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1. INTRODUCTION

Les alliages d’aluminium, et notamment I'alliage226T351, sont couramment utilisés dans I'indusiéeonautique du fait
de leurs bonnes propriétés mécaniques associées faible masse volumique. Cependant, ils sonti @asmus pour étre
sensibles a différentes formes de corrosion lodalisomme la corrosion par piqdres, la corrosioergmanulaire,
I'exfoliation ou encore la corrosion sous contraifBlanc et Mankowski, 1998 ; Szklarska-Smialowdsl&g9 ; Alexopoulos,
2009 ; Zhang et Frankel, 2003 ; Galvele, 2005 jl@unin et Mankowski, 1999 ; Galvele et De Michdl§70 ; Augustiret
al., 2007 ; Zhang et Frankel, 2002 ; Bayoumi, 1996 ;LK et al, 2006 ; Urushino et Sugimoto, 1978). Durant les 20
derniéres années, de nombreuses études ont coreecoénportement en corrosion des alliages d’aliminen milieu
contenant des ions chlorures ; l'influence desiqags intermétalliques sur la sensibilité a larosion par piqQres de ces
alliages et la transition de la corrosion par pégd@ la corrosion intergranulaire ont été pariécalnent étudiées (Alodan et
Smyrl, 1998 ; Ryndergt al, 1994 ; Parket al, 1999 ; Prideet al, 1994 ; llevabarest al, 2004 ; Nisancioglu, 1990 ;
Buchheitet al, 1997 ; Birbiliset al, 2006 ; Dimitrovet al, 1999 ; Lacroixet al, 2008 ; Lacroixet al, 2008 ; Sasaket al,
2002 ; Jakalet al, 2005 ; Cheret al, 1996 ; Hughe®t al, 2010 ; Boaget al, 2011 ; Hughegt al, 2011 ; Glenret al,
2011 ; Hashimotet al, 2010 ; Knightet al, 2010). Il a notamment été montré que, pour #ghi 2024-T3, en milieu NaCl
0,1 M, la corrosion débute en surface au niveaupadescules intermétalliques grossieres avec lanétion de domes de
produits de corrosion associée a une attaque dgs @e grains. L'enrichissement en cuivre obseatvéiveau des particules
intermétalliques grossiéres induit une augmentatieri’activité électrochimique locale ; une fortessblution autour des
particules intermétalliques est observée souveintesd’'une extension de la corrosion aux jointsgtains adjacents. De
maniére générale, il est admis que la corrosiogrgnanulaire est due a la présence de précipitéegnanulaires riches en
cuivre et a la présence d’'une zone appauvrie emecadjacente aux joints de grains (PFZ). La diggmt de la PFZ induite
par les couplages galvaniques PFZ/précipités riemesuivre et PFZ/matrice explique la présence d¢hemin anodique
préférentiel le long des joints de grains (Guillant Mankowski, 1999 ; Zhang et Frankel, 2002 &la et De Micheli,
1970). Plusieurs facteurs du premier ordre impdcta morphologie, linitiation et la propagatiore da corrosion
intergranulaire ont été identifiés. La microstruetde l'alliage est I'un de ces paramétres et parsiculierement la taille des
grains et leurs formes. La nature et la concepmmaiu milieu d’exposition est aussi un parametrgearaDe la méme fagon,
la présence de contraintes influence tres fortedaesgnsibilité a la corrosion intergranulaire déges d’aluminium ; des
contraintes de traction favorisent le développendenta corrosion intergranulaire (Bayoumi, 1996ukiirovic, 2002 ; Mc
Naughtan, 2003). Toutefois, il ne faut pas oubles conditions d’exposition au milieu agressif. papart des études
réalisées jusqu’a présent se basent sur des tésigéais d’immersions continues en milieu corroSif, dans un certain
nombre de secteurs comme par exemple celui deohiaétique, les conditions d’exposition au milieuesgif sont plus
proches de celles de cyclages environnementaukieeiques que d’'immersions continues en milieu asifir En effet,
durant sa vie, un avion se retrouve alternativeraensol, exposé a un milieu agressif et en volhaatcque pendant la
majeure partie du temps de vol, il n'est pas pentirde considérer la présence d’'un électrolytecaact des piéces (du
moins sur la partie externe de I'appareil). En nete, pendant cette phase de vol, certaines paeids structure peuvent
étre exposées a des températures relativementsbass&on -50°C alors que d’autres restent a elepératures voisines de
20°C. Ces conditions spécifiqgues de sollicitatiames par les structures aéronautiques conduisenteamorphologie
particuliére de la corrosion intergranulaire pouvsiexpliquer par des interactions corrosion - legdme - déformation qui
ont déja fait I'objet d’'un certain nombre de puhtions (Larignoret al, 2011, Larignoret al, 2013, Larignoret al, 2013).

