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Introduction générale 

 
La corrosion peut être définie comme étant une dégradation d’un matériau (souvent un 

matériau métallique) ou de ses propriétés suite à une interaction entre celui-ci et son milieu 

environnant. La passivité représente un état des métaux ou des alliages dans lequel leur 

vitesse de corrosion est considérablement ralentie par la présence d’une couche d’oxyde / 

hydroxyde tridimensionnelle ultra-mince et bien adhérente sur leur surface. Cette couche qui 

sépare le métal du milieu  corrosif est dite « couche passive ». La découverte de la passivité 

des métaux remonte au XVIII
e
 siècle quand certains auteurs ont observé une chute de 

réactivité du fer lorsqu’il est immergé dans une solution concentrée d’acide nitrique. Christian 

Schönbein est le premier qui a utilisé le terme passivité (en 1836) afin de décrire cette 

diminution de la réactivité justement attribuée, par lui-même et Faraday, à la formation d’un 

film d’oxyde superficiel. 

Les métaux et alliages, dont les aciers inoxydables, ont un large domaine d’applications 

dans différents secteurs (aérospatial, construction, énergie, transport…). Ainsi l’influence de 

la corrosion sur ces différents secteurs, et donc sur l’économie en général, est considérable. Le 

coût de la corrosion dans les pays industrialisés est estimé à environ 3,5% du produit national 

brut et on estime qu’à chaque seconde une perte de 5 tonnes d’acier est générée dans le monde 

par la corrosion. 

Limiter et comprendre les phénomènes de corrosion est donc indispensable pour 

augmenter et prévoir la durée de vie des installations. Dans ce but, de nombreux scientifiques 

se sont mobilisés pour comprendre la corrosion et l’anticorrosion et de nombreux travaux ont 

été effectués sur les films passifs formés sur les métaux et alliages. Ces travaux ont été 

consacrés à l’étude de la composition, de l’épaisseur, de la structure et des propriétés 

électroniques de ces films. Toutefois, parmi l’ensemble de ces travaux, il existe très peu 

d’études sur leur nanostructure et encore moins sur les relations entre la nanostructure et les 

propriétés locales des couches passives. Or cet aspect est très important pour pouvoir faire le 

lien entre les propriétés locales des films et l’amorçage de la corrosion localisée, qui est une 

sorte de « maladie » de l’état passif, pernicieuse et difficile à prévoir. 

Cette thèse a pour objectif d’étudier la nanostructure et les propriétés électroniques 

locales des films passifs formés sur le nickel pur et sur un acier inoxydable Fe-Cr-Ni. Elle a 
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été réalisée sur des monocristaux d’orientation bien définie afin de s’affranchir de l’influence 

des défauts de microstructure des substrats et de bien contrôler la surface. Nous avons choisi 

d’effectuer cette étude par microscopie à effet tunnel, car cette technique permet d’étudier les 

surfaces à haute résolution (résolution latérale d’environ 0,1 nm) sous contrôle du potentiel 

électrochimique et par spectroscopie à effet tunnel ex situ qui, combinée à l’imagerie 

topographique, est la technique la plus appropriée pour réaliser des mesures spectroscopiques 

locales et les corréler à la nanostructure (résolution latérale d’environ 0,5 nm). 

Ce mémoire est organisé en cinq chapitres. Le premier chapitre est consacré à une étude 

bibliographique détaillée de travaux réalisés sur les films passifs formés sur nickel, fer, 

chrome, alliages Fe-Cr et aciers inoxydables. Il résume les travaux consacrés à l’étude de la 

composition, de l’épaisseur et de la structure de ces films. De plus, il récapitule les travaux 

consacrés aux propriétés électroniques de ces films et de leurs constituants principaux.  

Le deuxième chapitre présente les techniques principales utilisées au cours de cette thèse, 

à savoir la microscopie à effet tunnel (STM) et la spectroscopie à effet tunnel (STS). 

L’utilisation de la première en milieu liquide ainsi que l’utilisation de la seconde combinée à 

l’imagerie sont décrites en détail. Ce chapitre présente également la méthode de préparation 

des pointes et de la surface des monocristaux utilisés, qui sont très critiques pour ce type de 

mesures. 

Le troisième chapitre est consacré à l’étude par STM/STS des propriétés électroniques 

locales des films passifs formés à la surface orientée (111) du nickel dans différentes 

conditions (pH et potentiel). Pour chacun des films étudiés, les propriétés électroniques des 

sites granulaires et celles des sites inter-granulaires ont été mesurées pour la première fois. 

Le quatrième chapitre est consacré à l’étude par STM électrochimique in situ (EC-STM) 

des modifications nanostructurales induites par passivation en milieu acide d’un alliage Fe-

18Cr-13Ni monocristallin orienté (100) couvert par un film d’oxyde natif. La topographie du 

film natif et celle des films formés après polarisation de la surface à différents potentiels 

situés dans le domaine pré-passif ou passif ont été étudiées in situ pour la première fois sur 

une surface monocristalline. 

Le cinquième chapitre est consacré à l’étude par STM/STS des propriétés électroniques 

locales à l’échelle nanométrique du film natif formé à la surface de l’alliage Fe-18Cr-

13Ni(100) ainsi que celles de films passifs formés au même potentiel de passivation mais à 
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des temps de polarisation croissants. Là encore, il s’agit de la première étude de cette nature 

sur un acier inoxydable.   

Une conclusion générale clôt la présentation de ce mémoire.  
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Chapitre I : 

État de l’art et objectif de l’étude  

I.A. Passivation du Nickel 

I.A.1  Aspect électrochimique 

L’allure des courbes de polarisation obtenues sur le nickel dépend principalement du 

pH, mais également de l’état de surface, et en particulier de l’orientation cristallographique du 

substrat. On citera dans ce paragraphe uniquement les études électrochimiques qui se 

rapprochent le plus des conditions expérimentales utilisées au cours de cette thèse.   

I.A.1.1  En milieu acide 

La courbe de polarisation obtenu par Zuili et al [Zuili, 2000] sur un monocristal 

Ni(111) montre un pic d’activité A1, qui est attribué à la dissolution et à la passivation du 

nickel (Figure I-1(a)).  La quasi-totalité de la charge enregistrée sous le pic (A1) en milieu 

acide correspond à la dissolution du nickel métallique sous forme d’ions Ni2+. Cette 

dissolution est beaucoup plus importante en milieu acide qu’en milieu basique. Par 

conséquent le pic (A1) devient plus intense lorsque le pH diminue [MacDougall, 1976]. Un 

pic d’activité similaire à celui obtenu par Zuili et al [Zuili, 2000] a été observé dans 

différentes études effectuées également sur Ni(111) et en milieu acide [Magnussen, 2000 ; 

Nakamura, 2004 ; Oudar, 1979 ; Scherer, 2003] 

 
                  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 Figure I-1 : Courbes de polarisation obtenues sur des échantillons  de Ni en milieu acide. (a) Ni(111), 
solution 0,05 M H2SO4 + 0,095 M NaOH (pH=3), dE/dt =5 mV.s-1 [Zuili, 2000]. (b) Ni polycristallin, 
solution 0,5 M H2SO4 (pH=0,3), dE/dt =10 mV.s-1

 [Hoppe, 1989 ; Hoppe, 1990]. 
  

A1 

A1 

(a) (b) 
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Hoppe et Strehblow [Hoppe, 1989 ; Hoppe, 1990] ont obtenu sur Ni polycristallin un pic 

d’activité A1 qui est beaucoup plus intense que celui sur Ni(111) et qui présente deux maxima 

(Figure I-1(b)). La présence de deux maxima n’a pas été élucidée dans ces deux articles, mais 

il est possible que le deuxième pic résulte de la contribution des joints de grains du substrat 

métallique ou bien de l’adsorption des impuretés provenant des réactifs utilisés pour préparer 

la solution comme l’ont suggéré MacDougall et Cohen [MacDougall, 1975] qui ont observé 

également ce doublet.   

L’épaisseur de l’oxyde natif formé à l’air sur le nickel est d’environ 0,6 à 0,8 nm 

[MacDougall, 1974 ; Zuili, 1998 ; Zuili, 2000]. Ajoutons que les mesures XPS de Zuili [Zuili, 

1998] montrent que ce film est composé d’oxyde de nickel NiO et d’hydroxyde de nickel 

Ni(OH)2 d’épaisseurs équivalentes 0,5 et 0,3 nm respectivement.  

MacDougall et Cohen [MacDougall, 1976] ont examiné la réduction et l’activation de 

la surface de Ni(111) après une polarisation anodique de la surface dans une solution Na2SO4 

à différents pH entre 2 et 8,4. Leurs résultats montrent qu’il est possible de réduire le film 

passif formé et de réactiver la surface à 100%  lorsque le pH est  inférieur à 2,8 avec une 

procédure de réduction cathodique modérée qui consiste à imposer un potentiel de -1,05 

V/ESM (électrode de sulfate mercureux) pendant 3 minutes. En revanche lorsque le pH est 

supérieur à 2,8 la réduction devient plus difficile et devient non significative à partir d’un pH 

égal à 5, même avec une procédure de réduction plus forte. D’après les auteurs la réaction de 

la réduction de NiO s’écrit :  

NiO + 2H+ + 2e- � Ni + H2O                                                                      Equation I-1  

Par conséquent la dépendance de la réaction de réduction avec la concentration en ions H+ 

explique pourquoi la réduction se fait à un pH inférieur à 2,8.  

En ce qui concerne la réduction de l’oxyde natif qui est moins épais que le film passif  

MacDougall et Cohen [MacDougall, 1974] ont montré que sa réduction est complète même à 

un pH de 8,4 en polarisant l’électrode à un potentiel suffisamment cathodique (E = -

1,35V/ESM) pendant 10 minutes. La réduction de l’oxyde natif en milieu acide est confirmée 

par les images obtenues in situ par STM (Scanning tunneling microscopy) qui montrent les 

terrasses métalliques de Ni(111) après un traitement cathodique approprié [Scherer, 2003 ; 

Zuili, 1998 ; Zuili, 2000]. 
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I.A.1.2  En milieu basique 

La courbe de polarisation en milieu basique peut être divisée en trois régions (cf. 

Figure I-2). La  région (A) qui est la région de l’hydroxyde α-Ni(OH)2. Cette région contient 

le pic (a) qui est attribué à la formation d’une monocouche de α-Ni(OH)2 [Hahn, 1986 ; 

Weininger, 1963]. D’autres auteurs ont mentionné que ce pic contient également une 

contribution due à l’oxydation et la désorption d’un film d’hydrogène qui a été adsorbé à la 

surface de nickel lors du balayage cathodique [Medway, 2006 ; Visscher, 1980 ; Yau, 1994].  

 

  

 

 

 

Le pic (a’) est attribué à la réduction de α-Ni(OH)2 [Beden, 1988 ; Hahn, 1986 ; Medway, 

2006 ; Yau, 1994]. Cependant, lorsque le potentiel anodique appliqué excède les valeurs de la 

région (A), la réduction du film passif n’est plus possible. Le pic (a’) tend à disparaître et le 

pic (a) disparaît lors d’un deuxième cycle de balayage. Ce phénomène est attribué à la 

déshydratation irréversible α-Ni(OH)2 en β-Ni(OH)2 qui se forme à partir des potentiels situés 

dans la région B. Le plateau de courant dans cette région est attribué à la formation de 3 

monocouches de β-Ni(OH)2 [Hahn, 1986]. En revanche les mesures de XPS de Hoppe et 

Strehblow [Hoppe, 1989 ; Hoppe, 1990] montrent que le film dans cette région (B) est 

bicouche avec une couche interne d’oxyde et une couche externe d’hydroxyde. La région (C) 

est la région des oxyhydroxydes de nickel. L’augmentation du potentiel dans cette région (C) 

conduit à l’oxydation du Ni(II) en Ni(III). Cette oxydation se traduit par l’apparition d’un pic 

(c) sur la courbe de polarisation. L’oxyhydroxyde formé est sous deux formes : β-NiOOH et 

Figure I-2 : Courbes de polarisation obtenues sur des échantillons  de Ni en milieu basique. (a) Ni(111), 
solution 1 M NaOH (pH=14), dE/dt =50 mV.s-1 [Medway, 2006]. (b)  Ni polycristallin, solution 0,1 M NaOH 
(pH=13), dE/dt =100 mV.s-1

 [Beden, 1988]. 
  

(a) (b) 
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γ-NiOOH. Les pics (c’) et (c’’) sont attribués respectivement à la réduction de β-NiOOH et γ-

NiOOH en β-Ni(OH)2 [Beden, 1988]. 

I.A.2  Composition et épaisseur du film passif 

Le film passif formé sur le nickel par oxydation anodique est généralement décrit par un 

modèle de bicouche avec une couche interne d’oxyde NiO et une couche externe d’hydroxyde  

Ni(OH)2 pouvant être hydratée (Figure I-3). 

 

 

Ce modèle est valable aussi bien en milieu acide sulfurique [Delichere, 1986 ; Hoppe, 1989 ; 

Hoppe, 1990 ; Magnussen, 2000 ; Marcus, 1979 ; Marcus, 1993 ; Scherer, 2003 ; Zuili, 2000] 

qu’en milieu acide perchlorique [Lochel, 1984], ou encore en milieu basique [Hoppe, 1989 ; 

Hoppe, 1990]. 

Le film passif formé en milieu acide est généralement mince avec une épaisseur totale 

allant de 0,9 à 1,2 nm [MacDougall, 1976 ; MacDougall, 1976b ; Marcus, 1979 ; Marcus, 

1993 ; Mitchell, 1985 ; Wagner, 1989]. D’autres auteurs ont trouvé une épaisseur plus élevée 

de l’ordre de 2 nm [Ohtsuka, 1978 ; Scherer 2003]  et pouvant même atteindre 2,5 nm par 

augmentation du potentiel dans le domaine passif [Hoppe, 1989 ; Hoppe, 1990]. La 

dépendance de l’épaisseur avec le potentiel de passivation est controversée : certains auteurs 

indiquent que l’épaisseur augmente linéairement avec le potentiel de passivation [Hoppe, 

1989 ; Hoppe, 1990 ; Scherer, 2003, Zuili 1998] alors que d’autres indiquent que l’épaisseur 

est indépendante du potentiel de passivation [MacDougall, 1976 ; Marcus 1993]. Hoppe et 

Strehblow [Hoppe, 1989]  expliquent cette contradiction par le fait que l’épaisseur du film 

augmente rapidement à un potentiel donné. Au-delà de ce potentiel l’épaisseur augmente 

linéairement avec le potentiel mais avec une pente faible (0,7 nm/V). Cette augmentation 

linéaire qui est relativement faible aurait conduit certains auteurs à conclure que l’épaisseur 

est indépendante du potentiel de passivation. Scherer et al [Scherer, 2003] ont trouvé que 

Figure I-3 : Le modèle  bicouche du film passif formé sur un substrat de Ni. Le film passif est composé d’une 
couche interne de NiO et d’une couche externe de Ni(OH)2. 

 

 

 

Ni 
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l’épaisseur du film passif  augmente linéairement avec le potentiel de passivation avec une 

pente de (1,7 ± 0,2) nm/V en milieu acide pH=1. Cette même étude montre que la pente est de 

(1,4 ± 0,2) nm /V en milieu acide pH=2,7. 

En milieu acide les épaisseurs relevées pour la couche interne d’oxyde de NiO sont de 

0,55 nm [Marcus, 1993] et de 1,5 à 2 nm en fonction du potentiel de passivation [Hoppe, 

1989 ; Hoppe, 1990 ; Scherer, 2003, Zuili 1998]. Les épaisseurs relevées de la couche externe 

d’hydroxyde varient d’une fraction de monocouche [Mitchell, 1985] à 0,6 nm [Marcus, 1993]. 

L’épaisseur de cette couche externe d’hydroxyde est indépendante du potentiel de passivation 

[Hoppe, 1989 ; Hoppe 1990 ; Marcus, 1993]. 

L’effet de pH sur l’épaisseur du film passif est aussi controversé dans la littérature. 

MacDougall et Cohen [MacDougall, 1974 ; MacDougall, 1976] ont trouvé la même épaisseur 

du film passif à trois pH différents (pH = 8,4 ; pH = 4.5 et pH = 2,8). En revanche Hoppe et 

Strehblow [Hoppe, 1989 ; Hoppe, 1990] ont montré qu’en milieu basique (pH=13,8) la 

couche externe d’hydroxyde est plus épaisse que celle obtenue en milieu acide (pH = 0,3). 

L’épaisseur de cette couche externe augmente légèrement avec le potentiel et elle est entre 1,2 

et 1,9 nm dans le domaine passif. En outre leur résultat montre que l’épaisseur de la couche 

interne d’oxyde augmente significativement avec le potentiel et peut atteindre des valeurs 

supérieures à 3 nm.  

I.A.3  Propriétés structurales  

I.A.3.1  Structures cristallographiques du nickel, de l’oxyde NiO et de l’hydroxyde 
Ni(OH)2 

La structure du nickel métallique est cubique à faces centrées. Le paramètre de 

maille est de 0,352 nm. La surface de notre substrat métallique est orientée selon le plan dense 

(111) et elle est représentée sur la Figure I-4.  

La particularité de l’orientation (111) est qu’elle s’oxyde plus lentement que les 

orientations (100) et (110) [Mauvais, 1970 ; Oudar, 1979 ; Wood, 1965]. De plus, il a été 

observé que la cristallinité du film passif obtenu sur ce plan est plus importante [Oudar, 1979 ; 

Suzuki 1996].  

Les principales directions cristallographiques, la maille unitaire de surface et les sites 

ternaires de type cfc (cubique faces centrées) et hc (hexagonal compact) sont indiqués sur la 

Figure I-4. Les rangées de type < 11�0 > correspondent aux directions compactes du cristal. 
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La maille de surface est une maille losange de paramètres 0,249 nm et 120°. Les sites 

ternaires de type cfc se caractérisent par l’absence d’atome de nickel dans le deuxième plan 

(le plan sous le plan de la surface). Les sites ternaires de type hc se caractérisent par la 

présence d’un atome de nickel dans le deuxième plan. La distance réticulaire entre deux plans 

successifs est de 0,203 nm. 

 

 

 

 

 

 

 

 

La structure de l’oxyde de nickel est cubique à faces centrées, de type NaCl. Le 

paramètre de maille est 0,417 nm, soit 18% plus grand que celui du nickel métallique. 

Le plan (111) d’oxyde de nickel contient exclusivement des cations ou bien des 

anions. La maille unitaire de ce plan est un losange de paramètres 0,295 nm et 120°. Les 

rangées compactes sont de type  <11�0>. Le cristal NiO orienté selon le plan (111) correspond  

à un empilement alterné de plans constitués d’anions d’une part et de cations d’autre part. La 

distance réticulaire est de 0,120 nm entre deux plans de nature différente et de 0,241 nm entre 

deux plans de même nature  (Figure I-5).  

La surface NiO (111) est une surface dite « polaire » car elle est chargée et chaque 

biplan NiO possède un moment dipolaire perpendiculaire à la surface [Tasker, 1979]. Du 

point de vue électrostatique une telle surface est instable et ne peut pas exister, sauf après 

reconstruction de la surface restée anhydre, ou après hydroxylation de la surface en présence 

d’eau sous forme vapeur ou liquide. L’hydroxylation stabilise l’orientation selon le plan (111)  

aussi bien de l’oxyde thermique [Cappus, 1993 ; Kitakatsu, 1998 ; Winkelmann, 1994] que de 

la couche d’oxyde du film passif [Zuili, 2000]. Cette hydroxylation a lieu sur les sites 

Figure I-4 : Nickel orienté selon le plan (111) [Kitakatsu, 1997] 
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réguliers et sur les défauts de l’oxyde de nickel orienté (111). En revanche l’hydroxylation du 

NiO(100) ne se produit que sur les défauts de l’oxyde et elle n’a pas lieu sur les sites réguliers 

[Cappus, 1993].  

 

 

 

L’hydroxyde de nickel peut exister sous deux formes : l’une anhydre notée β-

Ni(OH)2 et l’autre hydratée notée α-Ni(OH)2   

La structure de l’hydroxyde de nickel sous sa forme β  anhydre cristallise selon le type 

CdI2 (Mg(OH)2). Elle consiste en un empilement hexagonal de type ABAB des ions OH-. 

Seule la moitié des sites octaédriques est occupée par des ions Ni2+, ce qui détermine la 

formule stœchiométrique Ni(OH)2. Les paramètres de la maille hexagonale sont a = 3,126 Å 

et c = 4.605 Å. La liaison OH est parallèle à l’axe c [Oliva, 1982]. La Figure I-6 montre la 

structure de Ni(OH)2 orientée selon le plan de base (0001).  

Le paramètre de maille du plan de base (0001) est de 3,126 Å. L’empilement de ces 

plans alterne deux plans de OH et un plan de Ni. La structure est dite lamellaire avec des 

liaisons fortes entre plans de OH et plan de Ni formant des « sandwichs » Ni(OH)2 orientés 

(0001). Les liaisons entre deux plans de OH  sont faibles (liaison hydrogène). 

 

 

Figure I-5 : Oxyde de nickel NiO orienté selon le plan (111) vu de dessus (à gauche) et de profil (à droite). 
Les sphères bleues représentent les atomes de nickel et les sphères rouges représentent les atomes d’oxygène 
[Kitakatsu, 1997]. La maille élémentaire est marquée par un losange.   
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La structure de l’hydroxyde de nickel sous sa forme α hydratée est une structure dite 

turbostratique, formée d’un empilement de feuillets d’hydroxyde bidimensionnel parallèles et 

désorientés les uns par rapport aux autres. Ces feuillets correspondent à des plans réticulaires 

distants d’environ 8 Å au lieu de 4,6 Å pour les plans (0001) de la structure β-Ni(OH)2 

cristallisée (Figure I-7). Ce décalage est dû à l’intercalation des molécules d’eau entre les 

feuillets [Le Bihan, 1972].  

 

 

 

Figure I-6 : Hydroxyde de nickel β-Ni(OH)2 orienté selon le plan (0001) vu de dessus (à gauche) et de profil 
(à droite). Les sphères bleues représentent les atomes de nickel et les sphères rouges représentent les atomes 
d’oxygène des groupements OH. La maille élémentaire est marquée par un losange [Kitakatsu, 1997]. 

 2 Å 

 4,6 Å 

 1,15 Å 

Figure I-7 : Représentation schématique de l’hydroxyde de nickel Ni(OH)2 sous sa forme β anhydre (à 
gauche) et sous sa forme α hydratée (à droite). Le paramètre de maille du plan de base  (0001) est peu 
diffèrent  pour les deux formes cependant le paramètre c qui représente la distance entre les feuillets 
d’hydroxyle est très diffèrent : il passe de 4,6 Å pour la forme β  à 8 Å pour la forme α à cause de l’insertion 
des  molécules d’eau et des anions entre les plans OH [Delahaye-Vidal, 1996]. 

β-Ni(OH)2 α-Ni(OH)2 
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Delahaye–Vidal et al [Delahaye–Vidal, 1996] ont préparé le α-Ni(OH)2 par un procédure de 

précipitation en utilisant NH3 et des solutions contenant des ions Ni2+ et des contre-ions qui 

ont des tailles différentes. Ils ont montré que la distance entre les feuillets varie en fonction de 

la taille du contre-ion utilisé et qu’avec des contre-ions volumineux cette distance peut 

s’étendre à environ 13 Å. En plus ils ont pu déduire que les lacunes en ions hydroxyles dans 

les feuillets compensent l’excès en charges négatives des anions incorporés. Le paramètre de 

maille du plan de base (0001) est de 0,308 nm, peu diffèrent de celui observée pour la 

structure β-Ni(OH)2.   

I.A.3.2  Structure du film passif en milieu acide 

L’étude ex situ effectuée par diffraction des électrons de haute énergie en géométrie de 

réflexion (RHEED pour Reflection High Energy Electron Diffraction) du film passif formé en 

milieu acide sur un monocristal Ni(111) a montré que le film passif est cristallisé et croît en 

épitaxie selon la relation suivante : NiO(111) // Ni(111) [Oudar, 1979]. Cependant l’étude in 

situ par spectroscopie de structure fine étendue d’absorption de rayons X (EXAFS pour 

Extended X-ray absorption fine structure) du film passif en milieu acide a abouti à conclure 

que le film est désordonné et hydraté [Cortes, 1990]. En plus cette étude indique qu’une 

recristallisation qui accompagne l’amincissement du film passif est obtenue lorsque 

l’électrode de nickel est retirée de la solution. Ces deux études ont conduit à conclure à 

l’époque que la structure du film passif obtenu en milieu acide serait différente selon que film 

est analysé in situ ou ex situ.  

Maurice et al [Maurice, 1993 ; Maurice, 1994] sont les premiers à avoir obtenu par 

STM ex situ la résolution atomique sur la couche passive formée en milieu acide sur un 

monocristal de nickel orienté (111). Leur résultats montrent que l’arrangement des atomes à la 

surface est hexagonal et que le paramètre de maille correspond à celui de la maille unitaire de 

l’oxyde de nickel orienté (111). En outre ces travaux ont montré que le réseau atomique de la 

couche passive est incliné par rapport à celui du substrat métallique Ni(111). Ces résultats ont 

été confirmés par des mesures STM in situ [Suzuki, 1996 ; Zuili, 2000] permettant ainsi de 

prouver que le film passif est cristallin qu’il soit analysé ex situ ou in situ. La limitation 

majeure de ces études est l’impossibilité de savoir si le réseau observé correspond  à l’oxyde 

NiO(111) ou bien à l’hydroxyde β-Ni(OH)2(0001) puisque les paramètres des mailles de ces 

deux composés sont  très proches (0,295 nm pour NiO(111) et 0,312 nm pour β-

Ni(OH)2(0001)) et la microscopie à effet tunnel n’a pas la précision suffisante pour distinguer 
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entre ces deux réseaux du fait de la distorsion des mesures. Ajoutons que ces études 

effectuées par STM [Maurice, 1993 ; Maurice, 1994 ; Zuili, 2000] ont montré qu’en milieu 

acide l’oxyde de nickel du film passif croît en épitaxie sans toutefois permettre de déterminer 

si la relation d’épitaxie qui existe entre substrat et oxyde est parallèle ou antiparallèle. Cette 

distinction est impossible d’après les mesures STM. Par conséquent ces travaux ont abouti à 

déduire une relation d’épitaxie qui s’écrit de la manière suivante : NiO(111) // Ni(111) avec 

NiO�11�0� // Ni�11�0� ou NiO�11�0� // Ni� 1�10�. Ces ambiguïtés concernant la nature du réseau 

cristallin et l’épitaxie ont été levées par des mesures in situ de diffraction des rayons X en 

incidence rasante avec rayonnement synchrotron (in situ SXS pour in situ X-ray scattering) 

qui ont confirmé que l’oxyde de nickel du film passif formé en milieu acide est cristallin et 

croît avec une inclinaison d’environ ± 3,3° par rapport au substrat, et montré que la relation 

d’épitaxie est antiparallèle : NiO(111) // Ni(111) avec NiO�11�0� // Ni� 1�10� [Magnussen, 

2000 ; Scherer, 2003].  

Le réseau atomique observé et l’inclinaison de la couche passive par rapport au 

substrat métallique semblent être indépendants du potentiel de passivation [Scherer, 2003] 

cependant la structure à l’échelle mésoscopique dépend du potentiel. En effet l’étude du film 

passif par des mesures STM à l’air [Maurice, 1994] a montré qu’en milieu acide la taille des 

grains d’oxyde diminue lorsque le potentiel de passivation augmente. Cette observation a 

conduit les auteurs à déduire que la passivation du nickel se fait selon un mécanisme de 

germination et croissance puisque la diminution de la taille des grains peut être expliquée par 

une augmentation du nombre de sites de germination de l’oxyde avec l’augmentation du 

potentiel. Ce résultat a été confirmé par des mesures in situ de diffraction des rayons X en 

incidence rasante avec rayonnement synchrotron (in situ SXS) [Scherer, 2003]. En effet 

Scherer et al  [Scherer, 2003] ont étudié l’effet du potentiel avec deux méthodes différentes. 

La première méthode consiste à réduire la surface et ensuite la passiver par saut de potentiel 

unique depuis une valeur située dans le domaine cathodique, où le film  passif est absent, à 

une valeur située dans le domaine de passivation, où le film passif se forme. La deuxième 

méthode consiste à réduire la surface et passiver dans un premier temps par saut de potentiel 

de - 0,4 V à 0,30 V (électrode de référence : Ag /AgCl) et dans un deuxième temps augmenter 

le potentiel par sauts successifs de 0,1 V tout en restant dans le domaine passif. La taille des 

grains du film passif obtenu par la première méthode diminue lorsque le potentiel de 

passivation augmente indiquant une augmentation du nombre de sites de germination. 

Cependant la taille des grains du film passif obtenu par la deuxième méthode reste constante 
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puisque le nombre de sites de germination de l’oxyde est déterminé par le premier saut 

effectué (- 0,4 V à 0,30 V) et l’augmentation du potentiel ultérieure par des sauts successifs de 

0,1 V n’a aucun effet sur la densité des germes et donc la taille des grains. En outre cette 

étude indique que la relation d’épitaxie antiparallèle est la seule qui a été observée 

indépendamment du potentiel et de la méthode utilisés pour former le film passif. 

Zuili et al [Zuili, 1998 ; Zuili, 2000] ont observé par STM in situ en milieu acide sur le 

film passif formé sur Ni(111) deux types de structure : une structure granulaire et une 

structure cristalline. La première est décrite par des grains qui ont une forme arrondie dont la 

hauteur est inférieure aux dimensions latérales. Leurs résultats montrent que l’augmentation 

du potentiel entraine l’augmentation de la rugosité de la surface. Cependant la taille des grains 

est indépendante du potentiel de passivation et varie entre 2 et 5 nm pour un temps de 

passivation court d’environ 30 minutes. En plus leurs données montrent que l’augmentation 

du temps de passivation entraîne l’augmentation de la rugosité de la surface et la dispersion en 

taille des grains. Avec le temps les grains coalescent entre eux pour former des grappes de 

grains et /ou des grains de diamètre plus important. Pour un temps de passivation de 3 heures 

la taille des grains varie entre 2 et 8 nm. L’absence de direction privilégiée pour les grains a 

conduit les auteurs à conclure que cette structure est amorphe et ils l’ont attribuée à la couche 

externe du film passif qui est composée d’hydroxyde de nickel hydraté α-Ni(OH)2, xH2O. 

La deuxième structure (cristalline) est décrite par des terrasses triangulaires très 

étroites avec une largeur qui varie entre 2 à 10 nm. Ces terrasses sont séparées par des 

marches dont la hauteur varie entre 0,12 et 0,36 nm. Les bords de marches sont orientés 

suivant les directions cristallographiques du substrat, de type <01�1> et <1�1�2>. Les 

caractéristiques topographiques de cette structure sont indépendantes du potentiel et du temps 

de  passivation. Cette structure a été attribuée à la couche interne du film passif composé 

d’oxyde  NiO(111).  

Selon Zuili et al [Zuili, 1998 ; Zuili, 2000] les conditions d’obtention de ces deux 

types de structures sont étroitement liées aux conditions de mesure des images STM (courant 

d’asservissement tunnel et bias qui est la différence de potentiel entre la pointe et 

l’échantillon) et non pas aux conditions de passivation (potentiel et temps de passivation).  

Scherer et al [Scherer, 2003] ont également trouvé ces deux types de structure par des 

mesures STM in situ. Ajoutons que ces auteurs ont observé les deux structures sur deux 

images obtenues successivement et pour un même potentiel électrochimique ce qui confirme 
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la conclusion de Zuili et al [Zuili, 1998 ; Zuili, 2000] qui indique que l’obtention des 

structures n’est pas liée aux conditions de passivation (potentiel et temps de passivation). En 

revanche dans l’étude faite par Scherer et al [Scherer, 2003], les deux types de structure sont 

obtenus en utilisant les mêmes conditions de mesure (courant d’asservissement tunnel et bias) 

ce qui n’est pas en accord avec l’interprétation donnée par Zuili et al, qui lie l’obtention de 

deux types de structure aux conditions des mesures. Scherer et al suggèrent qu’une 

modification de la résolution de la pointe au cours de balayage peut expliquer l’obtention de 

ces deux structures.  

Nakamura et al [Nakamura, 2004] ont étudié par STM in situ et par spectroscopie 

d’absorption dans l’infrarouge in situ (IRAS pour infrared absorption spectroscopy) la surface 

de Ni(111) en milieu acide à un potentiel assez bas (300 mV/ESH) situé presque au sommet 

de pic de dissolution. Ils ont trouvé à ce potentiel par STM un réseau cristallin qu’ils ont 

attribué à l’hydroxyde β-Ni(OH)2(0001) puisqu’une bande d’absorption caractéristique  de la 

liaison O-H a été identifiée sur le spectre infrarouge à ce potentiel. Les auteurs indiquent 

qu’ils n’ont pas détecté un signal correspondant à l’oxyde de nickel car la bande d’absorption 

de NiO est située à l’extérieur du domaine analysé. Par conséquent la présence de NiO à ce 

bas potentiel ne peut pas être exclue.                                                                    

I.A.3.3  Structure du film passif en milieu basique 

En milieu basique les études concernant la structure du film passif sont moins 

nombreuses que les études en milieu acide. Yau et al [Yau, 1994] ont étudié par STM in situ 

la structure du film passif obtenu en milieu basique (1 M NaOH) sur un substrat Ni(100). Ils 

ont observé pour un potentiel assez faible (avant le domaine passif) une structure cristalline 

rhombique qui ne correspond pas à l’hydroxyde Ni(OH)2 ni à l’oxyde NiO. Pour des 

potentiels assez élevés situés dans le domaine passif cette structure se transforme en une 

structure hexagonale qui peut être attribuée à l’oxyde NiO(111) ou bien à l’hydroxyde β-

Ni(OH)2. 

Hirai et al [Hirai, 2003] ont observé in situ par EC-AFM (pour Electrochemical 

Atomic Force Microscopy) la structure cristalline sur une surface de Ni(110) passivée en 

milieu neutre (pH=6,5) et en milieu basique (pH=12). Dans ces deux cas de pH les auteurs ont 

réduit l’oxyde natif et ont effectué par la suite un saut à - 0,8 V/ (Hg /Hg2SO4) et ils n’ont pas 

observé une structure cristalline. En revanche l’augmentation du potentiel de - 0,8 à - 0,5 V a 

permis d’observer un réseau cristallin. Les réseaux cristallins observés en milieu neutre 
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(pH=6,5) et en milieu basique (pH=12)  ont été attribués à l’oxyde NiO(110) et à l’hydroxyde 

β-Ni(OH)2 (0001) respectivement.  

Seyeux et al [Seyeux, 2005 ; Seyeux, 2006 ; Seyeux, 2008] ont également étudié par 

STM in situ la structure du film passif en milieu basique (pH = 11 et pH = 13). Leurs résultats 

montrent qu’au seuil de la vague anodique (a) (voir Figure I-2)  il y a une dissolution de la 

surface métallique qui s’accompagne de la formation des germes 2D du film passif. Ces 

germes ont une dimension latérale de 2 nm et se développent préférentiellement sur les 

défauts de la surface métallique correspondant aux bords de marches. Le vieillissement à un 

potentiel correspondant au seuil du pic anodique (a) (Figure I-2) ou la faible augmentation du 

potentiel entraîne la multiplication de ces germes qui coalescent progressivement pour former 

une couche 2D cristallisée attribuée par les auteurs à  l’hydroxyde β-Ni(OH)2 (0001). Dans le 

domaine de potentiel tel que E > (a) les auteurs ont observé systématiquement la formation 

d’une topographie facettée qui traduit la désorientation du film passif par rapport au réseau 

métallique du substrat d’environ 3°.  Cette topographie facettée est caractéristique de la 

croissance 3D d’un film passif cristallin. Le réseau atomique obtenu sur ces facettes est 

hexagonal et est attribué à l’hydroxyde β-Ni(OH)2 (0001). Les auteurs ont déduit qu’une 

couche compacte cristalline d’hydroxyde de nickel se forme dans la partie externe du film 

passif en milieu basique et que la relation d’épitaxie est la suivante : Ni(OH)2 


0001��101�0� // NiO(111) �11�0� // Ni(111) �1�10�. 
I.A.4  Propriétés électroniques  

I.A.4.1  Propriétés électroniques de NiO  

Comme déjà évoqué l’oxyde de nickel 

massif NiO a une structure cubique à faces 

centrées de type NaCl (Figure I-8). Chaque 

cation Ni2+ (structure électronique 3d8) est 

entouré de six anions O2- (structure électronique 

2p6) et réciproquement, d’où un environnement 

de symétrie octaédrique.  

 

La théorie de bande attribue à l’oxyde NiO (t2g)
 6(eg)

 2 un comportement conducteur 

alors que c’est un parfait isolant. Pour expliquer la contradiction entre le comportement 

Figure I-8 : La structure de NiO de type 
NaCl. En noir, les ions Ni2+ ; en blanc, les 
ions  O2-. 
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conducteur prévu par la théorie de bande pour les métaux de transition (NiO, CoO, MnO) et 

leur comportement réel isolant, Goodenough [Goodenough, 1967] a introduit la notion de 

distance intercationique critique Rc. Cette distance critique est calculée de manière empirique 

pour divers types d’oxydes  de métaux de transition d’après la relation suivante : 

�
�� = 100�3,2 − 0,05� − 0,03
� − ���� − 0,04��
�� + 1��                    Equation I-2 

où m est l’état d’oxydation du métal, Z le numéro atomique et Si le spin de l’ion.  

Seuls les oxydes qui ont une distance intercationique (R) inférieure à la distance 

intercationique critique (Rc) (exemple TiO), autorisent le recouvrement d’orbitales 

cationiques. Par conséquent, le comportement de TiO est proche de celui d’un métal. Dans le 

cas des monoxydes NiO, MnO, CoO, (cf. Tableau I-1) la distance intercationique est 

supérieure à la distance critique et il n’y a pas de recouvrement des orbitales cationiques. 

Ainsi, leur comportement n’est plus conducteur mais isolant. 

 

  

Les mesures de réflectivité et d’absorption dans l’UV-visible sur un monocristal de 

NiO ont permis d’évaluer la largeur de la bande interdite (gap optique) à environ 4 eV  

[Newman, 1959 ; Powell, 1970]. Sawatzky et Allen [Sawatzky, 1984] ont étudié par 

spectroscopie de photoélectrons induits par rayon X (XPS pour X-ray photoelectron 

spectroscopy) et par spectroscopie isochromatique de rayonnement de freinage (BIS pour 

bremsstrahlung isochromat spectroscopy) la structure électronique de l’oxyde NiO. La 

combinaison des mesures obtenues par ces deux techniques a permis de trouver un gap de 4,3 

eV. Cette valeur de 4,3 eV a été confirmée par des calculs ab initio de quasi-particules dans 

l’approximation GW [Li, 2005].  

Hufner et al [Hufner, 1984] ont étudié par spectroscopie de photoélectrons induits par 

des photons ultraviolets (UPS pour UV photoelectron spectroscopy) et par spectroscopie BIS 

la structure électronique d’une couche mince d’oxyde thermique de NiO formée sur un 

Oxyde TiO NiO MnO CoO 

R (pm) 294 295 314 301 

Rc (pm) 302 277 266 287 

Tableau I-1 : Comparaison entre les distances intercationiques et les distances intercationiques critiques 
des monoxydes de la première période des éléments de transition [Goodenough, 1967]. 
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substrat métallique de nickel. Les auteurs ont mesuré un gap de 4 eV identique à celui qui est 

mesuré sur l’oxyde NiO massif [Newman, 1959 ; Powell, 1970 ; Sawatzky, 1984]. 

L’origine de ce gap a été sujet à controverse depuis plusieurs décennies. En effet dans 

certains travaux l’oxyde NiO est décrit comme un isolant de type Mott-Hubbard [Dudarev, 

2000 ; Fristot, 1998 ; Fujimori, 1984 ; Huge1, 1996 ; Lichtenstein, 1998], c’est-à-dire que le 

haut de la bande valence et le bas de la bande conduction sont principalement formés des 

orbitales d et par conséquent l’origine du gap serait une transition entre deux cations Ni2+ (d8) 

adjacents (inter-ion). Le processus qui décrit cette transition est le suivant :          

 2 Ni 3d8 O 2p6   
� Ni 3d7O 2p6   + Ni 3d9 O 2p6                                                      Equation I-3     

Toutefois ceci est contradiction avec d’autres travaux qui décrivent l’oxyde de nickel comme 

un isolant à transfert de charge [Akimoto, 1978 ; Cai, 2009 ; Castell, 1997 ; Hufner, 1984 ; 

Netzer, 1975 ; Tyuliev, 1991] c’est-à-dire que le haut de la bande de valence est 

principalement formé d’orbitale 2p d’oxygène alors que le bas de la bande de conduction est 

comme celui d’un isolant Mott-Hubbard, formé principalement d’orbitale d. Dans ce cas 

l’origine du gap sera une transition entre O 2p et Ni 3d. Le processus qui décrit cette 

transition est le suivant : 

Ni 3d8 O 2p6  
� Ni 3d9 O 2p5                                                                                    Equation I-4 

On trouve aussi dans la littérature un troisième processus qui a été proposé pour expliquer 

l’origine du gap observé et qui est la combinaison de deux processus : une première transition 

entre deux cations  Ni2+ 3d8 s’effectue et sera suivie directement par une  deuxième transition 

entre le Ni3+ 3d7 (qui a perdu l’électron durant la première transition) et l’oxygène 2p6 qui lui 

est lié [Gorschluter, 1994 ; Hagelin-Weaver, 2004]. Ce processus s’écrit de la façon suivante :  

2 Ni 3d8 O 2p6   
� Ni 3d7O 2p6   + Ni 3d9 O 2p6 � Ni 3d8O 2p5 + Ni 3d9 O 2p6    Equation I-5  

Notons que dans ce dernier cas, NiO est étiqueté comme isolant à transfert de charge bien que 

le processus décrit à l’Equation I-5 soit différent du processus décrit à l’Equation I-4 qui est 

celui d’un isolant à transfert de charge conventionnel.  

