises entre 0,3 et 4 %

La phase Fe9Alg se présente alors sous forme d'une
couche poreuse (réaction avec le flux) dont 1'étendue est plus
importante que précédemment. On observe alors une couche compacte
de ¢§3 suivie d'une couche superficielle assez complexe. Des
cristaux résiduels de FegAlg; et §71 coalescent avec les cristaux
r et sont parfois enchassés dans celle-ci. Pour des temps impor-
tants, ¢§] qui s'est développé dans les pores provoque une fissu-

ration de la couche formée par FepAls.

* Concentrations comprises entre 4 et 5 %

La phase FeAl3 se formerait la premiére en raison de

1'équilibre liquide - FeAl3. Son épaisseur est plus importante



que celle des couches FepAls précédemment rencontrées. Cette
couche est trés poreuse et fissurée. Lorsqu'elle se fractionne
entiérement on observe 1la formation de FepAlg. L'importance
de la couche FeAlg décroit alors progressivement avant de dispa-
raitre. Des cristaux ¢ 25| (mais le diagramme prévoit 1'exis-
tence de §1) se développent a la surface de 1l'acier parmi les
fragments de la couche FepAlg. Pour des temps trés longs les
résultats expérimentaux font défaut. C'est pourquoi on ne sait
pas si la phase FepAl; ne disparait pas et si le revétement

final consiste en une seule couche §7.

La stabilité des différentes phases dépend donc essen-
tiellement de la fagon dont la concentration en aluminium évolue
aux interfaces, ceci en raison des différents équilibres rencon-
trés et représentés sur le diagramme ternaire Fe - Zn - Al.
En particulier la teneur en Al dans le liquide est prépondérante
puisqu'elle détermine la nature des premiéres phases développées.
En effet pour 1les différentes teneurs en aluminium du bain
la cinétique présente une période d'inhibition 1liée a la forma-
tion des phases FeAly ou FepAls puis au développement d'une
zone biphasée §+r¢ en équilibre avec le liquide qui tend & stabi-
liser la réaction, & et ¢ -‘ayant des robles d'autocompensation

vis-a-vis des teneurs en aluminium.

1.4.2. INTERPRETATION DE LA PERIODE D'INHIBITION

L'interprétation que nous exposons ci-dessous, plus
compléte que celle proposée par Horstman,nous semble la plus
plausible en raison des observations micrographiques précédentes
et compte tenu des différents équilibres présents par le dia-

gramme ternaire Fe - Zn - Al.

- Au début de la réaction la concentration en aluminium
rTeste constante au voisinage de la surface suivant la teneur
initiale en aluminium dans le liquide une couche de FeAl3 ou

FegAls se forme.



- Dés que cette premieére couche est formée il apparait
un appauvrissement de la concentration en aluminium qui augmente

en fonction du temps.

- Lorsque cet appauvrissement local est devenu suffisam-
ment important pour que les phases FeAl3 ou FegAls; ne soient
plus en équilibre avec le bain, &1 cristallise en raison de
1'équilibre §7-liquide.

- L'aluminium étant alors en défaut dans 1le liquide
1'équilibre FepAls-§] n'est plus possible. La phase FejpAlsg
se désagrege alors pour se dissoudre dans 7.

- Les cristaux 61 riches en fer se développent facilement
a partir de FepAlgy, ils finissent par coalescer et former une

couche étanche au liquide.

- La couche &7 se développe. L'interface en équilibre
avec le liquide a tendance a se fissurer en raison des contrain-
tes internes (structure palissade). Le zinc liquide et vapeur
pénétre alors dans ces microfissures et désagrége une partie

de la couche par fissuration par effet de coin [28].

- L'attaque est alors de nouveau accélérée sous 1l'effet
d'une diffusion court-circuitée. ¢] dissolvant plusieurs pour-
cents d'aluminium il apparait une nouvelle fois un appauvrisse-

ment en aluminium a la surface

- La phase ¢ peut alors germer & 1'interface et former
des <cristaux qui se trouvent alors indentés dans la couche
§1. En raison de sa trés faible solubilité en aluminium par
rapport a &1 et au liquide, la phase ¢ entraine un phénomene
d'autocompensation entre les teneurs en aluminium des deux

autres phases.

- Aprés un temps plus ou moins long, selon la concentra-
tion initiale en aluminium du bain, les cristaux ¢ se rejoignent
et forment une couche étanche au liquide. La réaction se stabi-

lise et la croissance se poursuit selon une loi parabolique.

- Le revétement est finalement constitué de couches

cohérentes formées par les différentes phases fer-zinc. L'étan-



chéité de la phase z a l'aluminium engendre des surconcentrations
locales en aluminium et la germination de particules plus ou

moins petites de FeAl ou FepAls qui sont repoussées dans 1le
liquide ou serties dans la couche ¢.



I.4.3. CINETIQUE DE LA REACTION : ACIERS EFFERVESCENTS - ZINC
ALUMINIE

Selon les teneurs en aluminium des bains de galvanisation
les cinétiques globales des réactions sont assez complexes.
La figure 9 illustre les différents types de 1lois d'attaque
en donnant la quantité de fer dissous dans les couches d'alliage

en fonction du temps de traitement (inférieur a 1 h).

La cinétique de type parabolique caractéristique de
la diffusion en volume est observée pour des bains aluminiés
a des teneurs inférieures a 0,03 %. On 1'observe é&galement
pour des teneurs en aluminium comprises entre 0,09 7 et 0,12 %

mais pour des temps de traitement plus longs.

Pour des <concentrations en aluminium intermédiaires
comprises entre 0,06 et 0,09 % (selon les quelques résultats
de la littérature) et pour des temps de traitement courts (quel-
ques minutes) la réaction est régie par une cinétique du type

linéaire, caractéristique de la dissolution du substrat.

DY

Pour des concentrations supérieures a 0,12 % la formation
initiale d'intermétalliques fer-aluminium est probable et la
cinétique de croissance est marquée par une période d'inhibition.
En effet la diffusion lente a travers ces phases FeAl3 ou Fe3Alg
régit la cinétique du début de la réaction et la vitesse d'at-

taque du fer [26].
Le temps d'incubation est estimé en fonction du pourcen-
tage en aluminium et de la température par la relation |26/

2 _ &2

c pourcentage en aluminium du bain
co pourcentage critique en aluminium requis pour 1'inhi-
bition
t temps de 1'inhibition en minute
a paramétre déterminant la durée de 1l'inhibition
Co et a sont représentés en fonction de la température sur
la figure 10 |29§ [30].
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Pendant la période d'incubation, la croissance se fait
selon la 1loi logarithmique réciproque qui s'exprime par la
relation [26]

%=A—BLogt (4)
ou : e : épaisseur du revétement
t : temps de 1'immersion

A,B : constantes propres a la réaction.

Cette loi caractérise la premiere étape de la période
d'inhibition (croissance des couches FeAl(Zn)). Elle s'applique
surtout a des couches continues de faible épaisseur et a faible

croissance qui '"protéegent'" 1'acier du bain.

La seconde étape de 1'inhibition suit une loi cinétique
plus complexe. Certains auteurs |26 |2| proposent une représen-

tation de type Johnson - Mehl - Avrami

I~ ken (L-y) (5)

ou encore
y =1 - exp (-ktD) (6)

y représente la fraction de phase transformée

k et n sont deux constantes.

Cette 1loi est caractéristique de 1la déstabilisation
des couches originelles de 1'inhibition (FeAl3 ou FejpAls). Notons
que la structure associée est un amas d'ilots de phase transfor-
mée au sein de la phase de départ. Aprés cette période d'inhibi-

tion la réaction suit une loi parabolique classique.

Pour des teneurs en aluminium plus importantes (limitées
a 0,3 % dans 1la littérature) la période d'inhibition régie
par les deux lois décrites précédemment augmente avec la concen-
tration en Al. 11 serait intéressant de vérifier le retour
a une croissance parabolique pour des temps d'immersion plus

importants.



I.4.4., COMPORTEMENT DU FER LORS DE CES DIFFERENTES REACTIONS

Dans tous les cas 1l'attaque du fer est réduite lorsque
les phases FeAl3, FepAlg sont présentes. Elles ralentissent
la diffusion du fer. En revanche leur désagrégation instaure

un état métastable et accéleéere 1'attaque.

Lorsque ces intermétalliques sont absents on observe

trois mécanismes

- Lors des temps courts, on observe une dissolution
du fer dans le bain, due a 1'état métastable des couches d'allia-
ges. En effet la solubilité du fer dans le bain au voisinage
immédiat de 1la surface est supérieure a celle 1indiquée par

le diagramme d'équilibre binaire fer-zinc.

- Lorsque la couche de surface est constituée de la
phase 1 1l'attaque est accélérée. En effet celle-ci présente
du cdté riche en zinc des microfissures (structure palissade)
qui sont & 1l'origine de 1la désagrégation. On assiste alors
d'une part a un détachement de cristaux §1p dans le liquide
et d'autre part a un court-circuit de diffusion entre le liquide
et §1k-

- En plus des deux mécanismes précédents le fer se
dissout d'autant plus que la différence de concentration entre
la solubilité a 1'équilibre et le fer dissous dans le bain

est importante.

I.4.5. REACTIONS AVEC LES ACIERS AU SILICIUM

Les différents travaux relatifs a 1'étude de la galvani-
sation en continu de 1la tdle dans des bains aluminiés de 0,1
a 0,3 % suggérent que, pour les aciers a trés faible teneur
en silicium, le temps d'inhibition est du méme ordre de grandeur
que celui du traitement (quelques secondes); pour les temps
plus 1longs 1la couche inhibitrice se désagrege et la réaction
s'accélére pour atteindre une cinétique d'attaque plus élevée

que celle obtenue dans un bain sans aluminium.



En plus de son intérét pour le traitement des téles,
l'ajout de 1'aluminium offre une solution pour la galvanisation
au trempé des aciers au silicium dont la concentration ne dépasse

pas 0,35 % Si environ.

En effet la figure 11 proposée par N. Dreulle et al.
|8] illustre la prise en zinc en fonction de la teneur en alumi-
nium du bain. L'épaisseur diminue de facon générale, sauf dans
le cas de 1l'acier effervescent ol elle semble étre constante.
Sur les aciers au silicium 1'effet est déja visible a partir

d'un bain a 0,03 % Al et apparalt maximal vers 0,07 % Al.

Pearce [31| compléte ces données par des courbes d'épais-
seurs en fonction des concentrations en silicium des aciers
et des teneurs en aluminium des bains de =zinc pour des temps
de traitement de 1, 2 et 8 minutes (figure 12). On notera l'effet

marqué pour 0,1 % Al.
En tenant compte des quelques considérations suivantes

- La galvanisation des aciers effervescents dans des
bains a 0,03 % et 0,06 % Al conduit aux mémes revétements que
ceux obtenus dans un bain de zinc pur. Toutefois pour 0,06 % Al
et plus on constate des discontinuités du revétement attribuées

aux réactions entre le flux et 1'aluminium du bain.

- Les travaux de Dreulle montrent que dans des bains
a 0,05 % Al les aciers de type Sandelin présentent des revéte-
ments de méme épaisseur que sur les aciers effervescents (100 pm)
mais que pour des concentrations supérieures en silicium 1'effet

modérateur est trop marqué (40 um).

- Les aciers effervescents traités dans les bains alumi-
niés présentent un aspect grisdtre alors que la brillance des
revétements des aciers au silicium augmente avec 1la teneur

en aluminium.

- La fluidité du bain semble augmenter avec la présence
d'aluminium ce qui pourrait expliquer partiellement une réduction
de 1'épaisseur de et une surface granuleuse liée a3 la proximité

des cristaux .
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La teneur en aluminium des bains industriels Polygalva
est aux environs de 0,035 % Al. En effet en utilisant des bains
aluminiés a 0,035 % et 0,04 % Al |8] on obtient un compromis
entre les aciers effervescents, les aciers du type Sandelin
(200 um) et les aciers a haute teneur en silicium
(0,2 %<% Si<0,35 %) qui permet de traiter la gamme d'aciers

courants destinés a la galvanisation.

Les épaisseurs obtenues restent approximativement satis-
faisantes et répondent aux normes : épaisseurs minimum 50 a
60 um, aspect brillant, revétement adhérent. Pélerin |2] a
récemment réalisé une étude cinétique sur les aciers au silicium
(inférieurs a 0,38 % Si) dans des bains aluminiés a 0,04 %
et 0,06 % pour des températures de traitement comprises entre
430° et 650°C. Les résultats précédents sont confirmés dans
1'ensemble. Aux températures supérieures a 500°C (550°C, 650°C)
les bains aluminiés a 0,039 % et 0,06 % modifient peu le compor-
tement en galvanisation des aciers effervescents et des aciers
au silicium (inférieur a 0,38 %) par rapport a ce qui se passe
dans un bain de zinc classique. Les études a 500°C montrent
également que 1'aluminium dans les bains de zinc ne supprime
pas la zone d'attaque linéaire (490°C - 520°C).

En-dessous de 490°C 1'ajout d'aluminium (0,039 % et
0,06 % Al) influence la structure et la cinétique de galvanisa-

tion des aciers au silicium.

Pélerin a également mis en évidence des précipités
riches en aluminium et/ou en silicium dans les couches intermé-
talliques perturbées. Malgré les nombreuses mesures a la sonde
ionique il n'a pu conclure sur leur nature, compte tenu de
la taille trés petite de ces particules. Toutefois des études
en microscopie en transmission ont permis d'identifier des
particules de FeSi présentes entre des cristaux ¢ . La présence
de ces précipités revét une grande importance pour l'interpréta-
tion du mécanisme de la réaction. Ainsi selon Guttmann et Niessen
[29] 1les revétements obtenus sur les aciers semi-calmés et
calmés a partir des bains aluminiés sont dus au fait que le

silicium intervient d'une part dans la formation de 1'intermétal-



lique FegAlg accentuant ainsi la période d'inhibition et d'autre
part dans la précipitation de composés tels que FeSi -FeAl

ou plus complexes, ternaires Fe-Si-Al, entrainant un appauvrisse-

ment local en aluminium du bain.



I.5. LES EQUILIBRES THERMODYNAMIQUES MIS EN JEU DANS

LA REACTION ZINC-ACIER

Le systéme sur lequel nous nous appuyons est essentielle-
ment quaternaire : Fe - Zn - Si - Al. Il implique 6 diagrammes
binaires qui sont tous bien connus et 4 diagrammes ternaires,
deux n'interviennent que trés peu compte tenu des compositions
pratiques auxquelles nous nous intéressons. Il s'agit des dia-
grammes Fe - Al - Si et Zn - Al - Si. En effet, dans les deux
cas, l'aluminium et le silicium n'interviennent qu'en faible
concentration soit dans le métal, soit dans le bain de galvanisa-

tion.

Par contre, 1les deux autres diagrammes ternaires
Fe - Zn - Al et Fe - Zn - Si sont d'un intérét beaucoup plus
évident puisqu'ils doivent servir de support a 1'interprétation
des phénoménes de diffusion. De ces deux diagrammes ternaires,
le systeme Fe - Zn - Al est de loin celui qui a été le plus
étudié. La représentation que nous en possédons s'est Tévélée
qualitativement en accord avec nos propres observations. Nous
nous appuierons donc, dans la suite de ce travail sur le dia-

gramme ternaire proposé par Urednicek et Kirkaldy |24].

En revanche, le diagramme ternaire Fe - Zn - Si est
beaucoup moins connu. Nous n'en possédons qu'une description
trés incompléte proposée par Koster et Godeke [33|, description
qui s'est révélée en désaccord sur de nombreux points avec
nos observations. Nous nous proposons donc a 1'aide de quelques
considérations thermodynamiques simples, appuyées par des mesures
expérimentales, d'en proposer une description plus précise
(Annexe 1V).



I1.5.1. LES DIAGRAMMES BINAIRES

I.5.1.1. Diagramme Zn-Si

Des trois diagrammes binaires constituant le systéme
ternaire, c'est de loin le plus simple puisqu'il ne présente
qu'un seul eutectique pratiquement dégénéré a 0,1°C au-dessous
de la température de fusion du zinc [|34]|. Les solubilités réci-

proques en phase solide sont infimes.

I1 est possible de calculer 1le diagramme eutectique
Zn-Si que 1l'on obtiendrait si la solution liquide était idéale.

L'équation du liquidus issu de Si serait, dans ces conditions
Xgi = exp = (=— —-l) (7)
Si R TIp T

ce qui la situe légérement au-dessous de la branche expérimentale
(figure 13). La solution liquide Zn-Si présente donc un léger
écart positif a 1'idéalité, ce qui traduit des interactions
dans le 1liquide tres 1légérement répulsives. Qualitativement
les interactions Zn-Si peuvent étre négligées par comparaison
avec les 1interactions Fe-Si (qui sont fortement attractives)
et les interactions Fe-Zn (qui sont fortement répulsives) comme
nous le verrons en donnant les expressions des activités des

composants dans les alliages o des systémes Fe-Zn et Fe-Si.

I1.5.1.2. Diagramme Fe-Si

Ce diagramme est bien connu. Les derniéres compilations
de O. Kubaschewski [35| (figure 13) montrent que la solubilité
du silicium dans le fer o« est relativement importante (26 %
molaire a peu prés indépendante de 1la température). Les phases
o] et a2 sont des variétés ordonnées de 1la phase o« , mais du
point de vue thermodynamique, tous les auteurs s'accordent
pour ne proposer qu'une seule expression pour toutes les gran-
deurs relatives a cette solution solide, négligeant les transi-

tions ordre - désordre.
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C'est ainsi que d'aprés Kaufman [36| 1'enthalpie libre

de formation de la solution solide o est donnée par
XFe <Fe>, + xgji <Si>4 > <Sol.Sol.>, (8)

8GXS/J = xpexgil (-129704 + 7,95 T)xpe 2

+ (-297064 + 136,82 T)xgil

ce qui traduit un écart négatif trés important a 1'idéalité.
Les interactions Fe-Si dans 1la solution solide « sont donc

trés fortement attractives.

R. Schmid [37] propose une expression plus compliquée
du 4e degré en fonction de la composition, mais dont les résul-

tats ne différent pas sensiblement de la précédente.

La tres grande affinité du fer pour 1le silicium se
traduit également par 1l'existence de la phase FeSi, trés stable,
dont 1la fusion congruente se situe a 1410°C. Son enthalpie

libre de formation est donnée par
0,5<Fe>  + 0,5<5i> > <Feq,s5 Sip,65> (10)

AGQR/J = - 61505 + 13,786 T (11)

o}
f
Les deux expressions sont compatibles avec le diagramme
expérimental en ce sens qu'elles permettent de prévoir une
solubilité du silicium dans la ferrite de 26 % & 700°C.

Les autres phases du diagramme Fe-Si existent, bien
évidemment, mais nous ne les rencontrerons pas compte tenu

des conditions expérimentales dans lesquelles nous travaillons.



I1.5.1.3. Diagramme Fe-Zn

Ce diagramme a fait 1'objet de nombreuses études et
jusqu'a ces derniéres années, de nombreuses questions restaient
sans solution. Les derniers travaux conduisent & proposer le
diagramme (figure 19) établi par Gellings [38| et modifié sur
certains points grace aux mesures de Ferrier [39| qui concordent
avec nos résultats. Il faut cependant noter que le diagramme
tracé par Hansen et Anderko d'aprés les travaux de Schramm
sert encore, a certains auteurs, a définir la structure obtenue

en galvanisation.

La solubilité du zinc dans le fer @ wvarie de facon
importante en fonction de la température. L'enthalpie 1libre

de formation de cette solution solide est donnée par |40]

Xpe <Fe> + xzn <Zn>, > <S0l.So0l.>, (12)

m

+ (-15174 + 19,846 T)xypl (13)

ce qui se traduit par un écart positif trés important a 1'idéa-
lité. Les interactions dans 1la solution solide Fe-Zn sont donc

trés fortement répulsives.

En ce qui concerne la phase r dont le domaine d'existence
se situe entre 69 % et 8l % atomique Zn, il est maintenant
acquis que la partie la plus riche en zinc posséde une structure
ordonnée. La transition ordre - désordre étant de premieére
espéce il existe, a l'intérieur du domaine T, un domaine biphasé
séparant la phase r] non ordonnée de la phase T 9 ordonnée. Du
point de vue thermodynamique nous ne distinguerons pas, comme
dans le cas des solutions solides (Fe-Si) les variétés ordonnée
et désordonnée de la phase r . L'enthalpie libre de formation

de cette phase peut étre estimée d'aprés le diagramme 2
0,69 <an1 + 0,31 <Fe>, =~ <Zn0,69 Fe0,31>r (14)

AG?(F)/J = -5059 - 13,14 T (15)



cette estimation, faite d'aprés le diagramme Fe-Zn, est en
bon accord avec 1les mesures électrochimiques de Reutner et
Engell [41].

La phase 6], contrairement a 1la phase T représente
la plus grosse partie des couches de galvanisation. Son domaine
d'existence s'étend de 87 a 92 % at. Zn. Sa morphologie est
fonction de 1la composition, la zone riche en zinc (Photo 1)
présente des microfissures (61p ou 61 palissade) contrairement
a la zone riche en fer (87| ou 67 compacte), mais il est clair
qu'il s'agit de deux variétés différentes d'une méme phase
61. Les clichés de diffraction de R.X pour §1, et §1) sont
en effet identiques. Il est néanmoins remarquable de consta-
ter que le passage de la morphologie &1y a la morphologie &1k
se traduit par un gradient de concentration important tres
visible sur les profils de diffusion (figure 14). Ce gradient
a d'ailleurs laissé croire & plusieurs auteurs [10] a 1l'exis-
tence de deux phases distinctes. Cependant des expériences
réalisées par J.Y. DAUPHIN confirme 1'unicité de 1la phase ¢
[42] .

Notons que la phase g stable a haute température (entre
620°C et 672°C) apparait encore dans certains travaux bien
qu'elle soit difficile a mettre en évidence. Lors de nos études
morphologiques et analytiques nous ne 1l'avons jamais distinguée
c'est une des raisons qui nous a conduit a choisir le diagramme
de Gellings [38| (figure 13).

La phase ¢, qui répond a 1la formule FeZny3 (soit
93 % Zn), peut @étre considérée comme stoechiométrique. Comme
pour la phase &1, ses propriétés thermodynamiques ne sont pas
connues et ne pourrait qu'étre évaluées grossiérement a partir

du diagramme.
En ce qui concerne les paramétres cristallographiques

des différentes phases nous nous reporterons au tableau suivant

établi a partir des divers résultats de la littérature.
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phase formule structure Paramétre de Auteurs

maille
o Fe cubique a, = 2,8664 A ASTM  [43]
T Fejlnjy  cubique a, = 8,982 A SCHRAMM  |44]

Ty FegZnpy  cubique ag = 17,963 A BASTIN, VAN LOO, RIECK |45}
8y Felnyq hexagonale a=b=12,815AR BASTIN, VAN LOO, RIECK lggl
c = 57,354

c FeZny3  Monoclinique a = 13,424 R
b =7, 608 A BROWN ;47|
c = 5,062 &
a = vy =90°
8 = 127,3

Zn Zn Hexagonale a=b=2,663A ASTM [43]
c = 4,947 &

1.5.1.4. Le diagramme Fe-Al [35]

Il présente de fortes analogies avec le diagramme Fe-Si
solution solide o étendue (jusqu'a 50 % Al dans le fer, variant
pet avec la température), surstructures ordonnées de cette
solution solide, forts écarts négatifs a 1'idéalité. Ce qui
traduit, dans la solution solide des interactions Fer Aluminium

fortement attractives.

Le diagramme Fe-Al ccmprend trois composés intermétalli-
ques FeAly, FejAls et FeAly susceptibles de se former par réac-
tion du zinc aluminié sur l'acier alors que, dans le cas du
diagramme Fe-Si seul le composé FeSi était susceptible de se

former dans les couches de galvanisation.

1.5.1.5. Le diagramme Zn-Al |48]

La solubilité du =zinc dans Al est élevée ruisqu'elle
peut atteindre 60 % at., mais cette solution solide présente
une démixion avec un point critique de 351°C auv voisinage de
40 % at. Zn, ce qui traduit une interaction répulsive marquée
entre le zing et l'aluminium. Cette interaction répulsive existe
naturellement dans la phase liquide qui présente un net écart

positif a 1'idéalité.



De 1la comparaison des diagrammes Fe-Al et Zn-Al, il
est aisé de montrer que l'affinité de 1'aluminium pour le fer
est bien supérieure a son affinité pour le =zinc. I1 suffit
dcnc de trés peu d'aluminium dans le zinc en contact avec un
acier pour obtenir des composés intermétalliques Fe-Al. En
pratique, 1'expérience montre qu'une teneur en aluminium supé-
rieure a 0,12 % en masse dans un bain de zinc est suffisante

pour observer, en présence de fer, la formation de FejpAls.

I.5.1.6. Le diagramme Al-Si [49]

I1 présente un eutectique simple, les solubilités réci-
proques de 1'aluminium et du silicium a 1'état solide étant
négligeables. La comparaison du liquidus expérimental et du
liquidus calculé dans 1'hypothése d'une solution liquide idéale
montre que les interactions Al-Si dans le liquide sont légérement
attractives. Mais compte tenu de la trés forte affinité Al-Fe,
de la trés forte répulsion Al-Zn, les interactions Al-Si peuvent

qualitativement étre considérées comme neutres.

I.5.2. LES DIAGRAMMES TERNAIRES

1.5.2.1. Le diagramme Fe-Zn-Si (figure 15)

Les teneurs en silicium concernées par les phénoménes
de galvanisation sont relativement restreintes (<0,4 % Si) et
trés peu d'études ont été ccnsacrées a la réaction zinc - allia-

ges a forte teneur en silicium.

Le premier travail important est celui de Koster et
al. |33| qui a réalisé de nombreux alliages ternaires et vérifié
la nature des constituants obtenus. Aucun composé ternaire
n'a été observé. Les échantillons préparés ont été trempés
a partir de la phase liquide, ce qui conduit a des morphologies

tres éloignées de celles obtenues par diffusion.
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Ozinski |26] plus récemment a réalisé une étude sur
les morphologies des couples de diffusion Zn/Fe-Si a 1'état
solide & 395°C, les teneurs en silicium des alliages Fe-Si
examinés allant jusque 25 % at. Aucun composé ternaire n'a

été mis en évidence.

Les diagrammes proposés ne précisent toutefois pas
1'étendue des domaines monophasés en particulier celle du domaine
o qui est trés importante puisque les solubilités du zinc et
du silicium dans le fer peuvent atteindre respectivement 42 %

et 28 7% en moles.