Il faut noter ici que le rble de I'hydrogéne pradpiar les réactions de corrosion a été trés étpdidr les alliages
d’aluminium de la série 7xxx (Burleigh, 1991 ; Gkuh978 ; Kimet al, 1988 ; Najjaret al, 1997). Pour ce qui concerne



l'alliage 2024, Haidemenopoula al. (1998) ont montré que la quantité d’hydrogéne mé@sualans le matériau apreés des
essais de corrosion pouvait étre reliée a I'éterttbuta zone affectée par la corrosion exfoliant@miustiet al. (2006) ont
estimé que le coefficient de diffusion de I'hydrogéétait d’environ 16° m%s pour un alliage 2024-T351 corrodé pendant 24
heures en milieu EXCO. Beaucoup d’'études réalisaegaluminium pur ou sur des alliages de la s&krx concernent la
diffusion de I'hydrogene, son piégeage et ses ®ffeir les propriétés mécaniques du matériau cobd@tajjar, 1997 ;
Young et Scully, 1998 ; Ishikawet al, 1986 ; Smith et Scully, 2000 ; Wolvertehal, 2004 ; Schliiteet al, 1993). Dans
tous ces travaux, I'hydrogéne est introduit lorasgais d’immersion continue mais surtout par pedéion cathodique. Des
conditions d’exposition au milieu corrosif avec deglages environnementaux et thermiques ne samtcpasidérées.
Finalement, il apparait que trés peu de résultatsdisponibles pour ce qui concerne les effetéhyedrogéne généré par les
réactions de corrosion des alliages de la sérig.Z3& sont donc ces intéractions corrosion/hydregén relation avec I'état
de contrainte local du matériau, qui vont étre tEgici.

2. MATERIAU, METHODES, TECHNIQUES ET CONDITIONS EXPERIENTALES

2.1 Matériau

Cette étude a été menée sur une tdle laminéeatjallr024-T351 de 5 cm d’épaisseur. La compositeialliage est
donnée dans le tableau I. L'état T351 correspondh draitement de mise en solution solide suiviend'urempe, d’'un
détensionnement par traction et d’un traitemenindéuration. La tdle ayant été obtenue par laminkgmatériau présente
une forte anisotropie de taille de grains avecsdarsens de laminage (L), le sens travers-long éflle sens travers-court
(TC), des tailles de grains respectives de 70030®,um et 100 um comme le montre la figure 1.

Eléments d'alliage Al Cu Mg Mn Fe Si Ti

Poids (%) Base 4,46 1,44 0,6 0,13 0,06 0,03
Tableau I: Composition chimique (poids %) de l'adje d’aluminium 2024-T351

Figure 1: Observation au microscope optique ddiige 2024-T351 dans le plan L-TC

2.2 Méthodes, techniques et conditions expérimentales

2.2.1. Essais de corrosiomin d’évaluer la sensibilité & la corrosion intemgulaire de lalliage 2024-T351 dans le
cadre de cyclages environnementaux et thermiquesieprs types d’essais de corrosion ont été ésaligles immersions
continues, des essais de corrosion dits « aveagyct avec un cyclage environnemental seul etr@'a@dvec un cyclage
environnemental et thermique. Tous les essais @degion avec cyclage sont constitués de trois sydée24 h, chaque cycle
étant décomposé en une phase d'immersion en nNk€ll 1 M de 8 h et une phase d’émersion a l'ait@d. La différence
entre les deux types d'essais de corrosion avetagycréside dans la température d’émersion : elleespond a la
température ambiante dans le cas des essais diet €4 égale a -20°C pour les essais appelés €Fefsais d’immersion
continue ont aussi été réalisés : I'un d'une dutée24 h correspondant au temps total d'immersios dtes essais avec
cyclage et I'autre de 72 h correspondant au temwias d’un essai de corrosion avec cyclage. Ces dssga&is d'immersion
continue sont considérés comme des essais dermédére

Pour chacun des essais, des échantillons cubidOesifh de c6té) et des éprouvettes de tractiongpldtent la géométrie a
été fixée de facon a développer des défauts desiorr dans le sens L, ont été prélevés au cceur el et polis au papier
SiC grade 4000 avant exposition au milieu agres®6 échantillons cubiques, une fois corrodés, &étdécoupés en
tranches dans le plan L-TC afin de déterminer fidtee et la morphologie de la corrosion intergranellidéveloppée pendant
'essai. Des observations réalisées avec un mispascoptique (microscope Olympus PMG3) équipé dsysteme de
numérisation (Aphelion 3.2) et couplé au logicigndlyse d'image, Image J, ont permis d’estimeddasité et la longueur
cumulée des joints de grains corrodés ainsi que pledondeurs maximale et moyenne des défauts deosion
intergranulaire. Pour chaque condition d’essaitieeh00 et 200 défauts de corrosion ont été caraést Ces résultats ont
été complétés grace a des observations en miciieségetronique a balayage (modele JEOL FEG-SEM3FDOavec une



tension d’accélération du faisceau d’électrons aisapentre 10 kV et 15 kV en fonction des défaldttseovés, couplées a
des analyses par spectrométrie a dispersion d'en&XrdEDX pour « Energy Dispersive X-ray spectromet) réalisées
grace a un spectrometre SDD Bruker. Les essaisadgon réalisés sur les éprouvettes plates, aprgssition au milieu
corrosif, ont permis de déterminer les propriétéscaniques résiduelles de l'alliage 2024 en foncti@s conditions
d’exposition au milieu agressif. Ces essais ontéfisés a la température ambiante, & une vitessiéformation de 10s?,
sur une machine de traction INSTRON équipée d'wtielle de charge de 5 kN et d’'un extensometre,