Schuler et al [Schuler, 2005] ont étudié expérimentalement et théoriquement la 

structure électronique d’un monocristal de NiO. Dans ce travail, la bande de conduction de 

NiO est étudiée par spectroscopie d’absorption X (NEXAFS : Near Edge X-ray Absorption 

Fine Structure) et sa bande de valence est étudiée par SSXPS (Site-specific X-ray 
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photoelectron spectroscopy) et par XES (X-ray emission spectroscopy). Les résultats 

expérimentaux obtenus et comparés aux calculs théoriques de la densité d'états électroniques 

(DOS pour Density of States) ont permis aux auteurs de déduire que le haut de la bande de 

valence et le bas de la bande de conduction sont principalement des orbitales d de nickel 

faiblement hybridées aves des orbitales 2p d’oxygène, suggérant ainsi à l’oxyde NiO un 

caractère mixte à la fois de type Mott-Hubbard et isolant à transfert de charge. 

Dans l’oxyde NiO pur, les défauts qui dominent naturellement sont des lacunes 

cationiques (Ni2+). C’est un composé non stœchiométrique par défaut de métal et sa formule 

chimique est Ni(1-δ)O. Chaque lacune cationique conduit à la formation de deux Ni3+ afin de 

conserver l’électroneutralité [Adler, 1970]. Par conséquent l’oxyde de nickel devient un semi-

conducteur de type p avec un  niveau de Fermi (EF) qui est proche du niveau du bord de la 

bande de valence (Ev) [Bonnell, 1998 ; Hufner, 1984].  

L’oxyde de nickel est antiferromagnétique. Les principales composantes de la bande 

de valence sont les orbitales occupées de Ni 3d et O 2p tandis que les principales composantes 

de la bande de conduction sont les orbitales vides de Ni 3d, Ni 4s, et Ni 4p [Hagelin-Weaver, 

2004]. 

L’étude par UPS [Hufner, 1984 ; Hufner, 1984b ; Reinert, 1995] et par ARUPS (pour 

Angle-resolved ultraviolet photoelectron spectroscopy) [Kuhlenbeck, 1991 ; Tjernberg, 1995 ; 

Shen, 1990] des états occupés de NiO ont montré la  présence de deux pics qui sont dus à 

l’émission du Ni 3d. Le premier pic est situé à 1,4-2,2 eV (en dessous du niveau de Fermi)  

alors que le deuxième est à 2,9-4 eV (en dessous du niveau de Fermi). Cette imprécision sur la 

valeur d’énergie des deux pics est probablement due à une difficulté pour déterminer le 

niveau de Fermi de l’oxyde NiO. Cette difficulté a poussé certains auteurs à fixer le premier 

pic du Ni 3d à 0 eV et déterminer les énergies des autres pics par rapport à ce premier pic. 

Dans ce cas le deuxième pic de Ni 3d sera à 1,6 eV [Wulser, 1992]. En ce qui concerne 

l’oxygène deux états O 2p ont été mentionnés dans la littérature. Le premier pic 

caractéristique d’oxygène 2p se trouve à 4,8 eV (en dessous du  niveau de Fermi) et le 

deuxième pic se trouve à 7,1 eV (en dessous du  niveau de Fermi) [Kuhlenbeck, 1991].  

Binnig a étudié par STS (scanning tunneling spectroscopy) les états inoccupés (vides) 

d’une couche mince de NiO formée sur un substrat métallique de Ni(100). Les mesures de 

conductivité (dI/dV) en fonction du bias ont montré un pic intense à 0,6 eV (Figure I-9). Ce 
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pic est assez large puisqu’il s’étend de 0,6 à 1,7 eV et est formé de trois structures superposés 

(A, B, C). Un deuxième pic, plus faible est également obtenu vers 5,5 eV.  

 

 

 

Ce résultat a été confirmé par un calcul théorique de la conductivité à travers un film 

mince de NiO formé sur Ni(100) [Garcia, 1986]. Selon Binnig lorsque la pointe est déplacée 

sur une zone couverte par l’oxyde NiO avec un bias qui correspond au premier pic le barreau 

piézo-électrique PZ se rétracte de 3Å afin de conserver un courant tunnel constant (5 nA)  

[Quate, 1986]. Ceci veut dire que la conductivité augmente d’environ 3 ordres de grandeur à 

0,6 eV. Remarquons que ce pic qui est situé à 0,6 eV et qui s’étend à 1,7 eV est en 

contradiction avec les résultats obtenus à partir des expériences de photoémission et 

d’absorption dans l’ultraviolet, évoquées ci-dessus et qui montrent  un large gap d’environ 4 

eV sur l’oxyde NiO. Ce pic obtenu par Binnig est venu s’ajouter à la controverse qui existait 

entre la théorie des bandes qui prédit que NiO est conducteur et les mesures de photoémission 

et d’absorption dans l’ultraviolet qui attribuent à  NiO un caractère isolant. Binnig a attribué 

le pic à 0,6 eV au Ni 3d et le pic à 5,5 eV à l’état Ni 4s [Garcia, 1986]. Cette interprétation est 

en accord avec les résultats de Terakura et al [Terakura, 1984] qui ont obtenu par calcul de la 

structure de bande un pic similaire à celui obtenu par Binnig (0,6 eV). Le gap trouvé par 

Figure I-9 : Conductivité différentielle mesurée en fonction du bias sur une couche mince d’oxyde de nickel  
formée sur Ni(100). (a) : le spectre montre un pic intense à 0,6 eV et qui s’étend jusqu’à 1,7 eV. Ce pic est formé 
de trois structures superposées (A, B, C). Un deuxième pic, plus faible, est observé vers 5,5 eV [Garcia, 1986]. 
(b) Une partie du spectre montrant uniquement le premier pic obtenu par Binnig sur NiO [Quate, 1986]  

 Expérimentale  

 Théorique  

Bias (V) 

d
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Terakura et al est faible (0,2 eV) et n’explique pas le gap mesuré par photoémission et 

absorption dans l’UV-visible (4 eV). 

Les études effectuées par spectroscopie BIS [Hufner, 1984 ; Sawatzky, 1984] sur 

l’oxyde de nickel indiquent la présence d’un état inoccupé à 4 eV (au-dessus du niveau de 

Fermi) qui correspond au Ni 3d et un état inoccupé à 9 eV (au-dessus du niveau de Fermi) qui 

correspond au Ni 4s. L’attribution par Binnig du deuxième pic à 5,5 eV au Ni 4s apparaît 

donc contradictoire avec ces travaux. 

Freitag et al [Freitag, 1993] ont étudié par EELS (electron energy loss spectroscopy)  

la structure électronique d’un film d’oxyde NiO(100) préparé par plusieurs cycles 

d’exposition et recuit à l’oxygène d’un substrat métallique Ni(100). Cette méthode conduit à 

la formation de 3 à 4 monocouches de NiO sur le substrat métallique [Kuhlenbeck, 1991]. Le 

spectre obtenu par EELS sur l’oxyde NiO(100) montre 4 transitions électroniques entre le 

haut de la bande de valence et des états inoccupés au-dessus du niveau de Fermi (cf. Tableau 

I-2).  

 

 

Les auteurs ont étudié l’effet de l’hydroxylation de la surface de NiO(100) et l’effet de 

l’adsorption du NO à la surface. Leurs résultats montrent que les énergies des états 

électroniques trouvés pour NiO(100) propre ne sont pas modifiées par hydroxylation. En 

revanche l’adsorption de NO provoque un déplacement de deux des états électroniques vers 

des énergies supérieures (0,57�0,9 eV ; 1,62�1,75) et laisse les deux états à 1,1 et 1,87 eV  

NiO propre 0,57 1,1 1,62 1,87 

NiO hydroxylé 0,57 1,1 1,62 1,87 

NiO après 

adsorption du 

NO 

0,9 1,1 1,75 1,87 

Type de l’état 

électronique 
de surface 

superposition d’un 

état de volume  et 

d’un  état de Surface 

de surface de volume 

Tableau I-2 : Energies (en eV) des excitations d-d de NiO(100). L’hydroxylation n’a aucun effet sur ces 

valeurs alors que l’adsorption de NO modifie les états électroniques de surface [Freitag, 1993].    
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intacts. Les auteurs ont déduit de ces observations que les états à 0,57 et 1,62 eV sont deux 

états électroniques de surface alors que les états qui n’ont pas été déplacés sont des états de 

volume. De plus, l’étude effectuée par Cappus et al [Cappus, 1993] ayant montré que 

l’hydroxylation se fait uniquement sur des sites défectueux de NiO(100) alors que 

l’adsorption de NO se fait uniquement sur les sites réguliers, Freitag et al ont déduit que les 

deux états électroniques de surface sont localisés sur des sites réguliers et non pas sur des sites 

défectueux. Ajoutons que les calculs ab initio effectués par Freitag et al confirment le résultat 

expérimental et montrent que la structure électronique en volume est très différente de celle 

de la surface (Tableau I-3). Cette différence résulte du fait que l’environnement cristallin des 

atomes de surface est moins symétrique que celui du volume. En effet les ions Ni2+ dans 

NiO(100) sont entourés par 6 atomes d’oxygènes en volume et la symétrie est octaédrique 

(Oh) alors qu’en surface les Ni2+ sont entourés par 5 atomes d’oxygènes et la symétrie est 

pyramide à base carrée (C4v). En d’autres termes la présence d’une symétrie (C4v) à la surface 

de NiO(100) plus basse que celle en volume (Oh) est à l’origine de la présence des états 

électroniques de surface  localisés dans le gap. Le calcul ab initio montre également que l’état 

à 1,1 eV n’est pas simplement un état de volume mais une superposition avec un état de 

surface.  

Gorschluter et Merz [Gorschluter, 1994] ont également étudié par EELS la structure 

électronique d’un monocristal de NiO(100). Ils ont trouvé un gap de 3,1 eV et des états 

électroniques dans le gap. Le spectre montre un pic à 0,6 eV dans le gap dont l’intensité 

augmente avec l’augmentation de la sensibilité des mesures à la surface. Les auteurs l’ont 

attribué à un état électronique de surface. Les auteurs mentionnent que ce pic disparait 

lorsqu’un bombardement de la surface par des ions Ar+ est effectué. Comme les surfaces qui 

sont bombardées contiennent généralement une concentration élevée en défauts les auteurs 

ont déduit que l’état à 0,6 eV n’est pas dû à des défauts. Ceci est en bon accord avec le 

résultat de Freitag et al [Freitag, 1993] discuté ci-dessus (pic à 0,57 eV).  Un deuxième pic est 

observé dans le gap à 1,12 eV dont l’intensité ne varie pas avec l’augmentation de la 

sensibilité des mesures à la surface. Comme ce pic (1,12 eV) est d’après les calculs ab initio 

de Freitag et al [Freitag, 1993] la superposition d’un état de surface et d’un état de volume 

Gorschluter et Merz ont déduit que la transition à l’état de surface à 1,12 eV est moins 

probable que la transition à l’état de surface à 0,6 eV. L’intensité du pic à 1,12 eV diminue 

légèrement avec le bombardement. Ceci peut être expliqué par le fait que le bombardement 

réduit la contribution de la surface à ce pic mais pas la contribution du volume. Ajoutons que 
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le spectre obtenu par Gorschluter et Merz [Gorschluter, 1994] montre un pic à 1,6 eV qui a été 

attribué à un état de volume dans le gap ce qui est en contradiction avec l’interprétation qui 

est faite par Freitag et al qui l’attribuent à un état de surface. L’étude de Gorschluter et Merz 

montre aussi d’autres pics attribués à des états électroniques de volume dans le gap. Ces états 

ont été observés à 1,70, 2,75, et 2,9 eV.   

Les mesures de Fromme et al [Fromme, 1996 ; Fromme, 1997] effectuées par C-

SPEELS (pour Complete spin-polarized electron-energy-loss spectroscopy) sur un 

monocristal de NiO(100) confirment la présence d’un état inoccupé de surface à 0,6 eV (au-

dessus du haut de la bande de valence) (cf. Tableau I-3). La présence d’états à 1,1 et 1,6 eV 

est également confirmée par ces mesures. En outre Fromme et al ont montré qu’il existe deux 

autres états électroniques de surface situés à 1,3 et 2,1 eV. L’état à 1,3 eV était prévu d’après 

les calculs ab initio de Freitag et al [Freitag, 1993]. 

Muller et al [Muller, 2000] ont étudié par EELS 

les propriétés électroniques d’un film mince de NiO 

déposé sur Ag(001). Le spectre obtenu par EELS sur un 

film de NiO d’une épaisseur équivalente de 9 

monocouches  montre 5 états électroniques dans le gap 

(cf. Figure I-10  et Tableau I-3). Ces pics sont identifiés 

de A à E. Le pic A à 0,6 eV et le pic D à 2,1 eV  sont 

des états électroniques de surface. Le pic B à 1,1 eV est 

la superposition d’un état de surface et d’un autre de 

volume. En revanche le pic C à 1,6 eV et le pic E à 2,7 

eV sont deux états électroniques de volume. L’étude 

montre également que pour un film de NiO préparé 

avec la même méthode mais d’une épaisseur 

équivalente de 4,5 monocouches le spectre est presque 

identique. Ceci est attendu puisque l’utilisation de cette 

technique (EELS) à des énergies primaires faibles (30-

50 eV), comme c’est le cas dans cette étude, ne permet 

de sonder qu’une profondeur de 3 à 4 monocouches. En revanche lorsque l’épaisseur 

équivalente est de 2 monocouches l’intensité des pics A et D ne changent pas puisqu’ils sont 

des états électroniques de surface alors que l’intensité du pic B qui contient une contribution 

d’un état de volume et celle du pic C qui est un état de volume diminuent. L’intensité du pic E 

Figure I-10 : Spectre EELS obtenu sur 
un film de NiO d’épaisseur équivalente 
de 9 monocouches. Les pics sont les états 
électroniques dans le gap [Muller, 2000]. 
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supposé être un état de volume ne diminue pas mais par contre ce pic sera déplacé de 2,7 à 2,9 

eV. Les auteurs expliquent ceci par la présence d’un pic dû au substrat (Ag plasmon) et qui 

est très proche du pic E de NiO. Le pic du substrat  devient visible sur le spectre lorsque  la 

profondeur sondée par EELS dépasse l’épaisseur de l’oxyde. Pour une épaisseur équivalente à 

0,5 monocouches le spectre ne contient que le pic du substrat métallique (Ag). Les principales 

données expérimentales et théoriques obtenues sur l’oxyde NiO sont compilées dans le 

Tableau I-3     

(a)_[Gorschluter, 1994] ; (b)_[Muller, 2000] ; (c)_[Fromme, 1997] ; (d)_[Newman, 1959] ; 

(e)_[Michiels, 1997] ; (f)_[Freitag, 1993] 

  

 

Les transitions d-d sont difficiles à observer par la spectroscopie d’absorption optique (les 

pics correspondants ne sont pas intenses) car ce sont des  transitions entre états de même 

parité et la règle de sélection (∆l = ±1) n’est pas respectée. En plus pour les transitions triplet-

singulet  (exemple l’état à 2,1 eV (3B �
1E)) la règle de sélection de spin (∆S = 0) n’est pas 

non plus respectée. Ceci explique pourquoi certains de ces pics sont absents parfois sur les  

spectres d’absorption optique obtenus sur NiO. En revanche avec le EELS il est possible 

d’observer toutes ces transitions en utilisant une énergie primaire faible.  

 Castell et al [Castell, 1997] ont obtenu par STM la résolution atomique sur un 

monocristal de NiO(001) en utilisant un bias de 0,7 V. Les auteurs interprètent ceci par le fait 

Transition 
(Volume) 
3A2g � 

Transition 
(surface) 

3B1� 

EELS EELS C-SPEELS 
absorption 

optique 
Calcul 

théorique 
Calcul 

  théorique 

 
3E 0,6 0,6 0,6 - - 0,54-0,65 

 
3B2 1,12 1,1 1,1 - - 0,86-1,00 

3T2g  
1,12 1,1 1,1 1,13 1,05 0,86-1,00 

 
3A2 - - 1,3 - - 1,11-1,30 

1Eg  
1,6 1,6 1,6 1,75 1,7 - 

3T1g  
1,7 1,6 1,6 1,95 1,75 1,50-1,81 

 
1E 2,1 2,1 2,1 2,15 - - 

1T2g  
2,75 2,7 2,7 2,75 2,7 - 

1A1g  
- 2,7 - 3,25 2,8 - 

3T1g  
2,9 - - 2,95 3,13 - 

1T1g  - - - 3,52 3,28 - 
Référence  (a) (b) (c) (d) (e) (f) 

Tableau I-3 : Energies (en eV) des excitations d-d de NiO obtenus par différentes techniques 
expérimentales et par calcul théorique et attribution des états de surface et  des états de volume.  
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que les électrons sont transférés depuis la pointe vers des états de surfaces (caractère d) 

mesurés par EELS. Par conséquent les auteurs attribuent le réseau observé  au sous-réseau de 

Ni dans l’oxyde NiO. En revanche le réseau qui est obtenu à un bias de - 1,3 V (les électrons 

passent d’états occupés de l’échantillon vers la pointe) est attribué au sous-réseau d’oxygène 

dans l’oxyde NiO.  

Grober et al [Grober, 2008] ont étudié par STM et STS la croissance d’un film mince 

de NiO sur Ag(001). Un film mince de NiO d’épaisseur équivalente à 1,5 monocouches est 

déposé par évaporation du Ni sur un substrat d’argent orienté (001) pendant que ce dernier est 

maintenu à température ambiante et sous atmosphère d’oxygène. Le recuit de l’échantillon à 

400 K après la déposition de l’oxyde conduit à la formation des zones très différentes. Des 

zones métalliques d’argent non couvert par l’oxyde et d’autres qui sont couverts par une, deux 

et trois monocouches ont été identifiées par les auteurs. Les courbes STS obtenues sur les 

zones métalliques d’argent et les zones couvertes par une monocouche de NiO ont une allure 

symétrique indiquant un caractère métallique alors que les courbes STS obtenues sur les zones 

couvertes par 2 ou 3 monocouches montrent une forte asymétrie (courant plus important pour 

les bias positifs pour lesquels les états inoccupés sont mesurés) caractéristique de l’oxyde. 

Cependant, les auteurs n’ont pas étudié la structure électronique des couches d’oxyde de NiO 

en détail et n’ont pas présenté les courbes de la conductance différentielle normalisée qui est 

proportionnelle à la densité d’états (cf. Chapitre II). 

I.A.4.2  Propriétés électroniques de Ni(OH)2  

La littérature contient très peu d’études sur la structure électronique de l’hydroxyde  

Ni(OH)2. Carpenter et Corrigan [Carpenter, 1989] ont réalisé des mesures 

photoélectrochimiques sur un film mince d’hydroxyde de nickel d’épaisseur ~ 150 nm dans 

une solution de KOH 1 M. Le film est électrodéposé cathodiquement à partir d’une solution 

de Ni(NO3)2 0,01 M sur un substrat de nickel [Carpenter, 1987 ; Carpenter, 1989]. L’obtention 

d’un photocourant cathodique sur  l’hydroxyde a permis aux auteurs de déduire  que Ni(OH)2  

est un semi-conducteur type p avec un  gap estimé à 3,6-3,9 eV. De plus, les auteurs ont 

suggéré la présence d’états qui sont localisés dans le gap de l’hydroxyde sans qu’ils puissent 

préciser leurs origines. Dans cette étude les propriétés électroniques de l’oxyhydroxyde de 

nickel (NiOOH) obtenu par oxydation en milieu basique du film d’hydroxyde de nickel 

électrodéposé ont également été étudiées. Les mesures photoélectrochimiques montre que  

(NiOOH) est un semi-conducteur type n avec un gap qui est estimé à 1,7-1,8 eV.  
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Remarquons que Carpenter et Corringan  [Carpenter, 1989] ont déterminé le gap de 

l’hydroxyde Ni(OH)2 par une méthode qui consiste à  extrapoler la partie linéaire du spectre 

de photocourant obtenu. Cette méthode qui a été aussi utilisée pour déterminer le gap de 

l’oxyde Fe2O3 et du film passif sur le nickel [Wilhelm, 1981] est incorrecte et n’a aucun sens 

physique selon Stimming [Stimming, 1986]. Stimming mentionne qu’il plus approprié 

d’utiliser l’Equation I-6 ci-dessous pour trouver la valeur du gap : 

���ℎ = !"ℎ − #$ %&                                                                               Equation I-6 

où iph est le photocourant, hν est l’énergie de photon, A est une constante, #$ est le gap et n est 

un nombre qui vaut 0,5 (1/2)  lorsque la transition est directe et 2 lorsque la transition est 

indirecte. Par conséquent lorsque la transition est directe il suffit de tracer "���ℎ %'
 en 

fonction de hν pour déterminer le gap optique. Cependant lorsque la transition est indirecte il 

suffit de tracer ("���ℎ % en fonction de hν. Di Quarto et al [Di Quarto, 2000] ont déterminé 

en utilisant l’équation I-6 et en supposant une transition indirecte un gap optique de 2,30 eV à 

partir du spectre de photocourant obtenu par Carpenter et Corrigan [Carpenter, 1989] sur 

l’hydroxyde Ni(OH)2.  Ceci montre que Carpenter et Corringan ont surévalué le gap sur 

l’hydroxyde Ni(OH)2 suite à l’utilisation d’une méthode inappropriée.  

Ajoutons que Di Quarto et al [Di Quarto, 2000] ont proposé une relation semi-

empirique qui permet de déterminer le gap optique à partir de l’électronégativité des 

constituants des hydroxydes. La formule semi-empirique s’écrit pour les hydroxydes des 

métaux comme Al, Mg, Sn, Ni :  

#$ = 1,21 
)* − )+,�' + 0,90                                                                   Equation I-7     

où )*et )+, sont respectivement l’électronégativité du cation métallique et du groupe 

hydroxyle (OH). Sachant que  ).�
//� = 1,80 et )+,= 2,85 Di Quarto et al [Di Quarto 2000 ; 

Piazza, 2003]  ont estimé le gap optique de l’hydroxyde Ni(OH)2 à  2,23 eV. Cette valeur est 

en accord avec la valeur que Di Quarto a estimé à partir du spectre de photocourant de 

Carpenter et Corringan. 
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I.A.4.3  Propriétés électroniques du film passif  

Wilhelm et Hackerman [Wilhelm, 1981] ont effectué des mesures 

photoélectrochimiques sur un film passif formé sur un substrat de nickel par saut de potentiel 

à 0,6 V/ECS en milieu borate (pH=8,4). Les auteurs ont trouvé un gap de 3,1 eV mais ils l’ont 

déterminé par extrapolation de la partie linéaire du spectre de photocourant obtenu qui est une 

méthode incorrecte selon Stimming [Stimming, 1986]. Stimming a retracé les  données de 

Wilhem et Hackerman mais en utilisant l’Equation I-6 et il a trouvé un gap de 3,4 eV en 

considérant une transition directe (n=1/2) et un gap de seulement 2,2 eV pour une transition 

indirecte (n=2). Cette dernière valeur (2,2 eV) est en accord avec l’équation semi-empirique 

de Di Quarto (Equation I-7).  

Sunseri et al [Sunseri, 1995]  ont également étudié par photoélectrochimie les 

propriétés électroniques du film passif formé sur un substrat de nickel par saut de potentiel 

dans le domaine passif en milieu légèrement basique (Na2HPO4 pH=8,9 et solution tampon 

borate pH= 8,5) et fortement basique (KOH pH=14). Les auteurs ont déterminé deux gaps 

optiques pour le film passif en utilisant l’Equation I-6 et en considérant des transitions 

indirectes (n=2). Une valeur élevée de 3,45 ± 0,1 eV a été attribuée à la couche interne 

cristalline du film passif qui est composé d’oxyde NiO anhydre. Une valeur plus faible de 

3,00 ± 0,05 eV a été attribuée à la couche externe du film passif qui est hydratée. La valeur 

attribuée à la couche interne (3,45 eV) est en accord avec la valeur du gap obtenu par 

l’Equation I-8 proposée par Di Quarto [Di Quarto, 1997 ; Piazza, 2003] et qui relie le gap 

optique à l’électronégativité des constituants de l’oxyde. Dans le cas de NiO cette équation 

s’écrit :  

 #$ = 2,17 
)* − )+�' − 2,71                                                                    Equation I-8 

où )*et )+ sont les électronégativités du cation métallique et de l’oxygène respectivement. 

Comme )+=3,5 et ).�
//�=1,8 [Gordy, 1956] on obtient un gap de 3,5 eV en accord avec la 

valeur mesurée expérimentalement. Comme les deux gaps ont été obtenus aussi bien en 

milieu faiblement alcalin qu’en milieu fortement alcalin les auteurs ont déduit que le modèle 

de bicouche proposé par Hoppe et Strehblow [Hoppe, 1989 ; Hoppe 1990]  est valable en 

milieu alcalin indépendamment du pH faiblement ou fortement alcalin.  

Jang et al [Jang, 2005] ont obtenu par des mesures photoélectrochimiques (en utilisant 

l’Equation I-6 et en supposant une transition indirecte (n=2)) sur un film passif formé sur un 

substrat de Ni en milieu légèrement basique (pH=8,5) un gap optique plus élevé qui vaut 4,8 ± 
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0,1 eV et qu’ils ont attribué à la partie interne cristalline du film. Ces auteurs ont également 

trouvé un deuxième gap de valeur 3,05 ± 0,1 eV. Ce dernier a été attribué à la couche externe 

d’hydroxyde. Dans cette étude on trouve également des mesures photoélectrochimiques sur 

un film de NiO formé sur un substrat de nickel par oxydation thermique sous air à 400°C 

pendant 2 heures. La valeur du gap dans ce cas est de 4,97 eV très proche de la valeur 

mesurée sur le film passif et attribuée à la couche interne (4,8 ± 0,1 eV).  

L’interprétation des spectres obtenus par photoluminescence [Mito, 2009] sur un film 

passif formé sur un substrat de nickel en milieu borate (pH=8,4) et en milieu acide sulfurique 

(pH=0,9) a permis aux auteurs de proposer un gap de 2,95 à 3,10 eV dans ces deux cas de pH. 

Enfin Sato [Sato, 1982] mentionne un gap de seulement 1,8 eV pour le film passif 

obtenu en milieu acide sur le nickel. 

Les valeurs du gap mesurées sur NiO et Ni(OH)2, qui sont les principaux constituants 

du film passif formé sur le nickel, sont compilées dans le Tableau I-4. Celles mesurées sur le 

film passif et sur l’oxyde thermique sont compilées dans le Tableau I-5    

 

 

 

 

 

 

Echantillon analysé Technique d’analyse Eg Référence 

Monocristal de NiO 
Réflectivité et absorption dans 

l’UV-visible 
4 eV 

[Newman, 1959 ; 

Powell, 1970] 

Monocristal de NiO BIS + XPS 4,3 eV [Sawatzky, 1984] 

Film mince de Ni(OH)2 

d’épaisseur 150 nm électrodéposé 

sur Ni 

Photoélectrochimie 

Extrapolation de la partie linéaire 

du  spectre du photocourant 

3,6-3,9 eV [Carpenter, 1989] 

Film mince de Ni(OH)2 

d’épaisseur 150 nm électrodéposé 

sur Ni 

Photoélectrochimie 

Equation I-6 (transition indirecte) 
2,3 eV [Di Quarto, 2000] 

Tableau I-4 : Largeur de la bande interdite (Eg) pour NiO et Ni(OH)2 



Etat de l’art et objectif de l’étude 

 
  

30 
 

                               

 

                                                                                                                                                                                                                                                          

Echantillon analysé Technique d’analyse Eg Référence 

Film passif sur Ni 

Milieu borate (pH = 8,4) 

0,6 V/ECS 

Photoélectrochimie 

Extrapolation de la partie linéaire 

du  spectre du photocourant 

3,1 eV [Wilhelm, 1981] 

Film passif formé sur Ni 

Milieu borate (pH = 8,4) 

0,6 V/ECS 

Photoélectrochimie 

Equation I-6 (n=0,5) 
3,4 eV [Stimming, 1986] 

Film passif sur Ni 

Milieu borate (pH = 8,4) 

0,6 V/ECS 

Photoélectrochimie 

Equation I-6 (n=2) 
2,2 eV [Stimming, 1986] 

Film passif sur Ni 

0,25 M Na2HPO4 (pH=8,9) 

[- 0,6 ; 0,1] V/ESH 

Photoélectrochimie 

Equation I-6 (n=2) 

3,45 eV ≡ NiO 

3 eV ≡ Ni(OH)2 

[Sunseri, 1995] 

 

Film passif sur Ni 

tampon borate (pH=8,5) 

[- 0,5 ; 0] V/ESH 

Photoélectrochimie 

Equation I-6 (n=2) 

3,45 eV ≡ NiO 

3 eV ≡ Ni(OH)2 

[Sunseri, 1995] 

 

Film passif sur Ni 

1 M  KOH 

[- 0,6 ; - 0,35] V/ESH 

Photoélectrochimie 

Equation I-6 (n=2) 

3,45 eV ≡ NiO 

3 eV ≡ Ni(OH)2 
[Sunseri, 1995] 

Film passif sur Ni 

tampon borate (pH=8,5) 

[- 0,3 ; 0,4] V/ECS 

Photoélectrochimie 

Equation I-6 (n=2) 

4,8 eV  ≡ NiO 

3,05eV ≡ Ni(OH)2 
[Jang, 2005] 

Film passif sur Ni 

H2SO4 (pH = 0,9) 

[0,6 ; 1,4] V/RHE 

Photoluminescence 2,95-3,10 eV [Mito, 2009] 

Film passif sur Ni 

Tampon borate (pH = 8,4) 

[0,6 ; 1,4] V/RHE 

Photoluminescence 2,95-3,10 eV [Mito, 2009] 

Oxyde thermique sur Ni 

formé par oxydation sous air 

à 800 °C pendant une courte 

durée 

UPS + BIS 4,3 eV [Hufner, 1984] 

Oxyde thermique sur Ni 

formé par oxydation sous air 

à 400 °C pendant 2 heures 

Photoélectrochimie 

Equation I-6 (n=2) 
4,97 eV [Jang, 2005] 

Tableau  I-5 : Largeur de la bande interdite (Eg) pour des films passifs  et des oxydes thermiques formés sur Ni 
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I.B. Passivation du Fer 

I.B.1  Composition et épaisseur du film passif  

La composition du film passif formé sur le fer a 

longtemps été un sujet à controverse. Certains auteurs ont décrit 

le film passif par un modèle de bicouche (Figure I-11) composé 

d’une couche interne de Fe3O4 (magnétite) et d’une couche 

externe de γ-Fe2O3 (maghémite) [Bardwell ; 1988 ; Davenport, 

1995 ; Foley, 1967 ; Haruyama, 1973 ; Nagayama, 1962 ; 

Nagayama, 1963 ; Ord, 1976]. Nagayama et Cohen [Nagayama, 1962] sont les premiers à 

avoir proposé ce modèle de bicouche basé sur l’observation de deux vagues lorsqu’une 

réduction galvanostatique du film passif est effectuée en milieu borate (pH=8,4). Cependant 

Schmuki et al [Schmuki, 1996] ont étudié in situ par XANES (X-ray absorption near-edge 

spectroscopy) la réduction galvanostatique d’une couche mince de Fe2O3 déposée par 

pulvérisation. Leurs résultats en milieu acide et en milieu borate  montrent que la réduction de 

Fe2O3 se fait en deux étapes : une première où la couche de Fe2O3 se transforme 

complètement en une couche de Fe3O4 qui, lors de la deuxième étape, se réduit en ions Fe2+ 

solubles (dissolution réductrice). Schmuki et al [Schmuki, 1996] en ont conclu que la 

réduction du film passif en deux étapes et donc la présence de deux vagues de réduction ne 

veut pas dire nécessairement que le film passif est composé d’une bicouche, sans toutefois 

exclure la possibilité que le film passif soit un système beaucoup plus complexe qu’une 

simple couche de Fe2O3. Schroeder et Devine [Schroeder, 1999] ont étudié par SER (surface 

enhanced Raman) la réduction galvanostatique du film passif formé en milieu borate par saut 

de potentiel. Les spectres Raman ont montré que le film passif est une bicouche avec une 

couche interne formée de Fe3O4 et d’une couche externe formée principalement d’un composé 

inconnu d’oxyde ou d’hydroxyde ferrique (Fe3+
 ) et une faible quantité de γ-Fe2O3. Les 

mesures XPS effectuées par Haupt et Strehblow [Haupt, 1987] sur un film passif formé à E = 

- 0,16 V/ESH  en milieu basique (NaOH, 1M) ont également montré que le film est bicouche 

avec une couche interne riche en Fe(II) et une couche externe composée de Fe(III). 

D’autres auteurs ont décrit le film passif sur le fer par une seule couche composée de 

Fe2O3 [Ogura, 1978 ; Ogura, 1980 ; Sato, 1970]. Sato et al [Sato, 1970] ont effectué des 

mesures ellipsométriques lors de la réduction galvanostatique du film passif formé sur le fer 

en solution tampon de  borate de sodium. D’après ces mesures les auteurs ont déduit que le 

Figure I-11 : Modèle bicouche 
du film passif formé sur Fe. 
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film passif est formé d’une seule couche d’oxyde Ferrique (Fe2O3) plutôt qu’une bicouche de 

magnétite (Fe3O4) et d’oxyde  ferrique (Fe2O3). Ogura et al [Ogura, 1978, Ogura, 1980] ont 

également étudié la réduction du film passif obtenu sur le fer et n’ont tenu compte que de 

l’oxyde ferrique (Fe2O3) dans l’interprétation de leurs résultats. 

L’étude d’Oblonsky et al [Oblonsky, 1997] effectuée in situ par XANES sur un film 

passif formé par saut de potentiel en milieu légèrement basique (pH = 7,4 et pH = 8,4) a 

montré que les ions Fe2+ sont présents dans le film que celui-ci soit formé à des potentiels 

faibles ou à des potentiels élevés. A des potentiels faibles situés entre - 0,8 et - 0,65 V par 

rapport à une électrode de surface mercureux (ESM) la formation du film passif 

s’accompagne d’une dissolution d’ions Fe2+ dans la solution. Le film passif formé à ces 

potentiels est essentiellement composé d’ions Fe3+  avec une quantité qui varie entre 14 à 20% 

d’ions Fe2+. En revanche lorsque la passivation est effectuée par saut de potentiel à des 

valeurs élevées situées entre - 0,6 et + 0,4 V, aucune dissolution d’ions Fe2+ n’accompagne la 

formation du film. Le film passif formé à ces potentiels est essentiellement formé d’ions Fe3+ 

et une faible quantité d’ions Fe2+ qui varie entre 4 à 10 %. Les auteurs indiquent que les ions 

Fe2+ se dissolvent en solution avant la formation du film passif protecteur. Puisque les ions 

Fe2+ sont présents dans le film quel que soit le potentiel de passivation, la description du film 

comme étant composé uniquement d’oxyde ferrique (Fe2O3) [Ogura, 1978 ; Ogura, 1980 ; 

Sato, 1970] n’est pas très rigoureuse. 

Il apparait d’après la littérature que l’hydratation du film passif sur le fer a également 

été un sujet à controverse. Revie et al [Revie, 1975] ont étudié par AES (Auger electron 

spectroscopy) le film passif formé en milieu borate (pH = 8,1) et ont trouvé que le film est 

fortement hydraté. Cependant des résultats obtenus par la même technique et à un pH presque 

identique (pH = 8,4) montrent que le film est formé de deux couches [Seo, 1977] : une couche 

interne anhydre et une couche externe hydratée qui contient une faible quantité de bore. Les 

auteurs en ont déduit que la couche interne est formée par oxydation anodique du substrat 

métallique alors que la couche externe contenant du bore est formée par oxydation des ions 

ferreux (Fe2+) passés en solution durant la formation du film passif. D’après ces mesures AES 

la couche interne d’oxyde est riche en Fe2+ lorsque le potentiel de passivation est inférieur à 0 

mV (ECS) et peut donc être de la magnétite (Fe3O4). En revanche lorsque le potentiel de 

passivation est supérieur à 500 mV(ECS) très peu d’ions Fe2+ sont détectés dans la couche 

interne dans une région très proche de l’interface film-métal.  



Etat de l’art et objectif de l’étude 

  

33 
 

Sato et al [Sato, 1974] ont effectué des mesures ellipsométriques sur un film passif 

obtenu dans différents milieux (acide, borate (faiblement basique) et fortement basique). Les 

auteurs ont déduit de leurs mesures que le film est composé d’une seule couche d’oxyde 

ferrique (Fe2O3) en milieu acide tandis qu’en milieu borate et fortement basique le film est 

composé d’une couche interne de Fe2O3 et d’une couche externe d’oxyde hydraté dont 

l’épaisseur diminue lorsque le pH diminue. 

Tjong et Yeager [Tjong, 1981] ont étudié par SIMS (Secondary ion mass spectrometry)  

et ESCA (Electron spectroscopy for chemical analysis) l’hydratation du film passif formé en 

milieu borate (pH=8,4). Leur étude montre que la majorité du film passif est anhydre et que 

les groupes hydroxyles OH se trouvent uniquement à la surface ou très proches de cette 

dernière. Murphy et al [Murphy, 1982] ont également effectué des mesures SIMS sur un film 

passif obtenu sur le fer par passivation en milieu borate (pH = 8,4). La passivation dans cette 

étude est effectuée en balayant le potentiel de - 0,5 V(ENH) à un potentiel dans le domaine 

passif et les résultats obtenus indiquent que le film passif est hydraté.  

Toutefois ces études qui montrent que le film est hydroxylé sont en contradiction avec 

l’étude de Mitchell et Graham [Mitchell, 1986] effectué par SIMS sur un film passif formé en 

milieu borate et qui conduit à conclure que le film est complètement anhydre. 

Buchler et al [Buchler, 1998] ont montré par des mesures d’absorption de la lumière 

que cette contradiction est liée aux conditions de passivation et en particulier à la quantité 

d’ions Fe2+ dissous dans l’électrolyte. En effet  Buchler et al ont déduit de leurs résultats que 

l’hydratation observée par certains auteurs est due à la déposition d’une couche de FeOOH 

sur le film passif. La passivation par balayage génère une grande quantité d’ions Fe2+ qui 

s’oxydent en solution et forment la couche hydratée de FeOOH. Ceci pourrait expliquer les 

résultats de Murphy et al [Murphy, 1982]  qui montrent que le film passif formé par balayage 

de potentiel est hydraté. Par contre lorsque la passivation est effectuée par saut de potentiel la 

quantité d’ions Fe2+ produite par la transition de l’état actif à l’état passif est faible. La 

présence de cette couche de FeOOH dans ce cas pourrait être expliquée par la formation 

d’ions Fe2+ durant la réduction cathodique de l’oxyde natif qui est en général effectuée avant 

la passivation. En outre Buchler et al [Buchler, 1998]  ont montré que la formation de cette 

couche de déposition de FeOOH dépend des conditions hydrodynamiques utilisées durant la 

passivation. En effet la convection de l’électrolyte par un barbotage d’azote durant la 
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réduction cathodique de l’oxyde natif est suffisante pour empêcher la formation de la couche 

de FeOOH lorsqu’une passivation par saut de potentiel est appliquée.  

L’épaisseur du film passif sur le fer varie de 1 à 3 nm selon le potentiel de passivation 

en milieu borate (pH=8,4) [Nagayama, 1962]. Ceci a été confirmé par Buchler et al [Buchler, 

1997] qui ont montré que l’épaisseur du film passif augmente linéairement avec 

l’augmentation du potentiel de passivation. L’épaisseur est d’environ 1 nm à 0 V/ECS et 

devient d’environ 3 nm à 0,8 V/ECS. Cette augmentation linéaire de l’épaisseur du film passif 

avec l’augmentation du potentiel de passivation a été également observée en milieu fortement 

basique (NaOH, 1M) par Haupt et Strehblow [Haupt, 1987 ; Haupt, 1989]. Les auteurs ont 

trouvé par XPS que l’épaisseur du film est d’environ 0,5 nm à E = - 0,7 V/ESH et qu’elle 

augmente pour atteindre 5 nm à E = 0,8 V/ESH. Ord et Desmet [Ord, 1966] ont trouvé une 

épaisseur très élevée de 20-40 nm pour le film passif formé en milieu très acide (0,5 M 

H2SO4). Cette épaisseur élevée est interprété par Sato et al [Sato, 1974] comme étant une 

couche de déposition formée par les ions Fe2+ dissous avant la formation du film passif et qui 

par la suite s’oxydent anodiquement et se déposent sur le film. 