Compte tenu des dcnnées thermodynamiques dont nous
disposons sur les diagrammes binaires et des renseignements
qui ornt été fournis par nos propres mesures expérimentales
a l'intérieur de ce diagramme ternaire, il nous a été possible
d'obtenir par calcul une représentation plus réaliste de ce
systeme. Le détail des calculs a été reporté en annexe IV. La
figure 16 représente 1'équilibre des phases dans le diagramme

Fe-Si-Zn tel que nous le proposons a la température de 460°C.

I.5.2.2. Le diagramme Fe-Zn-Al (figure 16)

Ce diagramme a été étudié de facon approfondie a 450°C
par Urednicek et Kirkaldy [|24] qui précisent 1'étendue des
différents dcmaines monophasés. La sclubilité du fer dans les
alliages Zn-Al riches en zinc est de l'ordre de 0,03 % en masse
tandis que les composés définis FepAlg et FeAl3 peuvent dissoudre
respectivement 14 % et 7 7% en masse de =zinc. En revanche, le
composé FeAl)y ne dissout que trés peu de zinc. Le zinc provoque
en effet rapidement la dismutation de FeAlp en fer saturé d'alu-
minium et FejAlgy.

Le systéme Fe-Zn-Al a également fait 1'otjet d'une
étude plus étendue de Koster et Godecke |50, travail qui donne
une meilleure idée de 1'évolution des équilibres entre les
phases en fonction de la température, puisque les coupes isother-
mes ont été tracées a 400, 500, 575 et 700°C. Le diagramme

de Koster et Godecke, bien qu'en accord qualitatif avec celui
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d'Urednicek et Kirkaldy, ne donne pas de limites précises des
phases. Il montre également une séparation entre les domaines
§ et §]1 qui actuellement ne sont plus considérés que comme

une seule et méme phase.

Signalons enfin que 1la phase o a également un large
domaine d'existence tout comme dans le diagramme Fe-Zn-Si,

mais ses limites précises n'ont pas été déterminées.

Bien que 1'aluminium et le silicium présentent 1'un
et l'autre une treées grande affinité pour le fer, ces deux élé-
ments se distinguent par leur différence de solubilité dans
les alliages fer-zinc. Alors que les phases T, 6] et ¢ ne dissol-
vent que trés peu de silicium 1les solubillités en aluminium
de ces phases sont relativement élevées. De ces trois phases,
la phase §, est celle pour laquelle la solubilité de silicium

comme celle de 1'aluminium est la plus élevée.

Selon nos mesures la solubilité de ¢ en aluminium est

de 0,7 % at. alors que celle de §1 est de 8,2 % atomique.

1.5.2.3. Le diagramme Fe-Al1-Si (figure 17)

Une excellente synthése des études faites sur ce dia-

gramme a été publiée par Rivlin et Raynor |[51}.

La forte solubilité de 1'aluminium et du silicium dans
le fer o laisse prévoir un large domaine pour cette solution
solide dans le diagramme ternaire, mais ses limites n'ont jamais
été précisées.

Un aspect intéressant de ce diagramme est la présence
de 6 composés ternaires entre ces trois éléments. Ils ont tous
une fusion non congruente, mais leur existence traduit néanmoins

la forte affinité du silicium et de 1'aluminium pour le fer.

Ces composés sont intéressants en ce sens qu'ils se
forment certainement lors de 1la galvanisation, dans certaines
conditions, des aciers au silicium par le zinc aluminié, puisque
les analyses qualitatives ont montré la présence de ces 3 élé-

ments dans des précipités.
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1.5.2.4. Le diagramme Zn-Al-Si (figure 18)

I1 n'existe aucune détermination de ce diagramme dans
la littérature, mais il est néanmoins possible d'en obtenir
une description qualitative relativement compléte a partir
des données disponibles relatives aux trois systemes binaires
et de 1'hypotheése, vérifiée expérimentalement, de la non exis-
tence de composés ternaires.

Le diagramme peut étre représenté schématiquement a

la température de 460°C sur la figure 18.
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CHAPITRE 11

REACTIVITE D'ALLIAGES FER-SILICIUM DANS

DES BAINS DE ZINC A 460°C
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INTRODUCTION

Le but de cette étude était d'analyser et de comparer
la réactivité d'alliages synthétiques fer/silicium dans le
zinc liquide pur et dans un bain de zinc additionné d'aluminium,

de teneur comparable a celle utilisée dans le procédé POLYGALVA.

De nombreux auteurs ont rapporté des résultats d'essais
pratiqués dans des bains de zinc pur sur des aciers industriels
(chapitre I) et 1'effet du silicium sur la nature et la morpholo-
gie des revétements produits est bien connu (courbe de Sandelin),

du moins jusqu'a des teneurs en silicium de l'ordre de 0,5 %.

Cependant, la composition complexe d'un acier industriel,
l'intervention parfois mal connue de composants mineurs, font
que ces Tésultats ne peuvent, en toute rigueur, étre attribués
a des réactions se produisant bien en sytéme ternaire fer/zinc/
silicium.

L'effet du silicium en teneurs treés élevées n'a pas
été étudié dans les conditions de galvanisation [1|, mais la
trés grande solubilité du silicium dans le fer (26 % at. Si)
laissait entrevoir des possibilités de réaction contrastant
fortement avec les phénoménes déja connus. Aussi avons-nous
été conduit a élaborer certains alliages fer/silicium a fortes
teneurs, afin d'examiner leur réactivité avec le zinc liquide.
L'effet modérateur de 1'aluminium présent dans 1les bains de
zinc méritait également d'étre étudié a partir des alliages
synthétiques Fe-Si situant 1'étude dans un systéme quaternaire.
Les nombreux travaux consacrés au rdle de 1'aluminium dans
la galvanisation des aciers au silicum (chapitre I) ont servi

de base a l'interprétation de nos résultats.



I1.1. RELATION ENTRE LES CHEMINS DE DIFFUSION ET

LES MORPHOLOGIES DES COUCHES DE REACTION

IT.1.1. TRAJET D'ANALYSE ET CHEMIN DE DIFFUSION

I1 est important pour la compréhension de ce chapitre

de distinguer les deux notions.

Le trajet d'analyse matérialisé sur les micrographies
par une ligne blanche représente 1'ensemble des points d'analyses
faites par microsonde électronique a travers les couches de

diffusion.

Le chemin de diffusion représente 1la transposition
dans le domaine des concentrations de plusieurs trajets d'analy-
ses effectués a travers une méme couche de diffusion. Son carac-
tére statistique résulte du fait que son exactitude dépend
de la morphologie du revétement. En effet lorsque 1'on étudie
la diffusion dans un systéme binaire, les interfaces sont obliga-
toirement planes puisque les compositions de part et d'autre
de chaque 1interface sont fixées quel que soit 1'endroit ol
se fait 1'analyse. Dans ce cas qui est le plus simple, un chemin
de diffusion est obtenu 2a partir d'un seul trajet d'analyse.
En revanche dans un systéme ternaire 1'interface de deux phases
en équilibre n'est pas obligatoirement plane en raison du degré
de liberté supplémentaire qui rend possible 1'équilibre des
deux phases pour des concentrations différentes. Le chemin
de diffusion caractérisant la réaction ne peut donc étre obtenu

qu'a partir de plusieurs trajets d'analyse.

IT.1.2. DIFFUSION DANS UN SYSTEME TERNAIRE

La traversée d'une interface qui, par nature, n'a pas
de dimensions dans une couche de diffusion se traduit, dans

le diagramme ternaire, par la traversée d'un domaine biphasé



ou triphasé. Ces traversées sont représentées en tirets sur
les diagrammes. En revanche, 1la traversée d'une phase ou d'un
mélange qui occupe un certain volume dans une couche de diffusion
se traduit dans le diagramme ternaire, par la traversée d'un
domaine monophasé ou biphasé. Ces traversées sont représentées

en traits pleins sur les diagrammes.

Les morphologies possibles des couches de diffusion
dans un systéme ternaire ont été décrites par Clarke | 2|. Nous

examinons celles que nous avons observées lors de notre étude.

I1.1.2.1. Traversée d'un domaine biphasé

Nous avons schématisé sur la figure 1 les deux types
de traversée de 1l'interface correspondant aux deux morphologies

distinctes.

Lorsque 1'interface est plane (figure la) 1la ligne
1-2 représente une ligne de conjugaison du diagramme. Le domaine

biphasé o-g8 est réduit a un plan dans la couche de réaction.

Pour une interface sinueuse la ligne 1-2-3 n'est pas
une ligne de conjugaison et n'a aucune raison d'étre droite.
Chaque point de cette ligne correspond & un plan parallele
a 1l'interface d'origine. La position du point correspondant,
par exemple le point 2 sur la figure lb est déterminé par la
régle des moments relativement aux concentrations des phases
a et Bg. Les points limites correspondent aux phases pures
point 1 pour le premier plan ne contenant que o , point 3 pour

celui ne contenant que g.

11.1.2.2. Traversée d'un domaine triphasé

Une interface peut également se présenter sous un aspect
sinueux tronqué (figure lc) ; le chemin de diffusion correspon-
dant est le suivant : départ du domaine monophasé o (point
1) entrée dans le domaine biphasé o-8 (ligne 1-2-3) rencontre
du domaine triphasé o-g-y (point 3) et enfin arrivée dans le

domaine monophasé g.
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Notons que lorsqu'un chemin de diffusion traverse un
domaine triphasé (ligne 3-4 de 1la figure lc) 1'interface est
toujours plane car dans un domaine triphasé, le potentiel chimi-
que de chaque constituant ne varie pas. Il est en effet aberrant
de concevoir une région ayant une étendue spatiale dans laquelle
les potentiels chimiques sont tous constants, puisque le moteur

de la diffusion est le gradient de potentiel chimique.

La figure 1ld est une généralisation de la précédente.
Les ondulations de 1'interface sinueuse sont tronquées deux
fois, le chemin de diffusion part de &, traverse le domaine
triphasé o-6-g (ligne 1-2), le domaine biphasé o-g (ligne 2-3-4),
de nouveau un domaine triphasé a-g-y (ligne 4-5) et arrive

dans le domaine monophasé y.

I1.1.2.3. Formation d'un constituant type A diffus

La traversée d'un domaine triphasé ne se fait pas obliga-
toirement d'un cdté vers un sommet ou inversement; elle peut
se faire d'un cété vers un autre c6té du triangle comme le
traduit la figure 2. Le chemin 3-4, qui représente un tel trajet,
correspond & la traversée d'une interface plane, ce qui est
normal dans un domaine triphasé, mais qui sépare deux régions

biphasées.

La morphologie des régions biphasées peut présenter
plusieurs aspects différents : soit une juxtaposition de cristaux
bien formés, chacun pouvant étre analysé séparément & la micro-
sonde électronique, soit wune juxtaposation de microcristaux
qui ne sont resolubles qu'avec un grossissement plus important,

par microscopie électronique |3].

La '"phase'" a diffus qui apparait lors des expériences
de diffusion du zinc dans un alliage Fe-Si est un mélange biphasé
de ce genre formé de microcristaux. La figure 2 montre plusieurs

morphologies pouvant correspondre a un méme chemin de diffusion.
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11.1.2.4. Formation d'ilots

I1 n'y a pas de différences fondamentales entre la
formation d'ilots d'une phase o noyée dans une matrice B
(figure 3) et celle d'oscillations dans 1'interface a-8. En
présence d'ilots, le chemin de diffusion part d'une phase «o
pénétre dans le domaine biphasé a-B puis effectue une ou plu-

sieurs oscillations entre les domaines monophasé et biphasé.

Dans ce cas de figure, les chemins de diffusion sont
différents des trajets d'analyse comme il est aisé de s'en
rendre compte si 1'on compare les deux chemins d'analyse a
et b de la figure; le chemin ¢ ne traversant pas d'ilots se
situe entierement dans le domaine B tandis que le chemin b,
partant de o, suit en traversant l'interface matrice-ilot une
ligne de conjugaison a«-8 dans le diagramme, décrit une boucle

dans le domaine B8, ce qui correspond a la traversée de 1'ilot.

La traversée de plusieurs 1ilots disposés en chapelet
se traduit sur le diagramme ternaire par des allers et retours
entre les domaines monophasés o et B . Chaque traversée d'ilots
ou de matrice se traduit par une boucle dans le domaine monophasé
correspondant, et chaque traversée d'une interface ilot-matrice
se traduit par la traversée du domaine biphasé le long d'une

ligne de conjugaison entre a et B.



I1.2. TECHNIQUES EXPERIMENTALES

II.2.1. ELABORATION DES ALLIAGES Fe-Si SYNTHETIQUES

Des alliages monophasés o, o', du systéme binaire fer
- silicium ont été réalisés a partir de poudres. Les éléments
utilisés sont de pureté supérieure ou égale a 99,99 %. Apreés
pesée, les poudres ont été longuement mélangées dans un mélangeur
rotatif puis comprimées sous 350 MPa pendant 5 minutes. Les
pastilles obtenues sont fondues par induction dans un creuset
réfractaire sous un flux d'argon. Le mélange est maintenu a
1'état liquide pendant une minute, refroidi a 1'air jusqu'a
800°C environ puis trempé a 1l'eau. Le lingot est homogénéisé
dans un four & atmosphére d'argon a 1250°C pendant 48 heures.
Le refroidissement s'effectue four coupé. Cette méthode d'élabo-
ration permet d'obtenir des alliages de trés bonne homogénéité
comme 1'indique le tableau des concentrations (tableau I).
Notons que 1'élaboration & partir de silicium et de fer en
morceaux nécessite des temps de fusion et de maintien a haute
température trop importants pour éviter une oxydation. De plus
1'homogénéité est nettement moins bonne que dans le cas pré-

cédent.

IT1.2.2. TRAITEMENTS DES ECHANTILLONS

Les lingots élaborés sont trongonnés en rondelles de
30 mm de diamétre et de 2 mm d'épaisseur, figure 4. Les faces
principales sont polies au papier abrasif jusqu'au grain 1000.
Les échantillons sont ensuite traitéé par la procédure classique

de fluxage
- Dégraissage alcalin a 50°C, 30 minutes
- ringage
- décapage acide a température ambiante pendant 15

minutes (HC1 50 % en volume + 2g/1 d'hexaméthyléne-

tétramine)
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préparation des échantillons



- ringage a l'eau courante

- fluxage (ZnCl9+NH4Cl) & température ambiante pendant
5 minutes

- étuvage a 120°C pendant 30 minutes

Les traitements de @galvanisation s'effectuent dans
un creuset en silimanite contenant un litre de =zinc pur ou
allié a 460°Ctle pour des durées déterminées. Les échantillons

traités sont essorés lors de leur retrait.

I1.2.3. CARACTERISATION DES ALLIAGES

Les différents alliages ont fait 1'objet d'une étude
micrographique afin de vérifier le caractére monophasé du maté-
riau et 1'absence d'oxydes ou de défauts éventuels provenant
de 1'oxydation superficielle du 1lingot lors des différents

traitements thermiques d'élaboration et d'homogénéisation.

Les concentrations (*) ont été déterminées par de nom-
breuses analyses ponctuelles effectuées a la microsonde. L'homo-
généité vérifiée sur plusieurs rondelles du lingot s'est révélée
tres satisfaisante. De plus des mesures complémentaires en
diffraction X ont permis de confirmer 1'homogénéité locale
(1 mmz) de la ferrite par la forme effilée des pics de diffrac-
tion et la concentration des alliages par le paramétre de maille

en se référant aux travaux de A. Weill [4].

Nous avons également mesuré la taille de grain
(tableau I) qui, de facon générale, croit avec la concentration
en silicium. En effet pour les pourcentages inférieurs a environ
4 7% Si at. la taille de grain est diminuée par la traversée
du domaine y du diagramme Fe-Si lors des différents traitements
thermiques. En revanche pour les concentrations comprises entre
4 et 25 % Si at. nous observons des grains d'assez grande taille
puisque 1l'alliage ne subit aucune transformation de phase a
1'état solide.

* Dans fa swite du texte nous exprimerons Les concentrations en pourcentages
atomiques.



I1.3. ESSAIS REALISES SUR LES ALLIAGES Fe-Si

EN BAIN DE ZINC PUR

Des temps de traitement de 8 & 30 minutes ont été réali-
sés & la température de 460°Ctl°C. Certains échantillons ont
subi aprés traitement un refroidissement a 1l'air, d'autres
ont été trempés a 1'eau sans que des variations de morphologies
notablement différentes soient obtenues. Les comportements
observés nous ont conduit a ranger les alliages en deux classes
distinctes : les basses teneurs en silicium et les fortes

teneurs.

I1.3.1. BASSES TENEURS EN SILICIUM (INFERIEURES A 2 % at. Si)

I1.3.1.1. Alliage a 0,55 % Si

Cette concentration correspond a celle d'aciers, dont
la concentration en silicium les situe au-dela du pic de
Sandelin. Les morphologies obtenues pour 1les deux temps de

traitement de 8 mn et 30 mn sont représentées sur les figures
5 et 6.

* Au bout de 8 mn, on trouve un revétement dont la
structure est en cours d'évolution du fait du changement de
morphologie qui n'intéresse que le constituant ; : en effet,
les cristaux ¢ viennent de se rejoindre et se souder formant
une couche étanche au liquide du bain. Au bout de 8 mn, la
couche ¢, , d'aspect compact, atteint une épaisseur moyenne
de 20 pym. Le reste du revétement est constitué par une couche
polyphasée que nous baptisons provisoirement C, d'environ 160 um
d'épaisseur. Il est visible que cette couche est formée presque
en totalité par de grands cristaux ; orientés perpendiculairement
a la surface qui se sont rejoints et soudés par croissance
au cours de la réaction. Entre ces cristaux on trouve des
"“poches" qui, & la température de traitement, étaient remplies
de liquide et de petits cristaux Glp provenant de la désagréga-
tion de la couche 61p compacte au contact du liquide. Ces poches

une fois isolées du bain continuent de s'enrichir en fer et



en silicium, favorisant le développement et donc la coalescence
des petits cristaux §jp dans des conditions d'équilibre instable.
Notons également que dans ces poches, ou dans les joints des
cristaux ¢ mal soudés, on observe quelques rares précipités
FeSi de faible taille (= 0,5 um pour les plus gros). La présence
ou les vestiges de ces poches donnent un aspect trées découpé
de 1l'interface §1p/Cp. La zone 1 de la photo montre une poche
entiérement transformée. L'aspect granuleux est dG a la forme
irréguliére et a 1'hétérogénéité en concentration des cristaux
$1p développés a partir du liquide. La majorité de ces poches
présentent des cavités plus ou moins importantes apparues lors
de 1la solidification finale. Ces porosités constituent une
preuve supplémentaire de la présence de liquide dans le revéte-

ment pendant le traitement.

Nous avons représenté sur la figure 5 1les résultats
de microanalyse concernant deux trajets d'analyse matérialisés

sur les photos par un trait blanc.

La traversée de la couche compacte &1 révele un gradient
important en zinc et en fer et une concentration moyenne en
silicium de 0,15 7% at. Si. Aprés la couche §]i compacte nous
traversons un cristal 6] d'aspect différent. L'analyse de cette
zone donne une composition moyenne de 90,8 % at. en =zinc et
de 0,15 % at. de silicium, ce qui peut étre attribué sans équi-
voque a la phase §1p : ceci corrobore 1'idée que les cristaux
présents dans les poches résultent de la désagrégation de la
phase §1p. Le trajet d'analyse traverse ensuite une poche,
visible sur la photo, et montre que les cristaux émergeant
des porosités correspondant également a la phase §1p subissent
un enrichissement trés net en silicium. Le trajet d'analyse
rencontre ensuite la phase ¢ mais 1'interface §1p/t n'est pas
indiquée nettement par la concentration en zinc. 11 est préféra-
ble de se référer aux concentrations en fer et en silicium
pour 1l'observer. Lors de 1la traversée de 1l'interface Slp/g

la concentration en fer passe de 7,7 % a 7,5 % at. Les solubili-
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micrographies et profils de concentration en Zn,Si,Fe
alliage 3 0.55% at Si pour un traitement de 8 mn
3 460°C dans un bain de zinc pur.
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tés respectives en silicium des phases &7 et ¢ sont de 0,5 %

et 0,07 % at. environ.

La traversée de &1 confirme bien 1'importance du gra-
dient en zinc (ou en fer) et la concentration moyenne en silicium
de 0,15 % at. observée précédemment. Aprés la couche 61 1'ana-
lyse réveéle une couche d'une dizaine de microns correspondant
@ la phase ¢§1p. Un examen plus précis, a des grossissements
plus importants, montre effectivement un aspect légerement
différent. La concentration en silicium est toutefois relative-
ment faible puisque la formation de la phase §1p se fait, cette
fois, par diffusion a partir de la phase ¢ qui contient peu
de silicium. L'enrichissement en silicium sera beaucoup plus
lent.

On notera des a présent les différences présentées par la
concentration en silicium et par 1'aspect morphologique de
la phase $1p formée a partir d'une phase solide et celui du
liquide sursaturé. Aprés cette couche §jp nous traversons la
phase ¢ avant de rencontrer une poche trés étroite. La portion
de profil correspondant indique qu'il s'égit de la phase §7p,
cependant la concentration en silicium nous réveéle qualitative-
ment la présence de particules FeSi. Le trajet traverse de
nouveau un cristal ¢ et une poche, ce qui suggere les mémes
commentaires. La fin du trajet d'analyse se fait a travers
un cristal ¢ avant d'atteindre 1la phase n de surface riche
en microparticules FeSi.

* Pour 30 mn la morphologie est différente. La couche
81k @ une étendue plus importante (20 um). Le reste du revétement
est constitué de longs et larges cristaux ¢ soudés. On observe
la présence de petits cristaux ¢§] sertis dans les cristaux
C et donnant a la couche ainsi formée (75 uym) une constitution
biphasée. Les 'poches'" rencontrées précédemment ont disparu;
il ne reste que quelques joints épais entre les cristaux ¢ mal
soudés. Ces cavités, comme les poches, disparaitront par crois-

sance a partir de la phase Zn vapeur (si le liquide ne peut



pénétrer et si le temps de traitement est suffisamment long).

Les profils de concentration reportés sur la figure 6
montrent une couche 83k qui présente un faible gradient de
concentration en fer si l'on se reporte au cas précédent (trai-
tement 8 mn). Ces résultats de microanalyse montrent également
que la couche suivante est effectivement biphasée §1+¢. Il est
difficile de dire si le caractére biphasé de cette couche résulte
de 1la formation préalable des poches de liquide transformées
en d1p (cas précédent). Enfin avant d'atteindre 1la couche n
de surface nous observons une fine couche homogéne ¢z (5 um).
Les fortes teneurs en silicium dans 1la couche n, confirment
qualitativement la présence de microprécipités FeSi, que 1l'on

retrouve d'ailleurs, trés rarement, entre les anciens cristaux

z.

* 8 mn

figure 7

alliage a 0.55% at Si traité 8 mn & 460°C
dans un bain de zinc pur
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figure g

alliage é_O.SS% at Si traité 30 mn & 460°C
dans un bain de zinc pur

Chemin de diffusion

Ces deux types de morphologies du méme alliage pour
deux temps de traitement différents montrent que la structure
au début de la réaction varie non seulement du point de vue
de 1'épaisseur des différentes couches mais également au niveau
de la morphologie. La période durant laquelle cette variation
a lieu est estimée d'aprés nos résultats a 10 mn (sur cet al-
liage). Nous essaierons plus loin d'en expliquer les raisons
en proposant un mécanisme de réaction intervenant lors des
traitements de fer-silicium dans le zinc pur. Nous présenterons
le chemin de diffusion & partir du revétement obtenu pour un
temps de traitement de 30 mn. En effet pour ce temps on observe
une couche relativement compacte qui traduit le fait que le
diffusion en volume est établie. On peut alors interpréter

les morphologies & partir d'un diagramme d'équilibre stable.
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I1T.3.1.2. Alliages a 0,68 % et 1,64 % Si

Ces alliages correspondent aux aciers au silicium dont
la cinétique d'attaque est linéaire. Ces différentes durées
de traitements a 460°C ont conduit a des structures du revétement
similaires. D'ailleurs contrairement au cas précédent la struc-
ture varie peu avec le temps de traitement. Les revétements
sont constitués d'une couche 61 compacte de trés faible étendue
(<10 um) qui apparait beaucoup plus fissurée pour le deuxiéme
alliage. Cette couche 97 est suivie d'une bande biphasée consti-
tuée de petits cristaux ¢ noyés dans une matrice n . L'étendue
de cette bande augmente nettement plus avec la teneur en silicium
du substrat qu'avec le temps de traitement. Ainsi pour les
alliages a 0,68 % et 1,64 % respectivement la zone biphasée
atteint une étendue moyenne de 20 a 30 uym et 80 & 100 ym pour
8 mn de traitement; 50 a 70 ym et 100 a 140 ym pour 30 mn.
Ces innombrables petits cristaux, plus ou moins compactés donnent
a la couche un aspect poreux ou effrité. L'interface de cette
bande avec la couche 6§71 est trés difficile a définir. En effet
ces cristaux proviennent de 1la désagrégation de la couche §1
par effet mécanique du zinc liquide ou vapeur dans les microfis-
sures (6, de morphologie palissade). Le reste du revétement
est constitué dans les deux cas d'une épaisse couche polyphasée
composée en majeure partie par de nombreux cristaux ¢ noyés
dans une matrice n. Les cristaux ¢ sont de grande taille, allon-
gés, anguleux et orientés perpendiculairement a la surface.
On remarque d'emblée que malgré leur trés grand nombre et le
fait que certains d'entre eux se rejoignent et se soudent,
ces cristaux ne forment pas une couche compacte. C'est pourquoi
nous retrouvons des amas de petits cristaux §3; dans les poches
et les interstices formés par les cristaux . Il faut cependant
noter qu'a partir d'une certaine profondeur du revétement par
rapport a a, qui croit avec le temps de traitement on ne retrouve
plus ces cristaux §1. La raison est assez difficile a découvrir.
Nous émettons deux hypothéses : les cristaux ¢ forment une
couche assez imperméable pour empécher 1la migration profonde

des petits cristaux 6]; les cristaux 8] se dissolvent lorsqu'ils
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arrivent & une certaine profondeur du revétement moins riche

en fer du fait de leur équilibre métastable avec le liquide.