2.2.2. Dosage de I'hydrogenees quantités d’hydrogéne présent dans le maténauété mesurées grace a une
méthode de dosage par fusion sur un analyseur ERIZHAY de marque Horiba. Cette méthode de dosageemaep
d’obtenir qu’une valeur moyenne de la quantité dilmgeéne contenue dans un échantillon.

2.2.3. Localisation de I'hnydrogénede facon a essayer de localiser plus précisémeptiidbgéne présent dans les
matériaux, des méthodes d'analyse locales ont é&ésnen ceuvre. Des analyses par spectrométrie dsentkes ions
secondaires (SIMS) ont été conduites a I'Institatibhal des Sciences Appliquées de Toulouse (INSA&E un instrument
CAMECA IMS 4F utilisant un faisceau d’ions primarde type Cs De plus, des analyses en microscopie a forceigtem
couplée au mode Kelvin (KFM) ont été réalisées wgurappareil de type Nanoscope llla Multimode foysar Digital
Instruments et équipé d’'un module électronique @rad.e mode KFM permet de mesurer trés localensedifférence de
potentiel entre un échantillon et une pointe avee ésolution latérale minimale de 100 nm. Les fagintilisées sont en
silice revétue de Pt/Ir avec une fréquence de edsmnde 75 kHz. Elles ont un rayon de courburevifen 25 nm. Les
mesures de potentiel KFM ont été réalisées ensatti la technique dite de “lift” décrite dans desvaux précédents
(Lacroix et al, 2008). La hauteur de lift a été fixée dans céttele a 100 nm. Toutes les mesures KFM ont étésééal a
l'air, & température ambiante avec une humiditétinat d’environ 40%. Pour les analyses SIMS etmtesures KFM, des
échantillons parallélépipédiques de dimensions®xx3 mni (TL x TC x L) ont été préparés. De fagon & cariszé les
défauts de corrosion dans le sens de laminageédesntillons ont été corrodés sur la face TC/Tlamdlysés dans la
direction perpendiculaire c’est-a-dire la face TCRe fagcon a réaliser les analyses aprés les edsaiorrosion sans
préparation de surface complémentaire, la face L@@s échantillons (face corrodée) est polie méeamrment avant les
essais de corrosion jusqu’au graden3tandis que la face TC/L (face analysée) est padigu’au grade Yam toujours avant
les essais de corrosion. Aprés le polissage, sedéze TC/TL des échantillons est exposée au mdarosif alors que les
autres sont protégées par un revétement proteapguroprié. Aprés les essais de corrosion, les éilbas sont rincés et
séchés puis le revétement protecteur déposé sacdaTC/L est retiré. Les échantillons sont stoakéss I'azote liquide
jusqu’au moment de I'analyse pour éviter une éwdl@wlésorption de I'hydrogéne. Par ailleurs, laédudes analyses est
suffisamment courte pour supposer qu'il n'y ait dasdésorption de 'hydrogéne pendant cette étape.

3. RESULTATS ET DISCUSSION

3.1 Influence des conditions d’exposition au milieu esgif sur I'étendue et la morphologie de la
corrosion intergranulaire

Les résultats obtenus par observation en microscopiique et en microscopie électronique a balaykgeéchantillons
apres les essais de corrosion montrent des diffégesignificatives pour ce qui concerne I'étendula enorphologie de la
corrosion intergranulaire selon les conditions gsition au milieu corrosif. Ainsi, les défauts d&rosion intergranulaire
observés sur les échantillons ayant subi des tistsorrosion avec cyclage sont plus ramifiés quex abservés apres
immersion continue comme le montre la figure 2.[dDes, dans le cas des essais de corrosion avesgeyan observe une
extension de la corrosion aux sous-joints de gragins’'était pas visible aprés des essais d’immersbntinue.

Test de corrosion 24 h 72h CA CF
Nombre de joints de grains corrode§ / Nombre de 0.16 0.19 0.35 0.46
joints de grains observés
Profondeur moyenne (um) 69 72 111 53
Profondeur maximale (um) 313 380 430 246
Longueur totale analysée (mm) 82,8 82,8 41,5 49,1
Nombre de défauts observés 133 138 106 193
Longueur cumulée de joints d(? grains corrodés / 0.09 0.15 057 0.35
Longueur totale analysée (mm/mm)

Tableau Il : Analyse statistique de la morpholodgs défauts de corrosion intergranulaire développés
lors d'essais de corrosion.