I.B.2  Propriétés structurales    

I.B.2.1  Structures cristallographiques de Fe3O4 et de γ-Fe2O3 

La magnétite et la maghémite, de formule chimique respective Fe3O4 et γ-Fe2O3 

adoptent la structure spinelle avec un paramètre de maille d’environ 8,5 Å [Davenport, 1995]. 

La structure spinelle doit son nom au minéral naturel de formule MgAl2O4. Les spinelles sont 

des oxydes de formule générale AB2O4 dans laquelle A et B représentent respectivement les 

cations bivalents et trivalents et O les anions d’oxygènes. La structure spinelle comporte 8 

groupements cubiques à faces centrées (CFC) d’ions oxygène, contenant 4x8=32 sites 

anioniques. Ces groupements CFC d’anions d’oxygène délimitent les sites tétraédriques et 

octaédriques dans lesquels différents cations peuvent venir se placer. Les 32 sites anioniques 

génèrent 32 sites octaédriques et 64 sites tétraédriques. Le taux d’occupation des sites 

tétraédriques contenant les cations divalents est de 1/8 tandis que le taux d’occupation des 

sites octaédriques contenant les cations trivalents est de 1/2. Les composés sont généralement 

de type : �A'2�34é678 �B�2�:;<=68 O�' ≡ �A'2�4é678 �B�2�'<=68 O@ . Le spinelle est alors dit normal 

ou direct. 

Or il existe une autre distribution des cations A et B où 8 sites tétraédriques sont 

occupés par 8 cations trivalents et 16 sites octaédriques sont partagés entre 8 cations bivalents 



Etat de l’art et objectif de l’étude 

  

35 
 

et 8 cations trivalents restants. Ce spinelle est dit inverse. C’est le cas de la  magnétite (Fe3O4) 

qui est un oxyde mixte de Fe2+ et de Fe3+. Dans la magnétite les 8 sites tétraédriques sont 

occupés par des ions Fe3+ et les 16 sites octaédriques sont occupés par 8 ions Fe3+ et 8 ions 

Fe2+. Cette structure spinelle inverse de Fe3O4 est due au fait que les ions Fe2+ ont une 

configuration électronique d6 et par conséquent une énergie de stabilisation du champ 

cristallin (ESCC) plus élevée en coordination octaédrique qu’en coordination tétraédrique 

alors que les ions Fe3+ ont une configuration d5 et donc une énergie de stabilisation du champ 

cristallin qui est nulle dans les deux types de coordination. En d’autres termes les ions Fe2+ 

ont une préférence pour les sites octaédriques  tandis que les ions Fe3+ n’ont aucune 

préférence [Davenport, 1995]. La formule de Fe3O4 s’écrit : �Fe�2�4é678 �Fe�2Fe'2  �<=68 O@  

La maghémite (γ-Fe2O3) possède la même structure que la magnétite. En revanche 

dans la maghémite les cations de fer se trouvent entièrement à l’état trivalent. Cela se traduit 

par l’apparition de lacunes cationiques notées □ dans les sites octaédriques. En effet les 8 sites 

tétraédriques sont complètement occupés par des ions Fe3+ comme dans le cas de Fe3O4. En 

revanche les 16 sites octaédriques sont partiellement occupés par 13,33 Fe3+ dans le cas de  γ-

Fe2O3. Ceci revient à dire que 75% des sites octaédriques sont complétement occupés et que 

les 25% restants de ces 16 sites ont un taux d’occupation de 33% [Davenport, 2000]. La 

formule de la maghémite s’écrit [Morales, 1994] : 

 �DE�2�3�éFGH IDE@/��2  □3/� DE:'�2L+
FH M�' ≡ �DE�2��éFGH IDEN/��2  □:/�L+
FH M@ 

La distribution aléatoire ou ordonnée des lacunes cationiques dans les sites octaédriques est 

un sujet à controverse [Davenport, 2000]. En effet il a été proposé que ces lacunes peuvent 

être distribuées d’une façon aléatoire, d’une façon partiellement ordonnée, ou bien d’une 

façon complétement ordonnée. Dans ce dernier cas la symétrie de la maghémite passe de 

cubique à tétragonale [Morales, 1994].      

I.B.2.2  Structure du film passif  

O’Grady [O’Grady, 1980] a étudié par spectroscopie Mössbauer le film passif formé 

sur le fer en milieu borate (pH=8,4) et a déduit que le film est amorphe et hydraté. L’auteur a 

estimé que le film contient deux molécules d’eau pour chaque ion Fe3+.  Lorsque le film est 

séché avec de l’azote pur il subit une forte déshydratation réversible. Après 5 heures de 

séchage le film se transforme d’une façon irréversible en γ-Fe2O3.  
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Davenport et Sansone [Davenport, 1995] ont étudié par XANES in situ à haute 

résolution le film passif formé sur le fer par saut de potentiel à + 0,4 V/ESM en milieu borate 

(pH=8,4). Les mesures de XANES ont montré que 1/3 des cations de fer  du film passif sont 

en coordination tétraédrique. Les auteurs en ont déduit que le film passif  ne correspond à des 

structures de type ni α-Fe2O3 (corundum), ni α-FeOOH, ni γ-FeOOH car dans ces trois cas les 

ions de fer sont uniquement en coordination octaédrique. En revanche les deux structures γ-

Fe2O3 et Fe3O4, décrites ci-dessus possèdent 1/3 de leurs cations de fer en coordination 

tétraédrique. Par conséquent la structure du film passif correspondrait selon cette étude à une 

structure spinelle inverse en accord avec la composition γ-Fe2O3 / Fe3O4 déjà proposée. 

Toney et al [Davenport, 2000 ; Toney, 1997] ont étudié in situ par diffraction des 

rayons X avec rayonnement synchrotron la structure du film passif formé sur des surfaces 

monocristallines de Fer d’orientation (110) et (001) par saut de potentiel à +0,4 V/ESM en 

milieu borate (pH=8,4). Les auteurs ont trouvé que le film passif a une structure spinelle mais 

différente de Fe3O4 et γ-Fe2O3. Cette nouvelle structure spinelle appelée LAMM possède 32 

sites anioniques occupés qui délimitent des sites octaédriques et des sites tétraédriques.  Le 

taux d’occupation des 8 sites tétraédriques est de 66 ± 10%  et le taux d’occupation des 16 

sites octaédriques est de 80 ± 10%. Or dans Fe3O4 ces sites octaédriques et tétraédriques sont 

occupés à 100% et dans γ-Fe2O3 les sites tétraédriques et octaédriques sont respectivement 

occupés à 100% et 83%. Par conséquent la structure LAMM se caractérise par un taux 

d’occupation des sites tétraédriques et un taux d’occupation des sites octaédriques qui sont 

inférieurs aux taux dans les spinelles inverses Fe3O4 ou γ-Fe2O3 supposés être  les composants 

les plus probables du film passif sur le fer. En outre la structure LAMM possède un taux 

d’occupation des sites octaédriques interstitiels de 12 ± 4%. Ces sites ne sont pas occupés 

dans le cas de Fe3O4 ou de γ-Fe2O3. Les auteurs ont également montré que la taille des grains 

d’oxyde est d’environ 5-8 nm. Les mesures effectuées ex situ ont montré une même structure 

du film passif équivalente à celle obtenue in situ. Les auteurs ont déduit que le film passif 

obtenu par saut de potentiel + 0,4 V/ESM est stable et ne se modifie pas lorsque l’échantillon 

est retiré de la solution. 

Bhardwaj et al [Bhardwaj, 1991] ont examiné in situ par microscopie à effet tunnel la 

formation de la couche passive en milieu borate (pH=8,4). Après avoir réduit l’oxyde natif les 

auteurs ont passivé la surface par saut dans le domaine passif. Ils ont déduit des images STM 

que la formation du film passif se fait par un mécanisme de germination et croissance. Ryan et 

al [Ryan, 1995] ont également utilisé la microscopie à effet tunnel pour examiner la couche 
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passive obtenue sur le fer en milieu borate (pH=8,4). Les images STM à haute résolution 

obtenues in situ et ex situ après réduction de la surface à - 860 mV/ENH et passivation par 

saut de potentiel à + 1040 mV/ENH montrent que le film passif est cristallin. Le paramètre de 

maille mesuré est de 0,30 ± 0,01 nm et correspond à la distance entre les anions d’oxygène 

dans le plan (111) de γ-Fe2O3 (0,295 nm) ou bien de Fe3O4 (0,297 nm). Comme la littérature 

indique que la partie externe du film passif est composée de γ-Fe2O3 les auteurs ont déduit 

que le réseau cristallin correspond à γ-Fe2O3. Rees et al [Rees, 2002] ont trouvé par STM ex 

situ des grains d’oxyde de taille latérale moyenne d’environ 5 nm pour une surface de fer 

passivée par saut de potentiel à + 0,4 V/ESM en milieu borate (pH=8,4). La taille des grains 

mesurés par STM est en accord avec les résultats de Toney et al [Davenport, 2000 ; Toney, 

1997].  

I.B.3  Propriétés électroniques  

I.B.3.1  Propriétés électroniques de Fe3O4 et de Fe2O3 

  A température ambiante, la conductivité électrique de la magnétite Fe3O4 est de l’ordre 

de σ = 200 Ohm-1cm-1. Cette conductivité électrique très élevée par rapport à celle de γ-Fe2O3 

suggère que la conduction dans Fe3O4 s’effectue par un saut d’électron (hopping) entre les 

ions Fe2+ et  Fe3+ situés en sites octaédriques [Verwey, 1947]. En effet le cation  Fe2+ peut être 

considéré comme étant un cation Fe3+ avec un électron supplémentaire largement délocalisé. 

Cet électron (le sixième électron de la couche d) se déplace entre les ions Fe3+. Par conséquent 

les charges des cations Fe3+ et Fe2+ qui sont situées en sites octaédriques peuvent être 

approximativement moyennée en Fe2,5+ [Antonov, 2001]. A la  température de 120 K appelée 

température de Verwey (Tv), la magnétite subit une transition de premier ordre caractérisée 

par le passage de la symétrie cubique vers une symétrie monoclinique. Cette transition 

structurale s’accompagne d’une transition métal / semi-conducteur avec une chute de la 

conductivité de deux ordres de grandeur quand la température passe en dessous de la 

température de Verwey [Anisimov, 1996 ; Antonov, 2001].  

Park et al [Park, 1998] ont effectué des mesures de réflectivité et de conductivité 

optique sur un monocristal de Fe3O4. Les auteurs ont déterminé un gap optique d’environ 0,14 

eV à une température de 10 K (< Tv). Ceci est en accord avec les résultats d’Antonov et al qui 

ont estimé par calcul théorique un gap d’environ 0,19 eV pour Fe3O4 [Antonov, 2001].  

Anisimov et al [Anisimov, 1996] ont trouvé par calcul théorique un gap de 0,34 eV, 

légèrement supérieur à la valeur expérimentale. Chainani et al [Chainani, 1995] ont déduit 
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d’après leurs mesures de photoémission que la transition semi-conducteur / métal se fait 

immédiatement à T > Tv. En revanche les mesures de photoémission (PES : Photoemission 

spectroscopy et BIS : Bremsstrahlung isochromatic spectroscopy) effectués par Park et al 

[Park, 1997] montrent que le gap ne disparait pas complètement à T > Tv mais il se réduit 

seulement de 50 meV.  

Fujimori et al [Fujimori, 1986] ont étudié par photoémission avec rayonnement 

synchrotron la bande de valence de α-Fe2O3. Le spectre de photoémission montre une bande 

qui contient 3 états à environ 2,5, 5 et 7 eV. Selon les auteurs ces trois états ont un caractère 

mixte Fe3d-O2p. Lad et al [Lad, 1989] ont utilisé la même technique pour étudier la bande de 

valence de trois monocristaux d’oxyde de fer. Les états obtenus sont groupés dans le Tableau 

I-6 

Echantillon  Etats caractéristiques Fe 3d (eV) 

FexO(110) 1,2 ; 4,1 ; 6,9 ; 11,0  

α-Fe2O3
101�2� 3,1 ; 5,3 ; 7,8 ; 12,9 

Fe3O4(110) 1,2 ; 3,1 ; 4,1 ; 5,3 ; 6,9 ; 7,8 ; 11,0 ; 12,9 

 

 

En outre les auteurs mentionnent que l’état caractéristique de O 2p est un pic large centré 

entre 2 et 8 eV en dessous du niveau de fermi.   

Le gap d’un film de α-Fe2O3 (hématite) d’épaisseur entre 0,1-0,2 µm  formé par dépôt 

chimique en phase vapeur est d’environ 2,1 eV [Serbinov, 1988] en accord avec le gap d’un 

polycristal de α-Fe2O3 qui est d’environ 2,2 eV [Kennedy, 1978]. Ajoutons que le gap pour la 

maghémite γ-Fe2O3 est également aux alentours de 2 eV [Grau-Crespo, 2010 ; Litter, 1992]. 

I.B.3.2  Propriétés électroniques du film passif 

Le film passif formé sur le fer est un semi-conducteur type n [Abrantes, 1983 ; 

Paatsch, 1977]. Ceci peut être expliqué par le fait que le film passif est dopé par des ions 

ferreux Fe2+ donneurs d’électrons [Diez-Perez, 2003 ; Schmuki, 2002]. 

Wilhelm et Hackerman [Wilhelm, 1981] ont mesuré par photoélectrochimie le gap du 

film passif formé sur le fer par saut de potentiel à + 0,70 V/ECS en milieu borate (pH=8,4). 

Les auteurs ont déduit par extrapolation de la partie linéaire du spectre de photocourant que le 

Tableau I-6 : Energies (en eV) des états Fe 3d de la bande de valence de trois monocristaux d’oxyde de fer 
(toutes les énergies sont situées en dessous du niveau de fermi) [Lad, 1989]. 
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gap est de 2,5 eV. Stimming [Stimming, 1986] a exploité ces données en utilisant l’Equation 

I-6 et en a déduit un gap de 1,9 eV en supposant n=2 (transition indirecte). L’auteur n’a pas 

obtenu une ligne droite en supposant n=1/2 (transition directe).  

Abrantes et Peter [Abrantes, 1983] ont formé un film passif par balayage de potentiel 

(5mV/s) jusqu’au domaine passif. Après avoir maintenu le potentiel à la valeur limite du 

domaine passif, les auteurs ont effectué des mesures photoélectrochimiques qui ont permis de 

conclure que le gap du film passif est de 1,9 eV et que celui-ci  ne varie pas dans l’intervalle 

de pH=4,8-13. 

Searson et al [Searson, 1988] ont déterminé par photoélectrochimie un gap de 1,9 eV 

pour un film passif formé par saut de potentiel à 0,8 V/ECS en milieu borate (pH=8,42). 

Schmuki et al [Schmuki, 1995] ont effectué des mesures photoélectrochimiques sur un 

oxyde massif de Fe2O3 non dopé, un oxyde massif Fe2O3 dopé par des ions Fe2+ et un film 

passif formé sur le fer par saut de potentiel à 0,6 V/ECS en milieu borate (pH=8,4). Les 

auteurs ont mesuré un gap de 1,9 eV en supposant une transition indirecte (n=2 dans 

l’Equation I-6). En plus cette étude a montré que le film passif formé sur fer peut être simulé 

par une couche de γ-Fe2O3 dopée à 5% par des ions ferreux Fe2+. Un travail similaire effectué 

par Buchler et al [Buchler, 1998b] a permis aux auteurs de conclure que le film passif peut 

être décrit comme étant de la magnétite (Fe3O4) déficiente en Fe2+ de formule 

DE
OO�:PQDE
OOO�'M@PQ et contenant 10-25 % de Fe2+ selon le potentiel de passivation. 

Schreyer et al [Schreyer, 1996] ont étudié par microscopie à effet tunnel sous potentiel 

contrôlé (ECSTM) le film passif formé sur le fer en milieu borate (pH=8,4). Les auteurs ont 

effectué des images STM en utilisant un bias (polarisation pointe-échantillon) faible inférieur 

à 500 mV. Les images STM obtenues montre qu’il y a une coupure du courant tunnel lorsque 

le potentiel de l’échantillon dépasse 150 mV/(Ag/AgCl) alors qu’il se rétablit lorsqu’un 

potentiel inférieur à - 150 mV/(Ag/AgCl) est imposé. La coupure du courant tunnel a été 

interprétée comme étant la conséquence de l’oxydation des ions Fe2+ contenus dans le film en 

Fe3+. Les ions Fe3+ se réduisent à - 150 mV /(Ag/AgCl) en Fe2+ et le courant tunnel se rétablit. 

Les auteurs en ont déduit que les ions Fe2+ sont impliqués dans un mécanisme tunnel indirect.  

L’équation semi-empirique de Di Quarto [Di Quarto, 1997 ; Piazza, 2003]  qui permet 

d’estimer le gap optique à partir de l’électronégativité des constituants de l’oxyde s’écrit dans 

le cas de Fe2O3 : 



Etat de l’art et objectif de l’étude 

 
  

40 
 

 #$ = 1,35 
)* − )+�' − 1,49                                                                    Equation I-9                                                  

où )*et )+ sont respectivement les électronégativités du métal et de l’oxygène. Comme 

)+=3,5 et )RS
///� = 1,91 on obtient un gap de 1,92 eV. 

Cette équation semi-empirique est différente dans le cas des hydroxydes et elle s’écrit, dans le 

cas de Fe(OH)3 : 

 #$ = 0,65 
)* − )+,�' + 1,38                                                                    Equation I-10 

où )*et )+, sont respectivement l’électronégativité du cation métallique 
)RS
///� = 1,91� et 

du groupe hydroxyle (OH) 
)+, = 2,85). On trouve à partir de l’Equation I-10 un gap de 

1,95 eV pour l’hydroxyde ferrique Fe(OH)3. Comme les valeurs du gap optique de l’oxyde 

Fe2O3 et de l’hydroxyde Fe(OH)3  sont proches Di Quarto [Di Quarto, 2009] mentionne que la 

photoélectrochimie est insensible à l’hydratation du film passif formé sur le fer.  

Les valeurs du gap mesurées sur le film passif du fer sont compilées dans le Tableau I-

7. 

Conditions de passivation du Fe Technique d’analyse Eg Référence 

milieu borate (pH=8,4) 

0,7 V/ECS 

Photoélectrochimie 

Extrapolation de la partie linéaire 

du  spectre du photocourant 

2,5 eV [Wilhelm, 1981] 

milieu borate (pH=8,4) 

0,7 V/ECS 

Photoélectrochimie 

Equation I-6 (n=2) 
1,9 eV [Stimming, 1986] 

pH=4,8-13 

Balayage de potentiel jusqu’à la 

valeur limite du domaine passif 

Photoélectrochimie 

Equation I-6 (n=2) 
1,9 eV [Abrantes, 1983] 

milieu borate (pH=8,42) 

0,8 V/ECS 

Photoélectrochimie 

Equation I-6 (n=2) 
1,9 eV [Searson, 1988] 

tampon borate (pH=8,4) 

0,6V/ECS 

Photoélectrochimie 

Equation I-6 (n=2) 
1,9 eV [Schmuki, 1995] 

 

 

 

 

Tableau  I-7 : Largeur de la bande interdite (Eg) pour des films passifs  formés sur Fe 
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I.C. Passivation du chrome 

I.C.1  Composition et épaisseur du film passif 

On trouve dans la littérature deux modèles qui ont été proposés pour décrire la 

composition du film passif formé sur le chrome par polarisation anodique : le modèle d’une 

seule couche composée d’oxyhydroxyde  de chrome CrOOH [Moffat, 1992 ; Moffat, 1992b ; 

Okuyama, 1985] et le modèle de bicouche composée d’une couche  interne de Cr2O3  et d’une 

couche externe de Cr(OH)3 [Bouyssoux, 1977 ; Maurice 1994b ; Melendres, 1992 ; Seo, 

1980]. Oblonsky et Devine [Oblonsky, 1995] ont mentionné la possibilité de la présence dans 

le film passif de Cr(II) sous forme de Cr(OH)2 en dessous de Cr(OH)3. Lorsque la polarisation 

anodique est située dans le domaine transpassif le Cr3+ s’oxyde en Cr6+ (VWM@'PXY VW'MZ'P) 

[Melendres, 1992 ; Schmuki, 1996b].  

Maurice et al [Maurice, 1994b] ont étudié par XPS la composition et l’épaisseur du film 

passif formé sur un monocristal de chrome orienté selon le plan (110) en milieu acide (H2SO4, 

0,5M). Leurs résultats montrent que le film passif est uniquement formé de Cr3+ avec une  

composition qui dépend fortement du potentiel et du temps de passivation. La passivation à 

300 mV/ESH pendant 2 heures ou à 500 mV/ESH pendant 20 minutes conduit à la formation 

d’une seule couche d’épaisseur 1,3 nm composée d’un mélange de Cr(OH)3 et de Cr2O3 sous 

forme d’îlots. Cependant la passivation à 500 mV/ESH avec un vieillissement plus long (2 ou 

22 heures) conduit à la formation d’une couche interne complète de Cr2O3 d’épaisseur 0,6-0,7 

nm et d’une couche externe de Cr(OH)3 d’épaisseur 0,6-0,7 nm. L’étude montre également 

que l’augmentation du potentiel de passivation favorise la formation de Cr2O3 dans la couche 

interne et que l’augmentation du temps de passivation favorise la déshydratation du film.  

Les épaisseurs mesurées sur des films passifs formés sur le chrome vont de 0,3 à 2,5 nm 

[Bouyssoux, 1977 ; Haupt, 1989 ; Maurice 1994b ; Moffat, 1992 ; Moffat, 1992b ; Seo, 

1980]. L’épaisseur de la couche passive augmente d’une façon linéaire avec l’augmentation 

du potentiel [Haupt, 1989 ; Moffat, 1992b]. A un potentiel donné du domaine passif 

l’épaisseur augmente d’une façon logarithmique avec le temps de passivation [Moffat, 1992].  

I.C.2  Propriétés structurales 

I.C.2.1  Structures cristallographiques de α-Cr2O3 et de Cr(OH)3 

L’oxyde de chrome α-Cr2O3 possède la même structure cristallographique que 

l’oxyde d’aluminium α-Al2O3 (Corindon). La structure corindon dérive d’un empilement 



Etat de l’art et objectif de l’étude 

 
  

42 
 

hexagonal compact d’atomes d’oxygène dans lequel les atomes de Cr occupent deux sites 

octaédriques sur trois. Les paramètres de la maille hexagonale sont : a = b = 4,951 Å  et c = 

13,566Å [Finger, 1980]. L’ordre entre les lacunes est tel que la symétrie est rhomboédrique. 

Les paramètres de la maille rhomboédriques sont : a = b = c = 5,359 Å et α = β = γ =55,13°. 

La Figure I-12 illustre l’oxyde orienté suivant le plan de base (0001).  

 

 

 

Dans cette orientation, fréquemment trouvée dans les films passifs, la structure de 

l’oxyde fait alterner un plan d’oxygène et deux plans de chrome. La densité atomique d’un 

plan de chrome est égale à un tiers de celle du plan d’oxygène. L’arrangement dans les plans 

d’oxygène est pseudo-hexagonal avec des distances entre premiers voisins de 0,298 nm et 

0,262 nm. La distance moyenne entre premiers voisins est de 0,280 nm. L’arrangement dans 

le plan de chrome est hexagonal. Le paramètre cristallin dans ces plans est de 0,485 nm. 

Dans l’empilement des plans suivant la direction [0001], la distance entre deux plans 

consécutifs de chrome est de 0,038 nm, la distance entre un plan de chrome et un plan 

d’oxygène est de 0,094 nm et la distance entre deux plans d’oxygène est de 0,226 nm (soit 

l’épaisseur d’une monocouche équivalente de α-Cr2O3).  

 

0,262 nm 

Figure I-12 : Vue de dessus (à gauche) et vue de profil de l’oxyde de chrome α-Cr2O3 orienté selon le plan 
(0001). Les sphères bleues  représentent les atomes de chrome et les sphères rouges représentent les atomes 
d’oxygène [Zuili, 1998] 

0,094 nm 
0,038nm 
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La structure de l’hydroxyde de chrome Cr(OH)3 est voisine de celle de Al(OH)3. 

La maille est hexagonale et les paramètres sont a = 0,531 nm et c = 0,487 nm. La Figure I-13 

illustre l’hydroxyde de chrome orienté selon le plan de base (0001). Dans cette orientation, la 

structure empile des unités de trois plans constitués de deux plans de groupement OH- et d’un 

plan de Cr3+ intermédiaire. La densité des plans de chrome correspond au 2/3 de celle des 

plans de OH-. L’arrangement des atomes du plan d’oxygène est hexagonal avec un paramètre 

de 0,307 nm. L’arrangement des atomes du plan de chrome est également hexagonal, mais 

avec une structure en nid d’abeille et un paramètre de maille de 0,531 nm. Dans l’empilement 

suivant la direction [0001], la distance entre deux plans de chrome est de 0,487 nm. La 

distance entre un plan de chrome et un plan d’hydroxydes est de 0,102 nm.  

  

 

 

 

 

 

I.C.2.2  Structure du film passif 

Brown et You [Brown, 1990] ont analysé par microscopie à effet tunnel le film 

d’oxyde natif qui s’est formé lors de la préparation d’un échantillon monocristallin de chrome 

pur orienté selon le plan (110). L’échantillon est clivé à l’air selon l’orientation (110), rincé à 

l’acétone puis à l’éthanol et enfin analysé par STM. Les images obtenues ont montré que le 

film d’oxyde est cristallin et que le réseau correspond à une structure quasi-hexagonale 

compatible avec l’oxyde α-Cr2O3.  

Maurice et al [Maurice, 1994b] ont étudié par STM ex situ la structure du film passif 

formé par polarisation anodique sur un monocristal de Cr(110) en milieu acide (H2SO4, 

0,5M). Les auteurs ont trouvé que la surface est hétérogène avec des protubérances 

0,487 nm 

0,102 nm 

Figure I-13 : Vue de dessus (à gauche) et vue de profil (à droite) de  l’hydroxyde de chrome Cr(OH)3 orienté 
selon (0001). Les sphères  grises représentent les atomes de chrome et les sphères rouges représentent la 
position des oxygènes des groupements OH [Zuili, 1998]. 

0,531 nm 
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désordonnées de dimension latérale entre 1 à 4 nm et des petites zones cristallines de 

dimension latérale ≤ 3 nm. Les protubérances désordonnées ont une dimension verticale 

comprise entre 0,4 et 0,8 nm et ont été attribuées à l’hydroxyde de chrome. Les petites zones 

cristallines ont été attribuées à des nanocristaux d’oxyde de α-Cr2O3. Ces nanocristaux se 

forment après au moins deux heures de passivation et leur taille est d’autant plus grande que 

le temps de passivation est important. Ceci est cohérent avec les mesures XPS qui ont été 

obtenues dans la même étude qui montrent que la couche interne d’oxyde se développe avec 

le temps de passivation.  

Zuili et al [Zuili, 1999] ont examiné par STM in situ la structure du film passif formé 

par saut de potentiel de OCP (open circuit potential, EOCP = + 350 mV/ESH)  à E = + 350 mV, 

550 mV, et 750 mV/ESH. Les images STM montrent que la structure du film passif à bas 

potentiel de passivation (+ 350 mV et + 550 mV) et  pour des temps de passivation inferieurs 

à 3 heures, est granulaire et amorphe. Les grains ont une dimension latérale qui varie entre 2 

et 7 nm et une dimension verticale allant de 0,2 à 0,8 nm. Cette dernière est estimée en 

déterminant la différence de hauteur entre le sommet de grains et le bas du joint de grain. 

Cependant les images obtenues après passivation à un potentiel plus élevé (750 mV) ou bien 

après des polarisations prolongées au-delà de 3 heures à + 550 mV montrent que le film passif 

est cristallin. Le paramètre du réseau cristallin mesuré est de 0,28 ± 0,02 nm. La structure 

cristalline est composée de terrasses étroites, de 1 à 5 nm de large, pour lesquelles les bords de 

marches ont des hauteurs 0,11 nm. Les auteurs ont attribué la structure granulaire et amorphe 

à Cr(OH)3 et la structure cristalline à α-Cr2O3 orienté (0001) et hydroxylée superficiellement. 

I.C.3  Propriétés électroniques 

I.C.3.1   Propriétés électroniques de α-Cr2O3 et de Cr(OH)3  

Young et al [Young, 1987] ont mesuré la conductivité électrique et le pouvoir 

thermoélectrique de l’oxyde de chrome dans l’intervalle de température 1000-1800 K. Les 

mesures montrent que Cr2O3 est un semi-conducteur type n à faible pression partielle 

d'oxygène alors qu’il devient type p à des pressions partielles d’oxygène élevées. Les auteurs 

ont suggéré la présence dans l’oxyde de défauts ponctuels de type interstitiel de chrome qui 

justifient son caractère n à faible pression partielle et de défauts ponctuels de type lacune de 

chrome qui justifient son caractère p à pression partielle élevée. 

Les mesures de photopotentiel et de photocourant effectuées sur oxyde thermique 

formé sur une surface de chrome à pression atmosphérique et 800 °C pendant 2 heures montre 
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que le film d’oxyde est semi-conducteur type p à faible potentiel anodique et qu’il devient 

semi-conducteur n à potentiel anodique élevé [Metikos-Hukovic, 1987]. Les auteurs 

suggèrent la transformation de Cr2O3 type p en CrO2 type n avec l’augmentation du potentiel. 

Ce dernier se transformerait en CrO3 type n soluble à des potentiels situés dans le domaine 

transpassif. 

Komeda et al [Komeda, 1988] ont étudié par ARUPS (pour angle-resolved ultraviolet 

photoelectron spectroscopy) avec rayonnement synchrotron l’adsorption de l’oxygène sur un 

monocristal de Cr(110) à T=80 K.  Le spectre de la surface oxydée montre des pics qui sont 

caractéristiques de Cr2O3 : un pic à 1,7 eV (en dessous du niveau de Fermi) qui est attribué à 

l’état Cr 3d et deux pics à 4,5 et 5,5  eV  (en dessous du niveau de Fermi) qui sont attribués à 

O 2p. 

Di Quarto et al [Di Quarto, 1990] ont étudié un film d’oxyde thermique formé sur un 

substrat de chrome pur. La surface est oxydée sous air à T ≤ 75 °C, puis immergée en solution 

neutre (0,6 M, NaCl) et un spectre de photocourant est mesuré. Les auteurs ont obtenu un gap 

de 3,5 eV qu’ils ont attribué à l’oxyde de chrome α-Cr2O3. D’après l’Equation I-9 proposé par 

Di Quarto et al [Di Quarto, 1997 ; Piazza, 2003] on peut estimer le gap de Cr2O3 à 3,3 eV. 

()+=3,5 et )[G
///� = 1,6). De même en utilisant l’équation I-10 on peut estimer le gap de 

Cr(OH)3 à 2,4 eV ()[G
///� = 1,6 et )+,= 2,85). 

I.C.3.2  Propriétés électroniques du film passif 

Les mesures photoélectrochimiques effectuées sur un film passif formé sur le chrome 

ont montré que le gap du film peut varier entre 2,4 et 3,3 eV suivant les conditions de sa 

formation, en particulier le pH et le potentiel de passivation [Di Quarto, 1990 ; Sunseri, 1990]. 

Dans ces deux études la surface du chrome est passivée par balayage de potentiel de -

1,5V/ESM jusqu’à la valeur désirée où il est maintenu pendant un certain moment. Ensuite le 

spectre de photocourant est mesuré et le gap est déterminé en utilisant l’Equation I-6 

(transition indirecte). Lorsque la passivation est effectuée à un potentiel élevé en milieu acide 

les auteurs ont trouvé un gap d’environ 3,15 eV qui augmente légèrement avec 

l’augmentation de la durée du vieillissement pour atteindre 3,3 eV. En revanche lorsque le 

potentiel de passivation est faible le gap est d’environ 2,40 ± 0,05 eV et il ne change pas avec 

le vieillissement sous potentiel contrôlé. Les auteurs ont attribué la valeur de 3,15-3,3 eV à un 

film passif composé de CrOOH et la valeur de 2,4 eV à un film passif fortement hydroxylé 

composé de Cr(OH)3. De plus, les auteurs ont trouvé d’après les mesures du photocourant que 
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le film passif peut être un semi-conducteur de type p ou n suivant qu’il est formé 

respectivement dans le domaine des bas potentiels ou le domaine des hauts potentiels.  

Sunseri et al [Sunseri, 1990] ont également effectué des mesures 

photoélectrochimiques pour un film passif formé en milieu neutre (Na2SO4, 0,5 M).  En 

traçant  ("i]^hν% en fonction de hν les auteurs ont déduit deux largeurs de gap de 2,5 et 2,95 

eV. Ceci a été interprété par la présence d’un film formé d’une bicouche avec une couche 

interne de CrOOH qui a un gap de 2,95 eV et une couche externe hydratée de Cr(OH)3 et qui 

a un gap de 2,5 eV. 

Les mesures photoélectrochimiques de Schmuki et al [Schmuki, 1995] sur un film 

passif formé sur le chrome à - 450 mV/ECS en milieu acide (H2SO4, 0,05 M)  ont permis aux 

auteurs de déterminer un gap de 2,8 eV en utilisant l’Equation I-6 (transition indirecte). 

Tsuchiya et al [Tsuchiya, 2002] ont mesuré le photocourant sur un film passif formé 

sur le chrome à différentes potentiels situés entre 0 et 750 mV/(Ag/AgCl) en milieu acide 

(H2SO4, 0,1 M) et pour des temps de polarisation de 100 heures. Les auteurs ont séparé le 

spectre de photocourant en deux composantes dont l’une correspond à la couche interne de 

Cr2O3 avec un gap de 3,6-3,7 eV et l’autre correspond à la couche externe de Cr(OH)3 avec un 

gap de 2,5 eV.  

Lovrecek et Sefaja [Lovrecek, 1972] ont mesuré l’impédance du système chrome / 

couche passive / électrolyte (1N H2SO4 ou 0,1 N H2SO4 + 0,9 N K2SO4). D’après ces mesures 

les auteurs ont déduit que  le film est semi-conducteur avec un gap d’environ 0,8 eV.  

Les valeurs du gap mesurées sur les films passifs formés sur le chrome sont compilées 

dans le Tableau I-8. 
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I.D. Passivation de l’acier inoxydable 

I.D.1  Introduction sur les aciers inoxydables 

Les aciers inoxydables sont des alliages métalliques à base fer contenant, en masse, au 

moins 10,5 % de chrome et moins de 1,2% de carbone et  des éléments d’alliage. Le fer peut 

dissoudre des quantités variables de divers éléments d’addition qui confèrent à l’acier une 

large variété de structures. Cette large gamme de structures permet de satisfaire un large 

éventail de propriétés et donc d’applications allant de la résistance à la corrosion aux 

propriétés mécaniques (élasticité, ténacité….) en passant par les propriétés physiques 

(résistivité électrique, magnétisme…). Parmi les éléments d’addition, certains ont un pouvoir 

Conditions de passivation du Cr 
Technique 

d’analyse 
Eg Référence 

0,5 M H2SO4 

- 1,5 � + 0,25 V/ESM 

Vieillissement : 1 heure  

Photoélectrochimie 

Equation I-6 (n=2) 
3,15 eV 

[Di Quarto, 1990 ; Sunseri, 

1990] 

0,5 M H2SO4 

- 1,5 � + 0,25 V/ESM 

Vieillissement : 4 heures 

Photoélectrochimie 

Equation I-6 (n=2) 
3,3 eV 

[Di Quarto, 1990 ; Sunseri, 

1990] 

0,5 M H2SO4 

- 1,5 � - 0,70 V/ESM 

Vieillissement : 1 heure 

Photoélectrochimie 

Equation I-6 (n=2) 
2,45 eV [Sunseri, 1990] 

0,5 M H2SO4 

- 1,5 � - 0,70 V/ESM 

Vieillissement : 20 heures 

Photoélectrochimie 

Equation I-6 (n=2) 
2,4 eV [Sunseri, 1990] 

0,5 M Na2SO4 

- 2 � - 0,60 V/ESM 

Vieillissement : 1 heure 

Photoélectrochimie 

Equation I-6 (n=2) 

2,95 eV ≡ CrOOH 

2,5 eV ≡ Cr(OH)3 
[Sunseri, 1990] 

0,05 M H2SO4 

- 0,45 V/ECS 

Photoélectrochimie 

Equation I-6 (n=2) 
2,8 eV [Schmuki, 1995] 

0,1 M H2SO4 

[0 ; 0,75] V/(Ag/AgCl) 

Photoélectrochimie 

Equation I-6 (n=2) 

3,6-3,7 eV ≡ Cr2O3 

2,5 eV ≡ Cr(OH)3 
[Tsuchiya, 2002] 

1 N H2SO4  

ou  

0,1 N H2SO4 + 0,9 N K2SO4 

[- 0,3 ; 0,7] V/ECS 

Mesures 

d’impédance 
0,8 eV [Lovrecek, 1972] 

Tableau  I-8 : Largeur de la bande interdite (Eg) pour des films passifs  formés sur Cr 
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ferritisant (ou alpha-gène), c’est-à-dire qu’ils favorisent la structure ferritique, comme le 

chrome, le molybdène, le silicium, le niobium, le titane ou le zirconium alors que d’autres ont 

un pouvoir austénitisant (ou gamma-gène), c’est-à-dire qu’ils favorisent la structure 

austénitique, comme le nickel, le carbone, l’azote ou le manganèse.  

Il existe plus de 200 variétés  d’acier inoxydables qu’on appelle les nuances et qui sont 

regroupées en quatre grandes familles : 

• Les ferritiques  

Les aciers inoxydables ferritiques sont composés d’un minimum de 12% de 

chrome. La teneur en chrome peut atteindre 24 à 28 %. On parle alors d’aciers 

ferritiques à haute teneur en chrome ou encore d’aciers superferritiques qui 

présentent une bonne résistance à la corrosion en milieu riche en chlorure. 

Cependant ces alliages ont une faible malléabilité. 

• Les austénitiques 

Les nuances austénitiques les plus utilisées sont caractérisées par des teneurs 

respectives en chrome et en nickel de 17 à 18% et 8 à 14%. Le nickel permet de 

donner une certaine ductilité ou malléabilité à l’acier austénitique. Ce sont les 

inox les plus populaires car ils représentent le compromis optimal entre 

résistance à la corrosion et propriétés mécaniques (excellente aptitude au 

formage) que ce soit à basse température, température ambiante ou même haute 

température. Cependant l’évolution du coût des matières premières, et 

principalement du nickel, au cours de la dernière décennie a rendu ces alliages 

assez chers. Par conséquent les aciers inoxydables ferritiques (sans nickel) sont 

devenus plus attractifs de point de vue économique. Ceci a poussé les grandes 

entreprises comme ArcelorMittal à encourager l’utilisation des aciers 

inoxydables ferritiques partout où les conditions techniques le permettent 

[Mithieux, 2010].  

• Les martensitiques 

Les aciers inoxydables martensitiques contiennent entre 12 à 14% de chrome et 

des teneurs en carbone pouvant atteindre 1%. Cette famille possède des 

propriétés mécaniques élevées issues de la structure martensitique grâce à l'effet 

du carbone. Par traitement thermique, les martensitiques donnent une dureté et 

des propriétés mécaniques élevées. Cette famille d’acier possède également une 

bonne résistance à la corrosion (teneur en chrome 12 à 14 %). 
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• Les duplex 

Les duplex sont des aciers inoxydables ayant une structure mixte austénitique-

ferritique. Ils sont appelés également austéno-ferritiques. Les principales 

nuances contiennent 21 à 26% de chrome et 1 à 7 % de nickel. Les aciers 

inoxydables duplex possèdent une bonne résistance à la corrosion et présentent 

des caractéristiques mécaniques incomparables. Ils sont utilisés pour la 

construction de ponts, de passerelles et de piscines. 

La bonne résistance à la corrosion des aciers inoxydables est principalement due à la 

formation d’une couche protectrice enrichie en oxyde de chrome. La formation et la stabilité 

de cette couche nécessitent un minimum de chrome dans l’alliage métallique qui est aux 

alentours de 12 %. On trouve dans la littérature plusieurs théories qui ont été proposées pour 

expliquer la présence d’un seuil de concentration de chrome dans l’alliage pour lequel une 

couche passive stable se forme lorsque l’échantillon est au contact de l’humidité ou de l’eau. 