Les analyses & la microsonde sont rassemblées sur les
figures 10 et 11. Les lignes blanches matérialisent les trajets
d'analyse. Les profils de concentration correspondant aux quatre
échantillons (deux alliages et deux temps de traitement) condui-
sent aux mémes remarques. La traversée de la phase 4§31 révele
un gradient important en fer et en zinc sur une trés courte
étendue (<3 um) & travers la couche ¢1x et une concentration
moyenne en silicium de 0,1 % at. dans la couche §1p. On pénétre
ensuite dans la =zone biphasée61+n. L'aspect trés perturbé des
profils est cohérent avec 1'état biphasé de la couche constituée
de petits cristaux 61 trés rapprochés. L'analyse en silicium
montre qualitativement que la teneur en silicium de cette zone
augmente avec la profondeur et se stabilise autour de 0,5 % at.
L'étude attentive de ces profils nous a amenés a vérifier par
analyses ponctuelles que les cristaux ¢ sont généralement enve-
loppés par la phase n. Des particules FeSi sont observées entre
les cristaux ¢ dans la partie supérieure du revétement (Z+n)
ce qui est & rapprocher des observations par microscopie élec-

tronique | 3 [.

Morphologies schématisées (identiques pour les 4 échantillons)

figure 12
alliages a 0.68% et 1.64% at Si traités & et 30 mn
a 460°C dans un bain de zinc pur



Chemin de diffusion

Les descriptions de ces deux alliages pour 1les deux
temps de traitement montrent que la structure du revétement
varie peu en fonction du temps et de la concentration en silicium
(pour des concentrations correspondant a la zone d'attaque
linéaire). I1 faut noter dans le cas présent que la réaction
n'est pas régie par une diffusion en volume, méme pour des
temps trés longs comme nous le verrons sur les courbes de ciné-
tique. En effet on assiste a une dissolution linéaire et rapide
du substrat qui entretient une sursaturation en fer et en sili-
cium du liquide proche de 1'échantillon. Nous sommes donc amené

a8 considérer un diagramme d'équilibre métastable représenté

sur la figure 13a qui montre un équilibre entre 6] et Zn liquide
Zn

sursaturés et dans lequel la phase ¢ ne se forme pas.

figure 13

chemin de diffusion schématisé
diagramme d'équilibre métastable
alliages a 0.68% et 1.68% at Si
8 et 30 mn & 460°C
bain de zinc pur

FeSi

stable

-....ométastable

chemin de diffusion
Fe Si




I1.3.2. FORTES TENEURS

11.3.2.1. Alliage a 5,81 % at. Si

Les revétements de cet échantillon présentent des morpho-
logies assez différentes selon le temps de traitement : 15 mn
et 30 mn (fig. 14).

* Pour 15 mn on retrouve un revétement dont la structure
est en cours d'évolution comme dans le cas de 1'alliage hyper
Sandelin 0,55 % at. Si. La structure y est d'ailleurs similaire,
on distingue

- une couche §] d'épaisseur moyenne 20 ym

-~ des poches 1liquide (& la température de traitement)
sursaturé en fer et en silicium dans 1lesquelles on observe
de petits cristaux §1p provenant de la désagrégation de la

couche S1p

- une couche, d'épaisseur moyenne 70 ym, formée par
de grands cristaux ¢ qui se sont rejoints et soudés au cours

de la réaction isolant les poches liquide.

L'analyse apparait ici indispensable. En effet si 1'on
se reporte a la figure 14 on découvre que la couche identifiée
par micrographie a4 la phase ¢§]p est en fait une couche biphasée.
Devant 1la taille sub-microscopique des précipités noyés dans
la matrice 6§37, il est impossible d'établir formellement la
nature des constituants de cette couche biphasée. Les résultats
d'analyse, qui ne peuvent é&tre que qualitatifs dans ce cas,
annoncent un gradient décroissant et important en silicium
(de 1 a 0,3 % at.) ainsi qu'une teneur en fer légérement supé-
rieure a celle observée dans la phase §7 homogéne et monophasée.
Cependant selon des travaux antérieurs effectués en phase vapeur
|6 nous sommes en mesure de conclure que cette couche biphasée
correspond au domaine §ij-a puis §1-FeSi. Pour la couche préala-
blement identifiée a3 ¢ le seul domaine biphasé possible, en
tenant compte des résultats qualitatifs des teneurs en silicium

est le domaine ¢+ FeSi.
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* Pour 30 mn la morphologie obtenue est présentée sur
la photographie 9.

La différence entre les observations faites sur 1'échan-
tillon traité 15 mn et les analyses nous ont amenés & effectuer
une attaque métallographique 1légérement plus importante. Nous
retrouvons une couche biphasée de 40 um d'épaisseur dont les
constituants sont indiscernablement ¢j1-o, puis ¢&1-FeSi de 60 um
d'étendue. On remarque la disparition des poches entre les
cristaux ¢. Seuls apparaissent quelques joints formés par des

cristaux mal soudés.

Les analyses montrent contrairement au cas précédent,
une teneur constante en silicium dans les couches §]1-a et §1-FeSi
ce qui tend a2 montrer que la réaction se stabilise alors que
le gradient de composition en zinc et en fer est toujours obser-
vé.

La teneur moyenne de 0,6 % at. en silicium dans la
couche ¢¢-FeSi révele la trés fine taille des particules FeSi
par rapport au volume d'ionisation (Annexe I). Remarquons de
plus, comme dans 1le cas précédent, que les concentrations en
fer dans les couches biphasées d1-a et 61-FeSi sont légérement
plus élevées que celles observées dans les phases §7 et ¢ mono-
phasées du diagramme ternaire Fe-Zn-Si. Ceci était prévisible
puisque si l'on remplace dans un volume V (ionisation) un élément
dv d'une phase telle que ¢ par un volume dv d'une phase o« ou
FeSi la teneur en fer est augmentée.

Morphologie schématisée
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Les revétements étant peu épais nous commenterons les
analyses faites sur 1'échantillon traité 30 mn (figure 17).
Apres les zones biphasées ¢ +a et ¢j+FeSi, on traverse une
trés faible étendue ¢§] (<4 wm) puis une toute aussi faible
étendue ¢ avant d'atteindre le liquide. Les deux derniers points
d'analyse se font dans un cristal 1isolé dans le 1liquide et
correspondant a la phase ¢. On remarquera, d'aprés les analyses
ponctuelles, que tous les cristaux plus ou moins au contact
de la couche §1+FeSi ne sont pas des cristaux homogenes. Ces
cristaux, effectivement apparus en méme temps que ¢ dans le
liquide 1lors des premiéres minutes de 1la réaction, se sont
développés en rejoignant la couche de diffusion. Ils ont alors
subi les transformations de phase prévues par 1le diagramme
d'équilibre. Les cavités situées entre ces cristaux et la couche
de diffusion, qui font penser & des poches de liquide,
correspondent au contraire a un enrichissement en fer et a

un appauvrissement en Zn.

Morphologie schématisée

figure 18

alliage & 11% at Si traité 30 mn & 460°C
dans un bain de zinc pur
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La morphologie semble de nouveau dépendre du temps
de traitement ( Photo 11 ). Ainsi pour 8 mn le revétement est
constitué presque en totalité ¢'unme couche de 20 um d'épaisseur
puis d'une =zone trés perturbée de faible étendue formée en

partie par des cristaux de formes irrégulieres.

Si
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Pour 30 mn le revétement est constitué d'une couche
& d'aspect chevronné et biphasé ¢ +FeSi en tenant compte de

la forte concentration en silicium.

On observe également, dans ce cas trés visible, que
la zone supérieure du revétement est formée de cristaux ¢ qui
ont rejoint la couche de diffusion par croissance et qui subis-
sent des transformations de phase ¢ =+ ¢+FeSi tel que

t > &1, t >&+FeSi ou <t > r+FeSi (analyses figure 20).

Morphologie schématisée
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alliage & 16.45% at Si traité 30 mn & 460°C
dans un bain de zinc pur
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chemin de diffusion schématisé
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11.3.2.4. Alliage a 21,51 % at.5i

Cet alliage illustre de fagon spectaculaire un phénoméne
de <croissance périodique du revétement. Les traitements de
8 et 30 mn conduisent & la méme structure ( Photo 12 ), c'est-a-
dire & une succession de couches FeSi/81/FeSi/Liq. La phase
81 apparait sous forme de cristaux assez irréguliers plus ou

moins petits. Les plus grands pouvant atteindre 10 um de lon-
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gueur. Les particules de FeSi sont adjacentes a ces cristaux
disposés en bandes paralléles & la surface de 1'échantillon
et espacés régulierement. Les cristaux plus anciens, & la surface
du revétement, sont approximativement de la méme taille que
ceux situés prés de la phase o. Ceci montre que ces cristaux
se développent trés lentement et donc que le gradient en fer

vers le zinc est tres faible.

Les analyses sont rassemblées sur 1la figure 23. Les
analyses & travers les cristaux relativement larges, prés de
o, donnent les concentrations moyennes de 8,4 % en fer et 0,4 %
Si plus élevées que celles mesurées sur des cristaux &1 éloignés
de o. Le profil de concentration en silicium bien que partielle-
ment qualitatif montre une croissance des particules FeSi au

cours de la réaction.

Morphologie schématisée
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IT1.4. DISCUSSION ET INTERPRETATION DES MECANISMES

INTERVENANT LORS DE LA REACTION

Une étude faisant intervenir la cinétique, la température
ainsi que la composition de 1'alliage et du bain implique un
trés grand nombre d'observations et de mesures. Afin de faciliter
la lecture et la discussion nous avons pris le parti d'un exposé
schématique en nous limitant & la description d'un nombre limité

de résultats nécessaires a l'interprétation des mécanismes.

IT.4.1. ATTAQUE PARABOLIQUE POUR LES ALLIAGES BASSES TENEURS
EN SILICIUM

L'alliage a 0,55 % at. de silicium est, & notre avis,
représentatif du mécanisme de la réaction qui intervient lors
de 1la galvanisation de tous les alliages dont la teneur en
silicium est inférieure environ a 0,65 7% at. Si (premiére fron-
tiere de la zone d'attaque 1linéaire). Comme nous le verrons
plus loin la cinétique finale de réaction correspondant a cette
teneur en silicium est régie par une loi parabolique. La struc-
ture décrite précédemment implique que pour déterminer cette
loi il est nécessaire d'effectuer les mesures d'attaque ou
de croissance pour des temps au moins supérieurs a 8 mn. Nous
pouvons, d'aprés de nombreux essais différents, généraliser
ce phénomene. Avant un temps t,, qui varie en fonction de 1la
concentration de l'alliage et qui ne peut étre déterminé qu'a
partir d'études morphologiques, la cinétique suit effectivement
une loi du type ¢ = etl mais avec n fonction du temps n(t).
Aprés t, un régime de diffusion stable s'instaure pour des
temps tres longs. La réaction présente donc une période initiale
pendant laquelle entrent en jeu des phénoménes physiques et
des équilibres de phases métastables. On peut distinguer dans

le cas présent quatre étapes



i) La durée de la premiére étape est fonction de 1la
dimension de la piéce et du volume du bain de galvanisation.
I1 s'agit de 1la période durant 1laquelle 1la température de
1'échantillon rejoint celle du bain. Le zinc en contact avec
le solide commence par se solidifier avant de retrouver 1'état
liquide.

Cette période transitoire est assez courte mais génante
lorsqu'on cherche a déterminer 1la cinétique pour des temps
courts (ex. : 30 s) (rappelons que Pélerin [3]| sur ses échantil-
lons a estimé ce temps de montée en température a 12 s). Il
est cependant facile de minimiser cette période et méme de
1'éliminer si 1'on utilise la méthode (que nous avons appelée
""la méthode du sablier'") qui consiste a porter 1'échantillon
a la température du bain préalablement & son immersion. Il
est cependant évident que cette technique ne permet d'étudier

que de petits échantillons.

ii) La deuxieéme étape correspondant a 1'équilibre ther-
mique solide-liquide, caractérise le déséquilibre physicochimique
du systéme alliage - bain de zinc. Au cours de cette période
s'établissent des pseudo-équilibres aux interfaces formées

par les différentes phases.

iii) La troisiéeme étape dépend de la concentration
en silicium des alliages. Pour un fer pur, les cristaux ¢ crois-
sent trés vite au contact de &1 et forment rapidement une couche
compacte ¢. L'attaque suit alors une loi parabolique résultant
d'une diffusion a travers les phases d'équilibre du systéme

binaire.

En présence de silicium le phénoméne est un peu plus
complexe. En effet 1la dissolution du substrat dans le =zinc
liquide engendre : une sursaturation du liquide en fer et en
silicium, qui entraine alors un état d'équilibre métastable
(figure 26); un gradient en silicium d'autant plus intense
que la concentration en silicium de 1l'alliage est importante.

Bien que cette dissolution mette en jeu de trés faibles quantités
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de silicium au voisinage de &), a partir d'une certaine teneur
en silicium de 1l'alliage, la concentration est suffisante pour

inhiber la germination des cristaux ¢ au contact de ¢j.

En raison de 1'existence du gradient en silicium il
existe une distance d de l'interface 67/1liq au-dela de laquelle
la teneur en silicium est suffisamment faible pour autoriser

la germination de ¢.

Lorsque d est petit (faible teneur en silicium) les
cristaux ¢ apparaissent dans la partie la plus riche en fer
et se développent vers le liquide (selon la direction du gra-
dient). Dans ces conditions on trouve des cristaux r orientés

perpendiculairement a la surface.

Lorsque d est grand (plus forte teneur en silicium)
les cristaux ¢ germent un peu plus loin de o . Les cristaux
r se développent dans une partie toujours sursaturée mais moins
riche en fer, donc s'orientent moins nettement et se dévelop-

pent plus difficilement.

iiii) Les cristaux plus ou moins nombreux vont se rejoin-
dre et se souder par croissance en formant une couche étanche
au bain. La jonction de ces cristaux ¢ a donc laissé des poches
mais essentiellement une couche de liquide en équilibre métasta-
ble avec §] comme le suggére la présence du mélange n+8] entre
la couche supérieure du revétement constitué en majeure partie

des cristaux ¢ et le substrat (Photo 4).

L'étendue moyenne de 1la couche liquide dépend de la
concentration en silicium du substrat et a une grande importance
pour la suite de 1la réaction. Les cristaux 6] provenant de
la désagrégation partielle de 1la couche 6 s'amassent dans
les poches et dans cette zone liquide. La sursaturation en
fer favorise leur développement et finalement leur coalescence
a partir du liquide. Dans le cas ol le développement des cristaux
81 et la croissance de ¢ ont transformé en totalité le liquide
on obtient un revétement formé de couches plus ou moins compactes
mise a part une zone de surface ot 1l'on retrouve des cristaux
r. Le temps ty est alors atteint et la réaction suit une loi

d'attaque et de croissance parabolique par diffusion & 1'état



solide a travers la succession de phases présentées par le
diagramme d'équilibre stable. On peut également s'intéresser
aux cristaux de surface. Ceux-ci continuent a se développer
trés lentement puisque les couches compactes empéchent une
sursaturation mais pas la diffusion du fer et du silicium.
En effet ces éléments migrent beaucoup plus lentement a travers
les intermétalliques qu'a travers 1le 1liquide. Ces cristaux
restent en équilibre avec le bain. Cependant au niveau de la
couche ¢ il peut apparaitre des sursaturations locales qui
entrainent la précipitation de FeSi. La sursaturation du liquide
en fer n'étant plus entretenue a travers la couche compacte
£ cette précipitation de FeSi entraine un appauvrissement local
mais appréciable en fer et provoque 1'érosion des cristaux
¢z prés de cette couche. C'est pourquoi on observe au niveau
de la couche compacte des cristaux aux formes arrondies alors
que ces mémes cristaux se développant a partir d'un liquide

ont des formes anguleuses.

Les observations précédentes permettent alors de proposer
un mécanisme responsable du pic de Sandelin qui repose sur
l'existence de la bande de liquide dont nous avons parlé précé-
demment. Cette couche augmente de facon monotone avec la teneur
en silicium de 1'alliage de départ. Ceci jusqu'a une concentra-
tion C, comprise entre 3 % et 5 % at. a partir de laquelle
1'apparition des couches biphasées au contact deqg , o +8§] oOUu

§1*tFeSi, diminue considérablement 1'étendue de d.

Pour 1les concentrations en silicium comprises entre
la concentration nécessaire pour qu'apparaisse la bande inhibi-
trice de ¢ et la concentration caractérisant le pic de Sandelin
(0,14 % at.) 1'étendue de la  couche liquide s'élargit
(figure 26). De plus, au fur et a mesure qu'ils s'écartent
de o, les cristaux ¢ mettent plus de temps a se rejoindre et
se souder, ce qui est logique si 1'on considére le fait que
la concentration en fer diminue (méme faiblement). Tant que
les cristaux ¢ prés de la bande ne forment pas une couche étan-
che, 1'attaque est linéaire et le revétement s'épaissit par

la germination de ¢ de plus en plus loin. Cette premiere étape



du mécanisme représente la montée du pic de Sandelin. A partir
de 0,14 % at. (maximum du pic) 1la précipitation de FeSi dans
la bande de liquide provoque un appauvrissement local en fer,
peu important compte tenu de 1la sursaturation entretenue par
la dissolution continue du substrat, mais surtout favorise
le développement et la jonction des cristaux ¢ par 1'appauvrisse-
ment plus intense en silicium. Ce deuxiéme facteur est 1l'origine
de la partie descendante du pic. La remontée pour les concentra-
tions plus fortes correspond a la zone d'attaque linéaire que

nous allons développer.

IT.4.2. ZONE D'ATTAQUE LINEAIRE

Les alliages a 0,68 7 et 1,64 7% at. Si sont représenta-
tifs de la réaction intervenant lors de la galvanisation des
alliages correspondant a la =zone d'attaque linéaire. Si 1'on
se reporte aux courbes de cinétique on vérifie bien ce point.
Le mécanisme de la réaction est assez simple. En fait il est
identique au précédent jusqu'a la 3eéme étape. Dans le cas présent
la teneur en silicium engendre une bande inhibitrice de la
croissance de trop importante. La majorité des cristaux ¢
se développent de fagon désorientée et leur développement est
beaucoup moins rapide. Bien que sursaturé, 1le liquide, a une
certaine distance de o ne permet plus la jonction des cristaux

r qui apparaissent ici tres effilés et allongés.
Deux facteurs sont pris en considération

- la bande étant plus large 1la formation de petits
cristaux &7, a partir de la phase 967, appauvrit, de maniére
relative, le liquide en fer et en silicium (pas de précipitation
de FeSi).

- la précipitation de FeSi n'est plus assez efficace
et méme nuisible par le fait qu'elle intervient plus loin au
milieu des cristaux . En effet cette fois, a partir d'un liquide
sursaturé mais relativement moins riche elle pourrait abaisser

encore plus la concentration en fer.

Ces cristaux ¢ étant incapables de se rejoindre par

croissance et de se souder, la dissolution du fer par le =zinc



ne sera pas freinée par une couche étanche 7. Le revétement
reste perméable au liquide et 1l'attaque s'effectue par court-
circuit de diffusion. La diffusion ne contrdle plus la cinétique.
La couche §1 reste sous forme d'une couche compacte de faible
étendue se désagrégeant sans cesse en une multitude de petits

cristaux 6] qui migrent dans le revétement.

II1.4.3. CINETIQUE POUR LES ALLIAGES A FORTES TENEURS EN SILICIUM

Au-dela de la concentration Cy que nous avons déterminée
précédemment la cinétique n'est plus régie par une loi du type
linéaire. En effet la bande de liquide que nous avons décrite
dans le paragraphe 5.1.iii voit son étendue diminuer et méme
disparaitre pour les trés fortes concentrations en silicium
(10 % at. Si). La raison en est assez complexe et le phénoméne
n'a pas encore été suffisamment étudié en détail pour proposer
un mécanisme complet. En effet cette étude est trés longue
et de plus nous sommes confrontés a certains problémes d'analyse.
Les considérations faites précédemment, bien que qualitatives,
nous semblent les plus vraisemblables puisqu'elles ont été
établies a partir d'observations morphologiques et analytiques
puis vérifiées sur certains points par des études complémentaires
telles que celles qui ont été réalisées par transport en phase

vapeur et publiées par ailleurs [6].

Du point de vue cinétique, nous avons étudié 1'attaque
de ces alliages a partir de la perte en fer, la prise en zinc
et des mesures d'épaisseur. L'échantillon a 5,81 % at. Si a
conduit a une attaque parabolique. En raison des difficultés
de mise en forme de ces alliages nous avons réduit 1'étude
de la cinétique des fortes teneurs en silicium a celle de 1'al-
liage a 21,51 % at. Si. L'observation de 1la morphologie de
cet alliage nous indique une croissance périodique par la succes-
sion de ces couches intermétallique et 1liquide a partir de
laquelle on peut établir un principe de réaction. En fait pour
les trés fortes teneurs (supérieures a 19 % at. Si environ)
on doit considérer les deux lois d'attaque classiques, paraboli-

que et linéaire, qui régissent 1la cinétique par alternance,



la diffusion se faisant périodiquement a travers un solide
puis un 1liquide. Pour 1'alliage & 21,51 % at. Si 1la période
du cycle est trés faible ce qui donne & la courbe de cinétique
globale un caractére linéaire. Il reste a vérifier que, pour
les teneurs en silicium décroissantes, cette période augmente;
ceci rend difficile 1'étude cinétique et peut fausser la loi

établie a partir de mesures trop espacées (figure 27).
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schéma simulant l'erreur commise en déterminant

la loi cinétique par des mesures plus ou moins espacés

(lorsque la loi réelle est périodigque)



IT.5. VERIFICATION DU MECANISME DE REACTION

PRECEDEMMENT PROPOSE PAR LES MESURES DE CINETIQUE

Afin de vérifier le mécanisme qui précéde la jonction
plus ou moins rapide des cristaux ¢ dans les revétements des
alliages dont la teneur en silicium est inférieure a
0,65 % at. Si, nous sommes amenés a étudier la cinétique d'at-
taque de ces alliages, ainsi que celle des alliages a plus

fortes teneurs, pour des temps longs.

II.5.1. LES ALLIAGES SYNTHETIQUES

L'alliage & 0,1 % at. correspondant au pic de Sandelin
a été traité selon des temps de 10, 30, 60 et 180 mn (figure 28).
L'existence d'un seuil tgy compris entre 60 et 90 mn apparait
nettement, pour lequel 1l'attaque passe de linéaire a parabolique.
Les courbes tracées a partir des mesures de prise en zinc et
d'épaisseur présentent chacune wune discontinuité 1importante
correspondant a la transition entre les deux régimes d'attaque
observés. Cette discontinuité traduit le fait qu'aprés la jonc-
tion des cristaux ¢ la couche supérieure, constituée en majorité
de cristaux ¢ non soudés, se décolle et se disperse dans le
bain. En revanche la courbe tracée a partir de la perte en
fer ne montre pas de discontinuité ce qui est plus conforme
au fait que 1'attaque du substrat est continue. Le caracteére
linéaire ©puis parabolique peut fausser 1la détermination des
parametres de la 1loi cinétique correspondante. En effet en
postulant un comportement linéaire entre Log e et Log t on
aurait pu simplement tracer une droite moyenne avec les quatre
durées précédentes et trouver un exposant n compris entre 0,5
et 1.
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Les alliages a 0,68 % et 1,64 % at. Si ont été traités
10, 30, 60, 180 et 310 mn. Le caractére linéaire de la cinétique
d'attaque est vérifié sans ambiguité selon 1les trois types

de mesures effectuées et sur toute 1'échelle de temps.

I1 est clair que pour les alliages & 0,68 % et 1,64 % Si
la 3éme étape du mécanisme proposé ne sera pas dépassée alors
que pour 1l'alliage a 0,1 % at. Si la quatriéme étape est at-

teinte.

I1.5.2. LES ACIERS

S

Nous avons complété cette vérification a partir d'aciers
industriels pour les comparer avec les alliages synthétiques

que nous avons étudiés.

* Aspect cinétique

Deux séries d'essais ont été effectuées pour des temps
de traitement de 10 mn et 4 h dans un bain de zinc pur saturé
en fer et en silicium & 460°C. Les cing nuances d'acier utilisées
ont été fournies par les laboratoires CRAM. Les analyses corres-

pondantes sont rassemblées dans le tableau 2.

Les résultats présentés par les deux courbes de cinétique
de la figure 29 sont trées explicites. Il est clair que pour
les aciers correspondant au pic de Sandelin 1l'attaque est régie
(pour des temps longs) par une loi parabolique. Les courbes
sont représentées en fonction de la perte en fer, la prise
en zinc et 1'épaisseur du revétement. Certaines mesures montrent
bien 1'importance de la structure du revétement lorsqu'on étudie
la cinétique. Ainsi, pour déterminer la loi d'attaque de 1l'acier
il est préférable d'effectuer des mesures de perte en fer.
Prenons comme exemple les aciers a 0,22 % at. et 0,46 7% at.
en silicium. Pour un traitement de 10 mn, ils présentent respec-
tivement une épaisseur plus faible alors que la prise en zinc
et la perte en fer sont plus importantes. De méme les aciers
d 0,01 % at. et 0,72 % at. présentent des épaisseurs respectives

proportionnelles a environ 1 et 4,5, la perte en fer est dans
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le rapport 4,2 mais une prise en zinc n'est que dans le rapport
2,6. Ceci montre que pour des revétements de méme épaisseur
mais de structures différentes (compacte pour 0,01 7% at. Si,
éclatée pour 0,72 % at. Si) 1'acier effervescent a une perte
en fer égale & celle présentée par 1'acier calmé alors que

les prises en zinc respectives sont dans un rapport de 1,75.

Nous avons complété nos résultats de cinétique en étu-
diant un acier a 0,1 % at. Si (Sandelin) pour des temps de
traitement de 60 s, 315 s, 15 mn, 60 mn et 105 mn. Les résultats
de cinétique sont exprimés en fonction des épaisseurs mesurées

par microscopie optique (figure 30).

Bien que ces essais soient réalisés sur acier, les
mesures correspondantes aux temps courts se placent sur la
méme courbe que les mesures effectuées sur 1'alliage a
0,1 % at. Si. Cependant dans le cas présent a partir des observa-
tions micrographiques on peut estimer le temps ty entre 15
et 60 mn. Il semble donc que les éléments d'alliages des aciers
industriels, autres que le silicium, jouent un rdle dans la
cinétique. Par ailleurs des analyses ponctuelles & la microsonde
ont révélé la présence de précipités complexes (Mn, Al, Si...)
qui peuvent activer la croissance et la Jjonction des cristaux
z.