Les données statistiques concernant la longudardensité des défauts de corrosion sont répegwdéns le tableau Il. Les
résultats montrent que les essais de corrosion @aage induisent une multiplication des sitecdeosion qui se traduit
par une nette augmentation de la densité de jdimtgrains corrodés par rapport a ce qui est obsemvéles échantillons
ayant subi une immersion continue de 24 h ou db.7Ret effet est trés marqué dans le cas des &sBaibe plus, les
longueurs maximale, moyenne et cumulée des détlutsorrosion dépendent également des conditiongaition au
milieu corrosif. Pour les essais CA, 'augmentatittnces trois parameétres par rapport a ce quibsstreé aprés immersion
continue traduit une augmentation de la propagate&mdéfauts de corrosion corrélée a 'augmentat&snsites d'initiation.
En revanche, pour les essais CF, les longueurs nmeyet maximale des défauts de corrosion sontfplbkes que celles
mesurées pour des immersions continues tandis’'iquerke est observé pour la longueur cumulée digsj de grains
corrodés. Ces résultats traduisent une faible gatn des défauts de corrosion dans ce cas assadie plus grande
densité de défauts et notamment a une extensitana®rosion aux sous-joints de grains. On notéxélelrs que, pour les
essais CF, sur 'ensemble des défauts de corrobiservés, 30% d’entre eux ont une longueur infégi@ul0 microns.

Figure 2 : Micrographies en MEB-FEG des échantiflarorrodés. Morphologies représentatives de
défauts de corrosion intergranulaire développésaati(a) une immersion continue de 24 h, (b) une
immersion continue de 72 h, (c, d) un essai CA) (&) essai CF.

Ces résultats mettent en évidence des différerigesfisatives pour ce qui concerne la morphologie’éendue de la

corrosion intergranulaire selon les conditions gisition au milieu corrosif et suggerent des mérars de propagation de
la corrosion différents. Des essais de corrosicec ayclage semblent plus endommageants que des eisamersion

continue en ce sens qu'’ils favorisent l'initiatida la corrosion intergranulaire et son extensiohsaus-joints de grains du
matériau ; de plus, les essais CA tendent a faaoéigalement la propagation de la corrosion cengst, en revanche, pas le
cas des essais CF. Les propriétés mécaniqueselsgimesurées grace aux essais de traction alisdes éprouvettes de
traction plates pré-corrodées sont en accord agscobservations. En effet, on observe tout d'alwprel les propriétés
mécaniques résiduelles des éprouvettes corrodéeslds essais CA et CF sont plus faibles que ceikesurées sur des
éprouvettes immergées de fagcon continue comme terenta figure 3, le principal paramétre affecténét’allongement a

rupture qui est divisé par deux entre les conditidimmersion continue et les essais de corrosiec ayclage. Ce résultat
confirme la sévérité d'un essai de corrosion awetage par rapport a un essai d'immersion contifag. ailleurs, on peut