Le modèle de la percolation proposé par Sieradzki et Newman [Sieradzki, 1986] montre que 

la teneur en chrome minimale serait celle pour laquelle les sites atomiques superficiels 

occupés par des atomes de chrome restent assez proches pour pouvoir être reliés par des 

atomes d’oxygène adsorbés. Il en résulte d’après cette théorie une  teneur minimale en chrome 

de 10% pour les ferrites (Fe-Cr) et de 12% pour les austénites (Fe-Cr-Ni). On trouve 

également la théorie de la configuration électronique proposée par Uhlig et Wulff [Uhlig, 

1979] qui indique qu’un alliage Fe-Cr reste passivable  tant que les  lacunes en électrons des 

orbitales 5d du chrome ne sont pas complètement remplies par des électrons donnés par le fer, 

c’est-à-dire tant que les rapport des concentrations atomiques Fe/Cr restent inférieurs à 5 ce 

qui correspond à une teneur de chrome en masse de 15,7%. Ajoutons que Diawara et al 

[Diawara, 2010] ont récemment développé un nouveau modèle théorique afin de simuler la 

germination et la croissance du film passif sur les alliages Fe-Cr. Leur simulation montre que 

la surface métallique n’est passivée que lorsque la teneur en chrome dans l’alliage métallique 

est supérieure à 16%. Pour une teneur en chrome inférieure à 14% les germes d’oxyde ne 

couvrent pas complètement la surface métallique. De plus, cette simulation indique que la 

transition passivation incomplète / passivation complète des alliages Fe-Cr se fait d’une façon 

continue lorsque la teneur en chrome dans ces derniers augmente de 14 à 16 %. 
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I.D.2  Composition et épaisseur du film natif  

La surface des aciers inoxydables est couverte par un film d’oxyde natif formé à l’air. 

Les mesures XPS de Maurice et al [Maurice, 1998] effectuées sur une surface monocristalline 

Fe-18Cr-13Ni(100) ont montré que le film natif est constitué d’un mélange d’oxyde de 

chrome et d’oxyde de fer légèrement enrichi en chrome par rapport au substrat (Tableau I-9). 

L’épaisseur équivalente du film natif est de 1,8 à 2 nm et elle n’augmente pas d’une façon 

significative entre 3 et 20 heures d’exposition à l’air. Le film est couvert partiellement par de 

l’hydroxyde dont l’épaisseur équivalente est inférieure à 0,1 nm. 

 

 

D’autres auteurs ont déterminé par XPS les profils de distribution en profondeur sur des films 

d’oxyde natif formé à l’air sur différentes nuances d’aciers inoxydables. Ces études sont 

résumées dans le Tableau I-10.   

alliage Composition du film natif 
Epaisseur en 

nm 
Référence 

304 ≡ Fe-18Cr-8Ni 

Mélange d’oxyde de fer et de chrome avec 

une couche externe enrichi en fer (Fe2+, 

Fe3+) 

4-5 [Abreu, 2002] 

316 ≡Fe-17Cr-12Ni-2Mo 

Mélange d’oxyde de fer (Fe2+, Fe3+) et 

d’oxyde de chrome avec un rapport Fe/Cr 

qui diminue à l’interface métal-oxyde 

1,5-2 [Abreu, 2004] 

42Ni-29Cr-23Fe-4Mo 

Oxyde de chrome plus une faible quantité 

d’oxyde de Fer (Fe2+, Fe3+) au niveau de la 

partie externe du film 

0,5-1 [Abreu, 2006] 

 

 

Exposition à l’air 

(heures) 
Composition de la couche 

Phase métallique sous la 

couche 

Epaisseur de la 

couche (nm) 

0  69Fe-18Cr-13Ni 0 

3 73% Fe2O3-27%  Cr2O3 60Fe-8Cr-32Ni 1,8 

20 79% Fe2O3-21%  Cr2O3 50Fe-19Cr-31Ni 2,0 

Tableau I-9 : Composition chimique et épaisseur du film natif formé sur l’alliage Fe-18Cr-13Ni(100) exposé 
à l’air [Maurice, 1998] 

Tableau I-10 : Composition chimique et épaisseur du film natif formé sur différentes nuances d’aciers 
inoxydables exposés  à l’air  
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D’après ces études on remarque que la composition du film natif est en accord avec les 

résultats de Maurice et al [Maurice, 1998] qui ont décrit le film natif comme étant un mélange 

d’oxyde de chrome et de fer. Cependant l’étude de Maurice et al  considère uniquement les 

ions ferriques Fe3+ alors que ces trois études de Abreu et al montrent que l’oxyde de fer est 

sous forme de Fe2+ et Fe3+  dans le film. 

I.D.3  Aspect électrochimique 

En milieu acide, les métaux fer, nickel et chrome présentent une densité du courant à 

l’état passif qui croît dans l’ordre Cr < Ni < Fe. Par conséquent le chrome pur se corrode 

moins rapidement que le nickel et le fer. L’augmentation de la teneur en chrome des alliages 

Fe-Cr et des alliages Fe-Cr-Ni permet de diminuer la densité du courant de passivation, la 

densité du courant à l’état passif, ainsi que le potentiel de passivation [Osozawa, 1966]. 

L’augmentation de la teneur en chrome permet également d’élargir le domaine passif de ces 

alliages.  

La Figure I-14 montre deux courbes de polarisation qui ont été obtenues sur des alliages 

austénitiques en milieu acide (H2SO4, 0,5M). 

 

 

Figure I-14 : Courbes de polarisation obtenues sur des échantillons  d’aciers inoxydables austénitiques en 

milieu acide. (a) Fe-18Cr-13Ni(100), solution 0,5 M H
2
SO

4
, dE/dt =1 mV.s

-1
 [Maurice, 1998]. (b)  Fe-18Cr-

8Ni, solution 1 N H
2
SO

4
 [Okamoto, 1973]. 

  

(b) (a) 
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Les courbes I-E révèlent un pic d’activité, une région  passive, et une région transpassive. Les 

valeurs du potentiel du pic et de ces régions sont groupées dans le Tableau I-11. 

Pic d’activité Région passive Région transpassive Référence 
E= - 0,1 V/ ESH - 0,1 < E < 0,9 V/ESH E > 0,9 V/ESH [Maurice, 1998] 
E= - 0,28 V/ECS - 0,28  <  E < 0,7 V/ECS E > 0,7 V/ECS [Okamoto, 1973] 

 

 

Les mesures STM effectuées par Maurice et al [Maurice, 1994b] ont montré que le 

traitement cathodique de la surface de Cr(110), afin de réduire l’oxyde natif, altère la 

topographie en marche et terrasses et augmente la rugosité de la surface d’un facteur de 30 à 

40 fois. Ceci est également confirmé par les mesures STM de Zuili et al [Zuili, 1999]. La 

modification de la topographie et la destruction des terrasses caractéristiques d’une orientation 

bien définie par le traitement cathodique a conduit les auteurs à passiver directement la 

surface par saut de potentiel sans effectuer une réduction préalable de l’oxyde natif formé sur 

le chrome pur [Maurice, 1994b ; Zuili, 1999] et les aciers inoxydables [Maurice, 1996 ; 

Maurice, 1998].  

I.D.4  Composition et épaisseur du film passif 

Plusieurs modèles ont été proposés pour décrire le film passif formé sur les aciers 

inoxydables. Certains travaux ont suggéré que le film est composé principalement 

d’oxyhydroxyde de chrome hydraté de formule CrOx(OH)3-2x.nH2O où x et n sont deux 

variables qui changent avec la composition de l’alliage et les conditions de formation du film 

[Asami, 1976 ; Asami, 1978 ; Hara, 1979 ; Hashimoto, 1979]. D’autres travaux ont proposé 

un film passif en modèle bicouche composé d’une couche interne de Cr2O3 et de Fe2O3 et 

d’une couche externe de Cr(OH)3 [Marcus, 1992 ; Maurice, 1996 ; Maurice, 1998 ; Yang, 

1994]. Parmi ces études certaines ont mentionné la présence de Fe2+ dans la couche interne du 

film formé à des temps de polarisation courts [Maurice, 1998 ; Yang, 1994]. 

La composition du film passif formé sur les alliages ferritiques et austénitiques dépend 

de nombreux paramètres tels que la composition de l’alliage, le pH, le potentiel et le temps de 

passivation. L’effet de la composition de l’alliage sur la composition du film a été étudié par 

Asami et al [Asami, 1978] qui ont analysé par XPS la composition des films passifs formés 

par polarisation anodique en milieu acide (H2SO4, 1M) sur une série d’alliages Fe-Cr à 

Tableau I-11: Valeurs du potentiel du pic d’activité et des régions passive et transpassive déterminées  
à partir des courbes I-E. 
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différentes teneur en chrome. Les auteurs ont remarqué que la concentration du chrome dans 

le film augmente brusquement lorsque la teneur du chrome dans l’alliage métallique est  ≥ 

13%.  

La plupart des études effectuées sur les alliages ferritiques et austénitiques ont montré 

que le film passif formé en milieu acide, neutre ou basique est enrichi en chrome oxydé 

[Asami, 1978 ; Calinski, 1989 ; Castle, 1989 ; Cieslak, 1983 ; Hara, 1991 ; Keller, 2004 ; 

Kirchheim, 1989 ; Marcus, 1988 ; Maurice, 1996 ; Maurice, 1998 ; Mischler, 1988 ; Olefjord, 

1983 ; Yang, 1994 ; Yang, 1994b]. Cet enrichissement est dû à la dissolution préférentielle du 

fer dans la solution, le chrome restant en surface et s’oxydant [Calinski, 1989 ; Castle, 1989]. 

Selon Kirchheim et al  [Kirchheim, 1989] l’enrichissement en chrome est dû à la fois à une 

dissolution préférentielle du fer et à une plus faible mobilité des cations de chrome par rapport 

à celle des cations de fer dans le film passif. En plus des ions Cr3+ le film passif contient des  

ions Fe3+ et Fe2+ [Asami, 1976b ; Clayton, 1983 ; Haupt, 1995 ; Hoppe, 1994 ; Olefjord, 

1983]. 

L’enrichissement en chrome du film passif devient plus faible avec l’augmentation du 

pH. Ceci  a été prouvé par l’étude du film passif formé sur alliage Fe-19Cr à pH=2 et à pH=6  

[Hara, 1983] et par l’étude du film formé sur alliage Fe-20Cr-25Ni à différentes pH situés 

entre 2 et 13,1 [Hara, 1991]. 

La composition du film passif formé sur ces alliages change avec le potentiel de 

passivation. Okamoto [Okamoto, 1973] a étudié par spectroscopie infrarouge, ellipsométrie, 

et XPS la composition du film passif formé à différents potentiels de passivation situés entre 0 

et 0,9 V/ECS  en milieu acide (H2SO4, 1N) sur un alliage austénitique de composition Fe-

18Cr-8Ni. L’étude a  montré qu’il existe un potentiel critique à E=0,4V/ECS pour lequel la 

composition du film passif change : En dessous de 0,4 V le film est composé essentiellement 

du chrome avec une large quantité d’eau liée. Cet enrichissement est dû à une dissolution 

sélective du fer. Au-dessus de 0,4 V le chrome, le fer et le nickel sont incorporés dans le film 

passif. Lorsque le potentiel s’approche du domaine transpassif le chrome et le nickel se 

dissolvent et l’oxyde de fer devient le composant principal du film. L’étude montre aussi que 

le vieillissement du film sous potentiel contrôlé inférieur au potentiel critique (0,4 V) entraîne  

l’augmentation du taux de chrome par rapport à celui du fer. Cependant le vieillissement du 

film à un potentiel supérieur au potentiel critique provoque une diminution du taux de chrome 

par rapport à celui du fer. Olefjord et Brox [Olefjord, 1983] ont également montré par des 
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mesures XPS effectuées sur un film passif formé en milieu acide (H2SO4, 0,5M) sur un 

monocristal Fe-19Cr que la teneur en ions Cr3+ dans le film diminue avec l’augmentation du  

potentiel de passivation. Cependant la teneur en ions Fe3+ et celle en ions Fe2+ augmentent 

avec le potentiel. 

L’état de valence du fer dans le film est également affecté par le potentiel. Clayton et al 

[Clayton, 1983] ont montré par XPS que le film passif formé à E < 0,4 V/ECS en milieu acide 

(H2SO4, 1N) sur un acier inoxydable 304 contient des ions Cr3+, Fe3+ et Fe2+. Cependant le 

film formé à E > 0,4 V/ECS est composé principalement de Cr3+ et de Fe3+. Haupt et 

Strehblow [Haupt, 1995] ont effectué des mesures par XPS sur des films passifs formés en 

milieu acide (H2SO4, 0,5 M) sur des alliages Fe-Cr. Les auteurs ont déduit que le fer se trouve 

principalement à l’état de valence + 2 à des potentiels de passivation inférieurs à 0,6 V/ESH 

alors qu’à des potentiels supérieurs le fer se trouve principalement à l’état de valence + 3. Les 

mesures par XPS sur les films passifs formés sur les alliages Fe-Cr mais en milieu basique 

(1M NaOH) [Hoppe, 1994] montrent que l’état de valence du fer dans le film passe de + 2 à + 

3 à E > - 0,2 V. Ajoutons que l’étude de Haupt et Strehblow [Haupt, 1995]  et celle de Hoppe 

et al [Hoppe, 1994] mentionnent qu’une faible quantité de Fe2+ reste non oxydé même à des 

potentiels très élevés.  

En revanche les mesures XPS effectués par Keller et Strehblow [Keller, 2004] ont 

montré que le fer se trouve dans le film passif uniquement à l’état de valence +2 lorsque le 

potentiel est situé dans le domaine passif (0,2-0,9V/ESH). L’oxydation d’ions Fe2+ en Fe3+ se 

fait lorsque le potentiel est situé dans le domaine transpassif (0,9-1,1 V/ESH). Les auteurs ont 

expliqué cette absence d’ions Fe3+ dans le film, en contradiction avec les études précédentes, 

par le fait que leur surface était nettoyée à l’avance par des ions Ar+. Cependant l’utilisation 

des mêmes conditions de passivation mais avec des surfaces couvertes par l’oxyde natif 

conduit à l’obtention du Fe3+. En plus les auteurs indiquent que les ions Fe2+ peuvent se 

trouver dans le film sous forme de FeCr2O4 qui est stable en milieu acide ou tout simplement 

sous forme d’ions Fe2+ piégés dans l’oxyde de chrome.  

La  présence de Fe2+ dans les films passifs formés sur les aciers inoxydables à bas et à 

hauts potentiels  peut être expliquée par la formation sur ces alliages d’un film très protecteur 

qui empêche l’oxydation des ions Fe2+ en Fe3+ [Asami, 1976b]. Ceci a été proposé par Asami 

et al qui ont observé  par des mesures XPS que le taux de Fe2+  par rapport à celui de Fe3+ 
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augmente brusquement dans le film passif lorsque la quantité de chrome dans l’alliage 

métallique Fe-Cr est ≥ 12%.  

Certains travaux ont montré que la composition du film passif se modifie avec 

l’augmentation du temps de passivation. Kirchheim et al [Kirchheim, 1989] ont montré que 

l’augmentation du temps de passivation se traduit par un enrichissement en chrome dans le 

film passif formé sur un alliage Fe-18Cr en milieu acide (H2SO4, 1N). Ce résultat a été  

confirmé par les mesures XPS de Yang et al [Yang, 1994] qui montrent que le taux de chrome 

de la couche interne du film passif formé sur un alliage Fe-17Cr à 500 mV/ ENH en milieu 

acide  (H2SO4, 0,5 M) augmente de 35% après 5 minutes de polarisation jusqu’à atteindre 80 

% après 24 heures. Maurice et al [Maurice, 1996] ont étudié par XPS la composition du film 

passif formé sur un monocristal Fe-22Cr en utilisant des conditions similaire à celles de Yang 

et al  (500 mV/ESH et  milieu  acide H2SO4, 0,5 M). Les auteurs ont également observé que le 

taux de chrome augmente dans la couche interne du film et passe de 88% à 95% lorsque le 

temps augmente de 20 minutes à 22 heures. L’étude de Maurice et al [Maurice, 1998] sur un 

monocristal austénitique Fe-18Cr-13Ni(100) montre également que le taux de chrome dans la 

couche interne du film passif formé à 500 mV/ESH en milieu acide (H2SO4, 0,5 M) augmente 

avec le temps pour passer de 42% après 20 minutes de la polarisation à 83% après 20 heures 

de polarisation. Ces trois études [Maurice, 1996 ; Maurice, 1998 ; Yang, 1994] montrent que 

l’épaisseur de la couche interne d’oxyde augmente avec le temps de polarisation alors que 

celle de la couche externe d’hydroxyde diminue avec le temps. L’épaisseur totale du film 

reste presque constante et ne se modifie pas avec le temps de polarisation. En outre les études 

de Maurice et al [Maurice, 1996 ; Maurice, 1998] ont montré que les films passifs exposés à 

l’air après une courte durée de polarisation (20 minutes à 2 heures) sont instables et subissent 

une déshydratation au niveau de leurs couches externes. Cependant les films obtenus après un 

temps de polarisation supérieur à 20 heures sont stables et leurs compositions se modifient 

très peu quand ils sont exposés à l’air.  

Par contre, Thierry et al [Thierry, 1988] n’ont pas observé d’augmentation du taux de 

chrome entre 1 et 24 heures de polarisation à - 200 mV/ECS en milieu basique (1M KOH).  

Certaines études ont montré que le nickel ne constitue pas un composant majeur des 

films passifs formés sur les aciers inoxydables. Maurice et al [Maurice, 1998] ont trouvé par 

XPS une très faible quantité de Ni2+ sous forme de Ni(OH)2 dans la couche externe du film 

passif formé sur Fe-18Cr-13Ni(100) en milieu acide (H2SO4, 0,5 M). D’après Olsson et 
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Landolt [Olsson, 2003] ceci peut être expliqué par le fait que le nickel est moins oxydable que 

le fer et le chrome. Ramasubramanian et al [Ramasubramanian, 1985] ont trouvé par 

spectroscopie Auger un léger enrichissement en nickel dans la partie externe d’un film passif 

recouvrant un alliage 316L en milieu borate (pH= 8,6). Les mesures par XPS qui sont 

effectuées sur les films passifs formés sur des alliages à base de nickel en milieu acide 

(H2SO4, 0,05 M) ont montré que le Ni2+ est absent du film passif formé sur Ni-21Cr-8Fe 

(100) alors qu’il est présent en quantité très faible dans la couche externe du film passif formé 

sur un alliage de Ni-17Cr-10Fe [Marcus, 1992].  

D’autres études ont trouvé du nickel dans le film passif en quantité significative. Abreu 

et al [Abreu, 2006] ont obtenu par XPS des profils de distribution en profondeur sur des films 

passifs formés par voltamétrie cyclique (9 cycles) sur des alliages à différentes teneur en 

nickel (alliage à base de nickel, AISI 430 (0,16 % Ni), AISI 304L (8,58 % Ni) et AISI 316 

(11,75 % Ni) en milieu alcalin (0,1 M, KOH). Les auteurs ont déduit que les alliages 304 et 

316 contiennent Ni2+ en quantité très faible dans la couche externe du film. Cependant 

l’alliage à base Ni possède une composition du film passif très différente avec une couche 

externe composée essentiellement d’oxyde de nickel et d’oxyde de fer sous forme d’un 

spinelle de formule NiFe2O4 et d’une couche interne composé essentiellement de Cr2O3 et 

d’une faible quantité d’oxyde de fer et d’oxyde de nickel. Maffi et al [Maffi, 2004] ont étudié 

par spectroscopie infrarouge et spectroscopie Raman le film qui se forme sur un alliage AISI 

301 (7,5 % Ni) à potentiel de circuit ouvert dans des solutions à différents pH. Les auteurs ont 

trouvé qu’à faible pH l’oxyde de nickel se trouve à l’état de trace dans le film alors qu’à des 

pH élevés il est présent en quantité significative, probablement sous forme spinelle NiFe2O4. 

La composition des premières couches métalliques sous le film passif (environ 5 Å 

d’épaisseur) a été également étudiée par XPS. Dans le cas des alliages ferritique Fe-Cr 

certains auteurs ont trouvé un enrichissement en chrome dans ces premières couches 

métalliques, qui peut être expliqué par la dissolution sélective du fer [Maurice, 1996 ; Yang, 

1994]. D’autres auteurs [Asami, 1978 ; Haupt, 1995 ; Mischler, 1988] n’ont pas observé de 

modification de la composition de ces premières couches métalliques par rapport à l’alliage. 

Dans le cas des alliages austénitiques, les études ont montré que ces premières couches 

métalliques sont enrichies en nickel [Maurice, 1998 ; Olefjord, 1985]. Ceci peut être expliqué 

par le caractère moins oxydable (plus noble) du nickel par rapport au fer et au chrome. Cet 

enrichissement en Ni à l’interface métal / oxyde permettrait de réduire la vitesse de 

dissolution du fer et du chrome. Enfin dans le cas des alliages à base de nickel, Marcus et 
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Grimal [Marcus, 1992] ont observé un enrichissement en chrome dans les premières couches 

métalliques sous le film passif formé en milieu acide. Les auteurs ont déduit qu’une 

dissolution sélective de fer et de nickel s’est produite lors de la passivation. Cependant Abreu 

et al [Abreu, 2006] mentionne un enrichissement en Ni à l’interface métal /oxyde dans le cas 

d’une passivation en milieu basique. Les auteurs suggèrent une réaction d’oxydo-réduction 

dans la couche interne du film passif entre NiO et FeO qui produit du Ni métallique et de la 

magnétite Fe3O4.  

Les épaisseurs mesurées sur des films passifs formés sur les aciers inoxydables vont de 

1,3 nm à 8 nm. L’épaisseur du film dépend de la composition de l’alliage métallique et des 

conditions de passivation (potentiel, temps de polarisation, pH). D’une façon générale, 

l’épaisseur du film diminue lorsque le taux du chrome dans l’alliage métallique augmente 

[Jin, 1990 ; Yang, 1994]. Plusieurs auteurs ont trouvé que l’épaisseur du film passif augmente 

avec le potentiel de polarisation [Castle, 1989 ; Goswami, 1971 ; Haupt, 1995 ; Hoppe, 1994 ; 

Maurice, 1996 ; Okamoto, 1973 ; Olefjord, 1985]. Cependant Keller et Strehblow [Keller, 

2004] ont trouvé que l’épaisseur du film formé sur un alliage Fe-20Cr en milieu acide 

(H2SO4, 0,5M) est indépendante du potentiel et reste constante d’environ 1,5 nm dans le 

domaine passif.  En ce qui concerne l’influence du temps de polarisation les résultats sont 

contradictoires. Castle et Qiu [Castle, 1989] ont constaté un épaississement de 2 à 8 nm  du 

film passif formé sur un alliage Fe-17Cr à E = + 750 mV/ESH en milieu acide (H2SO4, 0,5M) 

lorsque le temps de polarisation passe de 1 à 24 heures. En revanche Yang et al [Yang, 1994] 

ont trouvé que l’épaisseur totale du film formé sur un alliage Fe-17Cr à 500 mV/ESH en 

milieu acide (H2SO4, 0,5M) reste constante (~ 2,6-2,8 nm) pour des temps de polarisation 

entre 5 minutes et 24 heures. Ceci a été confirmé par les résultats obtenus par Maurice et al 

[Maurice, 1996 ; Maurice, 1998] sur des monocristaux ferritique (Fe-22Cr(110)) et 

austénitique (Fe-18Cr-13Ni(100)) passivés en utilisant des conditions identiques (pH, 

potentiel) à celles de Yang et al [Yang, 1994]. L’épaisseur du film formé sur Fe-22Cr(110) est 

environ 1,4 à 1,7 nm pour des temps de polarisation de 20 minutes à 63 heures et celle du film 

formé sur Fe-18Cr-13Ni(100) est entre 2,2 nm à 2,4 nm pour des temps de polarisation de 20 

minutes à 20 heures. De même Thierry et al [Thierry, 1988] a déduit des mesures XPS que le 

film formé à -200mV/ ESH en milieu basique (KOH, 1M) ne croît pas en épaisseur avec le 

temps de polarisation. L’épaisseur mesurée est d’environ 3,5 nm pour des temps de 

polarisation entre 1 et 24 heures.  
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Les films passifs formés en milieu acide sont généralement plus minces que ceux 

formés en milieu basique car la dissolution en milieu basique est moins importante [Olsson, 

2003].  

I.D.5  Propriétés structurales 

I.D.5.1  Structure du spinelle Fe-Cr 

Les propriétés structurales des composés qui sont mentionnés dans la littérature 

comme étant les constituants majeurs des films passifs formés sur les aciers inoxydables ont 

été décrites déjà dans les paragraphes I.B.2.1 et  I.C.2.1 Il nous reste à décrire ici le spinelle 

Fe-Cr qui a été proposé par certains auteurs comme constituant du film passif. 

La structure du spinelle Fe-Cr a été décrite par Gillot et Rousset [Gillot, 1986]. Selon 

ces auteurs le spinelle Fe-Cr est obtenu en substituant les ions Fe3+ de Fe3O4 (spinelle inverse) 

par des ions trivalents de Cr3+. Lorsque tous les cations Fe3+ sont substitués par des cations 

Cr3+ le spinelle passe d’une distribution inverse à une distribution normale. Le passage d’une 

distribution à l’autre fait apparaître des ions Fe2+ sur les deux types de  sites (tétraédriques et 

octaédriques) comme le montrent les formules structurales du Tableau I-12. 

 

 

 

Les ions Fe2+ des sites tétraédriques auraient une réactivité plus faible que les ions 

Fe2+ des sites octaédriques car ces derniers ont une mobilité plus grande du fait que les 

liaisons avec les oxygènes sont plus fortes au niveau des sites tétraédriques.   
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Composé de formule générale Distribution des cations sur les sites tétraédriques et 

octaédriques de la structure spinelle 

x=0 
DE�2�FéFGH
DE'2DE�2�a
FHM@'P 
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x=2 
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Tableau I-12 : Formules structurales des composés obtenus lors  de la substitution des ions Fe3+ du spinelle 
inverse Fe3O4 par des ions de Cr3+. Lorsque tous les ions Fe3+ sont substitués (x=2) le spinelle devient 
normal. 
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I.D.5.2  Structure du film passif  

McBee et Kruger [McBee, 1972] sont les premiers à avoir étudié la structure des films 

passifs formés sur les alliages Fe-Cr en milieu acide (H2SO4, 1N). Ils ont déduit des 

diffractogrammes obtenus par microscopie électronique en transmission que l’aptitude à une 

relation d’épitaxie est d’autant plus faible que la teneur du chrome dans l’alliage est grande. 

Ces auteurs ont observé que lorsque le taux de chrome dans l’alliage est faible (5%) le film 

passif a une structure cristalline type spinelle. Cette cristallinité diminue avec l’augmentation 

du taux de chrome dans l’alliage et le film devient complètement amorphe lorsque le taux du 

chrome dans l’alliage est de 24%. 

Les résultats de Ryan et al [Ryan, 1994] obtenus par in situ STM confirment cette 

transition cristallin/amorphe avec l’augmentation du taux du chrome dans l’alliage. Les 

images STM du film passif formé sur un alliage Fe-13,8Cr montrent un réseau cristallin 

hexagonal avec un paramètre de maille de 0,31 ± 0,02 nm. Le film obtenu sur l’alliage Fe-

14,7Cr reste cristallin à grande distance alors que celui qui est obtenu sur l’alliage Fe-16,5Cr 

est amorphe. Les auteurs ont déduit que le désordre augmente brusquement lorsque le taux de 

chrome est entre 14,7 et 16,5%. Remarquons que ces deux études ont été effectuées à des 

temps de polarisation relativement courts. Les mesures de McBee et Kruger [McBee, 1972] et 

celles de Ryan et al [Ryan, 1994] sont obtenus après 2 heures et  une heure de la polarisation 

respectivement. Par conséquent l’effet de vieillissement du film n’a pas été pris en compte. 

Maurice et al [Maurice, 1996] sont les premiers à avoir étudié l’effet de vieillissement 

sous potentiel contrôlé du film passif. Un monocristal Fe-22Cr (110) a été polarisé en milieu 

acide (H2SO4, 0,5M) à E= 500 mV/ESH pendant 2, 22, et 63 heures et le film obtenu a été 

analysé par STM ex situ. Après 2 heures de la polarisation le film est désordonné alors 

qu’après 22 heures le film devient cristallin. Les zones cristallisées deviennent plus larges 

après 63 heures de polarisation. Le paramètre de maille du réseau cristallin quasi-hexagonal 

observé est en accord avec le sous-réseau d’oxygène de la structure corindon α-Cr2O3 orienté 

selon le plan (0001). D’après les mesures XPS présentées dans la même étude  les auteurs ont 

déduit que le vieillissement provoque une déshydratation de la couche externe du film et un 

épaississement de la couche interne d’oxyde qui est principalement formée de Cr2O3 et d’une 

faible quantité de Fe2O3. Ceci s’accompagne d’une coalescence des germes d’oxyde dans le 

film passif et d’une cristallisation de la couche interne de Cr2O3 en épitaxie avec le substrat.  
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La structure du film passif formé sur les alliages austénitiques est sujette à 

controverse. Okamoto [Okamoto, 1973] a proposé un modèle qui décrit le film passif formé 

sur l’acier inoxydable Fe-18Cr-8Ni en milieu acide (H2SO4, 1N) comme étant un film 

amorphe d’oxyde hydraté comparable à un gel. Dans ce modèle le film contient une grande 

quantité d’eau liée, dont la concentration dépend du potentiel de passivation (plus faible à 

potentiel plus élevé). Le film fraichement préparé contient des ponts H2O-M-H2O (M = cation 

métallique). Avec le vieillissement sous potentiel le film se déshydrate et ces ponts sont 

déprotonés en ponts OH-M-OH et finalement en ponts O-M-O (oxyde). En revanche Clayton 

et al [Clayton, 1983] ont obtenu par RHEED (Reflexion High Energy Electron diffraction) 

des clichés de diffraction qui montrent que le film passif formé en milieu acide (H2SO4, 1N) 

sur un alliage 304 est cristallin. Les auteurs ont déduit également d’après les  mesures XPS et 

AES que le film formé à bas potentiels (E < 0,4 V/ECS) est constitué de γ-CrOOH et d’un 

composé à base de Fe(II) et Fe(III) alors qu’à hauts potentiels (E > 0,4 V/ECS) le film est 

composé de γ-CrOOH et γ-FeOOH. 

Nanjo et al [Nanjo, 1997] ont formé un film passif sur un acier 304 par polarisation à 

E=0,4 V/ECS pendant 15 minutes en milieu acide (H2SO4, 0,1 M). La caractérisation du film 

par STM ex situ montre que le film est désordonné mais il devient cristallin après 5 heures 

d’exposition à l’air. 

Maurice et al [Maurice, 1998] ont polarisé anodiquement en milieu acide (H2SO4, 

0,5M) à E=500 mV/ESH un monocristal Fe-18Cr-13Ni(100) pendant 20 minutes, 2 heures et 

20 heures. Les images STM montrent après 20 minutes de polarisation des zones cristallines 

très réduites de dimension latérale d’environ 1 nm. Ces zones s’étendent latéralement à 3 nm 

après 2 heures de polarisation et à 10 nm après 20 heures de polarisation. Ces zones 

cristallines croissent donc en taille avec le temps de polarisation. Le réseau quasi-hexagonal 

observé est en accord avec le sous-réseau d’oxygène de α-Cr2O3 et les zones cristallines sont 

en épitaxie avec le substrat. En comparant les résultats obtenus sur le monocristal Fe-

22Cr(110) [Maurice, 1996] à ceux obtenus sur un monocristal Fe-18Cr-13Ni(100) [Maurice, 

1998] les auteurs ont déduit que la cristallisation est plus rapide dans le cas de l’acier 

austénitique. Cet effet a été attribué à l’enrichissement en nickel dans les premières couches 

métalliques en dessous du film passif qui réduirait la disponibilité en Cr métallique et 

ralentirait ainsi la formation de α-Cr2O3, permettant ainsi une cristallisation plus avancée lors 

des premiers stades de la passivation.  
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I.D.6  Propriétés électroniques du film passif  

Les propriétés électroniques du film passif formé sur l’acier inoxydable ont été étudiées 

principalement par photoélectrochimie. Les études sont compilées dans le Tableau I-13.  Dans 

toutes les études qui sont mentionnées dans ce tableau les auteurs ont déterminé le gap par des 

mesures photoélectrochimiques en utilisant l’Equation I-6 et en supposant une transition 

indirecte (n=2). Le Tableau I-13 inclut également des mesures sur des films d’oxyde 

thermique [Chung, 2003 ; Hakiki, 2000]. Hakiki et al [Hakiki, 2000] ont étudié par 

photoélectrochimie le film d’oxyde thermique formé sur un acier 304. Le gap est obtenu en 

supposant une transition indirecte. La largeur du gap du film d’oxyde thermique formé sur 

l’alliage 304 a été également mesurée par STS [Chung, 2003]. 

La largeur du gap mesurée sur les films passifs formés sur les aciers inoxydable varie 

généralement entre 2 et 3,6 eV (cf. Tableau I-13). La valeur la plus basse est attribuée à Fe2O3 

et la plus élevée est attribuée à Cr2O3. On remarque que la valeur de 3,6 eV qui correspond au 

gap de α-Cr2O3 n’a été que très rarement mesurée sur des films passifs formés par polarisation 

anodique. En revanche des valeurs aux alentours de 2,4 eV ont été plus fréquemment 

mesurées. Ceci peut être expliqué par le fait que les films passifs obtenus en milieu 

électrochimique sur les aciers inoxydables sont hydroxylés et en général constitués d’une 

couche externe de Cr(OH)3 qui possède un gap caractéristique de 2,4 eV. Cette valeur a été 

attribuée également à Cr(OH)3 dans le cas des films passifs formés sur le chrome pur en 

milieu électrochimique (cf. paragraphe I.C.3.2). 
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Alliage Conditions expérimentales Eg Référence 

Fe-(5-20)Cr 
Solution tampon, pH=8,5 

0,2 V/ECS 
~ 3 eV [Cho, 2002] 

Fe-20Cr 
Solution tampon, pH=8,5 

0 � 0,8 V/ECS 
2,94-3,07 eV [Cho, 2002] 

Fe-(8-18)Cr 
H2SO4, 0,1 M 

0  � 0,75 V/(Ag/AgCl) 

2,5 eV  ≡ Cr(OH)3 

3,6-3,7 eV  ≡ Cr2O3 
[Tsuchiya, 2002] 

Fe-18Cr 
Tampon borate, pH=8,4 

0 � 0,5 V/(Ag/AgCl) 

2,4 eV  ≡ Cr(OH)3 

3,4-3,5 eV  ≡ Cr2O3 
[Tsuchiya, 2004] 

                    Fe-(0-30)Cr 

Fe-17Cr-(8-25)Ni 

Fe-17Cr-8Ni-(5-10)Mo 

AISI 304 (Fe-17Cr-8Ni) 

AISI 316 (Fe-17Cr-11Ni-2Mo) 

tampon borate, pH=9,2 

0,8 V/ECS 

1,9-2,2 eV 

2,3-2,5 eV 

2,25 eV 

2,3 eV 

2,3 eV 

[Hakiki, 1998] 

Fe-(17-19)Cr-(8,5-11)Ni 

Fe-(17-19)Cr-(12,5-14,5)Ni-(4-5)Mo 

Fe-(20-21)Cr-(24,5-25,5)Ni-(6-7)Mo 

1M Na2SO4 

0,3 V/ECS 

2,25 eV 

2,6 eV 

2,7 eV 

[Schmuki, 1992] 

Fe-(17-19)Cr-(8,5-11)Ni 

Fe-(17-19)Cr-(12,5-14,5)Ni-(4-5)Mo 

Fe-(20-21)Cr-(24,5-25,5)Ni-(6-7)Mo 

1M Na2SO4 

- 0,1 � 0,4 V/ECS 

  2,80 � 2,25 eV 

2,85 � 2,6 eV 

2,85 � 2,7 eV 

[Schmuki, 1992] 

Fe-(17-19)Cr-(8,5-11)Ni 

Fe-(17-19)Cr-(12,5-14,5)Ni-(4-5)Mo 

Fe-(20-21)Cr-(24,5-25,5)Ni-(6-7)Mo 

1M Na2SO4 

0,4 � 0,7 V/ECS 

2,25 � 2,6 eV 

2,6 � 2,7 eV 

2,7 � 2,8 eV 

[Schmuki, 1992] 

Fe-25Cr-4Ni-4Mo 
3,5 % NaCl, pH = 6,5 

- 0,2 � 0,4 V/ECS 
2,8 � 2 eV [Di Paola, 1986] 

Fe-25Cr-4Ni-4Mo 
3,5 % NaCl, pH = 6,5 

0,5 � 0,9 V/ECS 
2,6 � 2,2 eV [Di Paola, 1986] 

254 SMO (Fe-20Cr-18Ni-6Mo) 
3,5 % NaCl, pH = 6,5 

- 0,1 � 0,9 V/ECS 
2,55 � 2,4eV [Di Paola, 1986] 

Fe-25,90Cr-3,80Ni-3,84Mo 

Fe-28,50Cr-3,15Ni-3,96Mo 

3,5 % NaCl, pH = 6,5 

0 � 0,6 V/ECS 
2,8 � 2,55 eV [Sunseri, 1987] 

Fe-25,20Cr-2,42Ni-3,90Mo 
3,5 % NaCl, pH = 6,5 

0 � 0,6 V/ECS 
2,4 � 1,9 eV [Sunseri, 1987] 

AISI 304 

(Fe-19,3Cr-9,20Ni) 

1 M NaClO4 

0,2 � 1 V/ESH 
2,7 � 2 eV 

[Di Paola, 1990, 

Di Paola, 1991] 

Tableau I-13 : Largeur de la bande interdite (Eg) pour des films passifs  et des oxydes thermiques formés sur 
alliages Fe-Cr et aciers inoxydables.  
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Alliage Conditions expérimentales Eg Référence 

AISI 304 
Tampon borate,  pH = 9,2 

0,2 � 0,8 V/ECS 
2,87 � 2,68 eV 

[Simoes, 

1990] 

304 L 

Tampon borate, pH=9,2 

0,5 V/ECS 

2h�6h 

2,53 �2,38 eV 
[Hamadou, 

2007] 

304 L 

Tampon borate, pH=9,2 

0,7 V/ECS 

2h�6h 

2,23 �2,04 eV 
[Hamadou, 

2007 

304 L 

Tampon borate, pH=9,2 

0,5 V/ECS  (4h)            

Ensuite: 

- 0,1 � 0,5 V/ECS 

2,75 �2,1 eV 
[Hamadou, 

2007] 

304 L 

Tampon borate, pH=9,2 

0,5 V/ECS  (6h) 

Ensuite: 

- 0,1 V �0,5 V/ECS 

2,58 �2,3 eV 
[Hamadou, 

2007] 

AISI 304 (Fe-17Cr-8Ni) 

Alliage 600 (Ni-16Cr-8Fe) 

tampon borate, pH=9,2 

0,3 V/ECS 

2,3 eV 

2,3 eV 

[Da Cunha 

Belo, 1999] 

304 L (Fe-(18-20)Cr-(8-12)Ni) 

316 L (Fe-(16-18)Cr-(10-14)Ni-(2-3)Mo) 

tampon borate, pH=9,2 

- 0,8 � - 0,9 V/ECS 

2,8 eV ≡ Spinelle Fe-Cr 

2,9 eV ≡ Spinelle Fe-Cr 

[Wijesinghe, 

2006] 

304L (Fe-(18-20)Cr-(8-12)Ni) 
tampon borate, pH=9,2 

- 0,3 � 0,2 V/ECS 

1,95 eV ≡ Fe2O3 

2,8 eV ≡ Spinelle Fe-Cr 

[Wijesinghe, 

2006] 

316 L  (Fe-(16-18)Cr-(10-14)Ni-(2-3)Mo) 
tampon borate, pH=9,2 

- 0,3 � 0,2 V/ECS 

1,95 eV ≡ Fe2O3 

2,9 eV ≡ Spinelle Fe-Cr 

[Wijesinghe, 

2006] 

304L (Fe-(18-20)Cr-(8-12)Ni) 

316L (Fe-(16-18)Cr-(10-14)Ni-(2-3)Mo) 

tampon borate, pH=9,2 

0,4 � 0,8 V/ECS 

1,95 eV ≡ Fe2O3 

1,95 eV ≡ Fe2O3 

[Wijesinghe, 

2006] 

AISI 304 (Fe-17Cr-8Ni-1,5Mn) 

Oxydation thermique sous 

air  à T=50-450 °C 

pendant 2 heures 

2,3 eV 
[Hakiki, 

2000] 

304 (Fe-18Cr-9Ni) 

Oxydation thermique à 

T=450 °C sous pression 

partielle oxygène p=10-9 

Torr 

3,0-3,5 eV ≡ Cr2O3 
[Chung, 

2003] 

304 (Fe-18Cr-9Ni) 

Oxydation thermique à 

T=450 °C sous pression 

partielle oxygène p=10-7 

Torr 

3,3 eV ≡ Cr2O3 

2eV ≡ Fe2O3 

[Chung, 

2003] 
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L’effet du potentiel de polarisation sur la largeur du gap prête à controverse. Certains 

auteurs ont montré que la largeur du gap varie avec le potentiel. Sunseri et al [Sunseri, 1987] 

ont étudié 3 alliages dont un contient du nickel avec un taux inférieur à 2,5% et deux autres 

avec un taux supérieur à 3,1%. Pour les trois alliages les auteurs ont trouvé que le gap 

diminue lorsque le potentiel de polarisation augmente. En plus les auteurs ont trouvé que le 

gap est plus élevé pour les alliages qui contiennent une teneur en nickel supérieure à 3,1%. 