* Aspect morphologique

- Dans le cas d'un acier hyper Sandelin, on constate
la présence d'une couche de surface constituée de nombreux
cristaux ¢ de tailles relativement faibles, assez désordonnés
et de formes irréguliéres, alors que sur l'alliage étudié corres-
pondant (0,55 % Si) pour le méme temps de traitement, on dis-
tingue également une couche de surface constituée par des cris-
taux ¢ qui se présentent beaucoup moins nombreux, allongés
et assez réguliers. En fait, les observations faites a la micro-
sonde sur 1l'acier révélent 1'existence de nombreux composés
complexes riches en aluminium, manganese et silicium. Il est
trés probable que la présence de ces 3 éléments en faible teneur
dans 1l'acier et dilués dans le liquide, au-dela de 1la couche
liquide d'étendue d, favorise la germination de , ce qui aug-

mente le nombre de cristaux z et diminue leur taille.



- Dans le cas d'un acier correspondant a la zone d'at-
taque linéaire, la différence de morphologie se situe au niveau
de 1la couche biphasée située entre 61 compacte et la couche
constituée en grande partie des cristaux ¢. Cette couche appelée
o diffus par Devillers, Guttman .et Niessen |7] correspond a
la couche biphasée &§+n observée sur nos alliages. L'étude de
l'acier correspondant révéle de nombreux composés complexes
dus a la présence d'autres éléments méme en trés faible quantité
dans 1'acier. Ces composés sont de trop faible taille pour
étre caractérisé a la microsonde électronique. Seules des 1ima-
ges X a fort grossissement réveélent leur présence. Leur existence
résulte de 1'équilibre métastable observé dans ce type de revéte-
ment.

I1 est donc certain que le silicium n'est pas seul
responsable des structures et des morphologies observées dans

les aciers.



CONCLUSION

Dans cette étude des réactions Fe-Si dans le zinc pur

liquide les principaux résultats obtenus sont les suivants

- Selon 1la teneur en silicium 4 types de chemin de
diffusion ont été déterminés, dont 1'un est associé & une morpho-
logie périodique.

- La difficulté de germination de 1la phase ¢ est a
l'origine des morphologies complexes caractéristiques de 1la

galvanisation des alliages Fe-Si.

- Cette germination difficile de ¢ implique la présence
d'un film liquide plus ou moins étendu, intégré dans le revéte-
ment. Celui-ci correspond a la présence d'un gradient de concen-

tration important en fer et en silicium dans le liquide.

- La cinétique de 1la réaction du zinc avec des aciers
au silicium (correspondant au pic de Sandelin) souvent annoncée
comme linéaire, comporte en fait deux régimes; pour des temps

longs une croissance parabolique a été observée.

- Nous avons montré que la mesure de la perte de poids
du substrat est 1la seule méthode expérimentale adaptée aux

études cinétiques dans le cas de revétements complexes.

- La comparaison entre les alliages synthétiques Fe-Si
et les aciers industriels montre que les autres éléments d'addi-
tion jouent un rdle non négligeable dans la cinétique de crois-

sance et la morphologie des revétements.
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L'objectif industriel de cette étude nous a été fixé
par le Centre Technique du Zinc et les société suivantes
Compagnie Royale Asturienne des Mines, Vieille Montagne,
Penarroya et Minemet. Une partie de ce chapitre est extraite
d'un rapport relatif au contrat Polygalva entre le C.T.Z. et
le Laboratoire de Métallurgie Physique de 1'Université de Lille I
(*). Le traitement Polygalva est une solution technique proposée
aux galvanisateurs et destinée a résoudre correctement le traite-

ment de tous les aciers de construction |1,2].

INTRODUCTION

Le but de ce chapitre est de présenter les résultats
des essais que nous avons entrepris, sur un acier conduisant
a des revétements de galvanisation d'épaisseur anormalement

faible, en bain Polygalva.

Ce phénoméne est souvent observable lors de la galvanisa-
tion d'aciers contenant 0,25 a 0,3 % Si dans des bains de =zinc
de teneur en aluminium élevée supérieure a 0,05 % |[3]|.I1 faut
noter que de nombreux résultats bibliographiques concernant
les mesures d'épaisseurs de revétements en fonction des teneurs
en aluminium et en silicium ne font pas état d'un tel phénomene
|2,4]. De plus, les résultats de nos essais sur des alliages
Fe/Si ont bien montré 1'absence de revétements sous-épais,
par traitement en bain Zn-(Al 0,05 %).

Parmi les hypothéses pouvant expliquer ce comportement
apparemment opposé aux résultats de laboratoire, nous avons

retenu

e

* La présence d'un élément supplémentaire dans 1l'acier,
sous forme de composant mineur, et dont 1'influence serait
trés importante pour la nucléation et 1le développement des

couches intermétalliques.

(*) Avec £'accond du C.T.Z. et des Sociétés contractantes.



A part le phosphore et 1le manganése, présents dans
tous les aciers, et finalement peu importants dans les conditions
présentes, nous n'avions pas d'indications particuliéres concer-

nant cet hypothétique élément.

* La réaction & l'interface métal - bain peut se révéler
inhibitrice pour la galvanisation. Cette 1inhibition peut é&tre
due & un ralentissement de la croissance des couches intermétal-
liques ou bien correspondre & la présence d'une morphologie
inhabituelle |[|5]|. Cette hypothése conduit alors & prendre en
considération les traitements subis par 1la surface de 1'acier,

préalablement & la galvanisation (oxydation, décapage, etc.).

ITI.1. CARACTERISATION DU MATERIAU UTILISE

I1 s'agit d'un acier doux contenant 0,50 % at. Si (hyper
Sandelin) qui présente des revétements sous-épais en traitement
Polygalva. Cet acier nous a été fourni par le laboratoire de
la CRAM sous forme de plaquettes 100x100x4 mm. Les faces princi-
pales de ces plaquettes étaient recouvertes d'une couche d'oxyde
bleuté trés régulieére tandis que les tranches ne révélaient

qu'une fine couche de rouille.

ITI.2. ESSAIS REALISES EN BAIN ZINC CLASSIQUE

ET ZINC ALUMINIE (0,05 % en poids)

Les essais réalisés ont porté sur des temps de traitement
variés, & la température constante de 460°C*¥l°C. A la sortie
du bain de galvanisation, les échantillons ont été rapidement
secoués pour retirer le zinc liquide adhérent en surface puis

trempés a l'eau froide.



Chaque échantillon, «constitué d'un petit rectangle
de 10x15x4 mm, est suspendu au moyen d'un fil de fer. La prépara-
tion de surface est identique a celle qui est pratiquée pour
les alliages synthétiques (chapitre II). Certains échantillons
ont fait 1'objet d'un décapage mécanique afin d'enlever 1'épaisse
couche d'oxyde susceptible de ne pas disparaitre lors du décapage

chimique et de géner la réaction.

L'ensemble des conditions de traitement de ces échantil-
lons fait 1'objet du tableau 1

II1.3. RESULTATS

IIT1.3.1. RESULTATS DES ESSAIS REALISES EN BAIN DE ZINC PUR

Des essais ont été réalisés sur des échantillons décapés
chimiquement, sans et avec abrasion; 1ils ont conduit a des
épaisseurs du méme ordre de grandeur et a des morphologies
semblables. Les quelques essais réalisés en bain de zinc pur
n'ont montré aucune différence notable avec les observations
faites précédemment sur les alliages synthétiques. C'est pourquoi
nous n'insisterons pas sur le traitement de cet acier en bain

de zinc pur.

IIT1.3.2. CINETIQUE DE CROISSANCE DE L'ACIER EN BAIN DE ZINC
ALUMINIE

Dés 1le début~-de nos essais, nous avons observé une
importante différence de réactivité entre la surface et la

tranche des échantillons en bain de zinc aluminié.

Cette constatation nous a conduits a pratiquer deux
séries d'essais : l'une sur l'acier ayant subi la seule prépara-
tion chimique de surface, 1'autre sur des échantillons préalable-

ment abrasés en surface sur une dizaine de microns d'épaisseur.

De plus il faut noter que dans ce cas particulier,
seuls les résultats provenant de mesures d'épaisseur sont inter-

prétables.



Ces résultats, rassemblés sur 1la figure (1), montrent
bien que le probléme posé est 1ié & 1'état des surfaces plus
qu'a la composition de l'acier. En effet la courbe continue
correspondant aux échantillons abrasés, représentée figure
(1) confirme une cinétique de réaction tout a fait conforme
a4 celle attendue a la lumiére de 1'étude bibliographique du
chapitre I. Pour les échantillons non abrasés il apparait de
facon trés nette que les revétements sous épais correspondent
a une période inhibitrice de la réaction. Durant cette période
la réaction est trés lente et implique une croissance extrémement
faible. Aprés un temps estimé entre 15' et 30' la réaction
s'active brutalement et engendre des revétements importants
dont 1'étendue reste toutefois inférieure a la normale
(courbe II). En fait les deux courbes tendent & se rejoindre

pour les temps longs.

II1.3.3. DESCRIPTION DES REVETEMENTS OBTENUS EN BAIN DE ZINC
ALUMINIE (0,05 en poids)

II1.3.3.1. Echantillons ayant subi une préparation chimique

de surface (planche 1)

On observe sur ces échantillons un revétement trés
mince, pour des temps de traitement allant de 1 a 15 minutes
(photo la-1b).

I1 est constitué d'une couche d'un composé intermétal-
lique en cristaux irréguliers disjoints, d'une morphologie
inhabituelle & ce type d'acier, ne permettant pas d'identifier
formellement 1les phases &3 ou ¢ . Son épaisseur moyenne est

de 15 microns;

On trouve immédiatement au-dessus de ce composé, une
couche de phase n, complétant 1'ensemble du revétement pour
atteindre une épaisseur de 1'ordre de 50 microns. L'épaisseur
relativement élevée de zinc de surface, entrainé a 1'état liquide
a la sortie du bain, peut étre expliquée par le fait que nous
avons utilisé un bain de zinc pur, additionné seulement d'alumi-
nium. La fluidité de ce bain n'est donc pas identique a celle

des bains Polygalva.
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Certaines zones présentent un phénoméne localisé d'exal-
tation de 1la couche intermétallique (burst), pouvant alors
tripler d'épaisseur. Ce phénoméne est toujours associé a un
léger creusement du substrat. Aucun détail métallographique
de 1la structure de 1l'acier sous-jacent n'a pu étre corrélé

avec ce phénoméne de surdéveloppement local.

Pour des temps de traitement longs (30 minutes a 18 heu-
res), un revétement de morphologie différente se développe
(Photo 2a-2b). 1I1 s'apparente beaucoup au revétement attendu
pour la teneur en silicium de 1'acier (0,23 %) et fait apparaitre
les constituants ¢ et A diffus pour des temps intermédiaires
et une succession de couches compactes pour 1les temps longs.
L'épaisseur de ces revétements est considérable, ce qui confirme
le fait que l'existence des revétements sous-épais est un phéno-
méne transitoire : 1'inhibition du développement de 1la couche
de galvanisation dure au moins 15 minutes et concerne donc

les temps habituels d'immersion.

La photo 3-a représentant le coin d'un des échantillons
illustre parfaitement la différence de réactivité entre la
tranche et les faces (dans le cas des aciers non abrasés). En
effet seules 1les faces oxydées initialement, présentaient le
phénomene de sous-développement. Le tranches obtenues par la
découpe des échantillons ont toujours montré un revétement

normal.

I11.3.3.2. Echantillons décapés mécaniquement

Ces échantillons ont subi un décapage mécanique préalable
a la préparation chimique de surface. Aprés 8 minutes d'immer-
sion, 1les revétements obtenus sont de constitution normale
sur tout le pourtour des échantillons. Il n'y a pas de différence

de revétement entre les faces et la tranche de 1'échantillon.

Seul, 1'un des échantillons, dont le décapage mécanique
sur une face avait tout juste fait disparaitre 1'oxyde sans
entamer l'acier sous-jacent, a présenté un revétement sous-épais

sur cette face.



Le revétement formé en 8 minutes (temps moyen retenu
pour la galvanisation) correspond d'une fagon satisfaisante

aux résultats de Pearce 4| (140 microns).

La conclusion que 1l'on peut tirer, & ce point de notre

étude, est donc la suivante

* une inhibition de la croissance du revétement, d'une
durée d'au moins 15 minutes, est due a un phénoméne de surface
attaché a 1la présence d'une épaisse couche de calamine sur
l'acier.

* Le décapage acide, bien que dissolvant cette calamine,
n'empéche pas 1'inhibition de se produire, alors qu'un décapage
mécanique attaquant la surface de 1'acier produit des revétements

normaux.

L'hypothése que nous avons retenue était qu'il existait
a l'interface acier-calamine wune couche particuliére qu'il

convenait d'étudier.

111.3.3.3. Analyse de 1l'acier

L'observation micrographique d'une coupe de 1'acier
non abrasé montre 1'épaisseur importante de 1'oxyde de surface
(80 microns en moyenne) (Photo 4). La calamine semble former
trois couches distinctes. La premiére située a 1'interface
avec l'acier, s'étend sur quelques microns et montre, en image X,

la présence importante d'aluminium et de silicium.

L'analyse systématique qualitative & la microsonde
a, en effet, mis en évidence dans le métal de base outre le
silicium déja étudié, 1l'aluminium et le manganése. Nos conditions
d'analyse n'ont pas permis de mesurer 1le phosphore du fait
de sa faible teneur. La composition obtenue dans 1la partie

centrale de 1'échantillon est la suivante

Mn = 0,77%0,05 % at. . .
N concentrations calculées sur
5i = 0,5020,03 % at. 10 points d'analyse
Al = 0,09%0,02 % at.
Par contre, il est nettement apparu, sur plusieurs

analyses linéaires au voisinage de l'interface acier-calamine,



qu'il existe un gradient de concentration important aussi bien
en aluminium qu'en silicium. La profondeur sur laquelle s'étend
ce gradient de concentration est tres faible puisqu'elle n'est
observable que sur un ou deux points d'analyse successifs (1

ou 2 microns).

Du fait du diamétre de spot non négligeable a cette
échelle, les teneurs observées les plus intenses, ne peuvent
donc étre retenues comme valeurs exactes de la concentration
de surface. Il y a de fortes chances pour que le point extréme
le plus prés de 1l'interface inteéegre, en effet, dans le volume
ionisé lors de 1'analyse, une part importante de 1'oxyde voisin.
On peut méme, dans ce cas précis, supposer que l'élément mesuré
provient pour une part importante de 1'oxyde au contact de

l'interface.

Cependant, 1le méme type d'analyse effectuée sur un
échantillon décapé a 1l'acide, non traité par le zinc, et donc
débarrassé de sa couche d'oxyde, montre nettement que les gra-
dients d'aluminium et de silicium sont toujours visibles a

la surface du métal (figure 2).

L'origine de <cette couche superficielle enrichie est
restée inconnue du fait de 1'absence de renseignements sur
l1'"élaboration de cet acier, mais il est raisonnable de penser
que le procédé ayant conduit a 1l'oxydation intense de la surface
de 1l'acier a entrainé une ségrégation de 1'aluminium et du

silicum dans les premiers microns de 1l'acier.

A la question de savoir sous quelle forme se trouvent
les deux éléments ségrégés, deux réponses sont possibles :

L'aluminium et le silicium restent en solution dans

la ferrite, du fait des solublités trés grandes dans le fer.

* Ils forment des oxydes en couche trés mince; du fait

de leur caractére fortement oxydable.

Les moyens d'analyse de surface que nous avons utlisés

n'ont pas permis de trancher.

La présence de manganése n'est vraisemblablement pas

un paramétre important. Toutes les études portant sur 1'effet
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de cet élément en galvanisation montre qu'il '"suit 1le fer"

dans le revétement |2 |6].

Nous avons noté parfois une légére ségrégation de cet
élément, toujours nettement & 1l'intérieur de 1l'acier, provoquée
par le développement du revétement (maximum a 1 % at.). Dans
la couche intermétallique, 1la teneur tombe & environ 0,04 %

et dimminue réguliérement vers 1'extérieur.

I11.3.3.4. Essais aprés recuit de l'acier

Nous avons procédé a un recuit sous vide a 900°C, pendant
une heure, d'un échantillon non abrasé qui a ensuite été traité
8 minutes dans le bain de zinc aluminium. Cet échantillon a
été analysé prés de la surface en méme temps qu'un témoin -
recuit non traité -. Le revétement produit, bien que peu épais,
présente une morphologie normale. La microanalyse a montré
une disparition presque compléte des gradients en aluminium
et en silicium en surface. Ceci s'explique par l'effet d'homogé-
néisation par diffusion obtenu lors du traitement et renforce
1'idée que ces éléments sont plutdt présents dans la ferrite
et non sous forme combinée avec 1'oxygéne, bien qu'une réaction
avec les oxydes de fer voisins (hercynite) puisse étre envisagée

dans ce cas.

IIT.3.4. ANALYSE DES PROFILS DE CONCENTRATION

Les analyses menées a la microsonde sur les revétements
sous-épais ont permis de mettre en évidence quelques particulari-

tés intéressantes.

Les profils de concentration en Zn, Si, Al et Fe, ainsi
que 1les <chemins d'analyse correspondants dans le diagramme
quaternaire ont été reportés sur les figures 3 a 6 pour les
échantillons traités 8 et 10 mn et repérés 13 et 10. L'échantil-

lon 13 a fourni deux analyses linéaires pas-a-pas.

Une caractéristique est observée sur les profils de
concentration en fer et en zinc : la couche intermétallique
est bien monophasée d'aprés 1la continuité de ces profils. Il

s'agit de la phase §j. Les concentrations limite de cette phase



conduisent a une étendue en concentration plus importante que
certaines valeurs de la littérature telles que celles de Gellings
[8] ou Bastin |7|. Particuliérement, la valeur moyenne mesurée
dans la partie riche en fer se situe & plus de 14 % at. en
fer. Cette valeur est cependant en accord avec celle d'autres
auteurs tels que Ferrier |9] et Kubaschewski |10]| ainsi qu'avec
certaines déterminations de limites de phases fer/zinc que

nous avons réalisées récemment [12].

On peut observer également que la teneur en fer mesurée
a la frontiere avec le zinc est tres proche de celle de 1la
phase ¢ (7,4 a 7,8 % at. fer).

Les micrographies et les profils montrent nettement
que la phase S est en équilibre avec le zinc liquide a 460°C,

et que la phase ¢ est absente du revétement.

Les profils de concentration en silicium et en aluminium
mettent en évidence un pic de concentration s'étendant de part
et d'autre de 1'interface acier/revétement. Ce phénomeéne a
déja été relevé par d'autres auteurs |[12| [13]|, mais souvent
sur des aciers conduisant a des revétements normaux, observés

pour des temps de traitement trés courts (quelques secondes).

L'interprétation de ce phénoméne donné par ces auteurs
est 1l'existence de composés fer/aluminium contenant du zinc
et persistant a 1l'interface avec 1'acier dans une premiére

étape de réaction (cf. Chapitre I).

L'intensité des pics visibles sur nos résultats d'analyse

semble trop faible pour correspondre & ces composés.

Les images X en aluminium montrent a 1'interface acier/
revétement, et a 1'intérieur de la phase 67, quelques zones
trés 1localisées a concentration en Fe trés élevée, visibles

pour les échantillons 10 et 13.

Des analyses quantitatives ponctuelles réalisées dans
ces zones font apparaitre des concentrations voisines de 15 % at.
Al, non corrélées avec le silicium. Mais, nous ne sommes pas
parvenus a associer sans ambiguité ces particules a des composés
Fe/(Al,Zn). Nous avons cependant établi 1'absence d'autre élément

dans ces zones.



Rappelons que Urednicek et Kirkaldy |13] ont montré,
dans le cas de la réaction de fer ARMCO dans des bains de zinc,
saturés en fer, et contenant de fortes teneurs en aluminium
(0,26 a 2,2 % at. Al), que les composés FeAlyp, FegAls et FeAlj
étaient susceptibles de se former, et d'étre observables en
surface, pour des temps de traitement pouvant atteindre plusieurs
dizaines de minutes. Leur formation, qui n'est pas uniforme
a l'interface, est liée a des instabilités locales de composition
dans le 1liquide. Ces composés disparaissent ensuite au profit

de la phase §].

Bien que ce mécanisme soit vraisemblable ici, aucun
composé Fe/Al n'a été identifié au bout de 8 minutes, ni méme
1 minute de traitement. 11 faut souligner qu'ici la différence
principale, par rapport aux essais de Urednicek et Kirkaldy,
vient de 1l'origine de 1'aluminium. Dans 1le cas de 1l'attaque
initiale de l'acier par le zinc, 1l'aluminium provient de la

dissolution des premiers microns et non du bain de galvanisation.

Nous pensons donc que les profils de concentration
en aluminium observés & 1'interface correspondent a la présence

d'aluminium dans la phase 97 du cdété riche en fer.

Les zones riches en aluminium, obtenues aprés 8 minutes
de traitement et présentes a l'intérieur de la couche §&§1 ne
sont pas des particules de phases différentes mais correspondent
a des régions tres riches en aluminium dans cette phase, ce
qui traduit wun ralentissement important de 1la diffusion de

cet é€lément pour des teneurs élevées.

En dehors du pic déja mentionné les valeurs moyennes
des concentrations en silicium (0,2 % at.) et en aluminium
(1 %) correspondent bien a celles observées dans la phase 6§71,
lors de nos essais sur les alliages Fe/Si traités en bain Zn
(Al 0,05 %).

Les figures 7 et 8 illustrent les résultats obtenus
lors d'un trajet d'analyse traversant le flanc d'une zone de
développement rapide (burst), d'épaisseur plus importante que

le revétement sous-épais de 1'exemple précédent.



La phase intermétallique est toujours 1la phase ¢,
en équilibre avec le zinc liquide. Cependant, les pics de concen-
tration en aluminium et en silicium ont disparu et on observe
une augmentation importante de la teneur en aluminium a 1'inté-
rieur de 61, en direction du zinc. A 1'interface §1/n, des
particules riches en aluminium et en silicium sont a 1l'ori-
gine d'un pic de concentration intense 1ié sans doute a la
précipitation trés fine du composé FeSi lors du refroidissement
final du zinc liquide. Nous avons souvent observé cette formation
de FeSi lors des essais sur les alliages fer-silicium. La pré-
sence d'aluminium dans FeSi est possible d'aprés le diagramme
Fe-Al-Si (environ 2 7% max) mais cependant pas avec une telle
intensité.

Les figures 9 et 10 enfin, correspondent aux résultats
de micro-analyse obtenus sur wun échantillon traité pendant
une heure. Le revétement est conforme a 1la teneur en silicium
de l'acier et on note la présence de grands cristaux de phase

¢ formés a 1'interface §j/liquide.

Les profils de concentration montrent le méme phénomene
que dans le cas précédent. Le pic de concentration en aluminium
est ici remplacé par une diminution de la concentration de
cet élément dans les 10 premiers microns de phase 61. La phase
§1 présente nettement le saut de concentration en fer, particu-
lier entre ¢&1p et 61k, associé a la variation de teneur en
aluminium. La phase 6] est reconnaissable & la stabilité de
ses teneurs en fer et en aluminium, ainsi qu'a sa trés basse

solubilité en silicium.

Quelques particules riches en aluminium sont présentes

dans la zone de a diffus (composé Fe/Al 7).

Le trajet d'analyse, rendu trés dense par le grand
nombre de points, montre 2 nouveau un trajet de diffusion entre
§1 riche en aluminium et le zinc liquide, contenant une forte
proportion de silicium et d'aluminium (précipités ultra fins).
Les grands cristaux homogénes de ¢ sont représentés sur Ile

trajet d'analyse par une zone de points tres proches, mais



sans relation avec les points voisins. Nous pouvons interpréter
le chemin d'analyse comme 1la succession des zones : 6§1/61+z/
§1+¢z+L. La trempe de 1'échantillon entrainant la transformation

du liquide en n+ FeSi + autres composés complexes (Fe,Al,Si)

éventuels.



IT1.4. ESSAIS REALISES SUR QUELQUES ALLIAGES Fe-Si

EN BAIN DE ZINC ALUMINIE

Afin de mieux comprendre les mécanismes intervenant
lors de la galvanisation des aciers au silicium en bain polygalva
nous avons étudié les morphologies présentées par quelques
alliages synthétiques fer-silicium étudiés dans le chapitre II,
traités dans un bain de zinc contenant uniquement un ajout
de 0,06 % en poids d'aluminium. Le systéme étudié est alors

le systeme quaternaire Fe-Zn-Si-Al.

Des temps de traitement de &8 minutes a 1 heure ont

(Dr

été réalisés a la température de 460°CE1°cC.

I11.4.1. BASSES TENEURS EN SILICIUM

I1IT1.4.1.1. Morphologie des revétements

L'examen micrographique des coupes des échantillons
de teneur en silicium inférieure & 2 % at. montre que tous
les revétements sont épais et de structure conforme a celles
déja connues, pour de telles teneurs en silicium, dans les
aciers (Photos 5 et 6). Contrairement aux traitements en bain
de zinc pur qui présentaient deux types de morphologie associés
a deux types de loi d'attaque, les différents essais réalisés
pour les différentes teneurs en silicium ont conduit a une

structure quasiment unique.

De facon générale 1le revétement est constitué tout
d'abord d'une couche compacte 1 d'épaisseur assez faible.
L'échantillon & 0,55 % at. représentatif de 1'ensemble des
alliages présente une couche de 10 ym d'étendue pour 8 mn et
de 25 ym pour 60 mn de traitement. Cette couche se dégrade
partiellement en formant de petits cristaux §] conformément

aux observations de nombreux auteurs |14] [15] {2]. Ces cristaux



§1 se trouvent isolés dans le liquide et leur taille diminue
lorsqu'on s'éloigne du substrat. Entre ces cristaux on retrouve
la phase n qui présente des précipités nombreux et fins comme
le montrent 1les micrographies (Planche 2) réalisées a fort
grossissement en microscopie électronique 3 balayage. L'ensemble
formé par ces cristaux 6] et le liquide (& la température de

réaction) est le constituant A diffus (&d).

L'une des caractéristiques de ces revétements est la
présence de grands cristaux réguliers ¢ . Trés allongés, ces
cristaux sont disposés de facgon assez irréguliére. Ils semblent
se développer depuis le liquide, en direction de 1'échantillon,
bien que certains possédent une interface notable avec la couche
§1 compacte. Preés de la surface les grands cristaux ¢ sont
plus nombreux mais restent séparés par des canaux contenant
du zinc et des précipités tres fins. Notons que le nombre de
ces cristaux r est inférieur a celui observé dans les revétements
du systéme Fe-Zn-Si étudiés dans le chapitre II et qu'une diffé-

rence de forme peut aussi étre observée.

La présence de la phase T a 1l'interface avec 1'acier
tout le long du revétement a pu étre mise en évidence sur 1'al-
liage a 0,7 % at. Si (photo 11). La microscopie électronique
a balayage a fort grossissement n'a cependant pas formellement
démontré 1'absence totale de cette phase sur les deux alliages

les plus riches en silicium.