noter que, malgré le fait que des valeurs trée€udifftes des paramétres caractéristiques des défawsrrosion aient été
mesurées pour les deux essais de cyclage (par &xeoyr ce qui concerne les longueurs moyenne rimmade des défauts
de corrosion), les propriétés mécaniques résidualles éprouvettes pré-corrodées selon les corslitiyh et CF sont
relativement similaires. La dégradation des pra@siénécaniques observée pour les essais CA esterdavec les fortes
valeurs de longueurs moyenne et maximale des défditcorrosion ; en revanche, les faibles progriéécaniques
mesurées pour les éprouvettes ayant subi un eBssei@blent contradictoires par rapport a la faibtgpagation des défauts
de corrosion observée pour ces essais. Ces résodtafirment donc I'hypothése avancée précédemraesavoir que les
mécanismes qui régissent l'initiation et la profaga de la corrosion intergranulaire dans I'alBa?024-T351 lors d'essais
de corrosion avec cyclage sont différents de cewixdgivent étre considérés lors d'immersion cordinude plus, les
mécanismes impliqués semblent aussi différer sglenla phase d’émersion a I'air, lors des essaisydiage, se fasse a
température ambiante ou sous des températuresveggatinsi, pour les essais CF, I'abattement degpnetés mécaniques
observé pourrait étre imputé & un endommagementmiqlie qui s’étendrait en aval du fond de défautcdeosion
intergranulaire. Or, I'on sait que, pour des dé&falé corrosion intergranulaires assez longs, fipdle réaction cathodique
se produisant en fond de défauts correspond 2algtioé de réduction des protons formés par la idacthydrolyse des
cations métalliques issus de la réaction de diisollnodique. Cette réaction cathodique génére dienl’hydrogéne en
fond de défauts de corrosion. Si cet hydrogéne étamesure de pénétrer suffisamment dans le matén aval du défaut
de corrosion, il pourrait donc générer un endomnmmege volumique supplémentaire du matériau pouvaptiquer de
faibles propriétés mécaniques de celui-ci, comnestde cas aprés des essais CF. Des dosages djbpdront donc été
réalisés pour des échantillons exposés au miliewsid dans différentes conditions. Les résultatsroontré que les teneurs
moyennes en hydrogene sont de 4, 11, 23, 25 gpmOnpassique pour un échantillon non corrodé, uardion ayant subi
une immersion continue de 24h, de 72h, un essaeCén essai CF respectivement. Ces résultats mefrement en
évidence un enrichissement en hydrogene de l'all2@24 suite a un essai CF. Il pourrait étre avapegles produits de
corrosion, sous forme d’hydroxydes, dans les defaont a l'origine de cette augmentation signifieade la teneur en
hydrogéne d'un échantillon corrodé par rapport aéohantillon non corrodé. Cependant, I'étude molgaique de la
corrosion dans le cas d'essais CF révéle non seunleome étendue plus faible mais surtout une lamgoemulée de joints
de grains corrodés bien inférieure a celle repop@er les essais CA. Ainsi, si seuls les produéscdrrosion étaient
responsables de la teneur en hydrogéne mesurés,lesoéchantillons CA devraient présenter uneueere hydrogéne
supérieure a celle correspondant aux autres conditl’exposition ; or, ce n’est pas le cas. llasts possible de conclure,
en supposant néanmoins que la couche externe desioor n'est pas affectée par le cyclage thermiquéune partie de
I'hydrogéne produit lors des processus de corrogipanétré dans le matériau et a conduit a unhessiment local. Il n’est
pas aisé de préciser, a ce stade, les types despiggs ou mobiles qui participent a cet enrigmsant. Il est tout de méme
possible de supposer, sans trop de risque, quérBiggne est majoritairement produit pendant la @tdisnmersion a
température ambiante sur un matériau qui vientul®r sun cyclage a basse température. Ce cyclage gémérer des
écaillages locaux de la couche d’'oxyde et, paré&nm faciliter ensuite les conditions d’absorptibpeut également étre
proposé un mécanisme impliquant la plasticité itedpar le cyclage thermique dés l'instant ou unasformation de phase
générant une expansion de volume se développe mh de défauts de corrosion intergranulaire. 1l également
envisageable d’'imaginer une sorte de rochet therenigduisant a chaque cycle thermique un incréndenplasticité,
localisée ou pas, fonction du ratio entre la zoifecte par la corrosion et le matériau sain etastila distribution et la
profondeur des défauts de corrosion intergranuldda@ns ces scenarii, un enrichissement en hydrogen@arfaitement
envisageable impliquant les piéges microstructurdgjia présents ainsi que le piégeage et le tranppores dislocations.
Une observation détaillée du facies de rupturerabsir une éprouvette de traction pré-corrodéendelconditions CF et
d’un défaut de corrosion développé apres un edsa Qis en évidence un facies trés particulier aviéérentes populations
de cupules caractérisées par leur taille, et notmhrdes microcupules qui pourraient étre asso@édss interactions
hydrogéne / précipités durcissants (Figure 4). f@eigs sont similaires a ceux obtenus pour desuépttes d’alliage 2024
chargées en hydrogéne par polarisation cathodigbaia de sels fondus.
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Figure 3 : (a) Courbes représentatives de tractiaur chaque condition testée (b) Propriétés
mécaniques résiduelles apres les différents testodosion. NC correspond a des échantillons de
référence non corrodés.
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Figure 4 : (a gauche) Surface de rupture obserwgaiae éprouvette de traction pré-corrodée dans les
conditions CF (a droite) observation d’un défautaderosion sur un échantillon ayant subi un essgi C

3.2 Etude de I'état de contrainte en fond de défautatmsion

De facon a apporter des résultats complémentairesjspositif expérimental a été spécifiquementettipypé lors de cette
étude afin de déterminer si la solidification d&dtctrolyte piégé dans les défauts de corrosianderl’exposition a -20 °C
au cours des essais CF pouvait conduire a I'apmarite contraintes mécaniques sur les parois dbeth de défaut de
corrosion intergranulaire. Dans la procédure expéntale suivie, une plaque trés mince d'alliage 420351 est
préalablement corrodée, selon les conditions CFuse seule face, I'autre face étant revétue pareunis de sorte que les
défauts de corrosion ne puissent se développersquéa surface non protégée. Une fois le test deosion terminé,
I'échantillon corrodé est légerement séché et pioes la cuve du dispositif développé qui est rdieoa I'azote liquide de
facon & solidifier I'électrolyte piégé dans lesalés de corrosion intergranulaire. Un thermocouplelus au dispositif, est
alors relié a I'échantillon afin de mesurer, enpemeel, la température de I'échantillon. Dansptiyése ou les contraintes
mécaniques développées a l'intérieur des défautsod®sion intergranulaire sont suffisantes, I'édiion se trouve en
flexion du fait qu’un seul de ses cotés est corra@dédéflexion de I'échantillon induite par la sbfication de I'électrolyte
est alors mesurée a l'aide d'un laser. Celle-antésapposée faible, une tige en alumine est fixééchantillon de facon a
amplifier la déflexion mesurée par un effet de deviDe plus, le spot du laser est focalisé sur cibke en alumine
parfaitement polie et fixée a I'extrémité de laetign alumine afin de s’affranchir de la rugositésddace. Si des contraintes
mécaniques sont présentes et suffisantes, alodgtaut de I'essai, I'échantillon est fléchi. La o zéro est définie par la
position de la cible lorsque I'échantillon est fié¢si c’est le cas) a basse température. Pujgpsition de I'échantillon par
rapport au laser et la température de I'échantiflont enregistrées a l'aide d’'une centrale d’adtipis pendant toute la
durée du réchauffement de I'’échantillon, et celardmiere synchronisée. Lorsque la température slerfude I'électrolyte
piégé est atteinte, les contraintes macroscopiduésites par sa solidification s’annulent de faita; déflexion de
I'échantillon n'est donc plus entretenue se quiraduit par un changement rapide de la positiofadgble par rapport au
laser. Si la solidification de I'électrolyte n’'indwucune contrainte, alors la position de la cilelste stable tout au long du
réchauffement de I'échantillon.