Les auteurs ont suggéré un enrichissement en chrome du film passif formé sur les alliages qui 

ont une teneur > 3,1% en nickel dans l’alliage métallique et un enrichissement en fer du film 

passif dans le cas où la teneur est < 2,5%. Di Paola et al [Di Paola, 1986] ont étudié des 

alliages ferritiques (Fe-25Cr-4Ni-4Mo) et un alliage austénitique (254 SMO). Les auteurs ont 

trouvé que le gap des alliages ferritiques diminue de 2,8 eV à 2 eV lorsque le potentiel 

augmente de - 0,2 V à 0,4 V/ECS ensuite il augmente brusquement à un potentiel aux 

alentours de 0,5 V/ECS pour devenir  2,6 eV. En augmentant d’avantage le potentiel le gap 

diminue pour atteindre 2,2 eV à 0,9 V/ECS. Cependant sur l’inox austénitique 254 SMO les 

auteurs ont trouvé que le gap varie très peu avec le potentiel. Les auteurs ont conclu que la 

contribution de l’oxyde de fer au film passif formé sur les alliages ferritiques augmente 

progressivement avec l’augmentation du potentiel alors que celle de l’oxyde de chrome 

diminue. Cependant le film formé sur l’alliage austénitique 254 SMO conserve la même 

composition avec l’augmentation du potentiel. Di Paola et al [Di paola, 1990, Di Paola 1991] 

et Hamadou et al [Hamadou, 2007] ont trouvé que le gap du film formé sur l’acier inoxydable 

304 diminue avec l’augmentation du potentiel. Schmuki et Bohni [Schmuki, 1992] ont trouvé 

que le gap diminue lorsque le potentiel augmente de - 0,1 à 0,4 V/ECS. Cependant à partir de 

0,4 V/ECS le gap commence à augmenter avec le potentiel. D’après leurs résultats ceci est 

plus prononcé dans le cas de l’alliage qui a un taux de nickel compris entre 8,5 et 11%.  

En contradiction avec ces études, Simoes et al [Simoes, 1990] ont trouvé que le gap 

varie légèrement avec l’augmentation du potentiel. Cho et al [Cho, 2002] ont mesuré un gap 

d’environ 3 eV sur des alliages Fe-(5-20)Cr indépendamment du potentiel de polarisation et 

du taux de chrome dans l’alliage métallique. Tsuchiya et al [Tsuchiya, 2002 ; Tsuchiya, 2004]   

ont divisé le spectre de photocourant mesuré sur des alliages Fe-(8-18)Cr en deux 

composantes dont une a été attribuée à une couche interne de Cr2O3 de gap 3,4-3,7 eV et 

l’autre à une couche externe de Cr(OH)3 de gap 2,4-2,5 eV. Les valeurs du gap attribuées à la 

couche interne et à la couche externe du film passif ne changent pas avec le potentiel de 

polarisation. 
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L’étude de Wijesinghe et al [Wijesinghe, 2006] effectuée sur deux aciers inoxydables 

304 L et 316 L montre que le gap est différent suivant le domaine de potentiel appliqué. Selon 

les auteurs, lorsque le potentiel est entre - 0,9 et - 0,8 V/ECS  le gap est 2,8 eV pour l’alliage 

304 L et 2,9 eV pour l’alliage 316 L. La largeur du gap suggérerait la présence d’un spinelle 

Fe-Cr dont la formule DE
OO�IVW
OOO�QDE
OOO�
:PQ�L 'M@  avec 0 < x ≤ 1. Pour un potentiel 

entre - 0,3 et 0,2 V/ECS  (domaine passif entre - 0,05 et 0,4 V/ECS) les auteurs ont déduit des 

mesures photoélectrochimiques que le film formé sur l’alliage 304 L (316 L) est duplex et 

constitué d’une couche interne spinelle Fe-Cr avec un gap de 2,8 eV (2,9 eV) et d’une couche 

externe de Fe2O3 avec un gap de 1,95 eV. Les auteurs mentionnent que la valeur de x pour le 

spinelle est 0,85 pour le 316 alors qu’elle est 0,73 pour le 304.  Enfin pour un potentiel entre 

0,4 et 0,8 V/ECS les auteurs ont trouvé un gap de 1,95 eV pour le film formé sur les deux 

alliages (304 et 316), qui a été attribué à Fe2O3. Il faut noter que les auteurs ont formé le film 

par balayage de - 0.9 V jusqu’à 0,8 V/ECS et ensuite diminué le potentiel dans le sens 

cathodique, le maintenant constant pour un certain moment pour ensuite acquérir le spectre de 

photocourant. Ceci pourrait expliquer pourquoi ils ont obtenu un gap assez élevé dans un 

domaine de potentiel qui est très cathodique entre - 0.9 V et - 0.8 V/ECS. 

Ajoutons que Hamadou et al [Hamadou, 2007] ont étudié l’effet du temps de 

polarisation sur la largeur du gap du film passif. Les auteurs ont observé que la largeur du gap 

diminue lorsque le temps de polarisation augmente (cf. Tableau I-13). 

I.E. Objectif de l’étude  

Mieux comprendre les propriétés de résistance à la corrosion et les mécanismes de 

rupture de la passivité et d’amorçage de la corrosion localisée du nickel et des aciers 

inoxydables requiert une connaissance approfondie de la composition chimique de la couche 

passive, de sa structure à l’échelle nanométrique et atomique et de ses propriétés 

électroniques. 

Les données publiées montrent que le film passif formé sur le nickel correspond à une 

structure bicouche avec une couche interne d’oxyde, NiO, et une couche externe d’hydroxyde, 

Ni(OH)2. La cristallinité de ce film a été prouvée in situ en milieu acide et en milieu alcalin 

par microscopie à effet tunnel et par diffraction des rayons X en incidence rasante avec 

rayonnement synchrotron. Les propriétés électroniques du film et de ses constituants 

principaux (NiO et Ni(OH)2) ont été étudiées par photoélectrochimie, EELS, XPS, BIS, et 
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UPS. Le point commun entre toutes ces techniques est leur résolution spatiale limitée. Par 

conséquent, l’information obtenue à partir de ces techniques est moyennée sur une large partie 

de la surface et ne permet pas la compréhension des propriétés électroniques des couches 

passives à l’échelle locale (nanométrique). Ceci est une limitation majeure pour pouvoir 

étudier l’hétérogénéité électronique des films passifs qui présentent généralement des sites qui 

ne sont pas équivalents (sites non défectueux et d’autres défectueux). Ces défauts peuvent 

modifier largement les propriétés électroniques des films passifs et donc les propriétés de 

résistance à la corrosion des métaux. 

L’objectif de notre travail sur le nickel est d’étudier les propriétés électroniques locales 

de la couche passive et de les corréler avec la nanostructure. Pour ce faire, nous utiliserons le 

microscope à effet tunnel en mode dit topo-spectro (voir  paragraphe II.B.3 du Chapitre II) qui 

permet de réaliser simultanément des mesures topographiques et spectroscopiques locales. 

L’avantage de cette méthode est qu’elle permet d’acquérir des spectres avec une résolution 

latérale d’environ 0,5 nm qui seront associés à des points de l’image topographique. 

En ce qui concerne l’acier inoxydable, la composition et l’épaisseur du film formé sur un 

monocristal Fe-18Cr-13Ni(100) ont été déjà déterminées préalablement. Cependant le 

caractère cristallin ou amorphe du film est encore un sujet à controverse. En effet, l’étude de 

Maurice et al [Maurice, 1998] effectuée ex situ par STM a montré que le film est cristallin et 

que les zones cristallines s’étendent avec l’augmentation du temps de polarisation. Le réseau 

observé sur ces zones est compatible avec le sous-réseau d’oxygène de α-Cr2O3 orienté 

(0001). Cependant l’étude par ex situ STM de Nanjo et al [Nanjo, 1997] sur un acier 

inoxydable 304 montre que le film passif est désordonné mais devient cristallin après 

exposition à l’air. Pour clarifier cette question concernant la cristallinité du film des 

expériences in situ doivent être réalisées afin d’éviter les risques de modification du film par 

exposition à l’air. Notre objectif dans un premier temps sera donc d’étudier in situ par STM à 

l’échelle nanométrique et atomique la structure du film passif. Dans un deuxième temps, une 

étude des propriétés électronique locales du film passif formé sur le monocristal Fe-18Cr-

13Ni(100) sera effectuée par microscopie à effet tunnel en mode topo-spectro.  
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Chapitre II : 

Techniques et conditions expérimentales 

II.A.    Microscopie à effet tunnel (STM) 

II.A.1   Introduction  

L’étude du mécanisme tunnel a commencé dans les années 20 avec l’avènement de la 

mécanique quantique. En 1928 Fowler et Nordheim [Fowler, 1928] ont décrit pour la 

première fois l’émission à effet de champ où un électron peut traverser une barrière de 

potentiel et quitter la surface d’un métal. Par la suite, l’invention du transistor en 1947 et le 

développement ultérieur des dispositifs électroniques ont conduit les chercheurs à faire des 

efforts expérimentaux et théoriques d’extrême importance et qui étaient le premier pas sur le 

chemin de l’invention du STM. Parmi les études théoriques citons le travail de Bardeen 

[Bardeen, 1961]  qui a abouti à l’équation du courant tunnel entre deux électrodes par une 

approche hamiltonienne et le travail de Simmons  [Simmons, 1963] qui a abouti à l’équation 

du courant tunnel entre deux électrodes en considérant une barrière de potentiel qui se 

dissymétrise sous l’effet de la tension appliquée V (voir paragraphe II.A.3.1). Parmi les études 

expérimentales citons celle de Young et al [Young, 1972] qui a abouti à mettre au point un 

microscope utilisant l’émission de champ (topographiner). L’idée de base de ce microscope 

est que le courant d’émission de champ entre l’émetteur (filament de tungstène de 0,1 mm de 

diamètre coupé électrochimiquement) et l’échantillon, est très dépendant de la distance qui les 

sépare. Dans la configuration de ce microscope, l’émetteur est fixé sur une céramique 

piézoélectrique qui assure son mouvement vertical, le balayage en x et y parallèle à la surface 

de l’échantillon par l’émetteur est assuré par deux éléments piézoélectriques et la distance 

émetteur-échantillon est maintenue constante à l’aide d’un système d'asservissement. 

Toutefois la résolution latérale (~ 400 nm) est limitée par les vibrations et le rayon de 

l’émetteur (200 nm). Young et al estiment que ce microscope pourrait atteindre une résolution 

latérale extrême d’environ 20 nm en utilisant un émetteur avec un rayon de courbure de 10 

nm. Binnig et Rohrer ont profité de ces avancées théoriques et expérimentales pour 

concrétiser l’invention du microscope à effet tunnel. Ils ont résolu les problèmes 

expérimentaux, tels que les vibrations mécaniques, la confection d’une pointe fine et le 

contrôle du déplacement de l'échantillon à une échelle fine sur de longues distances afin de le 

positionner sous la pointe. Leur travail a abouti à la mise au point du premier microscope à 
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effet tunnel (Figure II-1) avec lequel Binnig et al [Binnig, 1982] ont obtenu en 1982 la 

première image d’une marche monoatomique. En 1983 Binnig et al [Binnig, 1983] ont obtenu 

pour la première fois dans l’espace réel la résolution atomique sur une surface de Si(111)-7x7 

et un nouveau domaine d’application a vu le jour. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
Figure II -1 : (a) Photo d’une des premières versions du  microscope à effet tunnel ayant  permis l’obtention 
de la résolution atomique sur une surface de Si(111)-7x7. (b) Schéma de ce microscope [Chen, 2008].   
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En 1986, Gerd Binnig, Heinrich Rohrer et Ernst Ruska ont été récompensés par le prix 

Nobel de physique ; les deux premiers pour des travaux très récents ayant abouti à la 

conception du microscope à effet tunnel, le troisième pour des travaux anciens datant de 

l’année 1931 et ayant abouti à la conception du premier microscope électronique.  

La puissance du STM est due à ses caractéristiques telles que sa résolution latérale (0,1 

nm) et verticale (0,01 nm), la possibilité de l’utiliser dans différents environnements (à l’air, 

sous ultravide, ou en milieu liquide), et la possibilité de l’utiliser pour faire des mesures 

spectroscopiques locales. D’autres techniques d’analyse de surface lui sont complémentaires 

telles que la spectroscopie de photoélectrons (XPS, UPS), la spectroscopie de pertes 

d’énergies d’électrons (EELS), la spectroscopie d’électrons Auger (AES) et la diffraction 

d’électrons lents (LEED). La microscopie à force atomique (AFM) est une technique dérivée 

du STM, similaire dans son fonctionnement mais basée sur une interaction physique 

différente.  

II.A.2    Effet tunnel 

Du point de vue de la mécanique classique, lorsqu’une particule de masse m et 

d’énergie E rencontre une barrière de potentiel de hauteur  V0 et de largeur L, avec E  < V0, 

elle est réfléchie. Par contre, du point de vue de la mécanique quantique, la particule peut 

traverser cette barrière (Figure II-2).  

 

 

 

 

 

 

 

 

 Figure II -2 : Schéma illustrant l’effet tunnel à travers une barrière de potentiel et la différence de 
description entre la mécanique classique et la mécanique quantique. Cette illustration a été utilisée 
par Van Vleck (1979) [Bleaney, 1984]. 
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On appelle effet tunnel ce passage de la particule d’un côté à l’autre de la barrière. 

L’effet tunnel découle de la nature ondulatoire des particules et du fait que la fonction d’onde 

de De Broglie associée à la particule peut franchir cette barrière. La particule qui est un 

électron dans notre cas est décrite par une fonction d’onde Ψ(z) qui obéit à l’Equation II-1 de 

Schrödinger [Chen, 2008]. 

									� ħ
��

��
��� 		
�� 
 �
��	
�� � �	
��                                    Equation II-1 

La solution de l’Equation II-1 dans la barrière est : 				 
          	
�� 	 � 		
0�	��	��                                                          Equation II-2 

où                            	� � 		 ���
��		 �	��
ħ                                                                  Equation II-3 

est l’inverse de la longueur minimale d’atténuation de la fonction d’onde dans le vide, 

Ψ(0) est la fonction d’onde à z = 0, m est la  masse de l’électron, ħ est  la constant de Planck 

réduite  (	ħ � �
��� et E est l’énergie de l’état. 

L’Equation II-2 montre que la fonction d’onde décroit d’une façon évanescente dans la 

direction positive (+z) à l’intérieure de la barrière (Figure II-3). La densité de probabilité de 

trouver un électron à un point z à l’intérieure de la barrière  est proportionnel à|	
0�|�	��	���.  

  

  

Par conséquent la probabilité de transfert n’est jamais strictement nulle mais elle décroit 

de façon exponentielle avec la distance z. En négligeant l’agitation thermique, le niveau de 

fermi EF sera le plus haut niveau occupé dans un métal. V0 est simplement le niveau de vide. 

En prenant V0 comme le point de référence de l'énergie il en résulte que EF = - Ф, Ф étant le 

travail de sortie de l’électron. Par conséquent, pour des états très proches du niveau de Fermi  

Figure II -3 : Schéma de la propagation d’une fonction d’onde au travers d’une barrière de potentiel  à une 
dimension. La fonction d’onde à l’intérieure de la barrière est évanescente. Dans le cas où largeur de la 
barrière (d) est faible l’électron a une probabilité non nulle de la franchir. 
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la quantité V0 - E peut être remplacée par Ф [Tersoff, 1993 ; Chen, 2008] et l’Equation II-3 

s’écrit :  

� � 		 √��Ф
ħ � 0,51√Ф                                                          Equation II-4 

où κ est exprimé en Å-1 et Ф est donné en eV. La valeur de Ф pour les matériaux (pointe, 

échantillon) utilisées en STM est de l’ordre de 5 eV. Par conséquent la valeur de κ est de 

l’ordre de 1 Å-1 [Chen, 2008]. 

II.A.3   Courant tunnel 

II.A.3.1 Modèle de Simmons 

Simmons [Simmons, 1963]  a utilisé un modèle unidimensionnel similaire à celui 

décrit dans le paragraphe précèdent mais avec une barrière qui se dissymétrise sous l’effet de 

la tension appliquée V (Figure II-4).  

 

 

 

Il a démontré que  pour des tensions très faibles (V ≈ 0) (eV << Ф1, Ф2) le courant 

tunnel (It) qui circule entre deux électrodes séparées par une épaisseur de vide d est 

proportionnel à la tension V appliqué et s’écrit : 

Figure II -4 : Schéma de la barrière de potentiel entre pointe et échantillon, séparés par une distance d. La 
tension (V) appliquée entre les deux électrodes est très faible par rapport à Ф

1
 et Ф

2
, qui sont respectivement le 

travail de sortie de l’échantillon et de la pointe.  
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                                           I$ ∝ Ve��()*			                                                               Equation II-5 

Avec                                  κ	) � 0,51	�,Ф-.Ф�
� /			                                                   Equation II-6 

L’Equation II-5 montre que le courant en microscopie à effet tunnel décroît 

exponentiellement avec la distance de séparation pointe-échantillon. Dans le cas des métaux 

typiques (Ф1, Ф2 ≈ 5eV) ͞κ est environ 1 Å-1. Par conséquent lorsque la distance varie de 1 Å 

le courant varie d’un ordre de grandeur. Cette variation significative du courant tunnel avec la 

moindre variation de la distance de séparation pointe-échantillon est à l’origine de l’extrême 

résolution verticale du STM (0,01 nm). 

II.A.3.2 Théorie de Tersoff-Hamann 

L’Equation II-5 de Simmons est suffisante pour comprendre le principe de 

fonctionnement du STM. Cependant, elle ne permet pas d’interpréter les images STM. Par 

conséquent, d’autres modèles qui prennent en considération les densités d’états électroniques 

doivent être envisagés. Bardeen [Bardeen, 1961] a utilisé une méthode qui fait intervenir 

l’hamiltonien de transfert afin de calculer le courant tunnel entre deux électrodes planes. Il est 

le premier qui a donné une expression du courant tunnel faisant intervenir les densités d’états 

électroniques des électrodes. Tersoff et Hamann [Tersoff, 1983 ; Tersoff, 1985] ont appliqué 

ce formalisme au STM en prenant en compte la géométrie de la pointe et c’est à eux qu’on 

doit les premiers calculs d’image tunnel sur les reconstructions de la surface Au(110).  

Dans le modèle de Tersoff et Hamann, les électrons issus de l’échantillon sont décrits 

par une fonction d’onde de Bloch décroissant dans le vide. L’extrémité de la pointe est 

modélisée par un potentiel sphérique dont le rayon de courbure est R. La position du centre de 

courbure de la pointe est r0. La pointe est située à une distance d de l’échantillon et les 

électrons qui en sont issus sont décrits par une fonction d’onde évanescente à symétrie 

sphérique (Figure II-5).  
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En prenant pour hypothèse une faible tension de polarisation (V ≈ 10mV) et en négligeant les 
effets de la température Tersoff et Hamann ont montré que le courant tunnel s’écrit :  

0 � 1��23�
ħ 4Ф�56
�7� 8�

�9 ���8:
;<,�7�                                      Equation II-7 

où	� � 	 √��Ф
ħ 	est l’inverse de la longueur minimale d’atténuation de la fonction d’onde dans 

le vide,  Ф est le travail de sortie, Dt (EF) est la densité d’états par unité de volume de la pointe  

et ρ (r0, EF) la densité d’états de l’échantillon à l’énergie de Fermi et à la position r0. 

L’Equation II-7 montre que le STM sonde la densité d’états de l’échantillon à l’énergie de 

Fermi et à la position r0. Ainsi, les images obtenues par STM représentent les variations 

spatiales de la densité d’états locale (LDOS pour Local density of states) de l’échantillon. 

Remarquons que : :=;<,�7> ≡ ∑ |	A
;<�|�A B
�A � �7�                                        Equation II-8  

avec     |	A
;<�|� ∝ 	 ����
8.��                                                                               Equation II-9                  

où 	A
;<�	est la fonction d’onde de l’état ν à la position r0 et	�A son énergie associée. Donc 

d’après les Equations II-7, II-8 et II-9 on retrouve aussi pour le modèle de Tersoff et Hamann  

la décroissance exponentielle du courant tunnel avec la distance prévue d’après l’Equation II-

5 de Simmons. 

Figure II -5 : Schéma du modèle de Tersoff et Hamann. La pointe est modélisée par un potentiel sphérique 
dont le rayon de courbure est R. la position du centre de courbure de la pointe est déterminée par r0. La 
distance de séparation pointe-échantillon est d [Tersoff, 1983 ; Tersoff 1985].  
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II.A.3.3 Extension de la théorie de Tersoff-Hamann 

L’utilisation d’une faible tension de polarisation (V ≈ 10 mV)  en STM est possible 

dans le cas où l’échantillon est un métal. Cependant ceci est impossible avec un semi-

conducteur qui possède une bande interdite qui impose d’utiliser une tension de polarisation 

de quelques volts (valeur typique de 1 à 3 V) afin de faire passer les électrons des états 

occupés de l’échantillon (pointe) vers les états inoccupés de la pointe (échantillon). Par 

conséquent, l’Equation II-7 du courant tunnel proposée par Tersoff-Hamann n’est plus 

valable. 

Dans ces conditions il convient d’utiliser l’Equation II-10 qualitative du courant tunnel 

ci-dessous, proposée par Selloni et al [Selloni, 1985] et calculée en  utilisant la théorie de 

WKB (Wentzel–Kramers–Brillouin). 

               0 � C 		:D3�
< 
;<, ��	:6
;<, ��4 
 ��E
�, �4, ;<�F�                       Equation II-10 

où ρs (r0, E) et ρt (r0, E) sont respectivement les densités d’états de l’échantillon et de la pointe 

à la position r0 et à l’énergie E, mesurée par rapport à leurs niveaux de Fermi respectifs. Le 

coefficient de transmission tunnel T(E, eV, r0) des électrons d’énergie E pour une tension de 

polarisation V et une distance de séparation pointe-échantillon d s’écrit : 

 E
�, �4� � �GH	I���√��
ħ �ФJ.ФK

� 
 3�
� � �L                                     Equation II-11 

Dans ce modèle l’effet de la  tension de polarisation (V) apparaît sous forme d’un 

coefficient de transmission et on peut déduire d’après l’Equation II-10 que lorsque le STM 

fonctionne en mode courant constant (le plus utilisé), le trajet suivi par la pointe est associée 

au produit de convolution des densités d’états de la pointe et de l’échantillon, ainsi que du 

facteur de transmission. De plus, l’Equation II-11  montre que lorsque eV > 0 (l’échantillon 

est polarisé positivement et les électrons passent de la pointe vers l’échantillon) le facteur de 

transmission est maximum pour l’énergie E = eV, qui correspond aux électrons situées au 

niveau de Fermi de la pointe. En revanche lorsque eV < 0 (l’échantillon est polarisé 

négativement et les électrons passent de l’échantillon vers la pointe), le facteur de 

transmission est maximum pour E = 0, qui correspond aux électrons situées au niveau de 

Fermi de l’échantillon. Ainsi, nous voyons que la probabilité de transmission tunnel est 

toujours plus grande pour les électrons situées au niveau de Fermi de l’électrode, polarisée 

négativement [Hamers, 1993]. 
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II.A.4   Principe de la microscopie à effet tunnel 

II.A.4.1 Principe de base 

Le principe de fonctionnement du microscope à effet tunnel est assez simple : une 

tension de polarisation (V) (typiquement une dizaine de mV pour les échantillons conducteurs 

et quelques volts pour les échantillons semi-conducteurs) est appliquée entre une pointe 

métallique (conductrice) et un échantillon (conducteur ou semi-conducteur). Ensuite La 

pointe, solidaire d’un élément piézo-électrique, est amenée à très faible distance de 

l’échantillon (5 à 20 Å) jusqu’à ce qu’un courant tunnel soit mesuré (typiquement 1 nA). 

Enfin la pointe est déplacée à la surface de l’échantillon à l’aide de cet élément piézo-

électrique qui permet de contrôler sa position horizontale, en x et y, et verticale, en z (Figure 

II-6). Le Titano-Zirconate de Plomb (PZT) est utilisé le plus souvent comme céramique 

piézo-électrique. L’élément piézo-électrique peut être un tripode qui consiste en trois barreaux 

alignés selon trois directions orthogonales x, y ou z, ou bien un tube scanner qui consiste en 

un tube unique dont la surface externe est divisée en quatre secteurs isolés électriquement les 

uns des autres. Ce tube va ajuster la position de la pointe en x, y, et z en fonction des tensions 

qui lui sont appliquées. 

 

Le microscope permet de balayer la surface suivant deux modes de fonctionnement : le 

mode courant constant ou le mode hauteur constante. 

Figure II -6 : Schéma de fonctionnement d’un microscope à effet tunnel.  Le tripode formé des 
trois barreaux PX, PY, PZ contrôle la position de la pointe en x, y et z via les  tensions VX, VY, VZ 
qui lui sont appliquées.  
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En mode courant constant (Figure II-7) le courant mesuré en chaque point de la 

surface est systématiquement comparé à un courant de référence fixé préalablement par 

l’utilisateur. Une boucle d’asservissement ajuste, via le barreau piézo-électrique (PZ), la 

distance pointe-échantillon (position verticale de la pointe) afin de conserver le courant tunnel 

égal au courant de référence. En d’autres termes ce mode consiste à imposer le courant tunnel.  

 

 

 

 

 

 

Dans le cas d’une surface électroniquement homogène (Figure II-7(a)) le fait d’imposer le 

courant tunnel correspond à imposer la distance pointe-échantillon et par conséquent le trajet 

de la pointe correspond exactement à la topographie de la surface. En revanche dans le cas 

d’une surface électroniquement hétérogène (Figure II-7(b)), la distance pointe-échantillon est 

différente pour des zones possédant des densités d’états différentes et le trajet de la pointe est 

un produit de convolution de la densité d’états locale et de la topographie. Dans ce cas 

l’image STM contient à des degrés variables des informations relatives à ces deux aspects 
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Figure II -7 : Trajet de la pointe en mode courant constant. (a) : La surface est électroniquement 
homogène donc le trajet de la pointe correspond exactement à la topographie de la surface. (b) : La surface est 
électroniquement hétérogène (variation la densité d’états locale avec ρ1 < ρ2) donc le trajet de la pointe est un 
produit de convolution de la densité d’états locale et de la topographie 
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(électronique et topographique). Le mode courant constant est le plus couramment utilisé car 

il permet de travailler aussi bien sur des surfaces rugueuses que sur des surfaces planes. 

 

En mode hauteur constante (Figure II-8) la boucle d’asservissement est coupée, et la 

pointe est déplacée à hauteur constante. On enregistre en cours de balayage les variations du 

courant tunnel. Dans le cas d’une surface électroniquement homogène ces variations sont 

reliées directement à la variation de la distance pointe-échantillon et donc à la topographie. En 

revanche dans le cas d’une surface électroniquement hétérogène ces variations sont dues aux 

deux aspects : topographique et électronique. Ce mode est uniquement utilisé pour des 

échantillons de très faible rugosité. Dans le cas contraire il y a un très grand risque que la 

pointe s’écrase lorsqu’elle touche la surface. L’avantage de ce mode est qu’il permet de 

travailler à des vitesses de balayage rapide permettant ainsi de limiter les problèmes de dérive.  

 

 

 

II.A.4.2 Résolution latérale  

Comme on l’a déjà évoqué plus haut, c’est la dépendance exponentielle du courant en 

fonction de la distance pointe/échantillon qui est à l’origine de l’extrême résolution verticale 

du STM (0,01 nm). Cependant le STM ne serait pas devenu une technique d’extrême 

importance pour l’analyse de surfaces sans sa résolution latérale ∆x  (distance la plus courte 

entre deux points de la surface qui peuvent être distingués) très importante (0,1 nm). 

 

Tersoff et Hamann  [Tersoff, 1983 ; Tersoff 1985]  ont calculé la résolution latérale en 

supposant une pointe de symétrie sphérique (orbitale s). Elle s’écrit, tous calculs faits : 
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Figure II -8 : Trajet de la pointe en mode hauteur constant. La position en z de la pointe ne change pas au 
cours du balayage.   
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	∆G ≈ ��	
8.��
�                                                        Equation II-12 

                                                        

où κ est l’inverse de la longueur minimale d’atténuation de la  fonction d’onde dans le vide, R 

le rayon de courbure du sommet de la pointe et d la distance pointe-échantillon. On en déduit 

d’après l’Equation II-12 que pour obtenir une résolution latérale maximale il est important de 

travailler avec une pointe extrêmement fine et le plus près possible de la surface.  Comme κ 

est environ 1 Å-1 il en résulte que : 

                                          ∆G ≈ O2
Q 
 F�                                             Equation II-13 

 

Dans les Equations II-12 et II-13, R et d sont exprimés en Å. Sachant que le rayon de 

courbure d’une pointe préparée par attaque électrochimique est entre 20 et 100 nm 

[Nicolaides, 1988], on peut déduire que l’Equation II-13 de Tersoff et Hamann ne permet pas 

de comprendre l’origine de la résolution atomique observée expérimentalement. Ceci pourrait 

être expliqué par le fait que l’hypothèse de la symétrie sphérique (orbitale s) de la pointe n’est 

pas toute à fait correcte et il convient d’introduire des modélisations plus réalistes de la pointe 

qui tiennent compte de ses orbitales p et d [Sacks, 2000]. Ajoutons que l’origine de la 

résolution atomique observée expérimentalement pourrait être également expliquée par la 

présence de protubérances atomiques sur la pointe. 

II.A.5   Pointes STM 

La pointe STM constitue un élément majeur du STM. Par conséquent ses 

caractéristiques (nature chimique et structure électronique) déterminent pour une large part la 

qualité des images et des mesures STS obtenues. Les pointes qui sont fabriquées à partir de 

tungstène ou de platine-iridium sont les plus utilisées en STM. Ces matériaux possèdent des 

densités d’états au niveau de Fermi essentiellement dominées par un caractère d’orbitales d  

(cf. Tableau II-1) [Chen, 1990].  

 

 

 

 

Matériau W Pt Ir 

Etat s 3,1% 0,77% 0,94% 

Etat d 85% 98% 96% 

Tableau II-1 : Densité d’états au niveau de Fermi pour les matériaux utilisés pour fabriquer 
les pointes STM [Chen, 1990]. 
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Swanson et Crouser [Swanson, 1966] sont les premiers qui ont trouvé un état de surface 

métallique fortement localisé dz2 sur une surface de W(100) par des expériences d'émission 

de champ. Weng et al [Weng, 1978] ont étudiés la surface de W(100) par photoémission 

résolue en angle (ARPES) et ils ont trouvé trois états de surface. Le premier état est dominé 

par un caractère d’orbitale dz2, le deuxième est composé  d’orbitales dx2-y2 et dzx,zy et le 

troisième est composé d’orbitales dz2, s, et p. Ohnishi et Tsukada [Ohnishi, 1989 ; Ohinishi, 

1990] ont montré par calcul théorique que l’orbitale dz2 de l’atome du sommet d’un agrégat 

de tungstène contribue majoritairement au courant tunnel. Ils ont proposé qu’une pointe avec 

une densité d’états au niveau de Fermi dominée par une telle orbitale serait avantageuse  pour 

obtenir des images STM nettes.  

Les pointes peuvent être fabriquées de deux façons : la première consiste à couper 

mécaniquement un fil  métallique (cisaillement mécanique) à l’aide d’une pince coupante ou 

d’une lame de rasoir. Binning et al [Binning, 1982] ont utilisé cette méthode pour produire la 

première pointe STM à partir d’un filament de tungstène de 1 mm de diamètre. La pointe 

obtenue avait un rayon de 100 à 1000 nm décoré avec plusieurs petites pointes de rayons plus 

faibles. Feenstra et Fein [Feenstra, 1985]  ont obtenu la résolution atomique sur une surface de 

GaAs (110) en utilisant une pointe de tungstène coupée mécaniquement. Cependant ils ont 

indiqué que la pointe n’était pas assez stable et une modification de la résolution des images a 

été observée. Les inconvénients de cette méthode sont la faible reproductibilité des résultats 

obtenus et la présence en général de multiples pointes pouvant participer à l’effet tunnel. 

La deuxième méthode, celle retenue pour fabriquer nos pointes, est l’attaque  

électrochimique d’un fil métallique qui est la méthode la plus utilisée pour fabriquer des 

pointes en W. Le principe de cette méthode consiste à dissoudre anodiquement le fil en 

utilisant un montage à deux électrodes (Figure II-9). En général un fil en tungstène de 0,1 à 1 

mm de diamètre est utilisé comme une anode dans le montage électrochimique. L’électrolyte 

est une solution de 1 à 5 M de KOH ou NaOH. La cathode est un fil en acier inoxydable ou en 

platine placé dans un tube en verre pour éviter la perturbation par les bulles d’hydrogène du 

ménisque formé sur l’anode. Une différence de potentiel continue entre 4 et 12 V est 

appliquée. Les deux demi-réactions et la réaction globale sont [Ibe, 1990] :  

6H2O + 6e- �  3H2 (g) + 6OH-                                                                 (réaction à la cathode)  

W (s) + 8OH- � WOT�� + 4H2O + 6e-                                                      (réaction à l’anode) 

W(s) + 2OH- + 2H2O   �  	WOT�� + 3H2 (g)                                             (réaction globale) 
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Le fil est érodé électrochimiquement pendant quelques minutes jusqu’à ce que le col du 

filament à l’interface air-solution devienne très fin. Ainsi la partie immergée du filament cède  

sous son propre poids. La pointe formée est lavée à l’éthanol et à l’eau ultra-pure pour enlever 

les traces de NaOH.  

 

 

 

Nicolaides et al [Nicolaides, 1988] ont montré que les meilleures pointes sont obtenues 

lorsqu’une très faible portion du fil est plongée en solution. Sinon la pointe sera déformée. Ibe 

et al [Ibe, 1990] ont étudié l’influence des différents paramètres de l’attaque électrochimique 

sur la structure de la pointe obtenue. Leurs résultats sur un fil de tungstène de 0,25 mm de 

diamètre montrent que les plus petits rayons de courbure sont obtenus lorsque la longueur de 

la partie immergée du fil en solution ne dépasse pas 3 mm (longueur optimale 1-3 mm). 

Selon certains auteurs, la pointe de tungstène obtenue par cette méthode est parfois 

couverte d’une couche d’oxyde de WO3 avec une épaisseur de 3 à 10 nm [Biegelsen, 1987 ; 

Garnaes 1990]. L’obtention d’un courant tunnel à l’aide d’une telle pointe peut nécessiter un 

traitement pour éliminer cette couche d’oxyde (par exemple un recuit, décapage ionique…), 

Figure II -9 : Schéma de l’attaque électrochimique du fil de tungstène pour préparer la pointe STM. (a) : 
Montage électrochimique avec l’anode en tungstène et la cathode en platine. (b) : Représentation schématique 
du mécanisme de dissolution du tungstène sous forme d’anions tungstate solubles dans l’eau [Ibe, 1990]. 
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cependant l’interaction entre la pointe et la surface de l’échantillon durant le balayage  peut 

être  suffisante. En revanche cette interaction peut parfois conduire  à une déformation de la 

pointe et une perte de résolution. Cet oxyde peut être réduit en imposant un potentiel négatif à 

la pointe lorsque l’expérience se fait in situ (EC-STM) [Bard, 1993].  

Il également possible d’appliquer cette méthode (attaque électrochimique) à des pointes 

de platine-iridium (Pt-Ir) en utilisant une solution de CaCl2 acidifiée et une tension alternative 

[Lindahl, 1998 ; Garnaes, 1990 ; Guell, 2004]. L’utilisation d’une solution de cyanure de 

potassium (6M KCN et 2M NaOH) est également possible. Les ions CN- facilitent la 

dissolution du métal sous forme d’un complexe et le NaOH inhibe la formation de l’acide  

cyanhydrique (HCN) qui est un gaz dangereux [Penner, 1989]. Pour des raisons de sécurité 

l’utilisation d’une solution de CaCl2 est préférable pour fabriquer les pointes en platine. 

Quelle que soit la nature chimique de la pointe (W, Pt-Ir) et la façon de la préparer, il est 

impossible d’exclure la possibilité d’une contamination de la pointe durant la préparation ou 

durant les mesures STM. Tiedje et al [Tiedje, 1988] ont trouvé du carbone sur le sommet 

d’une pointe de platine après balayage d’une surface de graphite. Ces contaminants peuvent 

modifier la résolution et la structure électronique mesurée. Par conséquent les résultats 

doivent être traités avec beaucoup de prudence. 

Les paramètres qui entrent en jeu dans les techniques de préparation des pointes ont été 

largement étudiés dans la littérature, cependant la qualité de la pointe fabriquée reste très 

aléatoire et ne peut être déterminée que par l’expérience STM. 

Dans notre étude, les pointes sont préparées à partir d’un fil de tungstène ultra-pur de 

0,25 mm de diamètre. La partie immergée du fil (~ 1 mm de longueur) est attaquée 

électrochimiquement dans une solution de NaOH 3M  en appliquant une tension continue de 

10 V. Lorsque la partie immergée se détache, le fil est rapidement retiré de la solution pour ne 

pas attaquer la pointe ainsi formée. Par la suite la pointe est rincée avec de l’éthanol puis avec 

de l’eau ultra-pure et enfin elle est séchée avec de l’air comprimé. Dans la plupart des cas la 

pointe ainsi formée et retaillée avec un mini-montage (Figure II-10) où la cathode est une 

boucle de platine avec un bout circulaire contenant une goutte de NaOH 3M et l’anode est la 

pointe en tungstène. La tension appliquée entre les deux électrodes est 3V. Ce montage 

permet non seulement de retailler la pointe pour qu’elle soit assez fine mais aussi de limiter la 

possibilité d’avoir une couche d’oxyde sur la pointe puisque la tension utilisée est inférieure à 

4 V [Chen, 2008].    
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II.A.6   Etalonnage du STM  

Il est indispensable d’étalonner le STM avant de faire des mesures de distance sur les 

images obtenues. L’étalon typique en STM est un échantillon de graphite HOPG (pour Highly 

Oriented Pyrolytic Graphite). Ce dernier est constitué par un empilement de plans d’atomes 

de carbone liés entre eux par des forces de van der Waals (Figure II-11). La distance entre 

deux feuillets consécutifs est 0,337 nm.  

 

 

Dans un même feuillet les atomes de carbone sont liés entre eux par des liaisons 

chimiques. Ils sont arrangés sous forme d’hexagones et forment une structure en nid d’abeille 

de paramètre 0,246 nm. La distance entre atomes plus proche voisin est 0,142 nm. Grâce à sa 

0,337nm 

Figure II -11 : Structure lamellaire du graphite. 

Figure II -10 : Mini-montage électrochimique pour retailler les pointes. La cathode est une boucle de 
platine contenant une goutte de NaOH 3M  et l’anode est la pointe en tungstène. 
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structure lamellaire, il est très facile de préparer sa surface en la clivant à l’aide d’un ruban 

adhésif et donc obtenir une surface propre et plane à l’échelle atomique. L’image STM 

obtenue à haute résolution sur la surface du HOPG fraîchement préparée montre fréquemment 

une structure hexagonale dans laquelle les deux atomes constituant le motif atomique sont mal 

résolus. Ceci peut s’expliquer par le fait que les feuillets du graphite sont légèrement décalés 

les uns par rapport aux autres. Vue de dessus la surface de HOPG (Figure II-12) présente des 

atomes A qui possèdent un voisin direct dans le plan atomique juste en dessous et qui vont 

interagir avec lui alors que les atomes B ne possèdent pas de voisin et par conséquent leur 

densité électronique est plus importante que celle des atomes A qui ont un voisin direct. 

Comme le STM ne reflète pas directement la structure atomique mais plutôt la densité d’états 

électroniques locale (LDOS), on verra préférentiellement sur l’image STM les atomes qui 

n’ont pas un voisin direct (atomes B en bleu sur la figure II-12). 

 

 

 

Les paramètres de calibration du microscope sont ajustés de manière à ce que le 

paramètre de maille mesuré sur l’image de HOPG soit de 0,246 nm. 