ITT1.4.1.2. Analyse & la microsonde électronique

A titre d'exemple, la figure 11 montre les profils
de concentration en Zn, Si, Al et Fe obtenus a partir de 1'al-

liage a 0,55 % at. Si traité 30 minutes.

La phase &7 compacte, & l'interface avec 1l'acier, est
riche en fer, tandis que les 1lots au contact du & diffus corres-
pondent & de fortes teneurs en =zinc, voisines de 1la limite

de concentration du domaine 67 (7,5 % at. Fe).

Un fait intéressant peut étre observé sur les profils
en Al et Si : alors que la concentration en silicium est a
peu prés constante dans toute 1'étendue de la couche §] (environ

0,1 % at. Si), la teneur en aluminium varie brutalement lorsqu'on



quitte la =zone 6] compacte. Dans cette derniére la teneur en
aluminium est pratiquement nulle, alors qu'on observe des valeurs

comprises entre 2 et 1,2 % at. Al dans la couche §1+Ad.

Cet effet est mieux percgu sur la figure 12 qui représente

une analyse plus détaillée d'une autre zone de cet échantillon.

Les cristaux ¢ de grande taille sont de composition
trés homogeéne, surtout en fer (6,7 % at.) et en aluminium
(0,55 % at.). La teneur en silicium est trés faible (environ
(0,05 % at.).

La présentation des résultats d'analyse sous forme
de distribution des concentrations mesurées (histogrammes des
figures 11 et 13) est détaillée dans 1'annexe A.III. Elle fait
apparaitre trés nettement les pics qui correspondent aux concen-
trations élémentaires dans la phase ¢ et permet d'évaluer leur
grande homogénéité.

Le <caractere polyphasé du constituant A diffus rend
1'interprétation des profils de concentration difficile dans
ces zones. Le phénoméne d'intégration, par le spot électronique,
d'une partie du signal R.X provenant de la matrice avec celle
provenant des particules de composition différente conduit
a des fluctuations ne correspondant pas a une phase déterminée.

On peut toutefois noter a propos de Ad les faits suivants

- la teneur en silicium, bien que trés faible, y est

plus élevée que dans la phase ¢

- quelques valeurs ponctuelles font apparaitre des
teneurs en aluminium proches de celles observées dans la phase
61

- la teneur en fer, nettement inférieure a 5 % at.,
permet seulement de dire que ce constituant contient du =zinc

(liquide a 460°C) et 1'une ou les deux phases ¢ et §7.

Le refroidissement du zinc 1liquide présent dans ad,
conduit de toute fagon a la cristallisation de n, de ¢ et du
composé FeSi, étant données les tres faibles solubilités en

silicium de ces deux phases solides a température ambiante
1171, 118].



La présentation du chemin d'analyse dans le diagramme
a quatre composants (voir la description de ces tracés en Annexe
A.II1) représentée sur la figure 12, montre bien cette précipita-
tion de FeSi : les points situés prés du zinc n, forment un
nuage nettement orienté dans la direction de ce composé (poin-
tillé). Ce chemin d'analyse permet également d'esquisser la
partie du trajet correspondant & la présence du A& diffus, et
d'avancer 1'hypothése que celui-ci est un mélange des trois

phases &1, ¢ et liquide.

I11.4.1.3. Rble de 1'aluminium dans la réaction

L'étude de ces morphologies et les mesures quantitatives
et qualitatives faites a la microsonde permettent de comprendre
le r6le de 1l'aluminium dans la réaction des aciers semi-calmés
et calmés au silicium. Les images X en silicium et en aluminium
dans la couche Ad montrent la présence de nombreux précipités.
I1 apparait également que la présence d'aluminium dans le bain
(sursaturé en fer et en silicium) favorise au voisinage du
substrat la formation de microprécipités complexes (Fe-Al-Si).
La formation et le développement de ces composés empéchent
alors la précipitation des cristaux ¢ au voisinage immédiat

du substrat et ralentissent la diffusion du fer vers le liquide.

IT11.4.2. FORTES TENEURS EN SILICIUM

Compte tenu du rdle que joue l'enrichissement en silicium
a la surface de l'acier ou au voisinage des interfaces acier
- composés du zinc, 1'étude de comportement d'alliages a forte
teneur en silicium dans un bain de zinc aluminié nous semble

de nature a éclairer les mécanismes mis en jeu.

Nous avons sélectionné deux nuances d'alliage : 1'al-
liage 4 a 5,81 % at. Si, pour ses revétements relativement
épais facilitant les mesures, et 1l'alliage 5 a 11 % at. Si
pour ses revétements de faible étendue ressemblant aux revéte-

ments sous-épais présentés par les aciers.



La constatation la plus importante est la décroissance
séveére de 1'épaisseur moyenne de revétements, en fonction du

silicium présent dans 1l'alliage.

I11.4.2.1. Morphologie de revétements

I11.4.2.1.1. Echantillons ayant subi une préparation chimique

Nous avons observé, surtout pour 1l'alliage 5 (11 %
Si), que la préparation chimique de surface conduit a une absence
presque totale de réactivité avec le zinc (Al) liquide. Ceci
peut étre attribué a 1l'effet du décapage acide qui enrichit
tres fortement 1la surface de 1'échantillon en silicium. En
effet, au-dela de 22 % at. Si, 1'équilibre qui peut s'établir

avec le zinc liquide est le suivant
u(Si)/FeSi/Liq

Ce résultat avait déja été obtenu lors de nos essais
avec la vapeur de =zinc sur des alliages de teneurs en silicum

voisines de 19 % at. Si.

En revanche, pour 1l'alliage n°4, quelques zones d'attaque
de la surface par le zinc étaient suffisamment étendues pour
permettre une observation et une analyse. Au contact de l'alliage
o Fe-Si on observe alors la phase §] sur une épaisseur d'environ

4 microns pour 15 minutes de traitement.

Au contact de la surface 6] on a pu observer des particu-
les assez nombreuses, de forme géométrique tétraédrique, analo-
gues a celles identifiées par Pélerin |[16| comme FeSi, dans

les revétements de galvanisation d'aciers au silicium (Planche
3).

L'analyse ponctuelle quantitative a fourni les résultats

suivants pour ces particules

Si = 41,8 t 0,5 % at.

Al = 4,4 * 0,6 % at.
Fe = 41,2 ¥ 0,7 % at.
Zn = 12,6 * 1,6 % at.



Le rapport Fe/Si est bien le méme que pour le composé
FeSi; 1la teneur en aluminium est compatible avec celle que
l'on peut estimer d'aprés le diagramme ternaire Fe/Al/Si |18]
mais la teneur en zinc semble trés élevée par rapport aux dia-
grammes Fe/Zn/Al et Fe/Zn/Si [19], 120, [21], [|22|. Cependant
aucune mesure en mélange quaternaire n'existe.

On peut supposer qu'ici, l'alliage (N°4) a été partiel-
lement attaqué du fait de la formation discontinue de FeSi
en surface. L'alliage (N°5), plus riche en silicium (11 % at.)
plus fortement enrichi en surface par le décapage, se recouvre
presque totalement d'une couche trés fine de FeSi qui entraine

l'absence totale de réactivité vis-a-vis du zinc liquide.

Nous avons ensuite réalisé quelques essais en évitant
la préparation chimique de surface et en introduisant les échan-
tillons dans le bain sous un balayage d'argon. Ces échantillons
étaient préalablement décapés par voie mécanique. Les deux
alliages 4, 5 présentent alors le méme type de revétement. Ces
revétements sont constitués d'une couche de phase §3, d'épaisseur
moyenne 15 a 20 microns, formée de cristaux irréguliers presque
jointifs. Les profils de concentration font apparaitre une
forte teneur en aluminium & 1'interface avec 1'alliage, et
dans une moindre mesure, une variation simultanée du silicium
(figure 15).

L'analyse & la microsonde suivant un chemin perpendicu-
laire & 1l'interface n'a pas permis de mettre en évidence des
particules contenant du silicium en quantité importante, bien

que la présence de FeSi soit tres vraisemblable.

La réactivité observée dans le cas du décapage mécanique
peut s'expliquer par un chemin de diffusion faisant croitre
la phase &1 a 1l'interface avec l'alliage. Cette phase, du cdté
du liquide ne donne pas naissance a la phase ; , ce qui est
en contradiction avec 1le diagramme ternaire Fe/Zn/Si, mais
peut se produire cependant du fait de la présence d'aluminium
dans 671 puisqu'il existe, dans le diagramme quaternaire, un

domaine ¢§+FeSi+Liquide.



IT1.4.3. INTERPRETATION

Pour les faibles teneurs en silicium (Si<2 % at.) tous
les revétements formés sont épais, qu'il s'agisse de bain de

zinc (Al) ou de zinc pur.

La présence de FeSi, dans 1le constituant A diffus,
est établie par le chemin d'analyse. En présence d'aluminium
dans le bain, ce constituant A est un mélange de c¢+ntFeSi,
alors qu'en zinc pur il s'agit du mélange n+FeSi+¢q.

Les essais réalisés dans le bain de zinc a 0,05 % Al
montrent que 1l'aluminium se répartit différemment dans la phase
§1 suivant sa teneur en fer. Lorsque la phase §1 forme une

couche compacte, la teneur en aluminium est trés faible.

Les alliages a forte teneur en silicium ont montré
une perte de réactivité vis-a-vis du zinc (Al) et du zinc pur,
du fait de la formation, pendant le décapage acide, d'une couche

de surface riche en silicium.

Aprés décapage mécanique ces alliages conduisent a
des revétements de faible épaisseur, formés de phase §] et
de FeSi. Un phénoméne de développement périodique de ces revéte-

ments a été observé en bain de zinc.

Nous retiendrons essentiellement de ces essais 1'aspect
morphologique et 1la faiblesse des épaisseurs observées qui
s'apparentent aux revétements sous-épais. Ceci confirme 1'hypo-
thése d'un enrichissement important en aluminium et en silicium

sur une treés faible couche & la surface de 1'acier.



ITI.5. CONCLUSION

Dans ce chapitre des conclusions relatives a des aspects
différents on pu étre tirées en particulier sur la morphologie

des couches .

ITIT.5.1. MORPHOLOGIES DES COUCHES ET CHEMINS DE DIFFUSION

Nous avons pu préciser certaines particularités des
diagrammes Fe-Zn-Si et Fe-Zn-Al, explorer le diagramme quater-
naire Fe-Zn-Si-Al au voisinage du domaine § -z-n et enfin déter-
miner 1'allure générale des chemins de diffusion rencontrés
lors de 1'attaque d'alliages synthétiques Fe-Si par les mélanges

Zn-Al pauvres en aluminium.

En particulier nous avons montré 1l'existence d'un seul
chemin de diffusion pour 1les faibles teneurs en silicium et
1'absence de revétements sous-épais au-dessous de 2 % Si. L'appa-
rition de revétements sous-épais est donc spécifique des aciers
industriels. Ce résultat est conforme aux observations systémati-
ques de Pearce qui montre qu'un alliage contenant 0,55 % Si
dans le fer attaqué pendant 8 minutes par le zinc présente
un revétement sur-épais lorsque la teneur en Al varie de 0,01

~

a 0,2 % dans le zinc.

Enfin, 1'attaque d'un alliage Fe-Si par le zinc ou
par un mélange Zn-Al conduit systématiquement a la formation
de "aA diffus'". S'il est clair que ce constituant est en réalité
un mélange intime de 2 phases au moins, il n'est pas absolument
évident que ces phases soient systématiquement §1+n. En présence
d'aluminium Adiffus est constitué de 8j+n; en 1'absence d'alumi-
nium ou, pour étre plus précis, dés que la teneur en aluminium
descend au-dessous de 0,07 % la phase & diffus est constituée
de ¢+n. A 460°C, température de nos essais, la phase stable
en présence de 6] (ou de z) n'est cependant pas la phase n,

mais bien la phase liquide. Au refroidissement le liquide donne



naissance a la phase n avec précipitation de treés fins cristaux
de FeSi et sans doute de composés plus complexes en relation

avec les chemins de diffusion.

I11.5.2. CONSEQUENCES PRATIQUES

Nous avons pu préciser dans quelles conditions un échan-
tillon réputé a l'origine de revétements sous-épais se comporte
effectivement de 1la facon attendue. Compte tenu du fait que
nos essais n'ont pu é&tre effectués que sur un seul type d'acier,
les conclusions que nous en avons tirées devraient étre confir-
mées par des essais complémentaires sur des aciers d'origines
diverses si des résultats industriels n'étaient pas déja disponi-
bles.

I1 est clair que 1'acier examiné, malgré la présence
de C et Mn en faible quantité releve du méme systéme quaternaire.
La principale différence observée entre les alliages synthétiques
et l'acier industriel vient de la présence en surface d'une
faible épaisseur enrichie en aluminium. La teneur en Al varie
rapidement lorsque l'on se rapproche de la surface, sa teneur

moyenne dans le premier micrométre étant de 1l'ordre du pourcent.

I1 est vraisemblable qu'une analyse plus adaptée aux
surfaces que celle réalisée par la microsonde ¢&lectronique,
par exemple 1'ESCA ou la spectroscopie d'électrons Auger, qui
permet d'accéder & la composition des premiéres couches superfi-
cielles fournirait wune teneur en aluminium bien supérieure,

de 1'ordre de la dizaine de pourcent.

Cette <couche d'aluminium présente en surface semble
étre la cause de 1'inhibition de 1la croissance chaque fois
que 1'aluminium ne peut pas passer dans le bain, autrement
dit, lorsque le potentiel chimique de 1'aluminium dans le bain
de zinc est supérieur au potentiel chimique de 1'aluminium
a la surface de 1l'acier. Cette explication se trouve confirmée
par plusieurs observations expérimentales qui toutes se tradui-

sent par la disparition des revétements sous-épais lorsque



les traitements préalables (polissage mécanique, attaque chimi-
que, recuit prolongé) sont suffisamment énergiques pour faire

disparaitre cette couche.

IT1.5.3. MECANISME PROPOSE

En présence de =zinc pur, il est possible d'imaginer
que la couche enrichie en aluminium se dissout sans difficulté
dans le bain et n'a donc aucun effet perturbateur sur la nucléa-

tion du composé §,et la croissance du revétement Fe-Zn.

En présence d'un bain de zinc-aluminium, 1'aluminium
superficiel ne peut plus se dissoudre dans le bain en raison
du trop fort potentiel chimique de Al dans le bain, ce qui
oblige le composé 6] a se développer en 1'incorporant ce qui
provoque un effet inhibiteur. En effet, si 1l'aluminium semble
rentrer facilement en solution dans §] palissade, il n'en est
pas de méme dans ¢&§] compact, morphologie observée au contact

direct du fer.

N'ayant par ailleurs jamais observé directement Ila
formation, méme transitoire, d'intermétalliques Fe-Al dans
les couches de diffusion, nous n'avons pas pu confirmer 1'hypo-
thése de Kirkaldy suivant laquelle la formation de ces composés
FepAls ou FeAlj serait cause de l'effet inhibiteur de la crois-

sance.

I1 est également possible d'avancer une autre hypothese
pour expliquer 1'inhibition; la couche d'alumine, méme si elle
ne représente que quelques épaisseurs atomiques peut constituer
une barriére de diffusion treés efficace. Cette hypotheése reste
a vérifier. ‘

11 ne faut pas non plus oublier 1'influence simultanée
du silicium qui ressort nettement de nos essais, puisque les
revétements sont systématiquement sous-épais sur les échantillons
synthétiques riches en silicium. Par ailleurs, sur 1l'acier,
1'augmentation de la concentration superficielle en Al est
accompagnée d'une augmentation de la teneur en Si. S'il y a

manifestement un effet synergique du silicium, il n'en reste



pas moins vrai que l'effet prépondérant ne peut étre que celui
de 1'aluminium puisque les échantillons pauvres en silicium
ne présentent de sous épaisseur qu'en présence d'aluminium.
De plus la détection qualitative de nombreux précipités complexes
(Fe,A1,Si) corrobore 1'idée d'une influence simultanée du sili-

cium et de 1'aluminium.
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PRINCIPE DE FONCTIONNEMENT ET CONDITIONS D'UTILISATION

DE LA MICROSONDE ELECTRONIQUE

Bien que 1l'analyse a la microsonde électronique soit
devenue une technique routiniére en sciences des matériaux,
dans le cas de 1'étude des revétements résultant de la réaction
fer-zinc nous nous sommes vite apercgus qu'une compréhension
suffisante des principes physiques mis en jeu est nécessaire
a une utilisation correcte de la microsonde et a une exploitation

affinée des résultats.

Cette annexe inspirée par de nombreux ouvrages et arti-
cles cités en référence vise a préciser les conditions des
mesures effectuées et le choix des paramétres instrumentaux

choisis.

Aprés des rappels sur 1l'optique électronique de 1la
microsonde CAMEBAX que nous wutilisons nous examinerons les
principes de 1'émissicn électronique pour terminer sur 1'analyse

par rayons X.

I - OPTIQUE ELECTRONIQUE

Aprés une description du canon de la microsonde CAMEBAX
et de son fonctionnement nous examinons les caractéristiques

des lentilles électromagnétiques.

1.1 - Canon

I1 s'agit d'un canon type triode (figure A.I1.lb) compre-
nant un filament de tungsténe plié en V (0,1 mm de diametre)
d'un wehnelt et d'une anode. Le flux électronique est obtenu
par émission thermoélectronique du filament chauffé vers 2800 K.

La densité de courant alors émise suit la loi de Richardson
[21.

Jo = A(T-273)2 exp - L0208 (1)




A =120 A.cm”?—deg'2

©
Il

travail de sortie du filament : 4,5 eV (tungsténe)
A¢ = réduction du travail de sortie par le champ élec-

trique appliqué a 1l'extrémité de la cathode.

La cathode est constituée par 1'ensemble filament -
wehnelt porté a une haute tension négative de 1'ordre de 300 V.
Les pinceaux électroniques émis de 1la zone localisée par 1la
forme en V ont un angle d'ouverture qui est fonction de la
tension de polarisation. Le potentiel légérement positif du
filament par rapport au wehnelt courbe les trajectoires électro-
niques vers 1'axe du wehnelt qui joue le rdle d'une lentille
trou. Les pinceaux électroniques passent par une surface commune
d'aire minimale appelée cross-over et considérée comme source
d'électrons. Le rayon de cette aire p. est représenté en fonction

de la haute tension sur la figure A.I.lb pour une température
de 1'ordre de 2800 K.

Les électrons sont extirpés du filament par un champ
électrostatique important et sont accélérés par 1'anode au
potentiel V5 ajustable entre 1 et 50 kV.

La température choisie résulte d'un compromis entre

la brillance du canon g. et 1la durée de vie du filament tgf

exprimée empiriquement par tgf = %2 [2§.
o)
Je
Be = 2 (2)
™ (]C

Jec est donné en fonction de 1la densité de courant de
la sonde grédce a la formule de Langmuir {2] et la loi des sinus

d'Abbé (optique géométrique)

Jc = Jo eVC 0L2 (3)
kT c
@~ : angle sous lequel les électrons atteignent
l1'objectif

Ve : potentiel au niveau du cross-over



I1 est évident que 1la densité de courant obtenue 2
la surface de 1'échantillon est inférieure a celle émise par
le canon. En effet le flux électronique sera amoindri par la
rencontre des différents diaphragmes utilisés pour limiter
les aberrations. Leurs effets varient avec les distances focales
des différentes lentilles qui déterminent 1'ouverture du fais-

ceau.

1.2 - Lentilles électromagnétiques

Le faisceau électronique issu du canon est focalisé
par un double condenseur constitué de deux lentilles électroma-
gnétiques identiques alimentées en série. Une troisiéme lentille
(objectif) donne 1'image définitive du cross-over considéré
comme source. Cette image située dans le plan de 1'échantillon

est définie comme étant la sonde.

Une bobine de N spires est 1insérée dans une armature
de fer doux. Un trou pratiqué dans 1l'axe de la bobine permet
le passage du faisceau (figure A.I1.2). En appliquant le théoréme
d'Ampére et en considérant la conservation de 1'induction de
chaque c6té des pieces polaires (B = B, = pgHy) et la non satura-
tion du fer (1/u;<<S) 1le champ dans 1'entrefer Hy est sensible-
ment égal a NI/S. Au niveau de l'entrefer la présence du canal
perturbe le champ magnétique agissant selon la loi de Laplace.
L'existence d'une composante radiale entraine la focalisation
du faisceau

L
%=§m—°{]—2—— ;b dz (%)
a Ly

et une rotation de celui-ci :

L2
_ e
o = 8mV,4 L& Boz dz (5)



Le facteur de réduction est obtenu par 1les formules

de conjugaison des lentilles optiques minces (figure A.I1.3.a).

o o
R = 45 = o= (6)

Lorsque la sonde est focalisée sur 1'échantillon en
S les parties comprises entre Sjet Sy resteront au point si

1'élargissement de la sonde reste inférieur a la résolution d.

La profondeur du champ est définie par le rapport (7)

S = 5 (7)

On notera a titre indicatif que pour un grandissement
voisin de 1000, & est 100 fois plus important que celui du

microscope optique.

1.2.2. - Aberrations

Dans le cas du canon thermoélectronique les aberrations
du canon et du condenseur sont négligeables et seules vont

intervenir celles de l'objectif.

- Les différents types d'aberration rencontrés sont |2]

- aberration sphérique : un faisceau incident parallele
a 1'axe optique converge dans une tache focale de rayon
-1 3
Ps % Cga (8)

Cg coefficient d'aberration sphérique.

- aberration chromatique : vient de la dispersion énergé-

tique AV de la source.



- aberration due & la diffraction du diaphragme

- astigmatisme : résulte d'un écart & la symétrie idéale
de rtévolution autour de 1l'axe optique et est considéré comme
négligeable si 0y est inférieure a og (8).

Toutefois 1'expérience montre que dans les conditions
utilisées (géométriques) les aberrations chromatiques et de

diffraction sont faibles devant les autres.

1.2.3. - Diamétre de sonde

Le facteur de réduction globale R de l'optique électroni-
que en fonction de la tension d'accélération et du courant
i1p d'excitation des lentilles est représenté sur la figure
A.1.3.b dans les conditions géométriques de la colonne. Le
rayon de sonde gaussien est alors p = p./R. La densité de courant
vaut alors approximativement

io = Jo S Te2a2 (9)
o : demi-angle au sommet du faisceau convergent sur 1'échan-

tillon.

Le diamétre rtéel de sonde est

2

¢ i 1
d = (—s + 05p)% (10)
R2 ab

ng étant la somme quadratique des différents rayons

d'aberrations considérant ainsi ceux-ci comme des variables

d'erreur
d = (4 o2 + 805)% (11)
d'ou
o Aig L .2 gy \

ig : courant de sonde
g : brillance de sonde
Cg : coefficient d'aberration sphérique
(de 1'ordre de la distance focale)
o : demi-angle au sommet du faisceau convergent sur

1'échantillon.



Le diamétre de sonde est donc fonction de o et a fortiori
fonction de la distance de travail et de la distance focale
de 1'objectif.

1.2.4. - Balayage

Le balayage de 1'échantillon par la sonde est assuré
par deux jeux de quatre bobines électromagnétiques ce qui permet
de déplacer la sonde sur 1'échantillon suivant deux directions
x et y. Les bobines sont placées avant le stigmateur dans la
piéce polaire supérieure de 1'objectif afin que 1le champ ne
perturbe pas les trajectoires des différentes émissions électro-

niques.

Le grandissement du microscope est défini comme Ile
rapport entre la taille de 1'écran de 1'oscilloscope et de

l'amplitude du balayage sur 1'objet.

IT - EMISSION ELECTRONIQUE

Le flux électronique 1incident d'énergie E, pénétre
dans 1'échantillon par la surface du spot. Les électrons perdent

une partie de leur énergie lors de collisions avec les atomes.

A chaque <collision les électrons incidents subissent
une déviation et perdent progressivement leur énergie jusqu'a
ce que celle-ci soit devenue insuffisante pour 1ioniser les
atomes. Ils diffusent donc dans toutes les directions et s'immo-

bilisent dans un volume fini appelé volume d'ionisation primaire.

Dans le <cas de 1'interaction électron-électron, par
chocs 1inélastiques, il y a une grande probabilité d'ioniser
1'atome. L'électron incident est dévié de sa trajectoire vers
1'intérieur de 1'échantillon et perd de 1'énergie qui se retrouve

sous forme de chaleur et de rayonnement X.

L'interaction électron noyau met en jeu le champ élec-
trique propre de 1l'atome. L'électron incident subit un changement
de direction important et un freinage qui est a l'origine du

spectre continu. On parle alors de diffusion élastique.

Ces différentes interactions sont a l'origine d'émissions

électroniques dont le spectre d'énergie est représenté sur



la figure A.I1.4 et d'émissions radiatives dont le spectre carac-

téristique X est utilisé en microanalyse.

2.1 - Emission rétrodiffusée

Les électrons rétrodiffusés sont des électrons primaires
qui apres divers chocs élastiques ou inélastiques ressortent

de 1'échantillon.

Leur énergie, supérieure a 50 eV et sensiblement égale
a E,, dépend du nombre de chocs inélastiques qu'ils ont subis
au cours de leur trajet. En effet les chocs élastiques mettent
en jeu peu d'énergie et entrainent une déviation importante
de 1'électron primaire. 11 est évident que plus 1'électron
primaire interagit de maniére inélastique plus sa probabilité
de ressortir est faible. C'est pourquoi ces électrons rétrodif-
fusés sont en majorité représentés sur la figure A.I.4 par
le pic (1) d'énergie sensiblement égale a Ey. Ceux d'énergie
plus faible sont moins nombreux puisqu'ils proviennent de zones
plus profondes. Ils constituent le bruit de fond entre le pic
(1) et (2).

Le coefficient de rétrodiffusion , est défini par le
quotient du nombre d'électrons rétrodiffusés par 1le nombre
d'électrons incidents. Il wvarie sensiblement en fonction du

numéro atomique du matériau comme 1'indique la figure A.I.5.a.

L'expression analytique retenue est celle de Heinrich
[6] et Reuter|7]|

n= - 0,0254 + 0,016 Z - 0,000186 22 + 8,31.10-7 23 (13)

Les mesures expérimentales de la figure A.I.5.b rassem-
blées d'aprés divers auteurs (Seidel, Wittry, Weiryb) vérifient
cette relation. Elles précisent également que 1'énergie du

faisceau incident a relativement peu d'influence.