La comparaison des résultats obtenus avec ce di§fegure 5), pour un échantillon non corrodéuetéchantillon corrodé

lors d’'un essai CF, confirme que les contrainteliites par la solidification de I'électrolyte safés contraintes de traction
et que celles-ci sont suffisamment importantes gmurvoir étre mises en évidence expérimentalem@es. contraintes

pourraient alors expliquer le fort enrichissemanhgdrogéne observé pour les échantillons soumise&ssai CF.
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Figure 5 : Evolution de la déflexion en fonctionldeempérature pour des éprouvettes corrodées par
essais CF et des éprouvettes non corrodées



3.3 Détection et localisation de I'hydrogéne dans legsaétillons d’alliage 2024 corrodés apres essais
CF

Compte-tenu des résultats obtenus sur I'état ddraiate régnant en fond de défauts de corrosiors aealyses
complémentaires ont été réalisées de facon a awerfila présence d’hydrogene dans le matériau apréssai de corrosion
avec cyclage de type CF et, si possible, le logalisa premiére difficulté a consisté a identifikrs techniques d’analyses
suffisamment sensibles pour détecter de faiblesursnen hydrogéne et avec une bonne résolutioralatpour pouvoir
localiser cet élément en relation avec les élémeitsostructuraux caractéristiques. Des essaisnpiréires ont donc été
conduits sur des échantillons d’alliage 2024-T3B4argés en hydrogene par polarisation cathodiquzairs de sels fondus.
Ces essais ont permis de montrer que la spectrienti#rmasse des ions secondaires (SIMS) et lesresede potentiel
Kelvin (KFM) constituaient des outils puissants pdétecter et localiser I'hydrogéne dans les adigad’aluminium.

Ces deux techniques ont donc ensuite été utiligées analyser des échantillons d'alliage 2024 pid#ament soumis a un
essai de corrosion avec cyclage CF. Pour ce quiecna le SIMS, des cartographies en hydrogenetéritacées autour de
défauts de corrosion intergranulaire. Compte-tamtdiad que la présence de produits de corrosios foume d’hydroxydes
pouvait perturber la détection de zones enrichieshydrogéne atomique, les cartographies du sigtidcbgéne ont
toujours été réalisées en paralléle de cellesakgdéne. Pour tous les défauts de corrosion irderdaire, un fort signal en
hydrogéne a été détecté au niveau de ces joirgeaites corrodés. Cependant, pour la plupart, aeabigtait associé a un fort
signal en oxygéne de telle sorte qu'il n'était passsible d'identifier le «type » d’hydrogéne lasé| c’est-a-dire
I'hydrogéne présent sous forme de liaisons O-Hhstdtogéne atomique. Toutefois, des analyses &sgisur certaines
zones, et notamment sur celles présentant a laufoéscorrosion des joints de grains et des soussjale grains, ont
démontré que cette superposition des signaux h'gsas observable systématiquement, comme le méntrgure 6. En
effet, sur cette figure, apparait un joint de greanrodé, rempli de produits de corrosion commetbeste le signal fort de
'oxygéne associé a celui de I'hydrogéne. Dansstass-joints de grains, le signal de I'hydrogéneir@sinse alors que celui
de l'oxygéne est beaucoup plus faible; le signal I'tiydrogéne est alors attribué a de I'hydrogémemajue. Ces
observations par SIMS confirment ainsi I'enrichimeat en hydrogéne du matériau autour des défautomesion. Cet
hydrogéne semble donc se trouver sous deux foriffégedites : soit sous forme de produits de coomghydroxydes) soit
sous forme atomique en solution solide et particalhent dans les sous joints de grains. Ceuxti,clemme les joints de
grains traditionnels, pourraient jouer le rble dairts-circuits de diffusion et provoquer ensuiteséasibilisation des sous-
joints a la corrosion. La présence d’hydrogéne daass zones pourrait ainsi contribuer a expliquemiaphologie des
défauts développés lors des essais de cyclageidu fr

" Sous-joint de grain

Figure 6 : Cartographies SIMS des signaux de I'ogéne et de I'oxygene d'un défaut de corrosion
attaquant les sous joints de grains développésdmssais CF.