II.A.7   Application électrochimique en milieu liquide 

II.A.7.1 Principe de fonctionnement 

La théorie du courant tunnel est basée sur la présence d’une barrière de potentiel entre 

la pointe et l’échantillon. Cette barrière peut être simplement le vide ou l’air ou un milieu 

liquide. Par conséquent, le microscope à effet tunnel peut fonctionner dans ces différents 

environnements. L’importance de l’application de la microscopie à effet tunnel en milieu 

liquide a été mise en évidence par Sonnenfeld et Hansma [Sonnenfeld, 1986] qui ont 

Figure II -12 : Vue de dessus de la surface de graphite. Seuls les atomes B (en bleu) sont observés en STM. 
Ils forment une maille hexagonale avec un paramètre de maille de 0,246 nm  
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démontré pour la première fois la possibilité d’obtenir la résolution atomique en milieu 

liquide. Les premières expériences de microscopie à effet tunnel en milieu liquide ont été 

effectuées sans qu’il y ait un contrôle du potentiel de l’échantillon et du potentiel de la pointe 

par rapport à une électrode de référence. L’introduction de la cellule électrochimique à trois 

électrodes (électrode de travail, électrode de référence et contre-électrode) au montage STM a 

fait progresser l’application en milieu liquide parce qu’elle a permis de contrôler le potentiel 

de l’échantillon par rapport à une électrode de référence [Sonnenfeld, 1986b]. En revanche ce 

premier montage n’a pas pu résoudre le problème du potentiel de la pointe qui est resté 

incontrôlable donnant lieu à des réactions chimiques indésirables à sa surface. Ce problème a 

été résolu par l’ajout d’un bipotentiostat au montage qui permet de contrôler le potentiel de 

l’échantillon (Es) et celui de la pointe (Et) indépendamment, par rapport à une même électrode 

de référence [Itaya, 1988]. Le montage dans cette configuration comporte 4 électrodes : une 

électrode de travail qui est la surface de l’échantillon, une électrode de référence, une contre-

électrode, et la pointe (Figure II-13) 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure II -13 : Principe de fonctionnement du STM en milieu liquide. RE et CE sont respectivement 
l’électrode de référence et la contre électrode. Es et Et sont respectivement le potentiel de l’échantillon et de 
la pointe, fixés par rapport à une même électrode de référence. Is et IT  sont respectivement le courant à 
l’échantillon et à la pointe. Ce dernier est la somme  d’un  courant tunnel (A) entre la pointe et l’échantillon 
et d’un courant faradique parasite (B).  
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Ainsi, la pointe immergée en solution se comporte comme une électrode et peut être le siège 

des réactions électrochimiques, générant des courants faradiques susceptibles de parasiter les 

mesures STM, puisque le circuit d’asservissement est incapable de distinguer le courant 

tunnel (It) du courant faradique (If) parasite. En effet le courant total (IT) de la pointe en milieu 

liquide  est donné par IT = It + If et comme c’est seulement le courant tunnel qui nous intéresse 

en mesures STM, le courant faradique doit être limité au maximum [Bard, 1993]. Cela impose 

d’enduire avec un isolant la pointe pour réduire au maximum sa surface tout en laissant son 

extrémité à nu afin de laisser passer uniquement le courant tunnel (Figure II-13). 

 

II.A.7.2 Préparation des pointes 

Plusieurs types d’isolants, qui servent à enduire les pointes, ont été cités dans la 

littérature comme par exemple du verre [Itaya, 1988 ; Sonnenfeld, 1986], du polymère 

silicone [Trevor, 1989], et de la cire Apiezon [Kazinczi, 1998 ; Nagahara, 1989].  

Dans notre cas, les pointes sont enduites avec de la cire Apiezon selon la procédure 

illustrée à la Figure II-14. Un filament de platine en U est chauffé  par un courant qui le 

traverse à une température qui permet de fondre la cire Apiezon sans la dégrader. Une fois 

que le tube en U est complètement couvert de cire on arrête momentanément le chauffage du 

filament et on installe la pointe sur une platine permettant des mouvements micrométriques en 

x, y et z.  

On ajuste préalablement la position en z afin que la longueur de la  pointe qui va être  

exposée à la cire soit environ 0,5 cm, puis on chauffe à nouveau le filament en U et lorsque la 

cire fond on ajuste la position en x et y de la pointe pour qu’elle soit au milieu de ce filament. 

Enfin on déplace la pointe verticalement vers le bas. Ce déplacement doit être assez rapide 

afin d’obtenir un enduit homogène sur toute la partie de la pointe qui sera immergée en 

solution. L’extrémité de la pointe, totalement enduite, sera découverte juste avant l’expérience 

pour éviter l’oxydation du tungstène à l’air avec le temps. Pour cela, la partie supérieure de la 

pointe est approchée du filament en U préalablement chauffé à une température convenable 

pour faire fondre la cire. Un microscope optique nous permet de voir l’extrémité de la pointe. 

Lorsque cette extrémité est découverte  on éloigne rapidement la pointe du filament chaud. La 

pointe est alors prête pour être utilisée en milieu liquide. 
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Le courant faradique à la surface de la pointe ainsi préparée est très faible et dépend 

principalement de la surface découverte de la pointe et de son potentiel (Et). Par conséquent 

pour minimiser davantage le courant faradique sur la pointe nous sommes obligés d’imposer à 

la pointe un potentiel (Et) situé dans un domaine pour lequel le courant faradique est inférieur 

à 0,1 nA (10 fois plus faible que le courant tunnel typique ~ 1 nA). Ce domaine est déterminé 

en immergeant la pointe en solution très loin de la surface et mesurant le courant faradique à 

différentes valeurs de potentiels. 

Le bias Vt qui exprime la différence de potentiel entre l’échantillon et la pointe 

s’écrit Vt = Es - Et. Comme le potentiel de l’échantillon (Es) est généralement imposé par 

l’étude elle-même, cela veut dire que pour ajuster Vt  il faut changer le potentiel de la pointe 

(Et) [Bard, 2001]. Par conséquent, nous sommes limités in situ par le domaine de potentiel de 

la pointe c'est-à-dire le domaine pour lequel le courant faradique de la pointe est inférieur à 

0,1 nA. 

Figure II -14 : (a) Montage utilisé pour enduire les pointes avec de la cire Apiezon. (b) Pointe ajustée en x, 
y et z pour le revêtement avec la cire. (c) La pointe est enduite après un déplacement  rapide vertical vers le 
bas. 

(a) (c) 

(b) 
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II.A.7.3 Cellule électrochimique STM 

Notre cellule électrochimique est en Kel-F (Figure II-15). Elle est constituée d’un seul 

réservoir de 350 µL. La pseudo-électrode de référence et la contre-électrode sont constituées 

de fils de platine et sont attachées à la cellule. Cette dernière est positionnée sur la surface de 

l’échantillon. L’étanchéité entre la surface de l’échantillon et la cellule est assurée à l’aide 

d’un joint en VITON®. L’aire de la surface de l’échantillon (électrode de travail) est 

délimitée par le joint en VITON®. Elle est d’environ 0,16 cm2. Le potentiel de la pseudo-

électrode de référence en platine est 750 ± 20 mV par rapport à une électrode normale à 

hydrogène (ENH). La désaération de la cellule STM est quasi impossible vu le très faible 

volume du réservoir. En outre le faible volume du réservoir de la cellule nous oblige à 

travailler dans une enceinte spéciale, dont l’atmosphère est saturée en vapeur d’eau pour 

éviter l’évaporation de l’électrolyte.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
Figure II -15 : (a) La cellule électrochimique STM. (b) La cellule électrochimique fixée sur la platine du 
STM. (c) Photo du montage EC-STM avec les 4 électrodes. (d) Schéma du montage EC-STM.  

(c) 

(a) (b) 

Echantillon  

 RE: Pt CE: Pt 

Pointe enduite  

 
Joint en 
VITON®  

(d) 
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L’avantage de cette conception de la cellule STM est qu’elle permet un montage 

rapide. De plus son nettoyage est assez facile du fait que les électrodes en platine (la pseudo-

électrode de référence et la contre-électrode) sont solidaires du corps de la cellule. Avant 

chaque utilisation les cellules et les joints en VITON® sont plongées dans une solution dont la 

composition en volume est 2/3 d’acide sulfurique (H2SO4 à 96%) et 1/3 d’eau oxygénée 

(H2O2 à 30%) pendant 5 min. Ce mélange dit Piranha permet d’éliminer toute trace de 

contamination organique. Ensuite les cellules et les joints sont rincés avec de l’eau ultra-pure. 

Une fois cette première étape terminée, les cellules sont plongées dans un bécher d’acide 

nitrique (concentré à 68%) portée à l’ébullition pour éliminer cette fois-ci toutes les 

contaminations métalliques adsorbées sur les électrodes en platine. Les cellules sont rincées 

une deuxième fois avec de l’eau ultra-pure et plongées de nouveau dans le mélange Piranha 

qui est porté cette fois-ci à ébullition. Lorsque les bulles arrêtent de se former, les cellules 

sont retirées du mélange Piranha. Enfin les cellules et les joints sont rincés abondamment avec 

de l’eau ultra-pure portée à ébullition. Ils sont séchés à l’air puis stockés, dans des béchers 

ultra-propres à l’abri de la poussière. 

II.A.8   Limitations de la microscopie à effet tunnel in situ  

L’avantage de la microscopie à effet tunnel in situ est qu’elle permet de réaliser des 

mesures sous contrôle du potentiel électrochimique. Ainsi on pourra suivre les modifications 

induites par changement du potentiel, ou tout simplement l’évolution de la surface de 

l’électrode en fonction du temps à un potentiel donné. En revanche les images obtenues par 

STM ne représentent qu’une très faible portion de la surface de l’électrode étudiée et par 

conséquent les mesures STM n’ont un sens que lorsque la zone sondée par STM est 

représentative de toute la surface. Notons par exemple que pour une surface de 0,1 cm2 il y a 

109 zones de 100 nm x 100 nm [Bard, 2001]. 

Comme décrit au paragraphe précèdent, l’ajustement du bias (Vt) in situ à la valeur 

désirée se fait par ajustement du potentiel de la pointe (Et) et nécessite de rester toujours dans 

le domaine où le courant faradique de la pointe est inférieure à 0,1 nA. Ce domaine de 

potentiel, pour une pointe de tungstène bien enduite est de l’ordre de 1 V [Maurice, 2006]. 

Ainsi, l’ajustement du bias in situ se fait sur un domaine étroit d’environ 1 V. 

L’étude de la corrosion par EC-STM peut également être limitée par la vitesse du 

transport de masse qui peut être élevée par rapport à la durée d'acquisition des images. 

Ajoutons que le faible volume de la cellule électrochimique STM (350µl) empêche l’étude 
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des réactions de corrosion considérables car la surface de l’échantillon pourrait être masquée 

par les produits de corrosion [Maurice, 2006].  

La très faible distance pointe-échantillon en EC-STM peut induire des réactions 

électrochimiques à la surface de l’échantillon. Par exemple, Xie et Kolb [Xie, 2000] ont 

observé une dissolution du cuivre, localisée en dessous de la pointe, à des potentiels auxquels 

cette réaction ne devrait pas se produire. 

II.A.9   Appareillage utilisé  

Le microscope à effet tunnel qu’on a utilisé dans ce travail est un microscope 

commercial fabriqué par la société Molecular Imaging, à présent Agilent (Figure II-16). 

L’unité de contrôle qui permet de piloter le microscope, d’enregistrer et d’analyser les 

données est un PicoScan 2100 conçue pour pouvoir travailler aussi bien à l’air qu’en milieu 

liquide sous contrôle électrochimique. En plus des mesures topographiques classiques, l’unité 

de contrôle permet de réaliser des  mesures spectroscopiques tunnel. Le logiciel utilisé est le 

PicoScan 5.3.3. La base du STM contient un moteur d’approche pas à pas qui permet 

d’approcher l’échantillon afin de le positionner sous la pointe.  

Base STM 

Scanner  

Enceinte saturée en 

vapeur d’eau 

Table anti-vibration. 

Figure II -16 : Photo du  microscope à effet tunnel utilisé dans le cadre de cette thèse. La cellule 
électrochimique est placée dans une enceinte saturée en vapeur d’eau et  le microscope est installé sur une 
table anti-vibration.  
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Cette base permet également de fixer le scanner (tête du STM). Les deux têtes de 

balayage qui sont utilisées dans notre étude sont une tête dite « S » permettant un balayage 

latéral maximum de 9 µm et une tête dite « A » permettant seulement un balayage latéral 

maximum de 2 µm. La tête « A »  est plus précise que la tête « S » à haute résolution. 

Ajoutons que dans le cadre de cette étude les expériences sont effectuées soit à l’air, soit en 

milieu liquide et que toutes les images ont été enregistrées en mode courant constant. Le 

travail en milieu liquide impose l’introduction d’un bipotentiostat au dispositif. Un 

bipotentiostat PicoStat est utilisé lorsque l’expérience est effectuée in situ. Le travail in situ 

impose également que l’on place la cellule électrochimique dans une enceinte fermée, saturée 

en vapeur d’eau afin de limiter au maximum l’évaporation de l’électrolyte. Enfin, les 

vibrations engendrées par le bâtiment ou simplement par les personnes marchant à proximité 

peuvent perturber les mesures STM. L’appareil est placé au sous-sol sur une table anti-

vibration. 

II.B.    Spectroscopie à effet tunnel 

II.B.1   Introduction 

 L’idée originale de Binnig et Rohrer n’était pas de construire un microscope, mais 

plutôt d'effectuer une spectroscopie locale sur une région de diamètre inférieure à 10 nm afin 

de pouvoir étudier les hétérogénéités de surfaces, en particulier celles de couches minces 

d'oxydes formées sur des surfaces métalliques [Binnig, 1987]. L’absence d’un outil approprié 

pour faire ceci les a poussés à construire le STM qui peut fonctionner aussi bien en mode 

topographique qu’en mode spectroscopique. Les Equations II-10 et II-11 montrent que le 

courant tunnel (I) dépend de la tension de polarisation qui est appliquée (V) et de  la distance 

de séparation pointe-échantillon (d). D’une façon générale la spectroscopie tunnel consiste à 

positionner la pointe en un point (x0, y0) de l’image topographique, maintenir constant un des 

trois paramètres I, V, ou d, effectuer un balayage de valeurs sur un deuxième paramètre et 

mesurer la réponse obtenue sur le troisième. La distance absolue pointe-échantillon (d) est 

difficile à déterminer ce qui impose de remplacer d par Z qui est une distance relative 

déterminée par rapport à une référence (en général, c’est la distance de séparation pointe-

échantillon du départ (avant le balayage) qui est considéré comme référence). Il existe 3 types 

de spectroscopie qui peuvent être utilisé : I(Z), I(V) et Z(V). Le Tableau II-2 résume la 

différence entre ces trois types de spectroscopie. 
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Spectroscopie 

tunnel 

Boucle d’asservissement 

pendant les mesures 

spectroscopiques 

Paramètre maintenu 

constant durant les 

mesures 

Paramètre 

balayé 

Paramètre 

mesuré 

Z(V) Activée I V Z 

I(Z) Désactivée V Z I 

I(V)  Désactivée d V I 

     

 

 Parmi ces trois types de spectroscopie tunnel, la plus courante et celle retenue pour 

réaliser nos mesures spectroscopiques est la spectroscopie I(V). 

II.B.2   Principe de base de la spectroscopie tunnel I(V) 

 La pointe est positionnée en un point (x0, y0) avec une distance de séparation pointe-

échantillon z0. La boucle d’asservissement est désactivée afin de ne pas modifier cette 

distance z0 pendant l’acquisition du spectre tunnel I(V). Une rampe de tension (Bias) est 

appliquée et le courant tunnel est mesuré. Lorsque l’échantillon est polarisé positivement (eV 

> 0) les électrons passent des états occupés de la pointe vers les états inoccupés de  

l’échantillon (Figure II-17(a)). Ainsi une rampe de tension dans le sens positif (eV > 0) 

permet de sonder les états inoccupés de l’échantillon. Inversement lorsque l’échantillon est 

polarisé négativement (eV < 0)  les électrons passent des états occupés de l’échantillon vers 

les états inoccupés de la pointe (Figure II-17(b)). Une rampe de tension dans le sens négatif 

(eV < 0) permet ainsi de sonder les états occupés de l’échantillon. Une rampe de tension 

depuis le domaine positif jusqu’au domaine négatif permet de sonder les états inoccupés et 

occupés de l’échantillon. 

 

 

 

 

 

 

Tableau II-2 : La différence entre les trois types de spectroscopie tunnel  
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La conductance différentielle (dI/dV) est obtenue par une dérivation numérique de la 

courbe I(V) mesurée. En effet en supposant que la densité d’états de la pointe est constante 

sur la plage d’énergies [0, eV] l’Equation II-10 du courant tunnel devient :        

I ∝ C 		ρVWX
< 
E�	T
E, eV�dE                                Equation II-14     

et  la conductance différentielle s’écrit [Feenstra, 1987 ; Hamers, 1989] : 

*\
*X ∝ eρV
eV�T
eV, eV� 
 e C ρV
E� *]
^,WX�

*
WX�
WX

< dE	                      Equation II-15                         

Figure II -17 : Représentation schématique de la structure électronique d’une pointe métallique et d’un 
échantillon semi-conducteur intrinsèque dans la configuration STM.  EF1 et  EF2 sont les niveaux de Fermi de 
la pointe et de l’échantillon respectivement. EV est le niveau d’énergie du bord de la bande de valence. EC est 
le niveau d’énergie du bord de la bande de conduction. Les états de surface en gris sont des états occupés, 
ceux en blanc sont des états inoccupés. (a) L’échantillon est polarisé positivement donc les électrons passent 
des états occupés de la pointe vers les états inoccupés de l’échantillon qui se trouvent dans l’intervalle 
d’énergie ∆eV. (b) L’échantillon est polarisé négativement et les électrons passent des états occupés de 
l’échantillon qui se trouvent dans l’intervalle d’énergie ∆eV vers les états inoccupés de la pointe [Bonnell, 
1988].  
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Le premier terme de l’Equation II-15 est le produit de la densité d’états de l’échantillon et du 

coefficient de transmission tunnel pour E = eV. Le second terme reflète la dépendance en 

voltage du coefficient de transmission tunnel. Du fait de la dépendance exponentielle en 

voltage et en distance de séparation pointe-échantillon  de T(eV, eV) et de T(E, eV) la 

conductance différentielle (dI/dV)  n’est pas rigoureusement proportionnelle à la densité 

d’états de l’échantillon. En divisant la conductance différentielle par la quantité (I/V) la 

dépendance exponentielle en voltage et en distance de séparation pointe-échantillon est 

éliminée et une conductance différentielle normalisée liée directement à la densité d’états 

locale de l’échantillon est obtenue [Feenstra, 1987 ; Lang 1986 ; Stroscio, 1986]. Cette 

dernière s’écrit :  

*\/*X
\/X � *`a\

*`aX ∝ ρV
eV�                                     Equation II-16 

La conductance différentielle normalisée est une quantité sans dimension et elle est 

définie comme étant égale à l’unité à V=0. Stroscio et al [Stroscio, 1986] ont montré 

l’efficacité de cette méthode sur une surface de Si(111)-2x2. En effet ils ont mesuré des 

courbes I(V) à différentes distances de séparation pointe-échantillon. Ces courbes I(V) ont des 

allures très différentes vu qu’elles sont dépendantes de cette distance. En revanche la 

conductance différentielle normalisée de ces courbes montre une allure identique et permet 

donc de vérifier qu’elle élimine l’effet de la distance pointe-échantillon.  

Cette méthode est très adaptée aux matériaux qui ont une densité d’états relativement 

élevée au niveau de Fermi (métaux) [Hamers, 1989]. Cependant pour les semi-conducteurs 

avec une large bande interdite la conductance différentielle normalisée diverge sur les bords 

des bandes de valence et de conduction et un traitement supplémentaire est indispensable 

[Martensson, 1989]. Cette divergence est due au fait que (I/V) tend vers 0 plus rapidement 

que (dI/dV) sur les bords des bandes et par conséquent le calcul direct de la conductance 

différentielle normalisée [(dI/dV) / (I/V)] est impossible. Plusieurs approches ont été utilisées 

afin de surmonter ce problème, et en même temps ne pas modifier les informations contenues 

dans les données brutes. [Feenstra, 1994 ; Martensson, 1989 ; Prietsch, 1991]. La méthode qui 

est utilisée dans le cadre de cette thèse est une méthode assez simple qui consiste à remplacer 

(I/V) par la quantité =I/Vbbbb> définie ci-dessous [Ivanova, 2008 ; Ivanova, 2010 ; Prietsch, 

1991].  
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, c
�/bbbbb � �, c

�/� 
 d�                                                Equation II-17 

Où c est une constante qui doit être choisie suffisamment grande par rapport au bruit dans la 

région de la bande interdite, tout en étant faible pour ne pas affecter la forme du spectre. 

Notons que la modification du spectre est négligeable pour c << I/V et que l’utilisation des 

différentes valeurs de c n'affecte pas la bande interdite observée, mais change les hauteurs 

relatives des caractéristiques (pics) du spectre uniquement à l'extérieur de la région de la 

bande interdite [Prietsch, 1991]. Par conséquent la comparaison entre les différents spectres 

de la conductance différentielle normalisée 
F0/F4�/=0/4bbbbb>	 impose l’utilisation de la même 

constante c. Les bords de bande de valence (EV)  et de conduction (EC) sont déterminés sur le 

spectre par les intersections des lignes droites passant par les données [Feenstra, 1994].  

II.B.3   Mode Topo-Spectro 

 Le mode topographique à courant constant et le mode spectroscopique décrits ci-

dessus peuvent être combinés en utilisant le mode dit  « Topo-Spectro ». Ce mode permet  

d’obtenir une information plus complète en réalisant des mesures spectroscopiques en des 

points bien précis de l’image topographique. Les images sont obtenues en mode courant 

constant et les courbes I(V) sont mesurées à des endroits présélectionnés de l’image au cours 

du balayage. 

Lorsque la pointe atteint un des points présélectionnés de l’image (les points jaunes de 

la Figure II-18), la boucle d’asservissement est désactivée. Ensuite le courant tunnel est 

mesuré pendant qu’une rampe de tension (Bias) est appliquée. Durant l’acquisition du spectre 

tunnel I(V) la position de la pointe est fixe en x, y et en z. Après l’acquisition du spectre I(V) 

la boucle d’asservissement est réactivée et la pointe reprend le balayage de la surface à 

courant tunnel constant par ajustement de la distance de séparation pointe-échantillon 

jusqu’au nouveau point où un spectre sera mesuré et ainsi de suite.   

Après l'enregistrement des images et des données STS, chaque courbe I(V) peut être 

corrélée à un point précis sur l'image. La conductance différentielle normalisée [
dI/dV�	/

I/V�bbbbbbb	] qui est liée à la densité d’états locale est obtenue par un calcul numérique à partir des 

courbes I(V).  
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Notons que la rampe de tension dispose de plusieurs paramètres temporels ajustables. 

En effet il est possible d’imposer un délai entre la désactivation de la boucle d’asservissement 

et le début de la rampe de tension (quelques ms) afin de stabiliser la position de la pointe. En 

outre la durée de la rampe de tension peut être ajustée.  

Dans le cadre de cette thèse le mode Topo-Spectro est largement utilisé afin de pouvoir 

corréler la structure électronique à la nanostructure du film passif formé sur le nickel et sur 

l’acier inoxydable. L’acquisition d’un spectre I(V) pourrait être réalisée à chaque pixel de 

l’image topographique mais ceci conduit à des temps d’acquisition longs (typiquement 8 

heures / image). Nous avons choisi dans ce travail de nous limiter à la mesure de 25 courbes / 

image. L’appareillage et le logiciel utilisés pour le mode Topo-Spectro sont les mêmes que 

ceux qu’on a décrit dans le paragraphe II.A.9.  

II.B.4   Avantages et limitations de la spectroscopie tunnel 

Le principal avantage de la spectroscopie tunnel est qu’elle permet de sonder les 

structures électroniques locales avec une résolution latérale d’environ 0,5 nm (La circulation 

du courant tunnel est localisée dans une région de diamètre 0,5 nm) [Hamers, 1989 ; Hamers, 

1993 ; Chen 2008]. 

La résolution en énergie (∆E) des mesures spectroscopiques est limitée par la 

température (∆E ~ 3kBT où kB est la constante de Boltzmann et T est la température). Ainsi à 

Figure II -18 : Exemple de l’utilisation du microscope à effet tunnel en mode topo-spectro. (a) Image 
topographique STM montrant  les 25 points  présélectionnés (en jaune).  Ces points  indiquent  les endroits où 
la mesure topographique est interrompue pour mesurer les courbes I(V). (b) Les 25 courbes I(V) obtenues et 
attribuées (lettres alphabétiques de A à Y)  à un endroit précis de l’image topographique.   
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température ambiante (T=300 K) la résolution en énergie est égale à ∆E ~ 80 meV. A très 

basses températures (T=4,2 K) la résolution en énergie est égale à ∆E ~ 1 meV. 

En réalité, les spectres tunnel sont toujours le produit de convolution de la structure 

électronique de l'échantillon et de la pointe et comme la structure électronique des pointes 

n’est en général pas connue les résultats doivent être traités avec beaucoup de prudence 

[Hamers, 1993]. 

Les mesures spectroscopiques fiables sont généralement obtenues avec des  pointes à 

bouts arrondis et non pas avec les pointes bien taillées et terminées par un atome permettant 

une meilleure résolution latérale [Wiesendanger, 1994]. Par conséquent l’obtention des 

mesures spectroscopiques fiables nécessite parfois  de trouver  un compromis au détriment de 

cette résolution latérale en utilisant des pointes avec des rayons de courbure plus grands que 

ceux des pointes servant à l’obtention de la haute résolution.  

II.C.    Préparation de surfaces des échantillons  

La préparation soigneuse des surfaces est une condition nécessaire à l’obtention d’images 

bien résolues de microscopie à effet tunnel. Les échantillons qui ont été utilisés durant cette 

étude sont : un monocristal de Fe-18Cr-13Ni(100) de composition proche de celle d’un alliage 

304 et un monocristal de Ni(111). Les échantillons monocristallins d’acier inoxydable et de 

nickel ont une pureté minimum de 99,999%. Ils ont été découpés et orientés par la méthode de 

Laue en retour selon le plan cristallographique (100) pour l’acier inoxydable et le plan 

cristallographique (111) pour le nickel. La désorientation résiduelle ne doit pas dépasser 1°.  

La procédure de préparation de ces échantillons comporte trois étapes : dans un premier 

temps un polissage mécanique, puis en deuxième temps un polissage électrochimique et enfin 

en troisième temps un recuit sous hydrogène. Ces étapes sont détaillées ci-après. 
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II.C.1   Polissage mécanique  

Le but de polissage est de rendre les surfaces planes à 

l’échelle atomique et d’éliminer les couches d’oxydes formées 

sur la surface. Les échantillons sont polis mécaniquement sur 

des draps imprégnés de pâte diamantée de granulométrie 

décroissante. Le polissage mécanique se fait en tournant 

l’échantillon à vitesse constante  dans le sens inverse au sens 

de rotation du plateau de la polisseuse (Figure II-19). Une 

pression constante et adaptée est  exercée  sur l’échantillon 

durant le polissage pour polir la surface sans perturber le 

cristal en profondeur. Le passage d’une granulométrie à une 

autre inférieure se fait quand toutes les rayures  sont homogènes et de même taille que celle 

des grains de la pâte diamantée utilisée. Durant notre préparation, nous avons utilisé des pâtes 

diamantées de 6 µm, 3 µm, 1 µm, et 1/4 µm. Les rayures sur la surface finales sont de 1/4 µm 

et invisibles à l’œil nu.  

II.C.2   Polissage électrochimique 

Le polissage électrochimique (cf. Figure II-20) permet d’éliminer la couche écrouie 

formée à la surface de l’échantillon lors du polissage mécanique. Le dispositif 

d’électropolissage est composé essentiellement d’un disque rotatif en nickel, dont la partie 

inférieure trempe dans la solution d’électropolissage et d’un porte échantillon rotatif en nickel 

(cf. Figure II-20(b)). Une fois le polissage mécanique terminé, l’échantillon est collé sur un 

plot porte-échantillon à l’aide d’un vernis isolant. Ainsi, seule la surface de l’échantillon sera 

électropolie. Le plot est par la suite positionné au regard du disque rotatif. L’échantillon est 

polarisé positivement (anode) alors que le disque rotatif est polarisé négativement (cathode). 

Un ménisque de solution d’électropolissage s’établit entre les deux électrodes quand 

elles sont mises en rotation et une densité de courant est appliquée pendant quelques minutes. 

Figure II -19 : Photo de la 
polisseuse utilisée. La vitesse 
de rotation du plateau  est de 
l’ordre de 25 tours/min 
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Les conditions électrolytiques dépendent de la nature de l’échantillon et elles sont 

résumées dans le Tableau II-3 

 

Figure II -20 : Installation utilisée pour le polissage électrochimique. (a) Photo de l’appareil utilisé (b) Photo 
du plot porte échantillon positionné en face du disque rotatif (c) Schéma explicatif du processus et des 
différentes réactions qui ont lieu durant l’électropolissage 

(a) (b) 

(c) 
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Durant l’électropolissage l’échantillon (anode) subit un mouvement de rotation dans le 

sens inverse à celui du disque rotatif (cathode). Ceci permet l’évacuation des produits de 

polissage et l’enrichissement du ménisque en protons (H+) qui sont indispensables pour la 

réaction cathodique. 

Les échantillons d’acier inoxydable (Fe-18Cr-13Ni) et de nickel sont ensuite nettoyés 

aux ultrasons à l’acétone, puis à l’éthanol et enfin à l’eau ultra-pure. Ils sont séchés après 

chaque étape de nettoyage avec de l’air comprimé et filtré. Ils sont prêts pour le recuit sous 

H2. 

II.C.3   Recuit sous H2 

La Figure II-21 présente le dispositif de recuit. Le recuit permet de reconstruire et 

recristalliser la surface perturbée par le polissage. Le recuit se fait sous atmosphère réductrice 

d’hydrogène ultra-pur pour éviter l’oxydation de la surface à haute température. L’échantillon 

est placé dans un tube en quartz. Ce dernier est monté facilement sur l’appareil de recuit. Un 

vide secondaire de l’ordre de 10-5 mbar est réalisé dans l’appareil de recuit pour réduire les 

traces de vapeur d’eau et éliminer l’oxygène. Ensuite un courant d’hydrogène ultra-pur 

(99,999 %, générateur d’hydrogène de la société F-DBS) est établi à pression atmosphérique. 

La température de recuit choisie est de 1000 °C pour le nickel  (elle correspond aux 2/3 de sa 

température de fusion) et de 900 °C pour l’acier inoxydable. En effet au-delà de 900 °C pour 

l’acier inoxydable la surface devient inhomogène suite à l’évaporation du chrome qui devient 

appréciable. Les échantillons sont recuits sur des durées de 16 à 20 heures. 

 

 

Echantillon Solution d’électropolissage Densité du courant Temps d’électropolissage 

Fe-18Cr-13Ni(100) H2SO4 60% en volume 0,7 A/cm2 10 min 

Ni(111) H2SO4 55% en volume 0,4 A/cm2 7 min 

Tableau II-3: Conditions électrolytiques utilisées pour polir les monocristaux de nickel et d’acier 
inoxydable.  
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Figure II -21: Dispositif de recuit. (a) Photo d’une partie de l’appareil  montrant le tube en quartz et le four 
durant le recuit (b) Schéma détaillé des différentes parties de l’installation    
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L’arrêt du recuit se fait par une trempe à l’eau glacée (0 °C), toujours sous flux 

d’hydrogène. Pour arrêter le recuit il suffit de reculer le four rapidement et de verser l’eau 

glacée sur le tube en quartz qui contient l’échantillon. L’avantage du système de recuit est 

qu’il permet de démonter facilement le tube contenant l’échantillon tout en gardant une légère 

suppression d’hydrogène dedans. Ensuite l’échantillon est transféré vers la plate-forme STM 

sous hydrogène. Le tube en quartz est ouvert juste avant le début de l’expérience. 

II.D.    Conditions expérimentales 

II.D.1   Solutions utilisées 

Les solutions aqueuses sont préparées dans des fioles jaugées nettoyées  à l’avance 

d’une façon similaire au  nettoyage des cellules électrochimiques STM  à partir de produits 

commerciaux ultra-purs et d’eau ultra-pure Millipore® dont la résistivité est supérieure à 18 

MΩ.cm. Les produits utilisés pour préparer les solutions sont : 

• H2SO4 à 96 %, Suprapur® Merck ; 

• NaOH.H2O pureté  ≥ 99.99 % Suprapur® Merck ; 

Le choix de l’électrolyte dans notre étude est effectué en fonction des études réalisées 

antérieurement.  

Dans le cas du nickel, les études réalisées au laboratoire par EC-STM en milieu acide 

(0,05M H2SO4 + 0,095M NaOH, pH = 3) [Zuili, 1998 ; Zuili, 2000]  et en milieu basique (0,1 

M NaOH, pH = 13) [Seyeux, 2006 ; Seyeux, 2008] ont permis d’étudier  la nanostructure du 

film passif formé dans ces milieux. Nous avons choisi d’utiliser ces mêmes électrolytes dans 

notre étude de la structure électronique locale du film passif sur le nickel. 

Dans le cas de l’acier inoxydable Fe-18Cr-13Ni(100), l’étude réalisée au laboratoire par 

XPS [Maurice, 1998] en milieu acide (0,5 M H2SO4, pH = 0,3)  a permis de déterminer la 

composition et l’épaisseur du film passif. Par conséquent, il a été choisi d’utiliser le même 

électrolyte pour étudier la nanostructure et la structure électronique locale de ce film passif. 

II.D.2   Protocoles expérimentaux  

Les différents protocoles expérimentaux adoptés pour l’étude des surfaces passivées de 

nickel et d’acier inoxydable sont présentés dans les chapitres suivants.  
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Chapitre III : 

Etude à l’échelle nanométrique par 

spectroscopie à effet tunnel des propriétés  

électroniques du film passif formé sur le nickel 

 

L’objectif des travaux présentés dans ce chapitre est d’étudier les propriétés 

électroniques de la couche passive formée sur un monocristal de Ni(111) et de les corréler 

avec la nanostructure. Les couches passives préparées dans différentes conditions 

expérimentales (pH et potentiel) sont analysées avec le microscope à effet tunnel en mode dit 

Topo-Spectro permettant de réaliser simultanément des mesures topographiques et 

spectroscopiques locales.  

Trois couches passives de compositions très différentes ont été étudiées au cours de ce 

travail. Les résultats obtenus sur un film passif ultramince (épaisseur 1,7-2,2 nm) composé 

principalement de NiO sont présentés dans un premier temps, puis les résultats obtenus sur un 

film ultramince (épaisseur ~ 1,5 nm) composé principalement de Ni(OH)2 et les résultats 

obtenus sur un film plus épais (épaisseur ~ 3,9 nm) décrit par un modèle bicouche avec une 

couche interne d’oxyde NiO et une couche externe d’hydroxyde Ni(OH)2 seront présentés.  

III.A. Ni(111) passivé en milieu acide (0,05 M H2SO4 + 0,095 M 

NaOH, pH=2,3) 

III.A.1  Préparation de la surface in situ 

III.A.1.1  Topographie de la surface avant réduction de l’oxyde natif   

Après recuit sous hydrogène, l’échantillon est transféré à l’air du système de recuit à la 

cellule électrochimique du STM décrite dans le Chapitre II. L’exposition à l’air lors du 

transfert dure environ 5 minutes. Immédiatement après immersion de l’échantillon dans la 

cellule électrochimique, le potentiel de circuit ouvert est mesuré (EOCP = 10 mV)  et un 

potentiel qui lui est inférieur de 125 mV (Es = EOCP - 125 mV) est imposé afin de limiter au 

maximum les réactions de dissolution du film d’oxyde natif et/ou du métal (zones non 

couvertes par de l’oxyde natif) qui ont lieu au potentiel de circuit ouvert [MacDougall, 1976]. 

Tous les potentiels indiqués dans cette thèse sont exprimés par rapport à l’électrode standard 
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d’hydrogène (ESH). Les solutions utilisées ne sont pas désaérées.  La Figure  III-1 montre 

l’image EC-STM de la surface de l’échantillon de Ni(111) obtenue in situ à Es = - 115 mV 

avant traitement de réduction cathodique.  

 

 

 

 

La surface est couverte par un film d’oxyde natif qui s’est formé lors du transfert. Ce 

film masque en partie la topographie en marches et terrasses de la surface. 

III.A.1.2  Réduction de l’oxyde natif  

Dans le but de produire des surfaces bien définies, l’oxyde formé à l’air sur Ni(111) 

est réduit par voltamétrie cyclique. Le potentiel est balayé cathodiquement à partir du 

potentiel de circuit ouvert (EOCP = 10 mV)  jusqu’à - 700 mV puis le sens du balayage en 

potentiel est inversé. Le balayage retour est arrêté dans le domaine cathodique, à un potentiel 

de 60 mV en dessous du potentiel de circuit ouvert à Es = - 50 mV. A ce potentiel le courant 

de l’échantillon est négatif et peu intense, de l’ordre de - 10 µA.cm
-2

 (cf. Figure III-2). Dans 

ces conditions, il est possible d’enregistrer des images STM afin d’étudier les modifications 

de la surface produites par la procédure de réduction utilisée.  

 

Figure III-1 : Image  EC-STM de la surface de Ni(111) enregistrée à Es = - 115 mV/ESH en milieu acide  (0,05 

M H2SO4 + 0,095 M NaOH, pH=2,3) avant réduction de l’oxyde natif. Et = - 255 mV/ESH, It = 0,5 nA, Vt = 

140 mV, ∆Z = 1,7 nm. 

400 x 400 nm
2
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Au cours du  balayage cathodique le courant augmente significativement à partir de - 

200 mV et un pic cathodique est enregistré aux alentours de - 290 mV. La densité de charge 

relevée sous le pic hachuré (cf. Figure III-2) est 1300 ± 100 µC.cm
-2

. Ce pic est attribué à la 

réduction du film d’oxyde natif formé lors du transfert à l’air. En effet ce film est composé 

d’oxyde de nickel NiO et d’hydroxyde de nickel Ni(OH)2 d’épaisseurs équivalentes de 0,5 et 

0,3 nm respectivement [Zuili, 1998 ; Zuili, 2000]. Or, la réduction d’une monocouche 

équivalente de NiO(111) correspond à une densité de charge de 425 µC.cm
-2

 et celle d’une 

monocouche équivalente de Ni(OH)2(0001) correspond à une densité de charge de 368 

µC.cm
-2

 (densités de charge estimées sur la base d’une réaction à 2 e
-
). La réduction du film 

natif nécessite donc une densité de charge de 1120  µC.cm
-2

. La densité de charge mesurée 

sous le pic hachuré est ainsi en bon accord avec la valeur attendue calculée à partir de la 

composition du film natif déterminée par les mesures XPS de Zuili et al [Zuili, 1998 ; Zuili, 

2000]. La réduction du film natif est également confirmée par des données STM in situ 

décrites ci-après (cf. Paragraphe III.A.1.3).  
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Figure III-2 : Voltamogramme obtenu en milieu acide (0,05 M H2SO4 + 0,095 M NaOH, pH=2,3) sur un 

échantillon monocristallin Ni(111) recuit sous hydrogène et exposé 5 minutes à l’air. Le demi-cycle aller 

débute au potentiel de circuit ouvert et s’arrête à - 700 mV où commence le demi-cycle retour stoppé à - 50 

mV. La vitesse de balayage  (dE/dt) est de 5 mV/s.  La densité de charge associée à la réduction du film 

natif est estimée à partir de l’aire du pic hachuré.     
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Vers - 350 mV, la surface commence à se couvrir de fines bulles de gaz. Il s’agit 

d’hydrogène gazeux provenant de la réaction cathodique de réduction des protons (H
+
). 

III.A.1.3  Topographie de la surface après réduction de l’oxyde natif 

La topographie de la surface de Ni(111) mesurée in situ après réduction de l’oxyde 

natif est montrée sur la Figure III-3. Elle consiste en une succession de terrasses séparées par 

des bords de marches, caractéristique d’une surface bien cristallisée. La largeur des terrasses 

est comprise entre 20 et 48 nm (34 nm en moyenne). La  hauteur des marches est comprise 

entre 0,2 et 0,6 nm. Comme la distance entre plans atomiques (distance réticulaire) du  

Ni(111) est de 0,203 nm, on en déduit que les marches sont de hauteur monoatomique, 

diatomique et triatomique. La désorientation résiduelle de la surface par rapport au plan (111) 

calculée à partir de ces valeurs moyennes est de 0,7°. 

 

 

 

 

 

 

Les terrasses de la surface réduite montrent des dépressions (indiquées sur la Figure 

III-3(a) par des cercles rouges) dont la largeur est comprise entre 2,3 et 7 nm et la profondeur 

est comprise 0,08 et 0,35 nm. Les terrasses montrent également des protubérances (indiquées 

sur la Figure III-3(a) par des cercles verts) dont la largeur est comprise entre 2,3 et 10,9 nm et 

Figure III-3 : (a) Image EC-STM de la surface de Ni(111) enregistrée à Es = -50 mV/ESH en milieu acide 

(0,05 M H2SO4 + 0,095 M NaOH, pH=2,3) après réduction de l’oxyde natif formé à l’air.  Et = - 190  mV/ESH, 

It = 0,5 nA, Vt = 140 mV, ∆Z = 1,5 nm. (b) Profil de hauteur mesuré le long du tiret en vert montrant les 

hauteurs des marches. 

(a) (b) 
400 x 400 nm
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la hauteur est comprise entre 0,3 et 1,9 nm. Ces dépressions et protubérances sont mieux 

visibles sur les bords de marches (les dépressions y sont pointées par des flèches rouges et les 

protubérances par des flèches vertes). Ces observations sont en accord avec les résultats 

obtenus antérieurement in situ par STM sur une surface de Ni(111) réduite en milieu acide 

[Scherer, 2003 ; Zuili, 1998 ; Zuili, 2000] ou bien en milieu basique [Seyeux, 2005 ; Seyeux, 

2006].  