Dans notre cas 1l'angle d'incidence du faisceau est
normal & 1la surface de 1'échantillon, sauf 1lors d'analyses
sur des surfaces non planes ou en présence d'inclinaison. L'effet
de l'angle d'incidence et d'émergence des électrons est illustré

par les figures A.1.6 et A.I1.7.



2.2 - Emission secondaire

Les électrons secondaires proviennent des régions voisi-
nes de la surface de 1'échantillon. 1Ils ont été chassés des
couches atomiques par les chocs élastiques avec les électrons
primaires. Ils peuvent eux-mémes, selon leur énergie, ioniser
les atomes rencontrés et donc engendrer d'autres électrons
secondaires. Ces électrons secondaires sortent de 1'échantillon
avec une énergie inférieure ou égale a 50 eV. Ils constituent

le pic (2) du spectre (figure A.1.4).

2.2.1. - Excitation des électrons secondaires

En premiére approximation l1'électron incident de grande
énergie n'est pas dévié par les électrons (de faible énergie)
de la cible, il 1lui transmet donc une impulsion dont la compo-
sante p perpendiculaire au faisceau incident 1leur 1interdit
un retour vers la surface en 1'absence de collisions avec les

phonons de la cible.

Le nombre d'électrons secondaires excités, & la profon-
deur z par unité de longueur de trajectoire, est donné par
la relation (1l4). Il augmente lorsque 1'énergie de 1'électron
incident diminue | 9].

2,95.108 Ep3/2

i} (14)
nE 2 = e) (B-Ep)?

Eqg(s) : énergie du faisceau incident aprés un trajet s
dans la cible

Ef : énergie de Fermi du métal

E : énergie des électrons excités

Le parcours Rp des électrons incidents dans la cible
est déterminé a partir de 1'équation de retardement (15) de

Bethe [10]. Il augmente avec 1'énergie de 1'électron incident.

dE ° _Z  Log l,{f6 E

- = 4



dE/d(pg) Treprésente la perte d'énergie du faisceau primaire
aprés un parcours s dans la cible.

J est le potentiel moyen d'ionisation des atomes dont
différentes expressions analytiques ont été proposées par divers

auteurs. Nous retiendrons celles de

Ducumb-Reed |11l| pour 125719

Jd - —e-0,1 Z 75,5 z

et
Zeller |12 pour Z>»19

e—Z/ll,22

-%—= 10,04 + 8,25 (17)

En effet ces relations donnent les résultats les plus
proches des valeurs expérimentales et nous utilisons ces correc-

tions dans les programmes que nous avons mis au point.

Les électrons rétrodiffusés sont également une source
non négligeable d'électrons secondaires puisque n(E,s) augmente
lorsque Eg(s) diminue. Ces électrons secondaires proviennent
d'un volume plus étendu latéralement autour de 1'impact du

faisceau incident.

Le rendement d'émission secondaire total s'écrit donc

A=bp 4 Ay =0(1 + ) (18)

85 ¢ rendement d'émission secondaire dii aux électrons
primaires
Ay : rendement d'émission secondaire dG aux électrons

rétrodiffusés

r varie entre 2 et 4 |13].



2.2.2. - Chemin des électrons secondaires

Les électrons excités vont perdre 1leurs énergies au
cours des divers chocs avec les autres électrons. Ils dévient
dans toutes les directions et seuls ceux qui sont au voisinage
de la surface et qui possédent une énergie suffisante ont une
probabilité de sortie non nulle. La distance entre deux chocs
consécutifs est 1le 1libre parcours moyen A . Dans le domaine
des basses énergies qui concerne 1'émission secondaire i est

défini par les relations suivantes | 2 |

Pour des interactions électron-électron

CE

Lorsqu'on tient compte des interactions électron-noyau

h vy

A= _kT_ = 30 nm (20)

VF : vitesse de Fermi.

La fraction d'électrons secondaires qui arrivent a

parcourir la distance x dans la cible est exprimée par exp(-x/r).

2.2.3. - Sortie des électrons secondaires

La traversée de la surface est régie par la condition
illustrée par la figure A.I1.8. ki et k, représentent respective-
ment les vecteurs d'onde de 1'électron avant et aprés sa sortie

de 1'échantillon.

L'électron ne peut sortir que si ¢ est inférieur a

une valeur critique 6. fournie par 1'expression

2 2
8o = 5 = —% (21)
ki




sinon il y a réflexion totale vers le métal. Le nombre d'élec-
trons secondaires d'énergie E excités en z qui sortent de 1'élé-

ment de surface ds (figure A.I1.9) peut étre évalué par

ng(E,z) = n(E,z)dz ds cos g exp (- EQ) [2 ] (22)
4 (PQ)2 *

d'ol le rendement d'émission des électrons secondaires.

2,95.108 ¢ £/ 2 Eg (23

“p E
0 (Eg +0 )b

 : travail de sortie du métal

Eg : énergie de 1'électron secondaire
E; : énergie de 1'électron incident
Er : énergie de Fermi

rp est donc 1inversement proportionnel a 1'énergie du faisceau
incident et augmente lorsque le travail de sortie du métal

diminue.



Lorsque le faisceau est incliné par rapport a la normale
a l'échantillon le volume d'ionisation est plus proche de 1la
surface donc le nombre d'électrons secondaires croit. Il vy
a augmentation du contraste mais diminution de 1la résolution.
Pour un échantillon a surface rugueuse 1l'inclinaison du faisceau
varie de fagon plus ou moins importante selon la zone frappée.
Lorsque 1'angle augmente 1'émission s'accroit : les facettes
a la surface de 1'échantillon émettent donc plus ou moins d'élec-
trons secondaires selon leur orientation par rapport au faisceau.
C'est pourquoi les bords ou les sommets apparaissent toujours
soulignés de blanc. Shatas et al |15| ont proposé pour le rende-
ment d'émission secondaire en fonction de 1'angle d'incidence

o une expression simplifiée

Ala) 1
A(0) = cos a (24)
2.3 - Emission Auger

L'émission secondaire engendre également 1'émission
d'électrons Auger qui proviennent de la désexcitation non radia-
tive des atomes. La lacune dans la couche interne (niveau ionisé)
correspondant & l'excitation de 1'atome transite sur un niveau
d'une couche plus externe. L'énergie mise en jeu est réabsorbée
par l'atome avec émission d'un électron peu 1ié en raison de
sa faible énergie sensiblement égale a 50 eV. Cet électron
ne peut émerger que de zones treées proches de la surface (=1)
(ce qui est intéressant pour 1'analyse en surface). La profon-
deur d'échappée est fonction de son énergie (figure A.I1.10).
Le coefficient Auger w4z qui intervient dans les formules de

correction décroit avec le numéro atomique.

2.4 - Courant échantillon

Les électrons plus ou moins profonds qui aprés divers

chocs ont perdu une partie de leur énergie ne peuvent plus



quitter 1'échantillon. Pour éviter 1'accumulation de charges
ils doivent s'écouler vers la masse. Un courant extérieur dit
absorbé est imposé, 1'échantillon est ainsi polarisé et les
charges peuvent alors sortir de la cible qui garde sa neutralité

électrique.

2.5 - Effet de charges

Lorsque la zone 2a analyser se situe prés d'une zone
non conductrice (résine, oxydes,...) les charges statiques
qui en résultent entrainent une déviation du faisceau incident
et rendent les observations difficiles. En effet dans les conduc-
teurs le rendement d'émission ¢ = A& +n varie en fonction de
1'énergie primaire comme le montre la figure A.I.1l1. Pour les
isolants le rendement o est de 6 a 10 fois supérieur a celui
observé pour les conducteurs pour une valeur typique d'énergie
Eop, allant de 400 a 600 eV. Ceci est dG au fait que le libre
parcours moyen A est de quelques dizaines de nanométres pour
les isolants et de quelques nanométres pour les métaux. Le
rendement pour 1'isolant devient inférieur a un pour des énergies
incidentes supérieures a 3 - 4 keV. Il y a donc accumulation
de charges négatives et création d'un champ qui perturbe le

faisceau incident. Les remédes les plus utilisés sont

- emploi d'une métallisation par un métal fortement
émissif
- utilisation d'une basse tension (perd en résolution)
Lors d'analyses sur un échantillon métallique il peut
y avoir également accumulation de charges 1lorsque le contact
entre 1'échantillon et le support de 1'appareil est mal établi.
La solution d'un deuxiéme faisceau de déchargement est citée

dans certains ouvrages mais n'est pas utilisée dans 1l'appareil
CAMEBAX.

2.6 - Contraste des différentes émissions

Les courants rtésultant des différentes émissions vues

précédemment sont & l'origine des contrastes de base.



- Le contraste topographique est déterminé en majorité
par les électrons secondaires (95 7% électrons secondaires,
5 % électrons rétrodiffusés) qui proviennent des régions voisines
de la surface. Il résulte immédiatement de 1'intensité collectée
proportionnelle a 1l/cos @ :

Cc =

4L - tga da (25)

- Le contraste chimique est régi par 1'expression

dn_ 9 sinada (26)

n YZ (l+cos a)

Cette expression est la différentielle de 1la formule
approchée de Arnald et al [l17]| donnant le coefficient de rétro-
diffusion en fonction de l'angle d'incidence et du numéro atomi-
que du matériau

-9/ vz

n= (l+cosa) (27)

Ce type de contraste est assez peu utilisé du fait
des difficultés de détection des électrons rétrodiffusés et

du peu d'information obtenu.

- Le contraste du courant échantillon

dIg _ d(n+2)
IE n+a-1

(28)

augmente 1lorsque n+A4 se rapproche de 1'unité d'ou 1'intérét
de travailler aux faibles énergies et aux fortes incidences.
La résolution des images est comparable a celle des électrons
rétrodiffusés puisque 1l'expression de ce courant est directement

liée 3 celui de la rétrodiffusion par :

Ig = (n+8)1Ig - Ig (29)

I, courant du faisceau incident.



2.7 - Images en électrons secondaires

2.7.1. - Principe

L'échantillon est balayé ligne par ligne par la sonde
électronique. Le faisceau d'un oscillographe balaie en synchro-
nisme deux écrans : l'un permettant 1'observation, 1'autre
la photographie. Leur brillance est modulée par 1'intensité

des électrons secondaires captés.

2.7.2. - Détection des électrons secondaires

Le signal d'intensité trés faible capté par le détecteur
doit étre amplifié pour moduler le faisceau du tube cathodique.
Le systéme de détection est un photomultiplicateur dont 1'élément
essentiel est une série de dynodes placées entre une photocathode
a l'entrée, et une anode a la sortie, 1l'ensemble est porté
a une tension en général inférieure a 1000 V. Les électrons
secondaires sont attirés par un collecteur porté a une tension
d'environ 200 V de fagon & ne pas perturber le faisceau incident.
On détecte ainsi les électrons secondaires dont 1la direction
d'émission n'est pas sous tendue par l'angle solide défini
par 1'impact du faisceau et 1la grille collectrice (figure
A.T.12) , c'est-a-dire que les trajectoires des électrons secon-
daires sont courbées et permettent ainsi un plus grand angle

de détection.

Le scintillateur est fait d'une substance qui émet
de la lumiére lorsque viennent le frapper des électrons d'énergie
relativement élevée (10 & 15 kV). 1I1 est donc indispensable
d'accélérer les électrons secondaires en créant un champ électri-
que entre le scintillateur porté a environ 12 kV et le collecteur
porté a 200 V. Il est nécessaire de protéger le faisceau contre
le champ créé par la tension 12 kV en entourant le détecteur
par une cage de Faraday. Les photons créés par le scintillateur
suivent un guide de lumiére jusqu'a la photocathode d'ol un
électron est émis. Cet électron par le biais des dynodes induit
une cascade d'électrons qui engendrent des signaux d'intensité

suffisante pour étre traités par le systeéme de vidéo.



" 2.7.3. - Résolution

L'image de la surface examinée est la somme d'images
élémentaires d'une AS définie par 1la résolution latérale de
1'analyse ponctuelle. Le nombre d'impulsions issues de chaque
"point" module la brillance de 1'oscilloscope. Le diamétre
de sonde a donc une influence considérable sur la résolution
car il est indispensable que les éléments de surface échantillon
ne se chevauchent pas sinon la correspondance '"point' échantillon
par ''point" écran n'est plus respectée. 11 est donc nécessaire
d'obtenir le faisceau le plus fin possible pour une bonne explo-
ration de 1'image. 11 faut toutefois noter que si la vitesse
de balayage est trop rapide les points exploités ne couvrent
pas toute la zone balayée, si elle est trop lente les informa-
tions interférent. La taille du spot focalisé idéale d; est
donnée par la relation (30) dans laquelle le nombre N de lignes

définissant 1'écran est fonction de la vitesse de balayage
yag

(30)

=2
[
) =

dp : dimension de 1'écran

G : grossissement de la zone balayée

En résumé la résolution de 1'image est donc la distance
telle qu'entre deux points voisins de 1'échantillon, les varia-
tions d'intensité du rayonnement analysé entrainent une modifica-

tion appréciable de la brillance de 1'écran vidéo.

2.7.4. - Le bruit

A ces problémes de taille de spot et de la vitesse
de balayage s'ajoute le bruit dont est entdché le signal vidéo.
11 a plusieurs origines : le bruit provenant du détecteur ou
de 1'émission électronique du canon est relativement faible
et peut étre négligé. On considére en fait que l'origine essen-
tielle du bruit dit effet de grenaille vient de 1'émission
secondaire. Ce bruit peut devenir génant pour les forts grossis-
sements. On doit alors chercher un compromis entre une bonne

résolution et un rapport signal sur bruit suffisant.



ITI - EMISSION X

Les interactions des électrons incidents avec les atomes
de la cible sont & 1'origine de 1'émission d'un spectre X consti-

tué de

- un fond continu qui limite méme la sensibilité de

détection dans le cas de l'analyse a la microsonde

- un spectre de raies caractéristiques de la structure
de 1'atome par la longueur d'onde et dont 1'intensité conduit

aux concentrations.

3.1 - Spectre continu

L'électron incident ralentit et se retrouve au Tepos
aprés de nombreuses collisions, cette série de chocs inélastiques
s'accompagne donc d'une émission X qui constitue le spectre

continu.

La fréquence maximale qui est fonction de 1la tension
d'accélération donne la longueur d'onde minimale du spectre
h = dEpay = Eo = eV = 1S 31
‘max = 9fmax T Fo T eVo T —- (31)
L'intensité du spectre continu dépend du numéro atomique
moyen de la cible et de la tension d'accélération suivant la

loi de Kramer | 19|

EO—E
I(E) = 2,23.10-6 2 = (32)
3.2 - Spectre caractéristique

~

Aprés le phénoméne d'ionisation, due a 1'interactionm
inélastique entre un électron incident et 1l'atome, le processus
de désexcitation se traduit par des transitions électroniques
entre niveaux profonds. Le quantum d'énergie h. alors mis en

jeu se libére soit par 1'émission d'un photon X de méme énergie,



soit par 1'émission d'un électron d'un niveau plus externe
(électron Auger). Ce type de transition se produit jusqu'a
ce que 1'énergie de 1'atome excité soit voisine de celle due
a l'agitation thermique.

La proportion des photons émis est mesurée par la rende-
ment de fluorescence w et de maniére complémentaire la proportion
d'électrons Auger par 1l-w. Le rendement de fluorescence pour
la série K est donnée par la figure A.I.13 qui rassemble de

nombreux résultats expérimentaux et théoriques.

Chaque photon est caractérisé par un symbole indiquant
le niveau excité et précisant le type de transition entre les
niveaux. Par convention 1la raie 1la plus intense sera prise
comme référence égale & 1'unité. L'intensité des autres raies
sera fonction de 1la variable Z; représentant 1le poids d'une
raie 1 dans sa série. Pour la microanalyse seul le spectre
caractéristique présente un intérét pour 1'identification des
éléments présents dans le volume ionisé et pour la détermination

de leur concentration.

3.3 - Interaction des rayons X avec la matiére

Parmi les différentes interactions des rayons X avec
la matiére, en microanalyse, seul 1l'effet photoélectrique carac-
térisant 1'absorption des photons doit étre pris en considéra-
tion. Le photon ionise un niveau de 1'atome en cédant la totalité

de son énergie et s'annihile [21].

a - Définition

L'intensité d'un faisceau monochromatique traversant

une couche dx d'un matériau de densité [ décroit de :

dl = - Iudx (33)

u est le coefficient d'absorption linéaire



Y est appelé coefficient d'absorption massique. Il

P
dépend de 1'énergie du photon incident et du numéro atomique
de la cible.

Pour une matrice complexe la section efficace est donnée

par
Ay =% (i (34)
B =% ci())
C; : concentration massique du ieme €lément
» : longueur d'onde du rayonnement X

L'étude de 1la wvariation du coefficient d'absorption
massique d'un photon K, de 1'élément A, en fonction du numéro
atomique de 1'absorbeur met en évidence les différents niveaux
énergétiques qui pourront &tre excités et donner lieu a une

émission parasite pour 1'analyse (exemple figure A.I.14).

b - Facteur d'absorption

Pour des raisons d'analyse et de géométrie nous considé-
rerons que toute 1'émission d'une tranche dy, (figure A.I.15),
du volume bombardé, situé & la profondeur o, émane d'un point
A situé dans 1l'axe du faisceau incident.

L'intensité 1% du rayonnement émergeant & la surface
de 1'échantillon dans la direction du spectromeétre est donnée
P

par
16 = fo¢(pz) exp (- %pz cosec g )dp, = F(Y) (35)

¢(py) est la répartition de 1'émission X en fonction
de la profondeur

F(Y) sa transformée de Laplace dans laquelle
Y = % cosec g .

: IhYo(o)) | / 14 (L+hg(o)/4) ] (36)
F(Y) = Y h Y
1+ A+ )

formule utilisée dans le programme de correction.



$(0) et donnée par Reuter |7]|

60y = 1+ 2,8(1 - S5 (37)

Ruste et Zeller [23]| proposent pour o et h les expres-

sions suivantes

Eot:0 Aj
h=0,46 OOT— i CIZ—Z‘ (38)
(0] 1
o 5
6 = _0.10 (39)
n n
Eo - E
avec
oo = 4,5 + 8,95 exp(-2°/2/500) (40)
et
n=1,65+ 1,08 exp(-22/100) (41)

Ces expressions rendent valable la correction d'absorp-
tion pour tous les éléments quelle que soit 1'importance de

1'absorption.

Le facteur correctif d'absorption est défini par
P p

fw = 12 = 5 (42)

Iy intensité du rayonnement total émis.

3.3.2. - Fluorescence

Le rayonnement X primaire est susceptible d'engendrer
une excitation secondaire des atomes de la cible qui entraine

a son tour un rayonnement X secondaire dit de fluorescence.

Le spectrometre sélectionne une raie originelle de
l'ionisation d'un niveau donné de 1'atome. Cette ionisation
résulte d'une interaction avec soit un électron soit un photon.

L'émission X secondaire se superpose donc a 1'émission X primaire



sans que le spectrométre puisse les différencier. Il est toute-
fois possible d'évaluer leur proportion respective et d'en

tenir compte pour 1l'analyse.

a - Fluorescence due aux raies caractéristiques

Ce rayonnement de fluorescence intervient lorsque dans
une matrice complexe les longueurs d'onde des raies caractéristi-
ques des éléments non analysés sont inférieures a la discontinui-

té d'absorption correspondant a la raie de 1'élément analysé.

Le rayonnement de fluorescence di aux raies caractéristi-
ques peut étre trés important et rTeprésenter jusqu'au tiers
du rayonnement total émergeant.

Le calcul de ce rayonnement est assez long et complexe,
nous en retiendrons 1'expression finale en s'affranchissant

du formalisme

Ln(l+(%)iB cosece/(%)gB

£ 1 ri-1 A )
Ip = > CA(—t—) wop Zia (%)B IO{kaYA)
Tk B (E)AB coseco
pPrA

(i+bk/ (D2P)

5 ay L o
* - (43)
Kbk o+ (%)QB cosecs bk
b - Fluorescence due au spectre continu

La bande spectrale définie par la longueur d'onde mini-
male Ay et celle de la discontinuité d'absorption du niveau
K, L ou M est susceptible d'exciter ce niveau. Maurice |21]
a calculé son intensité en considérant que le spectre est émis

en surface.

Pour la raie K, étudiée
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A
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Ce type de rayonnement peut étre négligé dans la plupart

sauf lorsque 1'on étudie des limites de phases ou de

faibles concentrations.



IV - SPECTROSCOPIE DES RX PAR DISPERSION DE LONGUEUR D'ONDE

Les spectrometres utilisés sont a focalisation exacte.
Le monochromateur courbé a course 1linéaire, le détecteur a
circulation gazeux et 1'échantillon se trouvent sur un méme
cercle de focalisation (cercle de Rowland) dont le centre trace
un arc centré sur la source. Le principe est la sélection d'une
raie de longueur d'onde A par réflexion sélective selon la

loi de Bragg
2 d sin 8 = na (45)

n et o sont respectivement l'ordre et 1'angle de réflexion

4.1 - Cristal monochromateur

4.1.1. - Principe

La densité wvariable du nuage électronique constituant
les centres diffusants (atomes) ainsi que la structure du cristal
(maille) entrainent un facteur f(6) propre & ce cristal, dit
facteur de structure, qui exprime 1'intensité diffusée dans

une direction 6 pour une longueur d'onde donnée.

En microanalyse il est préférable d'utiliser des cristaux
dont le spectre est assez simple. On évite ainsi les réflexions
d'ordre multiples qui pourraient par superposition engendrer
des sources d'erreurs. La sélection se fait selon la réflexion
du ler ordre qui correspond a 1l'intensité diffractée maximale.
L'emploi d'un cristal unique et d'un seul dpi] interdit la
détection de tous les éléments (loi de Bragg). La sonde dispose
de quatre cristaux analyseurs qui sont chacun utilisés suivant
des familles de plans réticulaires adaptés a la sélection d'une
gamme précise de raies caractéristiques. Ces différentes données

sont rassemblées dans le tableau suivant fourni par CAMECA.

I1 est donc possible d'analyser tous les éléments depuis

la raie K, du Bore jusqu'a la raie M, de 1'Uranium.



2d » détecté Domaine d'analyse pour 12<8<55°

cristal ° hk1l °
A A Kq L o Moc
stéarate de plomb 100 21,9-83,1 5B 80 20Ca 23V

ODPB

Phtalate acide de 25,745 1011 5,66-21,37 9F 15P 25Mn  40Zr 57La 78Pt
thallium : TAP

Pentaerythritol 8,75 002 1,92-7,3 148i 26Fe 38Sr 65Tb 73Ta 92y
PET

LIF 4,028 200 0,89-3,35 20Ca 37Rb 52Te 92U

4.1.2. - Focalisation

La caractéristique essentielle d'un spectrométre est
son pouvoir de séparation de deux raies trés voisines. L'agita-
tion thermique (modification de dpki) et le manque de parallé-
lisme des plans amplifient la largeur réelle d'une raie lors
de la réflexion. La géométrie optique des cristaux a une impor-
tance également non négligeable. En effet, pour améliorer 1la
sensibilité de détection il est nécessaire de contrer la diver-
gence du faisceau des RX incidents, afin que le maximum de
ceux-ci arrive sur le compteur, en utilisant des cristaux courbés
et taillés. Cette forme particuliére permet d'obtenir 1l'angle
de Bragg en tout point et favoriser ainsi la focalisation tres
importante en microanalyse. En effet 1'intensité du pic caracté-
ristique qui est émis d'un point d'analyse, situé a la perpendi-
culaire de 1'axe du faisceau concentrique, est maximum lorsque
la surface de sonde est minimum et lorsque son centre coincide

avec le cercle de Rowland.

Le déplacement 1linéaire du cristal analyseur permet
d'avoir un angle d'émergence constant des rayons X indépendant
de ), et de protéger ainsi, comme le montre la figure A.I.16,

la fenétre du compteur des rayonnements parasites.



Les positions angulaires des compteurs et des cristaux
pour chaque 1longueur d'onde sont définies et régies par un
programme informatique interne. Leur coincidence avec le cercle
de Rowland est établi par des réglages précis lors de la premiére

mise en fonctionnement de 1'appareil.

Par contre pour 1'échantillon 1'opérateur est seul
juge de sa coincidence par le biais d'une mise au point optique

rendue possible par un déplacement selon z.

La minimisation de la surface de sonde est obtenue
par une mise au point au niveau de 1'image électronique pour
le grossissement le plus important possible (balayage minimum).
La focalisation est alors a son optimum. La défocalisation
électronique entraine une augmentation de la surface de sonde
et une diminution de la densité de courant sonde. La source
d'émission n'étant plus ponctuelle mais surfacique elle engendre

une incertitude Aeg sur 1l'angle de réflexion de Bragg.

La défocalisation optique obtenue par wune variation
de hauteur az entraine également 1l'existence d'un asg. En général
elle s'accompagne d'un élargissement de 1la sonde puisque le
faisceau électronique reste focalisé dans le plan focal optique.
Le rayonnement émis dans 1'écart angulaire aesp supérieur a
l'écart angulaire permis par la géométrie du compteur (largeur
de la fenétre) n'est pas détecté par celui-ci. La défocalisation
entraine donc une baisse plus ou moins importante de 1'intensité
puisque celle-ci est directement proportionnelle a la densité

de courant de sonde.

Pour les analyses ponctuelles il est facile d'opérer
une nouvelle focalisation a chaque point d'analyse, ce qui
est en revanche impossible lorsque nous faisons des analyses
dites automatiques avec déplacement de 1'échantillon en x ou
en y. I1 est alors indispensable de travailler avec des échantil-
lons bien plans et paralléles au plan de référence du porte
échantillon. Toutefois il existe un sous programme de correction
linéaire rattrapant le Az engendré par un échantillon légérement

incliné.



4.1.3. - Source de défocalisation

I1 existe plusieurs sources de défocalisation

- Sur un échantillon polyphasé et trés attaqué dont
les différentes phases sont assez étendues (par rapport a la
surface de sonde) le passage d'une phase a 1'autre implique

une légere défocalisation généralement négligeable toutefois.

- Sur un échantillon présentant un relief important
et tourmenté, tel qu'un faciés de rupture ou un échantillon
polyphasé attaqué dont cette fois les phases sont de trés faibles
étendues, les plages a analyser sont rarement planes et suréle-
vées. En fait elles se présentent généralement escarpées et
en creux. L'analyse qualitative est alors difficile voire impos-
sible car les photons émergeants sont susceptibles d'étre absor-
bés partiellement ou totalement par la matiére surplombante.
Pour les inclusions ou précipités les répliques s'avérent tres

utiles et indispensables.