Les analyses KFM réalisées autour de défauts adesion intergranulaire développés lors d’essaisatension avec cyclage
sur un alliage 2024 ont permis de confirmer cesli@s. Effectivement, la comparaison d’'images obés par MEB, en
mode topographie en AFM et en mode KFM sur une nm#ne a montré que le potentiel KFM des joints idéng corrodés
était treés négatif par rapport a celui de la matde qui, compte-tenu des résultats des essaimpraires réalisés sur des
échantillons chargés cathodiguement en hydrogénpu @tre associé a la présence d’hydrogéne. De pdugone
correspondant aux sous-joints de grains préseatesi un potentiel trés négatif ce qui la mettaitévidence sur la
cartographie de potentiel en mode KFM alors quie aeine n’était pas corrodée. Ces résultats ort donfirmé la présence
d’hydrogéne atomique aux joints de grains de &aii 2024 corrodé dans les conditions CF et lagddfude cet élement au
cceur du matériau via les joints de grains et les-goints de grains.



3.4 Proposition de mécanismes de corrosion : intenastimrrosion / hydrogene / déformation

Les résultats précédents ont montré qu'il semigaitinent de considérer des mécanismes de propagagis défauts de
corrosion intergranulaire différents selon les éoods d’exposition au milieu corrosif. Dans towesIcas, pour tous les
essais, dans les premiers stades, et en partipelietant les premiéres phases d'immersion, ildaosidérer que la réaction
de dissolution anodique localisée aux joints dengrast associée a deux réactions cathodiquesydr da réaction de
réduction de I'oxygéne et celle des protons. Lesgms sont issus de la réaction d’hydrolyse daeraimétalliques dans les
défauts de corrosion intergranulaire. On observecdme acidification locale en fond de défauts deasion ainsi qu’un
enrichissement en chlorures, nécessaire au maidédiélectroneutralité. Pour les défauts courstdaction de réduction
prépondérante est celle de I'oxygéne. En revanubwy, les défauts longs, le fond du défaut va &pédement isolé du reste
de la solution du fait de la formation des proddigscorrosion et un appauvrissement en oxygeneoskiip alors en fond de
défauts : la réaction cathodique prépondéranteedéva réaction de réduction des protons. Pouruceancerne les essais
CA, comparés aux essais d'immersion continue, haemgtation de la propagation de la corrosion interglaire associée a
son extension aux sous-joints de grains du maté&iexpliqgue essentiellement par les processus Ess@ux phases
d’émersion. Effectivement, la phase d’émersiona& ke traduit par une évaporation rapide de ltéddgte a la surface de
I'échantillon et plus progressive pour ce qui caned’électrolyte piégé dans les défauts de coorodi semble pertinent de
penser que, pendant toute la durée de la phaseesiém (16 h), de I'électrolyte reste présent emdfde défaut. Ce milieu
va s’enrichir en ions chlorures et va donc devias agressif ce qui conduit a une forte propagates défauts de corrosion
et a une attaque des sous-joints de grains. Poguiceoncerne les essais CF, ce scénario ne cdrp@npuisqu’aucune
réaction électrochimique ne peut avoir lieu pendaphase d’émersion du fait de la températurankeanisme suivant peut
étre proposeé :

» Premiere phase d’'immersion : Les processus deldigsosont actifs et, comme cela a été expliquc@iemment, dans
les défauts les plus longs, un effet de confinerderitélectrolyte apparait et induit une forte cemication en protons ‘H
susceptibles de se réduire. Ainsi, le milieu endfole défauts est trés riche en hydrogéne. Le raat§reut alors étre
schématisé, au niveau macroscopique sous la folunecdmposite composé, a coeur du matériau sainSetéen surface
d’'une zone endommagée par les défauts de corrasitée E (Figure 7a).

» Pendant la période d’émersion : A la fin de la @dei d'immersion, le matériau est placé dans uneieteca -20 °C et les

processus électrochimiques, qui sont des proceksusiquement activés, sont rapidement ralentiscet stoppés. Tant

gue la température de I'électrolyte présent dassdéfauts est supérieure a sa température de fusaiée Tf (et
considérée ici comme égale a la température déifsmdition), aucune contrainte n’est présente,arigdla zone de ceceur, ni
dans la zone endommagée. Cependant, dés lors dqeenperature devient inférieure a Tf, I'électrolyigégé gele et
plusieurs phénoménes se produisent. Tout d’abardaitl notamment de la fragilité de la couche ddayla baisse de
température et I'expansion volumique résultantéélectrolyte provoquent des ruptures dans le filloxyde. En surface
de I'’échantillon, ces ruptures sont des zones mfielles d’amorcage de nouveaux défauts qui poturse développer
lors de I'étape d'immersion suivante, expliquantdee densité de défauts développés lors desse€$aiA l'intérieur des
défauts de corrosion eux-mémes, la rupture du @loxyde sur les parois des défauts peut aussi gérdgs sites
d’amorcage pour d’'autres chemins de propagatiogucest en accord avec le fait que des défauts rplngfiés ont été
observés, mais aussi et surtout, ces zones olimedfoxyde est rompu sont autant de zones d’abswrgiossible de