Dans la littérature, les dépressions ont été expliquées par une dissolution localisée 

préférentiellement aux bords des marches [Zuili, 1998 ; Zuili, 2000] ou par la faible mobilité 

des atomes de nickel métallique lors de leur redistribution sur la surface de l’échantillon après 

réduction cathodique de la couche d’oxyde [Scherer, 2003 ; Seyeux, 2005 ; Seyeux, 2006]. 

L’étude de Scherer et al ayant montré qu’il n’y a ni dissolution ni redéposition du métal pour 

des conditions proches de celles utilisées dans notre cas, nous attribuons ces dépressions à la 

faible mobilité des atomes de nickel métallique produits par la réduction de la couche d’oxyde 

natif. 

Les protubérances observées sur notre surface sont attribuées à des îlots d’oxyde natif 

non réduits par le traitement électrochimique appliqué. La hauteur de certains îlots (hauteur 

comprise entre 0,3 et 1,9 nm) dépasse l’épaisseur du film natif qui est d’environ 0,6 à 0,8 nm 

[MacDougall, 1974 ; Zuili, 1998 ; Zuili, 2000]. Cependant ces valeurs sont déterminées par 

XPS qui estime une épaisseur équivalente moyenne pour le film, qui peut varier localement. Il 

est possible d’évaluer à l’aide du programme de traitement d’image WSxM quel pourcentage 

de la surface est recouvert par ces îlots ainsi que leur densité. On trouve sur notre surface une 

densité d’îlots ~ 1,6 x 10
11

 cm
-2

 qui est en accord avec la valeur trouvée par Scherer et al de ~ 

5 x 10
11

 cm
-2

 [Scherer, 2003]. La surface couverte par les îlots est seulement de 3,5 % de la 

surface totale. Par conséquent on en déduit que la majorité de la surface est métallique après 

le cycle de réduction effectué. Ajoutons qu’une partie de ces protubérances peut être associée 

à des îlots de nickel métallique, formés par agrégation des atomes de nickel produits par 

réduction de l’oxyde natif [Scherer, 2003].                                                                                                                              

III.A.2  Mesures STM et STS ex situ de la surface passivée par saut de 

potentiel à Es = 815 mV/ESH 

III.A.2.1  Topographie de la surface passivée 

Après prétraitement électrochimique de réduction selon la procédure décrite ci-dessus, 

la surface de l’échantillon est passivée par saut de potentiel depuis Es = - 50 mV, situé dans le 
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domaine actif, à Es = 815 mV situé au milieu du domaine passif (cf. courbe de polarisation de 

la Figure I-1(a)). Le potentiel est maintenu à 815 mV pendant cinq heures. Ensuite, la platine 

du STM sur laquelle est fixé l’échantillon (cf. Figure II-15(b)) est déconnectée du 

bipotentiostat. La cellule électrochimique est vidée très rapidement de son contenu en 

électrolyte et l’échantillon est rincé abondamment à l’eau ultra-pure, puis séché à l’air 

comprimé filtré. La surface passivée est analysée par des mesures topographiques et 

spectroscopiques locales qui sont réalisées simultanément en utilisant le microscope à effet 

tunnel en mode dit topo-spectro (cf. Paragraphe II.B.3 du Chapitre II). Deux images STM 

parmi l’ensemble enregistré à l’air (58 images) sont présentées sur la Figure III-4. Elles 

présentent la topographie de la surface passivée à Es = 815 mV pendant 5 heures en milieu 

acide (0,05 M H2SO4 + 0,095 M NaOH, pH=2,3).  

 

  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Une observation détaillée de la Figure III-4 permet d’identifier des grains et des 

agrégats de grains. Les grains ont une dimension latérale allant de 3 à 5 nm. Les agrégats de 

grains (pointées par des flèches en rouge) ont une dimension latérale allant de 12 à 24 nm. La 

dimension latérale de ces agrégats suggère la présence d’un phénomène de coalescence 

Figure III-4 : Images STM topographiques obtenues à l’air après passivation de la surface de Ni(111) dans la 

cellule électrochimique STM pendant 5 heures à Es = 815 mV en milieu acide (0,05 M H2SO4 + 0,095 M NaOH, 

pH=2,3). (a) It = 0,5 nA, Vt = 1100 mV, ∆Z = 1,7 nm. (b) It = 0,5 nA, Vt = 1100 mV, ∆Z = 1,6 nm. Les 25 points en 

jaune indiquent les positions où les courbes spectroscopiques sont mesurées. 

100 x 100 nm
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(b) 

100 x 100 nm
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marqué lors de la croissance du film au cours du temps de polarisation. La densité de grains 

est estimée à ~ 8 x 10
12

 cm
-2

 sur la base d’une largeur moyenne des grains de 4 nm et en 

supposant une répartition homogène sur la surface. La profondeur aux joints de grains varie 

entre 0,5 et 1,8 nm. Ces valeurs sont compatibles avec l’épaisseur équivalente du film passif 

mesurée par XPS qui est de 1,7-2,2 nm dans ces conditions de passivation [Hoppe, 1989 ; 

Hoppe, 1990 ; Scherer, 2003 ; Zuili, 1998]. La largeur aux joints de grains varie de 0,9 à 2,9 

nm. 

Les marqueurs jaunes sur les images STM de la Figure III-4 indiquent les endroits où 

les courbes spectroscopiques I(Vt) sont obtenues. Ces endroits sont choisis par l’utilisateur 

(cf. Figure III-4) ou bien par défaut sous forme d’une matrice 5x5 (cf. Figure II-18 du 

Chapitre II) avant l’acquisition simultanée de l’image topographique et des courbes 

spectroscopiques  correspondantes. Une fois la position de ces points choisie le balayage est 

lancé. Après l’enregistrement des images et des courbes I(Vt), un profil de hauteur est effectué 

en chaque point en jaune afin de déterminer avec précision l’endroit où la courbe 

spectroscopique est mesurée. A titre d’exemple, le profil de hauteur de la Figure III-5 mesuré 

le long du tiret en vert de la Figure III-4(a) montre que l’endroit marqué par la lettre V sur 

l’image topographique correspond à un grain du film passif. La courbe spectroscopique 

obtenue au point désigné par la lettre V est donc mesurée sur un grain du film passif.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure III-5 : Profil de hauteur  mesuré le long du tiret en vert sur la Figure III-4(a). 
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De même ce profil de hauteur montre que le point marqué par la lettre W sur l’image 

correspond à un joint de grain du film passif. Par conséquent, la courbe spectroscopique 

obtenue au point désigné par la lettre W est une courbe mesurée sur un joint de grains.  

En analysant de cette manière les points en jaune des différentes images 

topographiques enregistrées il est possible de trier les mesures spectroscopiques réalisées sur 

les grains et celles réalisées sur les joints de grains.   

III.A.2.2  Courbes spectroscopiques I(Vt) obtenues sur le film passif formé à Es = 

815 mV 

Les courbes I(Vt) sont obtenues avec la boucle d’asservissement désactivée. Un délai 

de 20 ms entre la désactivation de la boucle d’asservissement et le début de la rampe de 

tension est appliqué afin de stabiliser la position de la pointe, puis le courant tunnel est mesuré 

pendant qu’une rampe de tension (Bias) entre -1,5 et 1,5 V est appliquée. La durée de la 

rampe est 100 ms. La durée totale de désactivation de l’asservissement à chaque fois que la 

pointe atteint un des points en jaune de l’image topographique est suffisamment court (100 + 

20 = 120 ms) pour avoir une dérive de la pointe négligeable pendant la mesure. 

Les courbes I(Vt) sont triées par la méthode décrite au Paragraphe III.A.2.1. Sur cet 

échantillon, 251 courbes spectroscopiques ont été mesurées sur les grains de la couche passive 

alors que seulement 55 courbes ont été mesurées sur les joints de grains. Ceci peut être 

expliqué par le fait que la surface occupée par les joints de grains ne couvre qu’une faible 

fraction de la surface totale du film occupée essentiellement par les grains. Par conséquent, la 

probabilité d’obtenir une mesure spectroscopique sur un joint de grains est plus faible que la 

probabilité de l’obtenir sur un grain.  

Afin de minimiser le bruit et d’améliorer le rapport signal/bruit il est souvent utile de 

moyenner l’ensemble de courbes I(Vt) obtenues en des points équivalents (par exemple 

grains) [Cobley, 2006 ; Grober, 2008 ; Shantyr, 2004]. Pour cela les 251 courbes mesurées sur 

les grains sont moyennées à l’aide du logiciel de traitement des données Origin 7.0. De même, 

les 55 courbes mesurées sur les joints de grains sont également moyennées. Les courbes 

moyennes I(Vt) obtenues après ce traitement sont présentées à la Figure III-6.      
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Les deux courbes moyennes I(Vt) passent par le point de consigne {V0 ; I0} = {1,1 V ; 

0,5 nA}. Ceci est attendu et montre qu’il y a une bonne stabilité durant les mesures 

spectroscopiques. En effet, durant le balayage en mode courant constant (enregistrement des 

images) la distance pointe-échantillon est ajustée par la boucle d’asservissement afin de 

conserver le courant tunnel constant (dans ce cas à 0,5 nA  pour Vt = 1,1 V). Lorsque la pointe 

atteint un point en jaune (cf. Figure III-4), la boucle d’asservissement est désactivée et la 

position de la pointe est figée en (x, y, z). Par conséquent la distance pointe-échantillon 

pendant l’acquisition de la courbe spectroscopique I(Vt) en un point donné de l’image 

topographique est en principe identique à la distance ajustée en ce point durant le balayage 

mais peut dériver. Comme le courant tunnel dépend de la tension de polarisation Vt et de la 

distance de séparation pointe-échantillon, sa valeur au point de consigne V0 permet de 

s’assurer de l’absence d’une dérive significative de la distance pointe-échantillon si elle est 

égale à I0.  

Figure III-6 : Courbes I(Vt) moyennes obtenues sur le film passif formé par polarisation anodique à Es = 815 

mV pendant 5 heures en milieu acide (0,05 M H2SO4 + 0,095 M NaOH, pH=2,3) sur Ni(111). La courbe noire 

est la moyenne de 251 courbes spectroscopiques mesurées sur les grains (G) du film passif. La courbe rouge est 

la moyenne de 55 courbes mesurées sur les joints de grains (JG). La rampe de tension (Bias) est appliquée entre 

- 1,5 et 1,5 V. Le point de consigne est  {1,1 V ; 0,5 nA}. 
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La Figure III-6 montre que les courbes I(Vt) ont une allure différente suivant qu’elles 

sont mesurées sur les sites granulaires ou sur les sites inter-granulaires (joints de grains) du 

film passif, révélant ainsi une différence entre les propriétés électroniques de ces sites.  

La courbe I(Vt) moyenne obtenue sur les grains du film passif (cf. courbe en noir de la 

Figure III-6) montre une asymétrie prononcée par rapport à l’origine. En effet le courant 

tunnel croît plus rapidement lorsque l’échantillon est polarisé positivement (bias positif) que 

lorsqu’il est polarisé négativement (bias négatif). Cette allure asymétrique de la courbe 

obtenue sur les grains du film passif est en plein accord avec les mesures STS effectuées sur 

des îlots d’oxyde de nickel NiO(001) d’épaisseur de 2 ou 3 monocouches déposés sur un 

substrat d’argent orienté (001) [Sebastien, 1999 ; Grober, 2008].  

La courbe I(Vt) moyenne obtenue sur les joints de grains du film passif (courbe en 

rouge de la Figure III-6)  montre une allure beaucoup moins asymétrique que celle observée 

sur les grains du film. Le courant tunnel mesuré pour des bias positifs n’est que légèrement 

supérieur à celui mesuré pour des bias équivalents mais négatifs (par exemple le courant 

tunnel mesuré à Vt = 1,2 V est un peu plus élevé que celui mesuré à Vt = - 1,2 V).  

De plus, les courbes I(Vt) moyennes montrent que le courant tunnel est plus élevé sur 

les joints de grains pour des bias négatifs. Lorsque le bias devient positif le courant sur les 

joints reste supérieur à celui qui est mesuré sur les grains du film passif jusqu’au 1,1 V. Au-

delà de 1,1 V les deux courbes se superposent. L’allure de ces courbes et les valeurs du 

courant tunnel semble suggérer au premier abord que la densité d’états est plus importante 

aux joints de grains entre - 1,5 et 1,1 V. Cependant cette suggestion ne peut être correcte que 

si les mesures spectroscopiques sont réalisées à une même distance de séparation pointe-

échantillon sur les grains et sur les joints de grains. Si cette distance varie, l’effet de distance 

va interférer avec l’effet électronique. Dans ce cas, les courbes I(Vt) ne reflètent pas 

directement les propriétés électroniques des grains et des joints de grains. Ce point est discuté 

plus en détail ci-après sur la base des courbes de conductance différentielle normalisée 

extraites à partir des courbes moyennes I(Vt). 
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III.A.2.3  Courbes de conductance différentielle normalisée obtenues sur le film 

passif formé à Es = 815 mV 

Les courbes de conductance différentielle (��/���) sont obtenues par dérivation 

numérique des courbes I(Vt) moyennes, préalablement lissées à l’aide du logiciel de 

traitement des données Origin 7.0 afin de minimiser le bruit. Ensuite les courbes (��/���) 

sont normalisées en les divisant numériquement par la quantité	(� ��⁄ ). Ce calcul permet 

d’obtenir la grandeur sans dimension	(��/���) (�/��)⁄ , soit la conductance différentielle 

normalisée qui est proportionnelle à la densité locale d’états [Feenstra, 1987 ; Lang 1986 ; 

Stroscio, 1986]. 

 

 

Les spectres de conductance différentielle normalisée sont présentés sur la  Figure III-

7. Ils montrent que la densité locale d’états inoccupés (sondée pour des bias positifs) est 

nettement plus importante sur les grains du film passif qu’aux joints de grains. En effet, cette 

densité augmente sur les grains à partir de 0,2 V et devient prononcée entre 0,5 et 1,5 V. Aux 

joints de grains, la densité d’états inoccupés augmente entre 0,5 et 1,2 V mais reste inférieure 

à celle déterminée sur les grains du film. Au-delà de 1,2 V, les spectres de conductance 

Figure III-7 : Spectres de conductance différentielle normalisée calculés à partir des courbes I(Vt) moyennes 

de la Figure III-6. La courbe en noir correspond aux grains du film passif et la courbe en rouge correspond aux 

joints de grains du film. Le niveau de Fermi de l’échantillon est donné par la position à 0 Volt. Les états 

inoccupés sont sondés pour des bias positifs et les états occupés sont sondés pour des bias négatifs. 
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différentielle se superposent. Ces spectres de conductance différentielle normalisée montrent 

également que la densité locale d’états occupés (sondée pour des bias négatifs) est peu 

différente, bien que légèrement supérieure aux grains qu’aux joints de grains. Ainsi la 

différence majeure entre les deux courbes apparaît entre 0,2 et 1,2 V et correspond à une forte 

diminution de la densité des états inoccupés au niveau des joints de grains du film passif.  

Cette observation peut paraître en contradiction avec les courbes I(Vt) (cf. Figure III-

6) qui montrent un courant tunnel plus élevé sur les joints de grains entre -1,5 et 1,2 V. Elle 

s’explique par la sensibilité des courbes I(Vt) à la distance de séparation pointe-échantillon. 

En effet les paramètres de stabilisation de l’image topographique (I0 et V0, ou coordonnées du 

point de consigne sur les courbes I(Vt)) fixent la distance en chaque point durant le balayage 

topographique ainsi que pendant l’acquisition du spectre I(Vt) aux points sélectionnés. Le 

choix de V0 est effectué d’une façon à avoir des images topographiques stables et les mieux 

résolues possibles. Par conséquent si la surface présente des sites non équivalents avec une 

densité d’états locale différente pour le bias V0, la distance de séparation pointe-échantillon 

durant l’acquisition du spectre I (Vt) va être différente sur ces sites [Hamers, 1993]. La Figure 

III-8 illustre cet effet sur la distance de séparation pointe-échantillon.  

 

 

 

 

 

(a) (b) 

Figure III-8 : Effet de la densité d’états au bias de consigne Vo sur la distance de séparation pointe-échantillon 

durant les mesures des courbes I(Vt). (a) La densité d’états  pour Vo est identique aux grains et aux joints de 

grains du film passif. Par conséquent la distance de séparation pointe-grains et celle de séparation pointe-joints de 

grains est identique durant l’acquisition des courbes I(Vt). (b) La densité d’états  pour V0 est plus faible aux joints 

de grains qu’aux grains du film passif. Par conséquent la distance de séparation pointe-grains est plus élevée que 

celle de séparation  pointe-joints de grains durant l’acquisition des courbes I(Vt).        
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Dans le cas présent, les images topographiques ont été enregistrées à Vo = 1,1 V (cf. 

Figure III-4).  Or, pour ce bias  la densité d’états est plus faible aux joints de grains qu’aux 

grains du film passif (cf. Figure III-7). Par conséquent la pointe est plus proche de la surface 

de l’échantillon pendant l’acquisition des courbes I(Vt) sur les joints de grains du film que 

pendant l’acquisition sur les grains (cf. Figure III-8(b)). Ceci explique pourquoi le courant 

tunnel mesuré aux joints est plus important dans l’intervalle de bias entre - 1,5 et 1,1 V (cf. 

Figure III-6). Ainsi seuls les spectres de conductance différentielle normalisée, qui sont 

indépendants de la distance à laquelle la mesure est effectuée (indépendants donc de V0) 

permettent de conclure sur les différences éventuelles de densité d’états entre sites. 

L’analyse des spectres de conductance différentielle normalisée montre qu’il n’y a pas 

de fenêtre d’énergie (bias) où la densité d’états locale s’annule. En d’autres termes, aucun gap 

électronique de surface n’est mesuré clairement tant sur les grains que sur les joints de grains 

du film passif. En revanche, il y a une fenêtre d’énergie pour laquelle la densité d’états locale 

devient minimale. Cette fenêtre a une largeur de 0,74 ± 0,06 eV (entre - 0,54 ± 0,03 et 0,20 ± 

0,03 V) pour les grains du film passif et de 1,17 ± 0,06 eV (entre - 0,66 ± 0,03 et 0,51 ± 0,03 

V) pour les joints de grains du film. Dans les deux cas, ces valeurs sont plus faibles que la 

largeur de la bande interdite du film passif déterminée par d’autres techniques comme la 

photoélectrochimie ou bien la photoluminescence (cf. Tableau I-5 du Chapitre I). Le gap 

déterminé par ces techniques est celui du volume (‘‘bulk’’) du film passif et non pas de la 

surface, qui peut avoir des propriétés électroniques différentes. Cette différence entre les 

propriétés électroniques du bulk et celles de la surface a été déjà observée sur l’oxyde de 

nickel orienté (100) par des analyses EELS [Freitag, 1993 ; Gorschluter, 1994 ; Muller, 2000] 

et C-SPEELS [Fromme, 1997]. Ces travaux ont montré la présence d’états électroniques de 

surface, localisés dans le gap. Ces états attribués à Ni 3d sont inoccupés [Castell, 1997 ; 

Schintke, 2004] et leur présence est également confirmée par le calcul théorique de Freitag et 

al [Freitag, 1993] (cf. Tableau I-3 du Chapitre 1). Comme déjà évoqué dans le Chapitre I, 

Freitag et al ont expliqué la présence d’états électroniques de surface du fait d’une symétrie 

pyramide à base carrée (C4v) des sites cationiques à la surface de NiO(100) inférieure à celle 

du volume qui est octaédrique (Oh) (Figure III-9(a)). 

Le film passif formé sur Ni(111) est composé  d’une couche interne de NiO orienté 

(111) [Magnussen, 2000 ; Maurice, 1993 ; Maurice, 1994 ; Oudar, 1979 ; Scherer, 2003 ; 

Zuili, 1998 ; Zuili, 2000] et d’une couche externe hydroxylée et d’épaisseur très faible variant 

d’une fraction de monocouche à une monocouche de Ni(OH)2 [Hoppe, 1989 ; Hoppe, 1990 ; 
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Marcus, 1993 ; Mitchell, 1985]. L’oxyde de nickel orienté (111) correspond à un empilement 

de plans constitués uniquement d’anions ou de cations. Certaines études effectuées sous vide 

ont conclu que le plan terminal de NiO(111) est constitué de nickel [Cappus, 1993 ; Langell, 

1994 ; Langell, 1995] alors que d’autres études ont conclu que le plan terminal est constitué 

d’oxygène [Warren, 1994]. Ces deux terminaisons possibles sont polaires et nécessitent donc 

d’être stabilisées par reconstruction ou par hydroxylation
 
[Ebensperger, 2011]. En milieu 

liquide la surface du film passif  constitué de NiO(111) est stabilisée par terminaison par une 

monocouche de groupements hydroxydes (OH
-
) [Bouzoubaa, 2009 ; Pineau, 2003]. Il en 

résulte que chaque cation Ni
2+ 

du plan de la surface hydroxylée, est entouré par trois atomes 

d’oxygènes dans le plan du dessous et trois groupements hydroxydes (OH
-
) dans le plan de 

dessus [Bouzoubaa, 2009 ; Pineau, 2003] modifiant ainsi la symétrie du site cationique de 

surface par rapport à celui du volume où chaque cation Ni
2+

 est entouré par 6 atomes 

d’oxygènes (Figure III-9(b)). 

 

 

 

 

Cette modification de la symétrie en surface est vraisemblablement à l’origine de 

l’apparition des états de surface inoccupés au-dessus du niveau de Fermi (Vt = 0 V). La 

présence de ces états explique l’obtention sur les grains du film passif d’une densité d’états 

prononcée entre 0,5 V et 1,5 V (courbe en noir de la Figure III-7). Le pic observé à 0,59 V est 

Figure III-9 : Structure de l’oxyde de nickel, NiO. (a) Surface NiO orientée selon le plan (100) et anhydre où 

chaque Ni
2+

 de surface est entouré par 5 ions O
2- 

 (4 oxygènes situés dans le même plan et un oxygène du plan 

inférieur). (b) Surface NiO orientée selon le plan  (111) et hydroxylée où chaque Ni
2+

 de surface est entouré par 3 

O
2-

 (situés dans le plan  inférieur) et trois groupements hydroxydes (OH
-
) (situés dans le plan supérieur). Les ions 

Ni
2+

 sont en gris ou bleu et les ions O
2- 

en rouge ou vert.   

(a) (b) 
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en très bon accord avec les résultats de Binnig (cf. Figure I-9 du Chapitre I) qui a obtenu un 

pic intense à 0,6 V et qui s’étend jusqu’à 1,7 V [Garcia, 1986 ; Quate, 1986] sur un film 

mince de NiO formé sur Ni(100). Binnig a attribué ce pic aux états Ni 3d [Garcia, 1986].  

Les mesures de Hufner et al [Hufner, 1992] effectuées par UPS  montrent que le haut 

de la bande de valence (EV) de l’oxyde de nickel NiO est situé à environ 0,5 eV en dessous du 

niveau de Fermi. Ceci est en très bon accord avec notre courbe de conductance différentielle 

normalisée mesurée sur les grains du film passif qui montre que la densité d’états occupés 

augmente à partir de - 0,54 ± 0,03 V. Comme le niveau de Fermi est donné par la position à 0 

V en spectroscopie tunnel, nous déduisons que le haut de la bande de valence de la structure 

électronique des grains est situé à 0,54 ± 0,03 eV en dessous du niveau de Fermi. La courbe 

de conductance différentielle normalisée obtenue sur les joints de grains (courbe rouge de la 

Figure III-7) montre que la densité d’états occupés augmente à partir de - 0,66 ± 0,03 V et 

donc que le haut de la bande de valence de la structure électronique des joints de grains est 

déplacé de - 0,12 ± 0,06 eV par rapport à celui des grains.  

La prise en compte des différents mécanismes tunnel qui peuvent avoir lieu entre la 

pointe et l’échantillon permet une exploitation plus approfondie des spectres de conductance 

différentielle normalisée. Dans le cas d’un semi-conducteur massif de type p et qui ne 

présente pas d’états de surface (cf. Figure III-10), les électrons passent des états occupés de la 

bande valence de l’échantillon vers les états inoccupés de la pointe métallique lorsque le bias 

est négatif et Vt < EV (flèche noire), et des états occupés de la pointe vers les états inoccupés 

de la bande de conduction de l’échantillon lorsque le bias est positif et Vt > EC (flèche 

orange). Pour des bias situés dans le gap électronique le transfert électronique est bloqué.  La 

présence de courbures de bandes, non figurées ici, peut déplacer la position apparente des 

bords de bandes (EV et EC). 
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Dans le cas des films passifs ultraminces formés sur des substrats métalliques et 

présentant des états de surface localisés en énergie dans le gap, d’autres possibilités de 

transfert électronique doivent être également considérées. La Figure III-11 illustre ces 

possibilités pour des bias situés en énergie dans le gap électronique du film passif (EV < Vt < 

EC) 

Le film passif étant ultramince (épaisseur  ~ 2 nm) et dopé, il est raisonnable de 

supposer que les électrons présents dans le film passif sont en équilibre thermodynamique 

avec ceux du substrat métallique [Hoppe, 1989]. Par conséquent le niveau de Fermi du film 

passif est égal à celui du métal.  

Les flèches vertes illustrent le mécanisme tunnel opérant par transfert électronique 

direct des états occupés du substrat métallique (Ni(111)) vers les états inoccupés de la pointe 

lorsque le bias est négatif (Vt < 0) et des états occupés de la pointe vers les états inoccupés du 

métal lorsque le bias devient positif (Vt > 0). Ce mécanisme tunnel dit direct peut se produire 

pour des épaisseurs de films ≤ 2-3 nm [Landolt, 1993 ; Moshtev, 1971]. Il explique pourquoi 

Figure III-10 : Transitions électroniques entre la pointe et un semi-conducteur massif de type p en l’absence 

d’états électroniques localisés en énergie dans la bande interdite (sans états de surface). Eg est la largeur du gap. 

EF(1) et EF(2) sont respectivement les niveaux de Fermi de la pointe et de l’échantillon. EV est le niveau d’énergie 

du bord de la bande de valence. EC est le niveau d’énergie du bord de la bande de conduction. Les flèches  

indiquent le sens de transfert électronique.  
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la densité d’états mesurée sur les grains du film passif entre - 0,54 et 0,2 V et celle mesurée 

sur les joints de grains entre - 0,66 et 0,51 V sur les courbes de conductance différentielle 

normalisée sont minimales mais non nulles (cf. Figure III-7). 

 

 

 

 

La présence d’états de surface localisés en énergie dans le gap joue un rôle très 

important dans le transfert électronique. Il est bien établi que les états de surface peuvent 

apporter une contribution au transfert électronique et donc au courant tunnel qui peut être 

prédominante [Dudarev, 1997]. Un état de surface inoccupé (au-dessus du niveau de Fermi) 

est schématisé par un ovale bleu dans le modèle de bande de la Figure III-11. Sa présence 

permet pour Vt > 0 et Vt < EC un transfert électronique des états occupés de la pointe vers cet 

état inoccupé (flèche bleue dirigée de la pointe vers l’ovale), puis vers les états inoccupés du 

métal (flèche bleue dirigée de l’ovale vers le substrat métallique). Ce mécanisme tunnel est dit 

indirect. Il explique pourquoi les propriétés électroniques de volume du film passif n’ont pas 

Figure III-11 : Modèle de bandes et transitions électroniques possibles entre pointe et un substrat de Ni(111) 

passivé lorsque le bias est situé en énergie dans le gap électronique du film passif. Eg est la largeur du gap. EF(1) 

et EF(2) sont respectivement les niveaux de Fermi de la pointe et de l’échantillon. EV est le niveau d’énergie du 

bord de la bande de valence. EC est le niveau d’énergie du bord de la bande de conduction. L’ovale bleu illustre 

un état inoccupé de surface. Les flèches  indiquent le sens de transfert électronique.  
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été projetées à la surface de celui-ci, ou en d’autres termes pourquoi la surface du film passif 

ne possède pas un gap électronique équivalent à celui du bulk et qui est de l’ordre de 3,5 eV 

pour NiO (cf. Tableau I-5), le constituant majeur du film passif dans les conditions de 

passivation utilisées. Ainsi l’augmentation de la densité d’états inoccupés sur les grains 

observée pour Vt > 0,2 V (cf. Figure III-7 courbe noire) n’est pas due au fait qu’on a atteint le 

bord de la bande de conduction (qui doit être situé vers Vt = 3 V si on suppose que le gap du 

film est de 3,5 eV) mais bien à la présence d’états de surface inoccupés qui participent au 

transfert électronique selon un mécanisme indirect. Entre - 0,54 et 0,2 V la densité d’états sur 

les grains du film passif reste minimale du fait de l’absence d’états de surface caractéristiques 

des grains du film passif dans cette fenêtre d’énergie. 

Aux joints de grains du film passif, l’augmentation de la densité d’états occupés 

observée pour Vt < - 0,66 V indique que le niveau d’énergie du bord de la bande de valence 

(EV) est faiblement déplacé par rapport à celui mesuré sur les grains. Le déplacement en 

énergie de - 0,12 eV ± 0,06 du bord de la bande de valence suggère que la semi-conductivité 

de type p du film passif est atténuée sur les sites inter-granulaires. Le caractère semi-

conducteur type p de l’oxyde de nickel NiO est attribué dans la littérature à un écart à la  

stœchiométrie caractérisé par un déficit en métal par rapport à l’oxygène, et donc à la 

présence de lacunes cationiques [Adler, 1970 ; Bonnell, 1998 ; Hufner, 1984 ; Kroger, 1968]. 

Par conséquent, l’atténuation du caractère semi-conducteur type p mesurée sur les joints de 

grains peut être liée à une diminution locale de cet écart à la stœchiométrie et donc du déficit 

en cations métalliques. Deux possibilités peuvent être avancées pour expliquer cet effet : (i) 

les lacunes cationiques (Ni
2+

) sont moins nombreuses aux joints de grains qu’aux grains du 

film passif (ii) des lacunes d’oxygène sont également présentes aux joints de grains. 

La première hypothèse semble pouvoir être rejetée car elle est incompatible avec la 

forte diminution de la densité d’états inoccupés observée entre 0,2 et 1,2 V aux joints de 

grains. En effet, Freitag et al [Freitag, 1993] ont montré par EELS et en effectuant des 

réactions d’adsorption de NO et de OH sur NiO(100) que les états inoccupés de surface 

correspondent à des sites réguliers et non pas à des sites lacunaires. Par conséquent, une 

diminution du nombre de sites lacunaires cationiques doit s’accompagner par une 

augmentation du nombre de sites réguliers et donc par une augmentation de la densité d’états 

inoccupés aux joints de grains du film passif, ce qui est contraire à la variation observée (cf. 

Figure III-7).  
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Par contre la deuxième hypothèse, qui suggère la présence des lacunes d’oxygène aux 

joints de grains du film passif est compatible avec la diminution observée de la densité d’états 

inoccupés. En effet, chaque lacune d’oxygène créée (enlèvement d’un atome d’oxygène 

neutre) laisse deux électrons. Dans le cas des oxydes fortement ionique (système non 

réductible) comme MgO, ces deux électrons vont rester localisés dans le site lacunaire 

formant ainsi des centres F
0
 [Nilius, 2009 ; Pacchioni, 2000]. En revanche dans le cas des 

oxydes réductibles les deux électrons vont se répartir entre les cations premiers et seconds 

voisins [Nilius, 2009], ce qui va baisser leur degré d’oxydation. L’oxyde de nickel NiO est 

réductible [Ferrari, 2007], comme d’autres oxydes des métaux de transition (exemple TiO2). 

Par conséquent les deux électrons résultant de la formation d’une lacune d’oxygène vont être 

distribués entre les cations entourant la lacune. Ces électrons vont remplir les états inoccupés 

entre 0,2 et 1,2 V qui sont des états Ni 3d [Castell, 1997 ; Garcia, 1986 ; Gorschluter, 1994]. 

Ainsi ces derniers vont devenir inaccessibles pour des bias positifs et vont donc disparaitre ou  

être fortement atténués sur le spectre correspondant aux joints de grains (cf. Figure III-7 

courbe en rouge). On notera à l’appui de cette interprétation que Gorschluter et al 

[Gorschluter, 1994] ont montré que ces états inoccupés de surface disparaissent lorsque la 

surface de NiO est bombardée par des ions Ar
+
 qui créent préférentiellement des lacunes 

d’oxygène à la surface de NiO [McKay, 1985 ; Pettersson, 1994]. Par conséquent, la 

diminution des états inoccupés de surface entre 0,2 et 1,2 V sur les sites inter-granulaires est 

attribuée à la présence des lacunes d’oxygène dans ces sites.  

Les diagrammes de bandes présentés sur la Figure III-12 illustrent la structure 

électronique de surface mesurée par spectroscopie à effet tunnel (STS) aux grains et aux joints 

de grains du film passif formé en milieu acide. Le gap du film est supposé avoir une largeur 

de 3,5 eV puisque le film est composé majoritairement d’oxyde de nickel NiO. Le domaine 

d’énergie sondé est de 3 V répartis symétriquement de part et d’autre du niveau de Fermi (-1,5 

< Vt < 1,5 V). Les flèches noires illustrent le transfert électronique des états occupés de la 

bande de valence vers les états inoccupés de la pointe. Les flèches vertes illustrent le 

mécanisme de transfert tunnel direct possible entre la pointe et le substrat métallique du fait 

de l’épaisseur du film passif (épaisseur ~ 2 nm). Les états inoccupés de surface sont 

schématisés par des ovales. Ces états permettent le transfert tunnel indirect des électrons des 

états occupés de la pointe vers les états inoccupés du métal (illustré par des flèches en bleu). 

Aux joints de grains la forte diminution de la densité des états inoccupés de surface est 
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illustrée par un nombre d’ovale réduit dans diagramme de bande. Cette diminution est 

attribuée à la présence de lacunes d’oxygène dans les sites inter-granulaires.   

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

III.B. Ni(111) passivé en milieu basique (NaOH, pH=13) 

III.B.1  Préparation de la surface in situ   

  La procédure expérimentale utilisée en milieu alcalin (0,1 M NaOH, pH = 13) est 

semblable à celle qui est utilisée en milieu acide Ainsi, le monocristal de nickel, initialement 

poli et recuit sous hydrogène afin d’obtenir une surface lisse à l’échelle atomique, est 

transféré du système de recuit à la cellule électrochimique du STM sous air (~ 5 min). La 

surface est alors couverte par le film d’oxyde natif décrit précédemment. Après immersion de 

l’échantillon le potentiel de circuit ouvert est mesuré (EOCP = - 210 mV). Puis le potentiel est 

cyclé afin de réduire le film natif et de déterminer le potentiel de formation de l’hydroxyde de 

nickel Ni(OH)2. Dans ce but le potentiel est balayé cathodiquement à partir du potentiel de 

circuit ouvert jusqu’à - 1050 mV où le sens de balayage est inversé. Le balayage retour est 

Figure III-12 : Diagrammes de bande déduits des spectres de conductance différentielle normalisée 

mesurés sur  les grains et les joints de grains du film passif formé en milieu acide à Es=815 mV sur le 

nickel. Les pointillés en orange et vert insérés dans le diagramme de bande des joints de grains indiquent 

respectivement la position de EV et EC aux grains du film passif. 
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arrêté après le pic (a) associé à l’oxydation de Ni
0
 en Ni

2+
.  Ce premier cycle obtenu sur 

Ni(111) dans une solution de NaOH 0,1 M est présenté sur la Figure III-13.  

   

   

   

 

 

Au cours du balayage cathodique un pic (c) est obtenu. Ce pic est attribué à la réduction 

des cations Ni
2+

 du film d’oxyde natif en Ni
0
. La densité de charge relevée sous le pic 

cathodique (c) est 1200 ± 100 µC.cm
-2

. Elle est suffisante pour la réduction du film natif 

formé à l’air qui nécessite une densité de charge de 1120 µC.cm
-2

 (cf. Paragraphe III.A.1.2). 

Vers - 950 mV la surface commence à se recouvrir de fines bulles d’hydrogène provenant de 

la réaction cathodique de réduction de l’eau.  

Lors du balayage anodique un pic (a) est obtenu à Es = - 430 mV. La densité de charge 

relevée sous le pic (a) est égale à environ 920 ± 30 µC.cm
-2

. Ce pic est attribué d’après la 

littérature à la formation de l’hydroxyde de nickel, Ni(OH)2 [Beden, 1988 ; Hahn, 1986 ; 

Figure III-13 : Voltamogramme obtenu en milieu alcalin (0,1 M NaOH, pH=13) sur un échantillon 

monocristallin Ni(111) recuit sous hydrogène et exposé 5 minutes à l’air. Le demi-cycle aller débute à partir du 

potentiel de circuit ouvert (EOCP 
= -210 mV) et s’arrête à -1050 mV où commence le demi-cycle retour arrêté  à 

- 210 mV. La vitesse de balayage  (dE/dt) est de  20 mV/s. Le pic cathodique (c) est attribué à la réduction du 

film natif formé lors du transfert de l’échantillon à l’air et le pic anodique (a) est attribué à la formation d’un 

film de Ni(OH)
2
. Les aires hachurées sous ces pics montrent la méthode utilisée afin d’estimer les densités de 

charge transférées correspondantes. 
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Weininger, 1963]. Toutefois certains auteurs [Medway, 2006 ; Visscher, 1980 ; Yau, 1994] 

ont mentionné que ce pic contient également une contribution qui est due à l’oxydation et à la 

désorption d’un film d’hydrogène qui a été adsorbé durant le balayage cathodique (cycle 

aller). En supposant que cette contribution est négligeable et que la dissolution est très faible 

en milieu fortement alcalin (pH =13), la charge sous le pic (a) peut être associée en totalité à 

la formation de l’hydroxyde de nickel. Dans ce cas, la densité de charge relevée correspond à 

la formation de 2,5 ± 0,1 monocouches équivalentes de Ni(OH)2. 

Immédiatement après la réduction de l’oxyde natif et la détection du pic qui correspond 

à la formation de l’hydroxyde de nickel, un deuxième puis un troisième cycle sont effectués 

successivement afin de réduire le film d’hydroxyde de nickel formé. Ces deux cycles sont 

présentés sur la Figure III-14. Le deuxième cycle (Figure III-14(a)) débute par un balayage 

cathodique de Es = - 210 mV jusqu’à - 1050 mV où le sens de balayage est inversé. Le 

balayage retour est arrêté à Es = - 570 mV, c’est-à-dire à un potentiel situé avant le pic (a) (cf. 

Figure III-13) afin d’éviter la formation de l’hydroxyde de nickel. 

 

   

 

  

 

Figure III-14 : Voltamogrammes obtenus en milieu alcalin (0,1 M NaOH, pH=13) sur un échantillon 

monocristallin Ni(111) couvert par un film d’hydroxyde de nickel formé au cours du cycle de la Figure III-13. 

(a) Le potentiel est balayé de Es = - 210 mV jusqu’à - 1050 mV. Le balayage retour est arrêté à Es = - 570 mV. 

Le pic (c’) est attribué à la réduction de Ni(OH)2. (b) Le potentiel est balayé de Es = - 570 mV jusqu’à - 1050 

mV puis  en retour jusqu’à Es = - 570 mV. La vitesse de balayage  (dE/dt) est de  20 mV/s. 
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La densité de charge relevée sous le pic cathodique (c’) est égale à 1050 ± 50 µC.cm
-2

. 

Elle est en bon accord avec la densité de charge relevée sous le pic (a) et est attribuée à la 

réduction du film de Ni(OH)2 formé anodiquement (demi-cycle retour de la Figure III-13). La 

réduction complète du film suggère que l’hydroxyde de nickel formé anodiquement est sous 

sa forme α hydratée qui est réductible et non pas sous la forme β irréductible [Grden, 2004 ; 

Hahn, 1986 ; Medway, 2006]. Ceci est attendu puisque le balayage anodique du potentiel lors 

du premier cycle a été arrêté directement après l’obtention du pic anodique (a). Or la 

formation de la forme β-Ni(OH)2 nécessite des potentiels plus anodiques [Beden, 1988 ; 

Medway, 2006 ; Yau, 1994]. Ajoutons que le deuxième cycle de réduction a été lancé 

immédiatement afin d’éviter le vieillissement sous potentiel contrôlé du film d’hydroxyde α-

Ni(OH)2 qui peut conduire à la transformation irréversible en β-Ni(OH)2 [Hahn, 1986 ; 

Medway, 2006 ; Yau, 1994].  

Le troisième cycle (Figure III-14(b)) débute par un balayage cathodique de Es = - 570 

mV jusqu’à - 1050 mV où le sens de balayage est inversé. Le balayage retour est arrêté à Es = 

- 570 mV. Au cours de ce cycle le pic (c’) n’apparaît plus indiquant que la surface de 

l’échantillon a bien été réduite complètement lors du deuxième cycle. Le courant cathodique 

qui augmente rapidement vers - 950 mV est associé à la réaction cathodique de réduction de 

l’eau et s’accompagne d’un dégagement d’hydrogène gazeux.  

III.B.2   Mesures STM et STS ex situ de la surface passivée par saut de 

potentiel à Es= - 270 mV/ESH 

III.B.2.1  Topographie de la surface passivée   

Après prétraitement électrochimique selon la procédure décrite ci-dessus, la surface de 

l’échantillon est passivée par saut de potentiel de Es = - 570 mV à Es = - 270 mV, situé 

directement après le pic anodique (a) (cf. Figure III-13). Le  potentiel est maintenu à Es = - 

270 mV pendant 8 minutes. Ensuite, l’échantillon est émergé de la solution sous potentiel de 

passivation et rincé abondamment à l’eau ultra-pure. Enfin il est séché à l’air comprimé filtré. 