- Une autre source de défocalisation est 1'analyse
pratiquée par un balayage de surface (intégration selon une
surface). Plus 1le grandissement est faible plus 1'angle de
balayage est important. Sachant que le faisceau électronique
se défocalise lors de sa déflexion et que la surface d'émission
provoque un écart angulaire d'émergence plus ou moins important
il est préférable de ne pas analyser selon des surfaces de
plus de 10 um? (G=8K). Le phénoméne est qualitativement visible

sur une image X faite avec un balayage supérieur a 80 um?
(G<1000) .

4.1.4. - Montage des spectrometres

La sonde utilise trois spectrometres dont deux sont
disposés verticalement. Ce montage a 1l'avantage de réduire
1'encombrement autour de la colonne. Le troisiéme spectrométre
est monté horizontalement. Les cristaux analyseurs plus larges
rendent possible 1l'existence de plusieurs cercles de focalisation
passant par des points de hauteur différente. Le spectromeétre
incliné est donc moins sensible aux variations de hauteur ce
qui permet 1'analyse qualitative d'échantillons présentant un

relief important.



4.2 - Compteur proportionnel a flux gazeux

4.2.1. - Description

I1 est constitué de quatre éléments

- Une enceinte (cathode) <cylindrique recouverte d'une
couche évaporée d'aluminium pour faciliter 1la conductibilité

électrique a 1'intérieur du compteur.
q P

~

- Un fil de tungsténe de faible rayon (10 a 100 um)
de grande régularité diamétrale et parfaitement tendu a 1'aide
d'un ressort. Il constitue 1'anode et est porté a une haute

tension positive.

- Une fenétre transparente aux rayons X et étanche
au vide. Sa nature et son épaisseur dépendent du monochromateur

(ex : Mylar de 6 um d'épaisseur pour LIF PET sous 3 bars).
- Le gaz de remplissage (Argon 90 % - Méthane 10 %)

conduit a wun coefficient d'amplification élevé et stable. Il
assure également un bon rendement d'absorption X dans le domaine

d'énergie analysé.

4.2.2. - Principe

Le photon sélectionné par le cristal monochromateur
pénéetre dans le compteur proportionnel et ionise un atome de
gaz. Le photoélectron et les électrons Auger issus de la désexci-
tation de 1'atome perdent progressivement leur énergie par
interactions inélastiques successives. L'énergie du photon
incident E, est donc libérée par l'ionisation du gaz. Le nombre

moyen de paires ion-électron par photon est estimé par

n = Eq/E4 (46)

E{ est 1'énergie moyenne nécessaire pour la formation d'une

paire ion-électron.

Les électrons migrent vers 1'anode sous 1l'action du
champ radial et donnent naissance a une impulsion électrique

transformée en signal logique par des dispositifs électroniques.



Les ions positifs se déplacent plus lentement vers
la cathode ou leur neutralisation donne naissance a une émission
radiative ou électronique qui entretient la décharge. 11 est
donc nécessaire d'ajouter un gaz polyatomique qui par chocs
moléculaires avec les ions d'argon vont s'ioniser et lors de
la neutralisation se dissocier en absorbant les rayons X. La
tension de polarisation appliquée entre 1l'anode et la cathode
détermine le domaine d'utilisation du compteur. En régime propor-
tionnel les électrons secondaires peuvent au voisinage de 1'anode
engendrer des ionisations secondaires. L'anode collecte alors
N électrons définis par le produit : N = An, A étant le coeffi-

cient d'amplification du gaz.

Dans ce cas l'amplitude de 1'impulsion est proportion-

nelle a 1'énergie E,.

4.2.3. - Temps _mort

L'ionisation secondaire est a 1l'origine d'une charge
électrique Q = Ne. L'anode présentant une certaine capacité C
par rapport & la masse, la charge Q entraine une baisse de
tension de polarisation égale a AU = %— qui représente 1l'origine
du signal étudié. La collection des électrons se fait tres
rapidement (2 & 300 ns). La charge Q s'écoule dans la résistance
R a2 la sortie du compteur selon la constante de temps T = RC.
La forme de 1'impulsion est définie par une montée bréve (charge)
et une descente plus ou moins longue selon la constante de
temps. 11 est nécessaire que 1'avalanche soit limitée dans
l'espace et le temps pour que le régime de fonctionnement reste

proportionnel.

L'analyse quantitative n'est possible que lorsque le
taux de comptage est linéaire avec 1'intensité des rayons X
incidents. Le domaine de 1linéarité est limite : aux faibles
intensités par les rayonnements parasites qui empéchent 1la
détection des tres faibles concentrations; aux fortes intensités
par le temps mort qui représente le temps d'existence de la
charge d'espace positive autour de 1'anode et qui empéche la

détection d'une seconde impulsion arrivant durant ce temps.



Ce temps mort est faible (inférieur a 1 us) et croit avec 1'éner-
gie du photon. Il a donc une importance non négligeable lors

de 1'analyse quantitative.

Si le nombre N, d'impulsions arrivant sur le compteur
en une seconde est important, le nombre N d'impulsions que
l'on observera effectivement pourra étre trés inférieur & Np.
N; représentant le temps total inutilisable pendant chaque

seconde le nombre réel d'impulsions est
Np = 4——— (47)
A titre indicatif on notera que pour une intensité
de 1000 coups, l'erreur est inférieure a 1 % mais peut atteindre
10 % si 1'intensité dépasse 10 000 coups, ce qui n'est pas

rare pour cetrtains éléments.

4.3 - Chaine de mesure électronique

Nous décrivons dans ce sous-paragraphe le r6le de chaque

élément constituant la chaine électronique.

Le préamplificateur sensible a la charge adapte 1'impé-
dance de 1'impulsion fournie par le compteur. Son gain est
voisin de 1. Les signaux d'entrée et de sortie sont de méme
forme et de méme durée.

L'amplificateur principal permet d'obtenir a partir
du signal fourni par le préamplificateur, un signal dont 1la
forme soit a la fois facilement utilisable par un circuit élec-
tronique, traitable par 1le convertisseur analogique numérique

et qui conduise a un rapport signal sur bruit optimal.
Le convertisseur analogique numérique fournit une infor-
mation proportionnelle & 1'amplitude du signal et qui définit

le rang du canal dans lequel elle sera classée et comptée.



V - VOLUMES SIEGES DES DIFFERENTES INTERACTIONS

11 est important d'estimer les différents volumes impli-
qués dans les divers phénoménes intervenant lors de 1l'analyse.
En effet 1'analyse quantitative nécessite un volume d'interaction
au moins égal a 1 um3 pour donner des résultats satisfaisants.
I1 faut également insister sur le fait que 1la microanalyse
se fait par un volume qui est en forme de poire et que la plage
visée grace a 1'image en électrons secondaires est bien souvent

non représentative du volume.

5.1 - Volume d'ionisation primaire

I1 est impossible de quantifier ce volume par des expres-
sions analytiques précises compte tenu du caractére statistique

de la diffusion et du ralentissement des électrons.

La méthode de Monte Carlo permet de simuler les trajec-
toires d'un grand nombre d'électrons d'énergie E . Ces électrons
interagissent avec les atomes de la cible selon les différentes
lois régissant les interactions électron-matiére. Les simulations
faites dans divers métaux purs tels que Cu, Au, Al etc par
différents auteurs ont permis de préciser la forme de poire
de ce volume ainsi que son augmentation avec la tension d'accélé-
ration et sa diminution avec le numéro atomique. Les électrons
incidents se déplacent dans la cible en perdant progressivement
la totalité de leur énergie. Ils ne pourront ioniser les niveaux
atomiques X, L ou M considérés que si leur énergie E, est au
moins égale a E; (i = K, L ou M). Le parcours effectué sans
diffusion d'un électron pour une perte d'énergie EG-Ej est

donné par le parcours de Bethe Rp selon la loi

2 1,166 E 1,166 E
Rp = —— Z|EI(2 Log(———5—2)-EI(2 log(——5—=L))| (48)
gmel N
< x2 xI
ol EI(x) = Ln(x) - x + + ... + (-1DP ——— +

2, 2 nxn!



Cette distance est bien évidemment supérieure a la
profondeur du volume d'ionisation primaire puisque pour atteindre
un tel degré de pénétration il faudrait que 1'électron incident
ne subisse aucune déviation ce qui est pratiquement impossible
comme l'ont prouvé 1les simulations de Monte Carlo. En fait
les trajectoires réelles dépendent du nombre de chocs inélasti-
ques et élastiques obtenus dans la cible. Comme nous 1'avons
vu lors de 1'étude de la rétrodiffusion ces chocs sont quantifiés

par ge €t g4.

-6
0 = leg%Q—— 23/2 Langmore et al |24] (49)
-5
o = é;l%__— 71/2 Wall et al [25] (50)
B = %- caractérise la vitesse des électrons
d'ou
94 20
col i (51)

Bien que ce rapport puisse étre différent d'un facteur
multiplicatif inférieur 2 2 d'un auteur a 1'autre, il donne
une idée précise de la forme du volume d'ionisation. En effet
si le nombre de chocs inélastiques est plus grand que le nombre
de chocs élastiques, comme dans le cas du silicium par exemple
(Z = 13), 1le nombre de déviations est moins important et le
volume d'ionisation est plus profond et peu étalé. Pour un
élément plus lourd, comme 1'or on a bien sGr le phénoméne inverse
(figure A.1.17).

Pour des alliages homogénes 1le volume d'ionisation
est difficile a établir. Cependant si 1l'on considére deux cibles
correspondant a 1'élément le plus 1léger et le plus lourd de
l'alliage on détermine alors respectivement la profondeur et
la largeur maximales du volume d'ionisation obtenu dans 1l'al-

liage.



Ce volume d'ionisation primaire en forme de poire corres-
pond dans son ensemble au volume d'émissions X engendrées par
les électrons primaires. I1 faut cependant noter qu'il inclut

trois autres volumes grossiérement définis par leur profondeur:

- le volume dans lequel se forment les électrons Auger
émis a une faible énergie est trés voisin de la surface (profon-
deur de 1'ordre de 10 R)

- le volume siege des électrons secondaires utilisés
pour 1'observation en image électronique correspond du fait
des faibles énergies mises en jeu a des zones peu profondes

(profondeur estimée a 200 R)

- les électrons rétrodiffusés occupent un volume beaucoup
plus important. Un calcul de Monte Carlo permet de déterminer
la profondeur moyenne <x> de rétrodiffusion et x; la profondeur
maximale d'échappée des électrons rétrodiffusés. Ces deux gran-
deurs fonction du numéro atomique de la cible sont représentées

sur la figure A.I1.18 pour une tension d'accélération de 30 KeV.

5.2 - Volume d'émission secondaire de fluorescence

Rappelons que 1le phénoméne de fluorescence correspond
a un rayonnement X susceptible d'ioniser & son tour les atomes
de la cible. Son volume est beaucoup plus important que celui
de 1'émission primaire, car les rayons X qui lui donnent nais-
sance sont plus pénétrants que les électrons. Des erreurs impor-
tantes peuvent apparaitre 1lorsque le volume de fluorescence
inclut des précipités ou ségrégations comme le montre la figure
A.1.19. I1 faut noter que ce type d'erreur ne peut pas &tre

pris en compte par un programme de correction type ZAF.

VI - FORMATION DES IMAGES X

Comme pour les 1images électroniques 1'échantillon est

balayé ligne par ligne par la sonde. Le faisceau d'un oscillogra-



phe balaie en synchronisme un écran d'observation, sa brillance
est modulée, cette fois, par 1'intensité X regue par le spectro-
metre : elle est donc, en chaque point pratiquement proportion-
nelle & 1la concentration de 1'élément chimique correspondant
(pour 1la longueur d'onde duquel a été réglé le spectrométre).
On observe donc une image de la surface de 1'échantillon qui
montre la répartition de 1'élément choisi. La comparaison de
la série d'images ainsi obtenues sur une méme plage fournit
de précieuses informations sur les diverses phases ou les hétéro-
généités présentes. Il faut cependant noter que le volume d'ioni-
sation primaire et méme de fluorescence étant beaucoup plus
important que 1le volume siége des électrons secondaires la
résolution spatiale des 1images électroniques sera toujours

meilleure que celle des images X.

CONCLUSION

La revue des principaux phénoménes et principes mis
en jeu lors de l'analyse & la microsonde électronique est desti-
née a mieux percevoir les conditions optimales d'analyses et
les limites de la technique utilisée. Par ailleurs les principes
et résultats maintenant devenus classiques que nous venons
de présenter nous ont conduit a la réalisation d'un programme
de correction adapté a l'analyse des revétements de galvanisation

(en cours d'étude).
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ANNETZXE I

MICROANALYSE

I



I. INTRODUCTION

Lors de 1'identification de phase, de précipités ou
de composés, nous recherchons 1la plus grande précision sur
les concentrations, donc les meilleures conditions d'analyse,
compatibles avec une résolution d'image électronique permettant

la localisation facile des zones intéressantes.

IT. ANALYSE QUALITATIVE

Elle donne 1les intensités en coups par seconde des
éléments présents, au point d'analyse, selon leurs raies caracté-
ristiques. Ceci permet la détection d'éléments imprévus. Les
trois spectrometres utilisent simultanément les trois cristaux
LiF, TAP, PET. Tous les éléments de numéros atomiques supérieurs
a 8 sont alors détectés pour une tension d'accélération de
20 KV. Pour les éléments légers inférieurs a 8, nous utilisons
le cristal ODPB avec une tension plus faible de 5 KV. Sur échan-
tillon immobile, le volume ionisé est d'environ 1 mic.3 2 moins
que 1l'on intégre un domaine plus important par balayage du
faisceau. Il est conseillé, surtout pour des aciers, de balayer
une plage de 10 mic.2 (volume ionisé 10 mic.3) pour déjouer
l'effet d'une structure trés fine. Les spectrométres effectuent
une exploration globale de 1la =zone spectrale en la découpant
en 600 canaux de 100 pas avec une résolution de déplacement

angulaire asing= 10-3 et d'un temps de comptage d'une seconde.

Ces conditions ne permettent pas d'éviter les effets
de superposition de raies ou les erreurs de lecture du spectre.
La précision n'est bonne que pour les éléments dont les intensi-
tés des pics mesurés sont supérieures a 1000 coups par seconde.
Pour les faibles 1intensités (inférieures a 1000 cps/s) une
analyse toujours qualitative, mais plus précise et plus détail-
lée, est nécessaire : comptage de deux secondes selon chaque

raie du premier ordre des éléments annoncés.



2.1. Images électroniques

Elles completent la micrographie optique par sa résolu-
tion plus importante. Le contraste électronique ne dépend que
de 1'émission électronique secondaire, des électrons rétrodiffu-
sés du courant échantilllon et peu de 1'attaque métallographique
de 1'échantillon qui, rappelons-le, se révéle néfaste pour
l1'analyse. Les conditions d'analyse retenues permettent un
grossissement d'environ 4000. 11 est toutefois possible, en
modifiant la tension d'accélération, 1l'intensité sonde et en
utilisant les diaphragmes, d'obtenir un grossissement d'environ
10.000 qui peut étre augmenté de fagcon considérable par un

dépoét de quelques angstroms de carbone ou d'or.

2.2. Images en rayons X

Elles permettent de visualiser la répartition de chaque
€lément et de mettre en évidence les inclusions, les gradients
de concentration, les composés, les étendues, les imbrications

des différentes phases.

2.3. Balayage linéaire

I1 permet de superposer 1'image électronique de la
zone a étudier (inclusions, gradients) et la variation en concen-
tration de plusieurs éléments le 1long d'une droite choisie

par 1l'opérateur.

ITI. ANALYSE QUANTITATIVE

3.1. Principe

Elle fait appel a 1'informatisation et 3 1l'automatisa-
tion. Les 1intensités mesurées seront la base du calcul qui
améne aux concentrations réelles. Un comptage de 10 secondes
sur le pic donne 1'intensité de celui-ci et du bruit de fond

Ip. Un second comptage de 5 secondes de part et d'autre du



pic a 700 pas de celui-ci, estime le bruit de fond Ig. On en
déduit 1'intensité du pic (I = I, - If).

L'intensité relative ky = IeX/I} nous donne la concentra-
kx X X . .
kg .Ig et It sont les intensités respec-

tives de 1'élément x dans 1'échantillon et du témoin relatif

tion apparente Cy =

a celui-ci. Interviennent ensuite les corrections de numéro
atomique, d'absorption et de fluorescence (Z.A.F.) qui, par
itération, permettent le calcul de la concentration massique

de 1'élément considéré.

Le calcul de 1l'itération est satisfaisant lorsque 1la
différence entre les deux derniéres concentrations corrigées
est inférieure & une tolérance choisie par 1l'opérateur. Les
résultats sont présentés dans un tableau donnant finalement
les concentrations massiques et atomiques de chaque élément
ainsi que leur somme. Une analyse idéale donnerait un total
corrigé massique (zm) de 100 % * 0,0l. En fait, les résultats
corrects sont obtenus avec 98 7%<zM<102 %. Le W a une importance
pour 1'interprétation et la fiabilité de 1'analyse. L'écart
est généralement justifié par les effets de fluctuation électro-

nique au niveau du régulateur de courant, du détecteur, etc.

Le total peut étre ramené a 100 % par une reégle de
trois appliquée a la concentration corrigée de chaque élément.
I1 est cependant plus simple d'exploiter les résultats par
les concentrations atomiques qui sont calculées par 1'ordinateur
de la microsonde CAMEBAX a partir des pourcentages massiques

avec une contrainte de normalisation de la somme a 100 %.

3.2. Sources d'erreurs

L'écart est parfois beaucoup plus important pour diverses

raisons

- Le phénoméne de contamination (craquage des vapeurs
d'huile et des dépdts provenant de la préparation des échantil-

lons) est assez rare et serait le résultat d'un vide de 1la



microsonde insuffisant. Cette contamination se traduit par
un assombrissement de la zone balayée en image électronique
et un affaiblissement, par 1'épaisseur de la couche déposée,
des taux de comptage. Une métallisation incorrecte entre les

échantillons et les étalons aurait les mémes effets.

- Les superpositions de raies sont, dans notre cas,

évitées par une étude préalable a 1'analyse quantitative.

- La défocalisation des spectrométres due aux effets
de relief, par exemple le passage d'une phase a 1'autre (a,

I oua, 8§;), se répercute par un écart parfois important (20 %).

- La déviation du faisceau électronique au voisinage
du bord de 1'échantillon (effet de charge avec la résine) est
plus rare par 1'emploi d'une résine conductrice, mais donne

des écarts considérables.

- Dans le <cas d'inclusions, la présence d'éléments
inattendus et donc pas pris en compte dans le programme, entraine

un IM nettement inférieur a 100 %.

3.3. Types d'analyses quantitatives

3.3.1. Analyses ponctuelles

Elles sont dites ‘''ponctuelles' par comparaison avec
les analyses automatiques en ligne. Le point d'analyse est
repéré par 1'image électronique ou 1'image X. L'échantillon
est positionné par déplacement mécanique de facon & ce que
l'axe du faisceau soit & la perpendiculaire du point considéré.
L'échantillon est immobile et le faisceau est en sonde fixe
(volume ionisé 1 micron 3). Il est possible, lorsque 1'échantil-
lon présente une structure trés fine, d'augmenter le volume
d'ionisation en faisant balayer le faisceau sur une surface
plus importante. Cependant pour des raisons d'interprétation
et de fiabilité des résultats, nous ne dépasserons pas 25

micronsz.



3.3.2. Analyses automatiques

L'étude des chemins de diffusion implique 1l'acquisition
de différents chemins d'analyse. L'opérateur se place au point
de départ de la droite matérialisant le trajet d'analyse et
programme le nombre de points et 1'écart inter-point. L'appareil
effectue une analyse, mémorise les résultats, se déplace sur

le point suivant et ainsi de suite.

L'analyse automatique peut comporter au maximum 400
points d'analyse. Une seule série de ce type, pour les éléments
qui nous intéressent selon les conditions retenues (10 secondes
de comptage), demanderait environ 9 heures de travail sans
interruption. Les résultats sont résumés sous forme d'un tableau
donnant les concentrations atomiques et massiques de chaque

élément pour chaque analyse.

3.4. Conditions d'analyse

Pour déterminer 1les conditions d'analyse, un examen
qualitatif préalable est indispensable. Il est nécessaire de
connaitre a priori la composition le plus précisément possible
pour programmer les paramétres d'analyse. L'analyse qualitative
s'effectue sur quelques points représentatifs de 1'échantillon.
L'automatisation de séries d'analyses 1implique des conditions
de mesure moyennes adaptées a 1'ensemble des éléments constituant
1'échantillon. Utiliser les conditions optimales simultanément
pour tous les éléments légers, moyens et lourds, représenterait
des temps d'analyses et d'exploitation excessifs. Les éléments
détectés par les analyses qualitatives, pratiquées dans cette
étude, sont de numéro atomique supérieur a 13 et inférieur
a 30. La tension d'accélération retenue pour les analyses automa-
tiques est de 20 KV avec une intensité échantillon de 20 nA.
Les spectrométres sont 1initialisés & partir de 1'andradite
(30 % de Fe903, 30 % de Ca0 et 30 % de SiOp). Les paramétres

de spectroscopie sont rassemblés dans le tableau (Annexe 1).



Puisque 1'acquisition des intensités relatives aux
témoins Iy est trés importante (les bases des calculs de concen-
tration)

- les témoins font 1'objet de polissages réguliers,

- la position réelle du pic est recherchée pour chaque

témoin,

- un premier comptage de 10 secondes sur le pic donne

l'intensité de celui-ci avec le bruit de fond Ipt

- un second comptage de 10 secondes confirme la premieére
valeur. Le bruit de fond est évalué de la méme fagon

que dans le principe de 1'analyse quantitative.

3.5. Corrections Z.A.F.

L'importance de la correction Z.A.F. est d'autant plus
grande que le numéro atomique est faible et que la quantité
d'éléments légers est forte. Dans le cas présent, les éléments
les plus 1légers sont le silicium et 1'aluminium qui ne posent
pas réellement de problémes. Nous avons effectué les corrections

Z.A.F. retenues par le constructeur CAMECA.

A titre de vérification, nous mesurons avec les correc-
tions précédentes les concentrations de composés intermétalliques
FeSi a 50 % et avec o= 0,43 qui correspond bien & la composition
de ce composé dont le domaine d'existence est compris entre
49 et 50,5 % at.

1v. INTERPRETATION PARTICULIER DUE A LA MORPHOLOGIE DES PHASES

Dans le traitement d'aciers au silicium par 1le zinc
pur ou allié, on observe souvent des mélanges intimes de deux
phases. La taille du faisceau électronique est alors trop impor-
tante pour analyser parfaitement 1les phases. Cependant une
simulation informatique permet d'interpréter les résultats.
Soit les deux phases B et y de composition donnée. La traversée
de leur interface commune par des sauts simulés de 0,01 micron
d'un spot de 1 micron3 correspond toujours a 1'analyse d'un
mélange xpg + (1-x)m, avec 0<x<l et par conséquent correspond

a la ligne de conjugaison.
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L'analyse automatique d'un échantillon, en déplacement
linéaire pas a pas, fournit un tableau de concentrations (Zn,
Fe, Al, Si, P, Mn) suivant la position du spot. Le nombre de
points analysés dépend évidemment de 1'épaisseur du revétement,
mais est généralement compris entre 50 et 400. Ce trés grand
nombre de résultats de mesure présente un caractére statistique
qu'il convient d'utiliser et pour lequel certains traitements

numeriques ont été développés.

A la fin de 1l'analyse, les résultats bruts (concentra-
tions atomiques corrigées par le systéme ZAF interne de la
CAMEBAX) sont transférés sur un microcalculateur APPLE II1 qui

assure leur stockage et leur traitement.

La présentation des résultats d'une analyse automatique

peut se faire de 3 facons différentes.

3.1. PROFILS DE CONCENTRATION

L'évolution de chaque concentration atomique est tracée
en fonction de la position du spot a travers le revétement.
Pour les essais portant sur les alliages Fe-Si synthétiques
en bain Zn (pur) ou Zn (Al), les concentrations en Zn, Si et
Fe ou Zn, Si, Al, Fe sont représentées sous forme de 3 ou 4
courbes tracées avec la méme échelle de position en microns.
Le tracé de ces courbes, par superposition, n'a pas été retenu
pour des raisons de clarté de lecture. Les échelles de concentra-
tions atomiques peuvent étre adaptées pour chacun des éléments

analysés.

3.2. HISTOGRAMMES DES CONCENTRATIONS

Les profils de concentration peuvent faire apparaitre
la composition moyenne d'une phase homogéne lorsqu'un grand
nombre de points d'analyse sont situés a l'intérieur de celle-ci

(tracé en palier).



Cependant, dans de nombreux cas, les mesures ont lieu
a l'intérieur de mélanges de phases, souvent trés fins, que
le spot de 1la microsonde ne peut résoudre. Ceci se traduit,
sur les profils de concentration, par des tracés présentant
de larges et rapides fluctuations, difficiles & interpréter.
La représentation en histogramme d'amplitude permet alors de
fournir une image de la distribution des concentrations mesurées

en fonction de leur valeur numérique.

L'échelle des concentrations C, limitée par 1'opérateur
entre deux valeurs limites quelconques C} et Cp, est subdivisée

en intervalles égaux de largeur dC.

Le programme de tracé de 1'histogramme porte alors
en ordonnées le nombre de points de mesure dont la valeur est
comprise entre C et dC. Cette présentation permet d'apprécier
la valeur moyenne de composition d'une phase (centre d'un pic
de distribution) et les écarts de concentration observés de
part et d'autre de cette valeur moyenne. On peut, au contraire,
dans certains cas, noter 1'absence de pic de composition pour
un élément donné, ce qui traduit la distribution de 1'élément

sans concentration particuliére dans une phase.

3.3. CHEMIN D'ANALYSE EN SYSTEME TERNAIRE

La présentation habituelle d'une coupe isotherme d'un
diagramme ternaire est un triangle équilatéral, ou chaque compo-
sant A, B ou C est représenté, pur, a l'un des sommets du trian-
gle, et ol un point M quelconque, intérieur au triangle repré-
sente un mélange de composition ternaire (Ca; Cg; Cc).

En fait, deux compositions sont suffisantes pour obtenir
le point M dans le triangle, la troisiéeme coordonnée Cc étant
le complément a2 1 (ou 100 %) de Cp + Cgy.

Dans 1le cas des alliages ternaires analysés, chaque
point de mesure a été reporté dans le diagramme ternaire gréace

aux concentrations en Zn et Si (ou Al) 1le fer étant obtenu

par différence.