I'nydrogene présent dans le milieu et produit ldes étapes d’immersion. Le passage au froid petoret d’augmenter la

surface d’échange entre le milieu riche en hydreggtrle matériau. Ensuite, a I'échelle macroscapitpusolidification de

I'électrolyte confére a la zone endommagée un weft de dilatation apparent négatif du fait den ®xpansion

volumique. En revanche, la zone de cceur, non éfeptir la corrosion, tend a se contracter. Cesnpatbilités de

déformation induisent I'apparition de contraintess cbmpression dans la zone endommagée (E) et dmiotes de
traction dans la zone de cceur (S) (Figure 7(cpmiglitude de ces contraintes est alors directeté@né la proportion de
zone E par rapport a la zone S et, pour des matériances et / ou des zones corrodées trés profprmes contraintes
pourraient induire une plastification du cceur dgilbuvette. Ceci étant dit, a I'échelle locale,naweau d’'un défaut de
corrosion (Figure 7(b)), du fait d'un effet d’edl@j les contraintes en fond de défaut sont exaexbEn amont du défaut,
les contraintes développées(ZP) dépassent la limite d’élasticité du matériawi ge plastifie (Figure 7(c)). Cette
plastification se traduit d'une part, par le mouesindes dislocations présentes dans le matérigiaetre part, par la
création de nouvelles dislocations. Les dislocatiobiles constituent alors un vecteur pour lespart de I'hydrogene et
les nouvelles dislocations créées augmentent Iaitdede pieges a hydrogéne possibles. Ainsi, lesgues a basse
température favorise la pénétration de I'hydrogemsent et crée de nouveaux sites de piégeagé’ppdnogene qui sera
produit lors de I'étape d'immersion suivante. Epfinn’est pas raisonnable d’exclure la possibilité la propagation
mécanique du défaut provoquée par ces contraiatedels, cette propagation pouvant étre plus ou snoaportante en
fonction du niveau de contrainte atteint et de daésion des joints de grains qui pourraient avt#r adfectée par des
processus de dissolution sélective lors de I'immer®u par la présence d’hydrogéne. Cette propawgatu défaut de
corrosion, assistée par les contraintes, induakits un déplacement plus en profondeur de la sodec production
d’hydrogéne lors de I'immersion suivante et supgmiit alors I'’hypothése d'un phénoméne de dégradlagin volume

comme proposé par Pantelagisal. (2000).

Pendant la seconde phase d'immersion : A la filad®riode d’émersion a basse température, le rmatést immergé de

nouveau dans la solution contenant des ions cldsretr un nouveau cycle commence. Cette remontésmgrérature fait

disparaitre les contraintes apparues lors de idifchtion de I'électrolyte piégé et referme Iefaldt. Cependant, comme la



zone en fond de défaut a été plastifiée en tradticmde I'émersiongps(ZP), la fermeture du défaut va donc mettre cette
zone en compression lors de I'immersion et, ducetie phase la propagation dans la zone contrainédre trés limitée.
Dans I'hypothése ou ces contraintes limiteraienfagen effective la propagation du défaut de cooroslans cette zone,
elles ne la stoppent pas pour autant mais poutrd@roriser la propagation du défaut selon d’auttbemins de
propagation comme des joints et sous-joints dengnadon affectés par la création de cette zoneigleset / ou sensibilisés
par les ruptures du film d'oxyde sur les parois dégauts. Ceci constituerait une autre explicatpdeusible de la
ramification accrue des défauts développés lorssdie CF, de l'attaque des sous joints de graingest données
statistiques.
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Figure 7 : Mécanismes d'endommagement lors desseS§a (a) représentation macroscopique du
matériau endommagé, (b) Représentation locale aeani d‘'un défaut de corrosion intergranulaire, (c)
schématisation des contraintes et déformationsléscet globales au cours d’'un cycle CF.

4. CONCLUSIONS

Cette étude met clairement en évidence les inierectcorrosion / hydrogéne / déformation qui petive® produire
localement dans les matériaux et expliquer endagecomportements observés a I'échelle macroscepiges résultats
obtenus démontrent également que les essais d’isionecontinue réalisés classiquement pour évakggédistance a la
corrosion des matériaux ne conduisent pas a desmendgements en corrosion identiques a ceux obskmgid’'essais de
corrosion avec cyclage, qui semblent néanmoinsrplusentatifs des conditions réelles d’exposities pieces de structure
des avions par exemple.
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