La succession de ces points d'analyse dessine dans
le triangle un cheminement, plus ou moins régulier, entre les
coordonnées en concentration du point figuratif du substrat

et celles du point représentant le milieu extérieur.

On trace donc un chemin de diffusion expérimental mon-
trant les enrichissements relatifs en chaque élément de chaque

phase présente dans un revétement.

Lors de 1la traversée d'une =zone biphasée, et suivant
la finesse de 1'agrégat formé, les points de mesure correspon-
dants se situent aux limites de solubilité de chacune des phases,
si les particules de chaque phase sont suffisamment grosses
pour étre analysées individuellement. Dans 1le cas contraire,
des points d'analyse moyens apparaissent et sont situés a 1'inté-

rieur du domaine biphasé.

Une limitation d'emploi de cette représentation triangu-
laire est d'imposer, en toute rigueur, des échelles de méme
amplitude sur les trois arétes du triangle. Ceci présente parfois
des définitions graphiques insuffisantes pour 1'exploitation

(cas du silicium en trés faible teneur dans les phases fer-zinc).



3.4. CHEMIN D'ANALYSE EN SYSTEME QUATERNAIRE

3.4.1. Représentation

La représentation en tétraédre semble la plus évidente
pour ce cas complexe. Cependant les difficultés d'interprétation
dans un plan d'un tel dessin nous ont conduits a définir une

nouvelle présentation graphique des résultats.

Le diagramme de phases isothermes & 4 composants est

représenté par deux plans perpendiculaires.

Les composants primcipaux fer et zinc purs correspondent
aux deux points F et Z et la composition en zinc d'un mélange

est représentée par l'abscisse FM le long du segment FZ.

Les éléments Si et Al sont représentés le 1long des

axes(¥ et Z et leurs concentrations sont exprimées par le rapport
Si
Czn*Cre+Cal

Cette représentation a 1'avantage de reporter a 1l'infini

(pour Si).

les points figurant le silicium et 1'aluminium purs, donc extré-

mités du diagramme.



Cette particularité, nous le verrons plus loin, ne
éne as 1le tracé des résultats uisque les concentrations
p

intéressantes en Al et Si ne sont jamais trés importantes dans
les alliages étudiés.

3.4.2. Tracé du chemin d'analyse

Pour permettre de visualiser dans 1'espace le cheminement
des points de mesure dans le diagramme, le programme de tracé

permet d'effectuer deux types de projection

En A, chaque point (m a m+3) est relié 3 ses voisins
par un segment, sa projection est tracée dans le plan Fer/Zinc/

Silicium horizontal et ces projections sont reliées entre elles.



Ce type de tracé favorise la représentation des varia-
tions de concentrations en Si mais permet de suivre 1'évolution

de 1'aluminium, si 1'échelle est convenablement choisie.

En B, la projection s'effectue dans le plan Fer/Zinc/
Aluminium et favorise la représentation des fluctuations de

1'aluminium dans le revétement.

Pour compléter la représentation du diagramme, quelques
lignes de conjugaison importantes sont ajoutées en pointillés

par le programme. Ainsi les lignes d'équilibre entre Dzéta

(% Zn moyen 93 %) et FeSi, Zn 1liquide - FeSi, figurent dans
le plan Fe/Zn/Si.

Les liaisons entre les phases fer - zinc et les phases
fer - aluminium sont plus difficiles & interpréter du fait

de la méconnaissance de la nature méme de la phase Fe/Al qui

est en équilibre avec le zinc liquide et la phase dzéta.

Enfin, les angles du tracé peuvent é&tre choisis par

1'opérateur pour permettre la meilleure lisibilité possible.
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CALCUL DES LIMITES DE LA PHASE o DANS

LE DIAGRAMME TERNAIRE Fe - Zn - Si

I - RELATIONS UTILISEES

I1 n'existe aucune étude sur les propriétés thermodynami-
ques de la solution solide g dans le systéme Fe-Zn-Si. 11 est
néanmoins possible d'obtenir des informations & partir des

données relatives aux diagrammes binaires Fe-Zn, Fe-Si et Zn-Si.

Nous avons vu que le fer o est susceptible de dissoudre
une quantité importante de silicium (26 % indépendamment de

la température) et de zinc (jusqu'a 42 % a 782°).

Les enthalpies libres d'excés de formation de ces solu-
tions binaires sont connues et nous les avons représentées

sous la forme générale

AG%% = x1x2 (Ax] + Bxp) (D)
XS _

6GY] = x1%3 (Cxy + Dx3) (2)
XS _

AG23 = 0 (3)

Les 1indices 1, 2, 3 représentent respectivement Fe,

Zn, Si, les x{ les concentrations atomiques.

A, B, C et D sont des fonctions linéaires de T et ont

été données dans le chapitre I.

L'état standard choisi est la phase o pour chacun des
trois métaux Fe, Zn, Si. Nous avons fait ce choix pour une
raison de commodité puisque nous nous intéressons a la solution
solide o, mais il faut bien remarquer que cette phase a n'est

stable ni pour le silicium pur, ni pour le zinc pur.



En ce qui concerne la solution solide du diagramme

Zn-Si, nous avons fait 1'hypothése de 1'idéalité en posant

Cette hypothése, faite en 1'absence de toutes données
relatives a cette solution solide o est cependant vraisemblable
le comportement de la phase liquide ne s'écartant que peu de
1'idéalité, on peut supposer qu'il en est de méme pour la

phase

A ces contributions binaires, il peut étre judicieux
d'ajouter un terme d'interaction ternaire de la forme

XS
AG123 = F x1x2x3 (4)

F est un parametre ajustable que nous prendrons également
fonction linéaire de la température. Comme nous ne disposons
d'aucune donnée relative & la solution solide ternaire, nous
évaluons le paramétre F a partir de nos mesures de la solubilité
du zinc dans la solution solide Fe-Si saturée en silicium.
En nous fondant sur une solubilité expérimentale de 1 % a 500°C

et de 1,5 % a 700°C nous avons choisi pour F 1'expression
F = - 262900 + 115 T (5)

A partir des enthalpies libres d'excés de mélange des
solutions solides binaires et du paramétre d'interaction ter-
naire, 1l'enthalpie libre d'excés de mélange dans la solution
solide ternaire se présente sous la forme

XS _ XS XS XS XS 6
AGm = AG12 + AG13 + AG23 + AG123 (6)

En wutilisant la relation générale pour un mélange a
n constituants, on obtient les potentiels chimiques de chaque
constituant

3 AG

n
uy = AG + .gz (6ij - Xj) 3%; (7)

J

6ij : indice de Kronecker.



ce qui, appliqué a un systéme ternaire donne

IAG
up = AG - x9 gy ~ X3 :ﬁg (8)
MG
Wy =8G - (l-xg) 228 _ 4, 3G 9
2 (1-x9) %7 3 s (9)
DA A
uy = AG - x9 3;%- + (1 - x3) g;% (10)

En remplagant 4G par AGXS exprimé ci-dessus en fonction

des parametres A, B, C, D, F on obtient

u§s = 2 Axix2(l-x1) + B x% (1-2x1) + 2Cx1x3(l-x71)

+ Dx%(l—le) + Fxox3(1l-2x71) (11)
“%S = AX%(l—ZXZ) + 2Bx1x2(l-x2) - 2Cx%x3

- ZDXlX% + Fx1x3(1l-2x2) (12)
“%S = -2Ax%x2 - ZBxlx% + Cx%(l—2x3) + 2Dx1x3(1-x3)

+ Fx1x9(1-2x3) (13)
avec u%s = RT Ln v i

PP . XS ‘s N .
On vérifie aisément que les uj~ obéissent a la relation

Acgs = I X s> (14)



IT - RESULTATS OBTENUS

A partir de ces expressions, on calcule les courbes
isoactivités du fer, du zinc et du silicium en résolvant 1'équa-

tion implicite

aj = x; exp(HiS/RT) (15)

Cette relation représente en effet 1'équation d'une
courbe isoactivité sous la forme f(xj,x3) =0 puisque x3 =
1-x1-x%9.

L'allure générale des courbes calculées est conforme
a ce que l'on peut prévoir a partir de considérations simples
sur les affinités relatives des trois métaux entre eux dans

les solutions binaires.

Prenons par exemple un alliage Fe-Zn déja caractérisé
par des interactions répulsives importantes. L'addition de
silicium & cet alliage aura pour effet d'augmenter encore la
fugacité du zinc puisque le silicium présente une forte affinité

pour le fer.

Donc a égale teneur en zinc, l'activité du zinc augmente
au fur et & mesure que 1l'on remplace le fer par le silicium
(figure A. Iv.1).

Le méme raisonnement s'applique si par exemple dans
un alliage Fe-Si on remplace le fer par le zinc. L'affinité
du zinc pour le silicium étant inférieure & celle du fer, un
tel remplacement a pour effet, 3 teneur constante en silicium,

d'augmenter l'activité du silicium (figure A. IV.1).



IIT - TRACE DU DIAGRAMME

A partir des courbes isoactivité dans la solution solide
a, 1l est possible d'obtenir 1'allure générale du diagramme
ternaire Fe-Zn-Si en fonction de 1la température. L'hypothése
de base utilisée pour tracer le diagramme est la trés faible
solubilité du silicium dans les phases riches en zinc du systéme
Fe-Zn. Cette hypothése est confirmée par 1'expérience (solubilité
inférieure a 0,5 % Si).

Par ailleurs, le =zinc réagissant peu avec FeSi, 1la
partie intéressante du diagramme, la seule que nous considérons,

se restreint au domaine Fe-FeSi-Zn.

L'allure générale du diagramme est naturellement fonction
de la température, puisque le nombre de phases dans le systéme

binaire Fe-Zn augmente lorsque la température baisse.

3.1. Entre 827°C et 782°C

Les seules phases condensées sont o, FeSi et Zn. La
solution solide o ne peut donc étre en équilibre qu'avec les

deux dernieres phases.

- La frontiere a-zinc liquide est obtenue en tragant

la courbe agp pur = azn saturé en fer et en silicium.

L'activité du zinc liquide pur est donnée par

a(zn) = exp(-8Gf zn4/RT) (16)
avec
AGE zng = 4414 - 8,03 T

L'activité du zinc saturé en fer et en silicium peut
étre obtenue en wutilisant la loi de Henry compte tenu de la

faible solubilité de ces deux éléments dans le zinc.

Compte tenu par ailleurs de la variation trés rapide
de l'activité du zinc avec la teneur dans la solution solide
o> 11 apparait que les deux courbes. isoactivité de zinc calcu-

lées sont extrémement voisines 1'une de 1'autre.



- La frontiére o -FeSi est obtenue en tragant la courbe

isopactivité de FeSi, avec naturellement

aFeSi = @Fe - asi exp(AGformation FeSi/RT)

'eSi étant formé & partir de Feq et Sia.

<Fe>, + <Si>, ~» <FeSi>
Gg(FeSi) = - 123110 + 27,572 T

Remarquons que cette expression ainsi que celle donnant
l'enthalpie 1libre de mélange de la solution solide o, toutes
deux tirées de Kaufman |1| conduisent a une solubilité limite
de silicium dans le fer de 1'ordre de 28 mole % silicium alors
que les diagrammes de phase admettent plutdét 26 %. L'expérience

semble montrer que la réalité se situe entre ces deux valeurs.

3.2. Entre 782°C et 670°C

Dans cet intervalle de température, 1la phase T est
le seul composé défini du diagramme Fe-Zn. La solution solide
ternaire o est donc en équilibre avec l'une des trois phases
Zinc liquide, T, FeSi.

La forme du domaine o s'obtient en tragant les trois
courbes 1isoactivité du zinc liquide pur, de I et de FeSi. On
élimine les parties métastables de ces courbes (figure A.IV.2)
en appliquant 1la reégle suivant laquelle la solubilité d'une
phase stable dans un solvant (ici Fea) est inférieure a celle

d'une phase métastable.



Pour tracer la courbe isoactivité de I' nous utilisons
1'expression de AGf donnée plus haut mais nous poserons

ap = a2e?? . a7 = exp(#aG(r)/RT) (17)

cette maniére d'opérer souléve néanmoins un probléeme et doit
étre justifiée. En effet la phase I présente une non stoechiomé-
trie importante puisqu'elle s'étend, a 943 K, de 69 % a 81 %
(figure A.IV.3). Cela signifie que son activité n'est en toute
rigueur, pas constante dans son domaine d'existence. Pour le

calcul, nous assimilerons la phase I au composé Feqg 25Zng 75.

L'erreur faite est inférieure aux incertitudes sur
les propriétés de la phase T.
Remarquons qu'en tout état de cause, les courbes isocacti-

vité de I' et isocactivité du zinc liquide pur sont trés voisines.



3.3. Entre 670°C et 530°C

existent deux phases intermétalliques T et § . Comme nous ne
disposons pas de données thermodynamiques précises relatives
a la phase § et que, par ailleurs les stabilités des phases
r, 6 et de la solution solide o sont trés voisines, il est
difficile d'avoir une description précise de 1la disposition
relative des phases dans le diagramme. Nous pouvons seulement
prévoir que la phase o saturée en zinc est sur la majeure partie
de son domaine d'existence en équilibre avec la phase s . La
phase 1 disparait trés rapidement puisqu'a 500°C, seuls les
alliages Fe-Si contenant moins de 2 % Si peuvent étre en équili-
bre avec cette phase. Au dela de 26 % Si, on observe 1'équilibre

a-FeSi, les teneurs en zinc dans ces deux phases étant au maximum
de 2 %.

3.4. Au-dessous de 530°C

apparait la phase ¢. Cette phase n'est jamais en équilibre
avec la phase o, mais avec la phase §, n et FeSi. Il est vraisem-
blable que la disposition des triangles soit modifiée a 500°C.
Au dessous de cette température existe la ligne de conjugaison
§-FeSi tandis qu'au dessus de cette température on observe

la transformation

Z+ FeSi > 9gi + liqgg

I1 existe de fortes présomptions expérimentales en
faveur de cette transformation mais nous n'avons pas réussi,

~

jusqu'a présent 2 en obtenir une preuve irréfutable.

3.5. Diagramme ternaire Fe-FeSi-Zn

La figure A.IV.4 représente la portion de diagramme

ternaire Fe-FeSi-Zn a 460°C.

Bibliographie
1| L. KAUFMAN, Calphad 3 45-76 (1979).




ANNEZXE \Y

LE DIAGRAMME QUATERNAIRE



I1 n'est naturellement pas question de le présenter
dans sa totalité, méme & la température de 460°C pour la simple
raison que toute proposition que nous pourrions faire quant
a la disposition des différentes phases doit étre vérifiée
par 1'expérience. La partie du diagramme que nous présentons
figure A.V.1 s'appuie & la fois sur les résultats acquis relatifs
aux systémes ternaires Fe-Zn-Si et Fe-Zn-Al et sur les résultats
de nos essais de diffusion sur des alliages Fe-Si plongés dans
des bains Zn-Al.

I - MODE DE REPRESENTATION

Afin d'obtenir une Teprésentation aussi claire que
possible, nous avons choisi un systéme d'axes de coordonnées
rectangulaires dans lequel Al et Si sont rejetés a 1'infini.
Ce choix se justifie par la faible teneur des couches de galvani-
sation en ces deux éléments. Un mélange quelconque Fe-Zn-Si-Al
sera donc représenté par un point de coordonnées X, Y, Z, l'ori-

gine (0.0.0) étant le point représentatif du fer pur

‘- Xzn Y = 51 , - XAl
XFe * XZn XFetXzZntXAl XFetXZn*XS5i
avec naturellement Xpe + Xzp + xgi + xp1 = 1
Si xgi = 0 (¥Y=0), le mélange correspondant appartient

au systeéme ternaire Fe-Zn-Al; son point représentatif se situe

dans le plan X0Z qui est celui de la feuille.

Si xa1 = 0 (Z=0), nous sommes dans le systéme ternaire
Fe-Zn-Si représenté par le plan X0Y, perpendiculaire au plan
de la feuille.

Le plan X=0 (systéme Fe-Al-Si n'apparait pas sur la
figure. Seuls apparaissent les plans 0,80<X<1l perpendiculaires

au segment §-Zn de 1'axe Fe-Zn.

Ce systeme de représentation a été choisi chaque fois
que nous avons voulu tracer un chemin d'analyse dans le diagramme
quaternaire Fe-Zn-Si-Al (voir par exemple les figures du troi-

sieme chapitre).



Un point dont la composition globale dans le systéme
quaternaire se situe en (X, Y, Z) peut en réalité représenter
une seule phase condensée ou un mélange d'au plus 4 phases
condensées. Passons en revue les différents domaines apparaissant

sur la figure A.V.1

IT - DOMAINES MONOPHASES

Les volumes §, ¢ et liquide de la figure A.V.l représen-
tent ces domaines. Ils correspondent aux composés du systeéme
binaire Fe-Zn ayant dissous une petite quantité de Si et Al.
Nous avons vu que les phases §1 et ¢ peuvent absorber plus
d'aluminium que de silicium, d'ou la forme allongée dans la
direction de l'axe Z de ces domaines. Il en est bien sir de

méme du zinc liquide.

Dans un domaine monophasé, la variance du systéme est
égale a 3. Cela signifie que les 3 paramétres de composition
(X,Y,Z) d'un point dans un domaine monophasé sont indépendants
il est possible de les modifier indépendamment 1'un de 1'autre

sans quitter le domaine.

ITI - DOMAINES BIPHASES

Les principaux mélanges biphasés représentés sur la
figure A.V.l sont compris entre les volumes §1-z et g -liquide
et 6] liquide. Les phases §] liquide coexistent dans les mélanges
les plus riches en aluminium, dés que 1la teneur en Al dans
la phase §71 excéde environ 0,1 pourcent. Les phases §&1-¢z et
r-liquide coexistent donc seulement lorsque le point représenta-

tif du mélange se trouve trés proche du plan Fe-Zn-Si.

Dans un mélange biphasé, 1la variance du systéme est
2. Cela signifie que sur les 6 parametres de composition qui
décrivent 1le mélange (3 paramétres pour chaque phase), il
n'y en a que 2 que l'on puisse faire varier indépendamment.
En effet, la composition d'une phase implique obligatoirement

celle de la deuxiéme; de plus, la composition de chaque phase



doit étre telle que son point représentatif soit situé sur
une frontiére d'un volume monophasé, ce qui implique une relation

entre les 3 compositions.

IV - DOMAINES TRIPHASES

Les domaines triphasés apparaissant sur la figure A.V.1
sont les suivants : FeSi - §1-¢ Fe-Si- ¢-liquide, FepAlg-4j-
liquide, 61-¢ liquide. Ce dernier volume est 1limité par le
triangle 6 1- ¢ liquide du plan X02 (Fe-Zn-Al) et par les 3 volumes
biphasés que nous venons de présenter ¢§j]-liquide, §71-z et
r-liquide. 1I1 est engendré par 1le triangle 61-z-liquide du
plan X02 qui se déplace dans 1'espace en s'appuyant sur les
3 volumes monophasés et en se déformant jusqu'a se réduire

a un segment de droite.

Dans un mélange triphasé, la variance du systeme est
1. Cela signifie que sur les 9 paramétres de composition qui
décrivent le mélange (3 parameétres pour chaque phase) un seul
peut étre choisi 1librement. En effet, la composition d'une
phase implique obligatoirement celle des 2 autres; de plus,
chaque phase est assujettie & se déplacer sur une courbe de
la surface du volume monophasé correspondant, ce qui implique

2 relations entre les 3 paramétres de composition.

V - DOMAINE TETRAPHASE

Le seul volume tétraphasé qui apparait sur la figure
A.V.1 est le tétraédre §j-liquide - FeSi - FepAls. Un mélange
tétraphasé est invariant ce qui signifie que les 12 parametres
représentant la composition de chaque phase sont tous déterminés.
Un volume tétraphasé ne peut donc se présenter que sous la
forme d'un tétraédre dont chaque sommet a une composition bien

déterminée, ne variant naturellement qu'avec la température.

Cette description, méme schématique, de 1la région du
systeéeme quaternaire Fe-Zn-Si-Al située au voisinage immédiat
de la ligne §1-liquide du binaire Fe-Zn nous sera utile dans
1'interprétation des chemins d'analyse que nous observons apres

attaque par le mélange Zn-Al d'alliages Fe-Si.



CONCLUSTION



Au cours de ce travail, nous nous sommes fixé comme
but de proposer une explication des diverses anomalies observées
lors de la croissance des couches de galvanisation sur des
aciers au silicium et plus particulierement du phénoméne

"Sandelin'.

A cette fin, nous avons d{, devant 1'abondance des
problémes soulevés par les résultats expérimentaux disponibles
dans la littérature, reprendre des mesures cinétiques et explorer
par nous mémes des domaines de concentration et de temps relati-
vement éloignés des conditions industrielles tout en gardant

le paramétre température constant et égal a 460°C.

Les courbes obtenues jointes aux morphologies observées
sur des couches d'épaisseur trés variable nous ont convaincus
de 1'existence de seulement deux modéles de croissance : une
croissance par diffusion en volume conduisant obligatoirement
a une cinétique parabolique et une croissance par attaque directe

du liquide sur le substrat conduisant & une cinétique linéaire.

Les 1lois cinétiques reportées dans 1la littérature et
se présentant sour la forme v = ktD' dans lesquelles n a une
valeur quelconque, différente de 0,5 ou 1 résultent en réalité
de la succession des deux mécanismes : linéaire commandé par
l'attaque directe du 1liquide et parabolique commandé par la

diffusion.

Le phénoméne de Sandelin est traditionnellement considéré
comme résultant d'une attaque 1linéaire du substrat, mais il
est facile de montrer expérimentalement, en prolongeant les
essais au-deld de 1la durée traditionnelle de 15 minutes, que

la cinétique finit par redevenir parabolique.

Il est clair que dans les premiers instants du contact
acier - zinc liquide, l'attaque est régie par une loi cinétique
linéaire tant qu'une premiére couche intermétallique ne s'est
pas interposée entre le substrat et le liquide. L'expérience
montre que la premiére couche qui se forme est constituée de

qui précipite a partir d'un liquide sursaturé en fer. Elle

montre également que la cristallisation de est rTetardée par



la présence d'une trop grande quantité de silicium dans le
liquide. I1 existe une teneur en silicium dans 1le liquide au-
dessous de 1laquelle son influence sur 1la cirstallisation de

devient négligeable.

Lorsque 1'on plonge un alliage Fe-Si dans le zinc liquide
l'attaque 1linéaire des premiers instants provoque rapidement
1'établissement d'un gradient de fer et de silicium dans le
liquide. Si 1la teneur en silicium dans 1l'acier est inférieure
a 0,03 mol % la teneur en silicium dans le liquide qui en résulte
est insuffisante pour empécher la cristallisation de méme
a 1l'interface acier-liquide. L'attaque cesse donc rapidement
d'étre 1linéaire et il se développe sur 1l'acier une couche
d'épaisseur normale dont la croissance est régie par les lois

de la diffusion.

Au-deld de 0,03 mol % Si dans 1'acier, il s'établit
dans le liquide, au contact immédiat de 1'acier, un film d'épais-
seur d non nulle, dans lequel la teneur en silicium est suffi-
sante pour empécher la cristallisation de ; la valeur de d
augmente avec la teneur en Si dans l'acier. La cristallisation
de se fait en dehors de ce film de telle sorte que la surface
de 1l'acier reste en contact direct avec le liquide, d'ol une
loi cinétique linéaire. Cette 1loi cesse d'agir lorsque les
cristaux de sont devenus suffisamment gros pour se souder,

entrainant la diaparition du film.

La durée de l'attaque linéaire augmente avec la distance
d, donc avec la teneur en silicium de 1'acier, mais la tendance
s'inverse au voisinage de 0,07 mol % Si dans 1'acier, valeur
qui correspond au maximum du pic de Sandelin. En effet lorsque
l1'on atteint cette teneur en Si dans 1'acier, la concentration
en silicium dans la couche liquide d'épaisseur d devient telle
que le produit de solubilité de FeSi dans le zinc liquide est
atteint. Il y a donc précipitation de FeSi ce qui a pour effet
de diminuer la quantité de Si dissous dans le liquide et, corré-

lativement de favoriser la cristallisation de

Donc au-deld de 0,07 mol % Si dans l'acier, la cinétique

d'attaque redevient de plus en plus rapidement parabolique,



ce qui a pour effet de diminuer 1'épaisseur de la couche de
galvanisation. Cette tendance est de plus en plus marquée au
fur et a mesure que la teneur en Si dans l'acier augmente,
mais elle s'inverse de nouveau au voisinage de 0,2 mol % Si.
En effet, la précipitation de plus en plus intense de petits
cristaux de FeSi finit par géner le développement des cristaux
de qui n'arrivent plus a se ressouder facilement. La durée
d'attaque linéaire augmente & nouveau et, corrélativement,
1'"épaisseur de 1la couche de galvanisation, mais 1a encore,
la croissance n'est pas indéfinie; et cette épaisseur finit
par se stabiliser a 1la suite de la précipitation du mélange
biphasé +FeSi (ou +FeSi) connu sous 1'appellation '" diffus'.
Ce ‘'constituant'" commence a apparaitre nettement au-dela de

3 % Si dans 1'acier.

I1 est connu depuis plusieurs décennies que la présence
d'aluminium dans le zinc, méme en faible teneur, a un rdle
inhibiteur dans 1la croissance des couches de galvanisation,
supprimant de ce fait le phénoméne Sandelin. Le réle de 1'alumi-
nium ne peut pas s'expliquer par une action antagoniste a celle
du silicium puisque ces deux éléments présentent une affinité
exceptionnelle pour le fer comme en témoignent 1la stabilité
des composés intermétalliques binaires Fe-Si, Fe-Al et méme
celle des composés ternaires Fe-Al-Si. L'aluminium, tout comme
le silicium a pour effet d'inhiber 1la cristallisation de
de telle sorte que sa présence, loin d'empécher les phénoménes
d'attaque linéaire, 1les favorise au contraire en augmentant
1'épaisseur d du film que nous venons de décrire. Les cristaux
de se forment alors trop loin de 1'interface acier-liquide
de telle sorte qu'ils n'adhérent plusa la couche d'intermétalli-

ques Fe-Zn.

Lorsque 1l'on compare la morphologie d'un acier Sandelin
(0,07 mol % Si) galvanisé dans 1le zinc pur et dans le zinc
aluminié, on constate, dans les deux cas 1'existence d'une
couche type diffus, plus épaisse, en présence d'Al dans le
bain. Le retour a l'épaisseur normale dans ce dernier cas vient
de ce que les cristaux de sont pratiquement absents alors
qu'ils forment une couche épaisse lorsque la galvanisation

est effectuée en 1'absence d'aluminium.