La surface passivée est alors analysée en utilisant la même méthodologie que celle adoptée 

pour l’échantillon passivé en milieu acide. Le microscope à effet tunnel est utilisé en mode 

topo-spectro. Durant l’acquisition de l’image topographique, des courbes spectroscopiques 

I(Vt) sont mesurées à des endroits bien précis de l’image. La Figure III-15 montre deux 

images STM parmi l’ensemble de 47 images enregistrées à l’air après passivation de la 

surface à Es = - 270 mV pendant 8 minutes en milieu alcalin (0,1 M NaOH, pH = 13).  
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Les images montrent que la morphologie du film passif formé à Es = - 270 mV en 

milieu alcalin (0,1 M NaOH, pH=13) est granulaire. Les grains et les joints de grains du film 

sont facilement identifiables sur ces images. De plus, les images révèlent des agrégats de 

grains (marqués par des flèches en rouge). Les grains ont une dimension latérale allant de 3 à 

6 nm. Les agrégats ont une dimension de 10 à 13 nm suggérant un phénomène de coalescence 

durant la croissance du film. La densité de grains est estimée à ~ 6,2 x 10
12

 cm
-2

 sur la base 

d’une largeur moyenne des grains de 4,5 nm et en supposant une répartition homogène sur la 

surface. La profondeur aux joints de grains varie entre 0,3 et 0,8 nm. La largeur aux joints de 

grains est de 0,9 à 2 nm.  

Les résultats  XPS obtenus par Hoppe et Strehblow [Hoppe, 1989 ; Hoppe, 1990] sur 

nickel passivé dans des conditions très proches de celles adoptées ici (milieu fortement alcalin 

et un potentiel situé au commencement du domaine passif) ont montré que le film est 

composé essentiellement d’hydroxyde de nickel Ni(OH)2 et a une épaisseur de ~ 1,5 nm. Par 

conséquent, on en déduit que la profondeur mesurée aux joints est compatible avec l’épaisseur 

de la couche passive mesurée par XPS. Elles suggèrent toutefois la présence de discontinuités 

locales en épaisseur correspondant aux joints de grains de la couche passive.  

Figure III-15 : Images STM topographiques obtenues à l’air après passivation de la surface de Ni(111) dans la 

cellule électrochimique STM pendant 8 minutes à Es = - 270 mV en milieu alcalin (0,1 M NaOH, pH=13). (a) It 

= 0,5 nA, Vt = 1000 mV, ∆Z = 1 nm. (b) It = 0,5 nA, Vt = 1000 mV, ∆Z = 1 nm. Les 25 points en jaune (matrice 

5x5) indiquent les positions où les courbes spectroscopiques sont mesurées. 

(a) 

100 x 100 nm
2

 

(b) 

100 x 100 nm
2
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Comme déjà précisé, les points en jaune sur les images STM de la Figure III-14 

indiquent les endroits où les courbes spectroscopiques ont été mesurées au cours du balayage. 

Les points ont été distribués dans ce cas sous forme d’une matrice 5 x 5 avant que le balayage 

soit lancé. Après l’enregistrement des images topographiques et des courbes spectroscopiques 

la distinction entre les courbes mesurées sur les grains et celles mesurées sur les joints de 

grains est effectuée en utilisant la méthode décrite au Paragraphe III.A.2.1. A titre d’exemple 

la Figure III-16 présente un profil de hauteur obtenu le long du tiret en vert sur  la Figure III-

15(b). Ce profil qui passe par le point M (jaune) montre que celui-ci est situé à un joint de 

grains du film passif. La courbe spectroscopique qui est mesurée en ce point est donc une 

mesure spectroscopique obtenue sur un site inter-granulaire.  

 

 

III.B.2.2  Courbes spectroscopiques I(Vt) obtenues sur le film passif formé à Es= - 

270 mV  

L’analyse de la position des points jaunes sur les différentes images topo-spectro nous 

a permis de trier les courbes mesurées sur les grains du film passif, au nombre de 275, et 

celles mesurées sur les joints de grains, au nombre de 63. Afin d’améliorer le rapport 

signal/bruit les 275 courbes mesurées sur les grains ont été moyennées ainsi que les 63 
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Figure III-16 : Profil de hauteur mesuré le long du tiret en vert sur la Figure III-15 (b) 
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courbes mesurées sur les joints de grains. Les courbes I(Vt) moyennes sont présentées sur la 

Figure III-17. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Les deux courbes moyennes passent par le point de consigne {V0 ; I0} = {1 V ; 0,5nA} 

montrant ainsi que la distance pointe-échantillon pendant les mesures spectroscopiques est 

bien la distance de consigne (cf. Paragraphe III.A.2.2). La Figure III-17 montre que la courbe 

moyenne obtenue sur les grains du film passif diffère de celle mesurée aux joints de grains, 

notamment à bias négatif. En effet le courant tunnel est plus important sur les joints de grains 

entre - 1,5 < Vt < - 0,2 V, la différence est moins marquée pour Vt > 1 V. Pour - 0,2 < Vt < 1 

V, les courbes I(Vt) se superposent.  

Toutefois, et comme discuté au Paragraphe III.A.2.2, la déduction à partir des seules 

courbes I(Vt) que la densité d’états est plus importante dans la gamme d’énergie où les 

valeurs du courant tunnel sont plus élevées n’est valable que dans le seul cas où les mesures 

ont été réalisées à une même distance de séparation pointe-échantillon. Il est donc nécessaire 

d’extraire les courbes de conductance différentielle normalisée à partir des courbes I(Vt) 
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Figure III-17 : Courbes I(Vt) moyennes obtenues sur le film passif formé par polarisation anodique à Es = - 

270 mV pendant 8 minutes en milieu alcalin (0,1 M NaOH, pH=13). La courbe noire est la moyenne de 275 

courbes spectroscopiques mesurées sur les grains (G) du film passif, celle en en rouge la moyenne de 63 

courbes mesurées sur les joints de grains (JG). La rampe de tension (Bias) est appliquée entre - 1,5 et 1,5 V. 

Le point de consigne est  {1 V ; 0,5 nA}. 
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moyennes pour supprimer les effets éventuels de distance de séparation pointe-échantillon et 

pouvoir discuter la structure électronique. 

La courbe obtenue sur les grains (courbe noire sur la Figure III-17)  ne présente pas 

une asymétrie prononcée comme celle obtenue sur les grains du film passif formé en milieu 

acide (cf. courbe noire sur la Figure III-6). Elle est dans ce cas symétrique par rapport à 

l’origine. Ceci peut s’expliquer par le fait que la composition du film passif est très différente 

suivant le milieu et les conditions de passivation. En effet, le film passif formé en milieu acide 

est composé principalement d’oxyde de nickel, NiO, hydroxylé superficiellement alors que le 

film passif formé en milieu alcalin au commencement du domaine passif est composé 

essentiellement d’hydroxyde de nickel, Ni(OH)2. Toutefois la comparaison directe des 

courbes I(Vt) sur les différents échantillons ne permet pas de valider d’éventuelles 

modifications de la structure électronique dues au changement de composition du film 

puisque l’allure des courbes dépend également de la distance pointe-échantillon à laquelle les 

mesures spectroscopiques sont effectuées et que celle-ci peut varier. Là encore il est plus 

rigoureux de comparer les courbes de conductance différentielle normalisée pour discuter 

d’éventuelles différences. 

III.B.2.3  Courbes de conductance différentielle normalisée obtenues sur le film 

passif formé à Es = - 270  mV 

Les courbes de conductance différentielle normalisée sont présentées sur la Figure III-

18. Elles ont été déduites de la même façon que celles décrites et discutées au Paragraphe 

III.A.2.3. Ces courbes indiquent que la densité d’états inoccupés sondés aux bias positifs est 

très peu différente entre les deux types de sites du film passif. La densité des états occupés 

sondés aux bias négatifs est légèrement plus élevée aux joints de grains qu’aux grains du film 

passif, plus particulièrement vers Vt = - 1 V.  

Remarquons que, dans le cas présent, les courbes I(Vt) (Figure III-17), qui dépendent 

de la distance de séparation pointe-échantillon, montrent un courant tunnel plus élevé là où les 

courbes de conductance différentielle normalisée (Figure III-18) montrent une densité d’états 

plus élevée. Ceci est cohérent avec l’interprétation avancée au Paragraphe III.A.2.3 pour 

discuter l’effet du bias Vo sur la distance de séparation pointe-échantillon durant l’acquisition 

des courbes I(Vt). Les courbes de conductance différentielle normalisée (Figure III-18) 

montrent qu’au bias de consigne (V0 = 1 V) la densité d’états inoccupés est identique aux 

grains et aux joints de grains du film passif (la très faible différence observée n’est pas 
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considérée comme significative). Par conséquent la distance de séparation pointe-grains et la 

distance de séparation pointe-joints de grains sont identiques durant l’acquisition des courbes 

I(Vt). Dans ce cas l’augmentation du courant tunnel sur les courbes I(Vt) traduit directement 

une augmentation de la densité d’états et inversement.  

 

  

La Figure III-19 compare sur un même graphe la courbes de conductance différentielle 

normalisée obtenue sur les grains du film passif formé en milieu acide à Es = 815 mV  à celle 

obtenue sur les grains du film passif formé en milieu alcalin à Es = - 270 mV  afin de discuter 

les modifications de structure électronique accompagnant la modification de composition du 

film passif.  

Rappelons, en préambule de cette discussion, que les spectres tunnel sont toujours la 

convolution de la structure électronique de l’échantillon et de celle de la pointe. La structure 

électronique de la pointe est inconnue et peut changer d’une pointe à l’autre. Les courbes de 

conductance différentielle normalisée présentées sur la Figure III-19 ont été obtenues avec des 

pointes différentes (lors d’expériences différentes) et la comparaison directe entre ces courbes 
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Figure III-18 : Spectres de conductance différentielle normalisée calculés à partir des courbes I(Vt) moyennes 

présentées sur la Figure III-16. La courbe noire correspond aux grains du film passif et la courbe rouge 

correspond aux joints de grains du film. Le niveau de Fermi de l’échantillon est donné par la position Vt = 0 V. 

Les états inoccupés sont sondés pour des bias positifs et les états occupés pour des bias négatifs. 
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est beaucoup plus délicate que celle entre les courbes obtenues lors d’une même expérience 

(c’est-à-dire avec la même pointe). Si l’on suppose une densité d’états identique pour - 1,5 < 

Vt < 1,5 V pour les pointes utilisées, la différence entre les courbes de la Figure III-19 indique 

que la structure électronique de ces deux films passifs est très différente. Ceci est attendu 

puisque l’analyse par XPS a déjà révélé que la composition de ces deux films est nettement 

distincte. 

 

 

 

La courbe sur la Figure III-19 obtenue sur les grains du film passif formé en milieu 

alcalin à Es = - 270 mV montre une densité d’états inoccupés très faible par rapport à celle 

observée sur les grains du film passif formé en milieu acide à Es = 815 mV. La densité d’états 

inoccupés élevée observée pour le film formé en milieu acide est due à la présence d’états de 

surface localisés en énergie dans le gap du film passif composé de NiO, comme discuté 

précédemment. Par conséquent, la faible densité d’états inoccupés observée pour le film 

formé en milieu alcalin indique l’absence de ces états de surface. On en déduit que ces états 
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Figure III-19 : Spectres de conductance différentielle normalisée mesurés sur les grains du film passif. La 

courbe en noir correspond aux grains du film passif formé en milieu acide à Es = 815 mV, celle en bleu 

correspond aux grains du film passif formé en milieu alcalin à Es= - 270 mV. Le niveau de Fermi de 

l’échantillon est donné par la position Vt = 0 V. Les états inoccupés sont sondés aux bias positifs et  les états 

occupés aux bias négatifs. 
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de surface sont caractéristiques de l’oxyde de nickel et n’apparaissent donc sur le spectre 

tunnel que lorsque le film passif contient une quantité significative d’oxyde de nickel NiO. 

Ceci est cohérent avec le fait que le film formé en milieu alcalin à Es = - 270 mV est 

essentiellement constitué d’hydroxyde de nickel.  

Par ailleurs, les courbes de conductance différentielle normalisée montrent également 

une densité d’états occupés nettement plus faible aux grains du film passif formés en milieu 

alcalin par rapport à ceux formés en milieu acide. L’augmentation de la densité d’états 

occupés pour Vt < - 0,54 V observée sur les grains formés en milieu acide est due au fait que 

le bord de la bande de valence du film passif composé principalement de NiO est atteint. Par 

conséquent, la faible densité d’états occupés observée sur les grains composés essentiellement 

d’hydroxyde de nickel, Ni(OH)2, suggère que le bord de la bande de valence des grains du 

film passif est située à des bias hors de la fenêtre d’analyse (Vt < -1,5 V). Autrement dit la 

densité d’états occupés qui reste faible aux grains du film formé en milieu alcalin suggère que 

l’amplitude de la rampe de bias jusqu’à - 1,5 V en dessous du niveau de Fermi (0 V) est 

insuffisante pour atteindre le haut de la bande de valence du film d’hydroxyde de nickel.  

Il existe très peu d’études dans la littérature sur la structure électronique de Ni(OH)2. 

Les valeurs de la largeur du gap attribuées à l’hydroxyde de nickel varient entre 2,23 et 3,9 eV 

[Carpenter, 1989 ; Di Quarto, 2000 ; Jang, 2005 ; Piazza, 2003 ; Sunseri, 1995]. Ajoutons 

qu’en plus de l’incertitude sur la largeur du gap, la position du haut de la bande de valence par 

rapport au niveau de Fermi n’est connue ni pour l’hydroxyde de nickel pur, ni pour le film 

passif formé dans les conditions de passivation choisies. La courbe de conductance 

différentielle normalisée montre une densité d’états minimale entre -1,5 et 1,5 V, suggérant 

ainsi que la rampe du bias n’a permis d’atteindre ni le haut de la bande de valence ni le bas de 

la bande de conduction. De plus, l’absence d’états de surface entre -1,5 et 1,5 V pour le film 

formé en milieu alcalin nous laisse penser que les propriétés électroniques de la surface 

diffèrent peu de celles du volume dans cette fenêtre d’énergie. Par conséquent, on en déduit 

que la largeur du gap de volume et de surface du film composé principalement d’hydroxyde 

de nickel est d’au moins 3 eV (de -1,5 à 1,5 V) aux grains. Le fait que la densité d’états ne 

s’annule pas complètement dans cette fenêtre d’énergie est attribué à un mécanisme de 

transfert tunnel direct entre la pointe et le substrat métallique (et vice-versa) (cf. Figure III-11 

flèches vertes) du fait de l’épaisseur du film de 1,5 nm d’après les mesures XPS de Hoppe et 

Strehblow [Hoppe, 1989 ; Hoppe, 1990].  
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Le spectre de conductance différentielle normalisée mesuré aux joints de grains du 

film d’hydroxyde (cf. courbe en rouge sur le Figure III-18) ne montre pas une différence 

marquée avec le spectre obtenu sur les grains (cf. courbe en noir sur la Figure III-18) 

suggérant également l’absence des états électroniques entre -1,5 et 1,5 V au niveau de ces 

sites. Le fait que la densité d’états ne s’annule pas complètement aux joints de grains dans 

cette fenêtre de bias (+/-1,5 V) s’explique également par un mécanisme de transfert tunnel 

direct entre la pointe et le substrat métallique (et vice-versa). 

Remarquons que la largeur de la fenêtre analysée (amplitude de la rampe de bias) est 

liée au bias V0 choisi au départ de façon à avoir des images topographiques nettes permettant 

d’identifier clairement les grains et les joints de grains. En effet les bornes de la rampe de bias 

ne doivent pas dépasser largement V0 sinon le pré-ampli du STM se sature en courant tunnel. 

Dans les deux cas décrits précédemment (Paragraphes III.A.2.2 et III.B.2.2) le bias V0 

permettant d’avoir des images nettes étant de l’ordre de 1 V il était impossible de réaliser des 

rampes de bias plus larges afin d’atteindre le bas de la bande de conduction pour le film passif 

formé en milieu acide (situé vers Vt = 3 V) et de déterminer le haut de la bande de valence et 

le bas de la bande de conduction pour le film passif constitué de Ni(OH)2. Dans le troisième 

cas (III.B.3.2) décrit ci-dessous le bias V0 pour lequel les images sont stables était 2 V 

permettant ainsi de réaliser des mesures spectroscopiques sur une fenêtre plus large entre - 2 

et 2 V.  

III.B.3  Mesures STM et STS ex situ de la surface passivée par saut de 

potentiel à Es = 340 mV/ESH 

III.B.3.1  Topographie de la surface passivée 

La surface de l’échantillon monocristallin Ni(111), préparée de nouveau selon la 

procédure expérimentale décrite au Paragraphe III.B.1, a été  passivée par saut de potentiel de 

Es = - 570 mV, où le troisième cycle de réduction est stoppé, à Es = 340 mV. Ce potentiel est 

plus anodique que celui étudié précédemment et permet d’avoir une couche passive plus 

épaisse puisque l’épaisseur du film passif augmente avec le potentiel de passivation [Hoppe, 

1989 ; Hoppe, 1990]. Le potentiel est maintenu à Es = 340 mV pendant 8 minutes, puis 

l’échantillon est émergé sous potentiel de passivation et rincé abondamment à l’eau ultra-

pure. Après séchage à l’air comprimé filtré la surface de l’échantillon est analysée par 

microscopie à effet tunnel en mode topo-spectro.  
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La Figure III-20 montre deux images STM parmi l’ensemble (30 images) enregistré à 

l’air après passivation de la surface à Es = 340 mV pendant 8 minutes en milieu alcalin (0,1 M 

NaOH, pH = 13).  

 

 

 

La  structure du film passif formé dans ces conditions est également une structure 

granulaire. Les grains ont une dimension latérale allant de 4 à 7 nm et les agrégats de grains 

ont une dimension latérale qui varie entre 12 et 17 nm. La densité de grains est estimée à ~ 3,5 

x 10
12

 cm
-2

 sur la base d’une largeur moyenne des grains de 6 nm et en supposant une 

répartition homogène sur la surface. La profondeur aux joints de grains varie entre 0,5 et 1,4 

nm. La couche passive formée à ce potentiel est constituée d’une couche interne d’oxyde de 

nickel d’une épaisseur de 2 nm recouverte par une couche externe d’hydroxyde de nickel 

d’une épaisseur de 1,9 nm [Hoppe, 1989 ; Hoppe, 1990]. L’épaisseur totale (oxyde et 

hydroxyde) de la couche passive est ~ 3,9 nm. Les profondeurs mesurées aux joints de grains 

sont donc compatibles avec l’épaisseur de la couche passive et suggèrent la présence dans 

cette dernière de discontinuités locales en épaisseur correspondant aux joints de grains. La 

largeur aux joints de grains est de 0,7 à 3 nm.  

Figure III-20 : Images STM topographiques obtenues à l’air après passivation de la surface de Ni(111) dans la 

cellule électrochimique STM pendant 8 minutes à Es = 340 mV en milieu alcalin (0,1 M NaOH, pH=13). (a) It 

= 0,5 nA, Vt = 2000 mV, ∆Z = 2 nm. (b) It = 0,5 nA, Vt = 2000 mV, ∆Z = 2 nm. Les points en jaune sur les 

images indiquent les positions où les courbes spectroscopiques sont mesurées. 
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Les mesures spectroscopiques réalisées en différents points sur chacune des images 

obtenues ont été analysées individuellement en traçant un profil de hauteur afin de déterminer 

avec précision si la courbe est mesurée sur un grain ou un joint de grains de la couche passive. 

Un exemple de profil de hauteur obtenu le long du tiret en vert de la Figure III-20(b) est 

présenté sur la Figure III-21. Dans ce cas la courbe mesurée en N correspond clairement à un 

site inter-granulaire.  

 

Les courbes mesurées sur les sites granulaires et celles mesurées sur les sites inter-

granulaires sont groupées séparément afin de pouvoir distinguer les propriétés électroniques 

de ces sites.    

III.B.3.2  Courbes spectroscopiques I(Vt) obtenues sur le film passif formé à Es = 340 

mV 

L’acquisition des courbes I(Vt) a été effectuée dans ce cas avec une rampe de tension 

appliquée (bias) allant de - 2 à + 2 V. Les courbes obtenues sur les grains sont au nombre de 

347 et celles obtenues sur les joints de grains sont au nombre de 43 courbes. Comme 

précédemment, chaque ensemble de courbes a été moyenné. Les courbes I(Vt) moyennes 

obtenues sont présentées à la Figure III-22. Nous vérifions que les courbes I(Vt) moyennes 

passent par le point de consigne {V0 ; I0} = {2 V ; 0,5nA}.  
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Figure III-21 : Profil de hauteur mesuré le long du tiret en vert sur la Figure III-20(b) 
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Les courbes montrent une asymétrie marquée par rapport à l’origine avec un courant 

tunnel plus important pour des bias positifs que pour des bias négatifs. Une telle asymétrie n’a 

pas été observée lorsque le film est constitué essentiellement d’hydroxyde de nickel Ni(OH)2  

(cf. courbe noire de la Figure III-17). En revanche une asymétrie marquée est observée 

lorsque le film passif et composé principalement de NiO (cf. courbe noire de la Figure III-6). 

Ainsi cette asymétrie prononcée semble être caractéristique de la présence d’oxyde de nickel 

en quantité significative dans le film passif. Ceci est en très bon accord avec les mesures XPS 

qui montrent que le film formé dans ces conditions de passivation contient effectivement une 

couche interne de NiO [ Hoppe, 1989 ; Hoppe, 1990].  

Les courbes I(Vt) sur la Figure III-22 ne montrent pas de différence significative du 

côté des bias positifs. En revanche, pour des bias négatifs, le courant tunnel est plus élevé sur 

les joints de grains du film passif que sur les grains. Ceci peut suggérer que la densité d’états 

occupés est plus importante sur les joints de grains du film passif à condition que les mesures 

aient été effectuées à une même distance de séparation pointe-échantillon (distance pointe-
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Figure III-22 : Courbes I(Vt) moyennes obtenues sur le film passif formé par polarisation anodique à Es = 

340 mV pendant 8 minutes en milieu alcalin (0,1 M NaOH, pH=13). La courbe en noir est la moyenne de 347 

courbes spectroscopiques mesurées sur les grains (G) du film passif. La courbe en rouge est la moyenne de 43 

courbes mesurées sur les joints de grains (JG). La rampe de tension (Bias) est entre -2 et 2 V. Le point de 

consigne est  {2 V ; 0,5 nA}. 
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grains identique à la distance pointe-joints). Comme précédemment, il est indispensable 

d’extraire les courbes de conductance différentielle normalisée à partir des courbes I(Vt) 

moyennes pour pouvoir supprimer l’effet de la distance et comparer les densités d’états entre 

sites granulaires et sites inter-granulaires. 

III.B.3.3  Courbes de conductance différentielle normalisée obtenues sur le film 

passif formé à Es = 340 mV 

Comme décrit précédemment, les courbes de conductance différentielle (dI/dVt) sont 

obtenues par dérivation numérique des courbes I(Vt) moyennes préalablement lissées. 

Cependant, dans le cas présent, les courbes de conductance différentielle normalisée ne 

peuvent être obtenues en divisant directement la dérivée (dI/dVt) par la quantité (I/Vt) du fait 

de la  présence d’une gamme d’énergie où le courant tunnel s’annule complètement. Dans ce 

cas (I/Vt) tend plus rapidement vers 0 que (dI/dVt) [Martensson, 1989] et il est donc 

indispensable de remplacer la quantité (I/Vt) par la quantité 
I/V
������ définie au Chapitre II 

(Equation II-17). La constante c qui est utilisée dans ce cas pour calculer 
I/V
������ est égale à 

0,05 et elle est identique pour les courbes obtenues sur les grains et les joints de grains afin de 

permettre leur comparaison directe. Les courbes de conductance différentielle normalisée 

obtenues de cette façon sont présentées sur la Figure III-23.  

La densité des états inoccupés ne montre pas de différence significative d’après les 

courbes de conductance différentielle normalisée comme le suggéraient les courbes I(Vt). En 

revanche la densité d’états occupés est bien plus importante sur les joints de grains que sur les 

grains confirmant l’indication donnée par les courbes I(Vt). Ce bon accord entre les deux jeux 

de courbes résulte du fait que les distances de séparation pointe-grains et pointe-joints de 

grains sont identiques durant l’acquisition des courbes I(Vt) (Figure III-8(a)). Il est confirmé 

par le fait que la densité d’états inoccupés mesurée au point de consigne  (V0 = 2 V) est 

identique aux grains et aux joints de grains. Ainsi dans ce cas, les courbes I(Vt) (cf. Figure III-

22) reflètent la variation locale des propriétés électroniques du film passif de la même façon 

que les courbes de conductance différentielle normalisée (cf. Figure III-23). 
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Le spectre de conductance différentielle normalisée obtenu sur les grains du film 

passif (cf. courbe noire de la Figure III-23) montre clairement un gap de surface d’une largeur 

de 1,92 ± 0,15 eV (entre -1,6 ± 0,1 et 0,32 ± 0,05 V). La courbe attribuée aux joints de grains 

du film passif montre elle un gap de surface plus réduit avec seulement une largeur de 0,72 ± 

0,15 eV (entre - 0,4 ± 0,1 et 0,32 ± 0,05 V). Les spectres présentés sur les Figures III-7 et III-

18 n’ont pas révélé de gap à proprement dit mais une fenêtre d’énergie pour laquelle la 

densité d’états est minimale, ce qui a été attribué à un mécanisme de transfert électronique 

direct entre la pointe et le substrat métallique (et vice-versa) possible lorsque l’épaisseur du 

film passif n’excède pas 2-3 nm. Dans le cas présent, l’épaisseur du film de 3,9 nm [Hoppe, 

1989 ; Hoppe, 1990], largement supérieure à 3 nm, diminue fortement la probabilité 

d’occurrence de ce mécanisme et permet ainsi la mesure d’un véritable gap. 

A partir des mesures UPS de Hoppe et Strehblow [Hoppe, 1989] il est possible 

d’estimer à 1,7-1,8 eV la différence d’énergie entre le niveau de Fermi et le haut de la bande 

de valence (EV) sur le film passif formé en milieu alcalin dans des conditions de passivation 
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Figure III-23: Spectres de conductance différentielle normalisée calculées à partir des courbes I(Vt) moyennes 

de la Figure III-22. La courbe en noir correspond aux grains du film passif et la courbe en rouge correspond aux 

joints de grains du film. Le niveau de Fermi de l’échantillon est donné par la position Vt = 0 V. Les états 

inoccupés des grains et joints de grains sont sondés pour des bias positifs et les états occupés sont sondés pour 

des bias négatifs. 
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proche de celles de notre étude. Par conséquent, l’augmentation de la densité d’états occupés 

observée sur nos spectres à partir de - 1,6 ± 0,1 V sur les grains (cf. courbe noire sur la Figure 

III-22) est en bon accord avec la valeur obtenue par UPS et indique donc que le haut de la 

bande de valence (EV) de la structure électronique des sites granulaires du film passif a été 

atteint. Aux joints de grains, l’augmentation de la densité d’états occupés est observée à partir 

de - 0,4 ± 0,1 V (cf. courbe rouge sur la Figure III-22), ce qui peut être également expliqué 

par le fait qu’on a atteint le haut de la bande de valence de la structure électronique des sites 

inter-granulaires. Le déplacement en énergie de + 1,2 ± 0,2 eV du bord de la bande de valence 

aux joints de grains montre que la structure électronique du film passif est fortement modifiée 

aux joints de grains. Deux possibilités sont discutées pour expliquer ce déplacement : (i) les 

mesures spectroscopiques sont plus sensibles aux états occupés de la bande de valence de NiO 

aux joints de grains de la couche externe (ii) la concentration des lacunes cationiques (Ni
2+

) 

est beaucoup plus élevée aux joints de grains de la couche externe d’hydroxyde de nickel 

qu’aux grains de cette dernière  

La première hypothèse est issue de l’observation que l’énergie du bord de la bande de 

valence mesurée aux joints de grains du film passif dans le cas présent (- 0,4 ± 0,1 V) est très 

proche de celle mesurée sur les grains du film passif formé en milieu acide (- 0,54 ± 0,03 V) 

et constitué principalement de NiO (cf. Paragraphe III.A.2.3), suggérant ainsi qu’aux joints de 

grains de la couche externe les états occupés sondés seraient principalement les états de la 

bande de valence de l’oxyde de nickel. En effet, les mesures topographiques présentées au 

Paragraphe III.B.3.1 ont montré que la profondeur aux joints de grains varie entre 0,5 et 1,4 

nm. Or, l’épaisseur équivalente de la couche externe d’hydroxyde est d’environ ~ 1,9 nm dans 

les conditions de passivation utilisées. Par conséquent les profondeurs mesurées aux joints de 

grains suggèrent des discontinuités locales d’épaisseur dans la couche externe d’hydroxyde et 

un amincissement local qui peut être celui de la couche externe uniquement. Cet 

amincissement serait à l’origine de l’augmentation locale de la sensibilité des mesures 

spectroscopiques aux états occupés de la bande de valence de NiO composant la couche 

interne. En revanche, le haut de la bande de valence mesuré sur les grains de la couche 

externe (- 1,6 ± 0,1 V) est très probablement celui de l’hydroxyde de nickel Ni(OH)2. Ceci est 

en accord avec le spectre mesuré sur les grains du film passif formé uniquement de Ni(OH)2 

(cf. courbe en noir sur la Figure III-18) et qui montre que le haut de la bande de valence de 

l’hydroxyde est situé à des énergies inférieures à - 1,5 eV (Vt < - 1,5 V). De plus, les valeurs 

mesurées pour les énergies du bord de la bande de valence sur les grains (- 1,6 ± 0,1 eV) et les 
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joints de grains (- 0,4 ± 0,1 eV) sont en très bon accord avec le modèle de bicouche proposé 

par Hoppe et Strehblow [Hoppe, 1989 ; Hoppe, 1990]. Toutefois, l’absence de différence 

significative entre la densité d’états inoccupés mesurée au niveau des grains de la couche 

externe et celle mesurée au niveau des joints de grains de cette couche permet de rejeter cette 

hypothèse. En effet les états inoccupés mesurés sont dus à la présence d’oxyde de nickel NiO 

dans le film passif et se trouvent à l’interface oxyde/hydroxyde (voir ci-dessous). Par 

conséquent, l’amincissement local de la couche d’hydroxyde aux joints de grains de la couche 

externe devrait se traduire également par une augmentation de la sensibilité des mesures 

spectroscopiques à l’interface oxyde/hydroxyde et donc aux états inoccupés de NiO ce qui est 

incompatible avec les spectres de conductance différentielle normalisée présentés sur la 

Figure III-23. 

La deuxième hypothèse qui permet d’expliquer ce déplacement en énergie du haut de 

la bande de valence est la présence d’une concentration en lacunes cationiques (Ni
2+

) plus 

élevée aux joints de grains de la couche externe qu’aux grains de cette dernière. En effet la 

présence de lacunes cationiques va générer une semi-conductivité de type p aux joints de 

grains de cette couche déplaçant ainsi localement le bord de la bande de valence de la 

structure électronique de la couche externe vers le niveau de Fermi. 

Les spectres de conductance différentielle normalisée mesurés aux grains et aux joints 

de grains de la couche externe du film passif (cf. Figure III-23) montrent dans les deux cas 

une densité d’états inoccupés importante pour Vt ≥ 0,6-0,7 V. Ces états sont probablement dus 

à la présence d’oxyde de nickel, NiO, dans le film passif. En effet, ils ont été observés dans le 

cas du film composé principalement d’oxyde de nickel et non dans le cas du film passif 

composé principalement d’hydroxyde de nickel, Ni(OH)2. Ces états attribués à la modification 

de la symétrie des sites cationiques à la surface de NiO hydroxylé superficiellement (cf. 

Paragraphe III.A.2.3), sont également mesurés dans le cas du film passif duplex suggérant 

qu’ils subsistent à l’interface oxyde/hydroxyde. Ceci est cohérent avec le fait que la symétrie 

des sites cationiques à l’interface est également modifiée par rapport à celle des sites 

cationiques de bulk pour NiO. Le déplacement des états inoccupés vers des énergies 

supérieures (le premier pic est déplacé de 0,59 (cf. Figure III-7) à 0,95 eV (cf. Figure III-23)) 

pour le film passif duplex pourrait être lié à la nature différente de l’interface 

oxyde/hydroxyde par rapport au film simple NiO terminé par une monocouche de 

groupements hydroxydes.  
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La comparaison des spectres obtenus sur le film passif simple formé en milieu acide 

(cf. Figure III-7) avec ceux obtenus sur le film passif duplex formé en milieu alcalin (cf. 

Figure III-23) révèle une autre différence frappante. Les spectres obtenus sur le film simple en 

milieu acide montrent une forte diminution entre 0,2 et 1,2 V des états inoccupés aux joints de 

grains du film passif alors que les spectres obtenus sur le film duplex ne montrent pas de 

différence significative pour les états inoccupés aux joints de grains. Cette observation qui 

peut paraître au premier abord contradictoire, s’explique en tenant compte du modèle proposé 

sur la Figure III-24 pour décrire le film passif duplex formé en milieu basique à Es = 340 mV 

sur Ni(111). Ce modèle est construit sur la base de nos mesures topographiques présentées au 

Paragraphe III.B.3.1 et des données XPS obtenues par Hoppe et Strehblow [Hoppe, 1989 ; 

Hoppe, 1990]. Nos mesures topographiques suggèrent en effet que les joints de grains de la 

couche externe d’hydroxyde ne sont pas dans la continuité des joints de grains de la couche 

interne, auquel cas nous devrions pouvoir mesurer des profondeurs aux joints de grains de la 

couche externe largement supérieures à 1,9 nm. En d’autres termes les joints de grains de la 

couche externe ne coïncident pas avec ceux de la couche interne. Par conséquent, lorsque la 

mesure spectroscopique est réalisée au niveau d’un grain de la couche externe d’hydroxyde, 

les états inoccupés sondés peuvent être ceux des grains ou des joints de grains de la couche 

interne de NiO. Cependant le nombre de mesures coïncidant avec les joints de grains de la 

couche interne est nécessairement faible du fait de la beaucoup plus faible fraction de surface 

occupée par les joints de grains de la couche interne par rapport à celle occupée par les grains. 

Ainsi la quasi-totalité des mesures spectroscopiques effectuées aux joints de grains de la 

couche externe est faite à l’aplomb de grains de la couche interne, de même que la quasi-

totalité des mesures effectuées aux grains de la couche externe. 

Ainsi les mesures spectroscopiques groupées suivant qu’elles sont obtenues sur un site 

granulaire ou un site inter-granulaire de la couche externe ne permettent pas d’obtenir une 

information sur la structure électronique des joints de grains de la couche interne. Les états 

inoccupés sondés sont probablement les états de surface des grains de la couche interne, que 

la mesure soit réalisée sur un grain ou sur un joint de grain de la couche externe.  
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La densité d’états inoccupés mesurée aux grains de la couche externe pour Vt ≥ 1,4 V 

peut être due au fait qu’on a atteint le bas de bande de conduction de la couche externe de 

Ni(OH)2. En effet, les valeurs de ~ 3 eV rapportées dans la littérature [Jang, 2005 ; Sunseri, 

1995] pour la largeur de la bande interdite de la partie externe du film passif duplex 

impliquent que le bas de la bande de conduction soit située vers Vt ≅ 1,4 ± 0,1 V, c’est-à-dire 

à 1,4 ± 0,1 eV au-dessus du niveau de Fermi (EC = EV + 3 eV avec EV = - 1,6 ± 0,1 V). Aux 

joints de grains le fait que le haut de la bande de valence (EV) de l’hydroxyde est situé à - 0,4 

± 0,1 V implique que le bas de la bande de conduction soit situé vers Vt ≅ 2,6 ± 0,1 V. 

Les diagrammes de bandes présentés sur la Figure III-25 illustrent la structure 

électronique de surface mesurée par spectroscopie à effet tunnel (STS) au niveau des grains et 

des joints de grains de la couche externe du film passif duplex. Ils tiennent compte du fait que 

la quasi-totalité des mesures spectroscopiques obtenues sur les grains ou les joints de grains 

de la couche externe est faite à l’aplomb de grains de la couche interne. Le gap de la couche 

interne constituée d’oxyde de nickel est supposé avoir une largeur de 3,5 eV et le gap de la 

Figure III-24 : Modèle bicouche proposé à partir de nos mesures topographiques présentées au Paragraphe 

III.B.3 pour le film passif formé sur Ni(111) en milieu alcalin (0,1 M NaOH, pH=13) à Es =340 mV. Les 

joints de grains de la couche externe de Ni(OH)2 ne coïncident pas avec les joints de grains de la couche 

interne de NiO. Les épaisseurs de la couche interne et de la couche externe sont obtenues à partir des mesures 

XPS de Hoppe et Strehblow [Hoppe, 1989 ; Hoppe, 1990]. 
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couche externe constituée d’hydroxyde de nickel est supposé avoir une largeur de 3 eV. Le 

domaine d’énergie sondé est de 4 V répartis symétriquement de part et d’autre du niveau de 

Fermi (- 2 < Vt < 2 V).  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Le diagramme de bande déduit des mesures spectroscopiques réalisées sur les grains 

de la couche externe montre que certains états de surface de NiO sont situés à des énergies 

inferieures à ���  (le bas de la bande de conduction de Ni(OH)2) alors que d’autres sont à des 

énergies supérieures. Le diagramme de bande déduit des mesures spectroscopiques réalisées 

Figure III-25 : Diagrammes de bande déduits des spectres de conductance différentielle normalisée 

mesurés au niveau des grains et des  joints de grains du film passif duplex formé en milieu basique à Es= 

340 mV sur le nickel. EF est le niveau de Fermi de l’échantillon. Eg, EV et EC sont respectivement la largeur 

du gap, le niveau d’énergie du bord de la bande de valence et le niveau d’énergie du bord de la bande de 

conduction. Ces caractéristiques sont en indice 1 pour NiO et en indice 2 pour Ni(OH)2. (a) Structure 

électronique du film passif duplex au niveau des sites granulaires de la couche externe d’hydroxyde et à 

l’aplomb des grains de la couche interne de NiO. (b) Structure électronique du film passif duplex au niveau 

des joints de grains de la couche externe d’hydroxyde et à l’aplomb des grains de la couche interne de NiO. 
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sur les joints de grains de la couche externe montre que tous les états de surface de NiO sont 

situés à des énergies inférieures à ���dans ce cas. 

Au niveau des grains de la couche externe (cf. Figure III-25(a)) et pour Vt ≤ -1,6 ± 0,1 

V, le courant tunnel est dû au transfert électronique des états occupés de la bande de valence 

de la couche d’hydroxyde vers les états inoccupés de la pointe métallique (flèches noires sur 

la Figure III-25(a)). Pour - 1,6 ± 0,1 < Vt < 0,32 ± 0,05 V un gap de surface est clairement 

mesuré du fait d’une densité d’états nulle dans cette fenêtre de bias et d’un transfert tunnel 

direct entre la pointe et le substrat métallique (et vice-versa) bloqué par l’épaisseur du film 

(3,9 nm). La réaugmentation du courant tunnel pour Vt ≥ 0,32 ± 0,05 V est attribuée à la 

présence des états inoccupés de surface de NiO à l’interface oxyde/hydroxyde. Ces états 

schématisés par un arc en bleu permettent le transfert électronique de la pointe vers le substrat 

métallique selon un mécanisme dit indirect (flèches bleues). Ce transfert est possible à travers 

la couche d’hydroxyde du fait de sa faible épaisseur (~ 1,9 nm < 2-3 nm). Pour Vt  ≥ 1,4 ± 0,1 

V, le courant tunnel résulte probablement du transfert électronique des états occupés de la 

pointe vers la bande de conduction de l’hydroxyde (flèche orange).  

Au niveau des joints de grains de la couche externe (cf. Figure III-25(b)) et pour Vt  ≤ - 

0,4 ± 0,1 V, le courant tunnel est dû au transfert électronique des états occupés de la bande de 

valence de la couche d’hydroxyde vers les états inoccupés de la pointe métallique (flèches 

noires). Pour - 0,4 ± 0,1 < Vt < 0,32 ± 0,05 V, un gap de surface est également mesuré 

indiquant qu’aucun transfert électronique n’est possible dans cette fenêtre de bias. Au-delà de 

0,32 V, l’augmentation de la densité d’états est due à un mécanisme de transfert tunnel 

indirect via les états électroniques de surface de NiO (flèches bleues). Le bas de la bande de 

conduction aux joints de grains de l’hydroxyde situé vers Vt ≅ 2,6 ± 0,1 V n’est pas atteint du 

fait que le balayage est stoppé à Vt = 2 V. 

Remarquons enfin que les diagrammes de bande sont construits en supposant que le 

gap de la couche externe d’hydroxyde est de 3 eV. Toutefois le gap de cette couche peut être 

plus large puisque les mesures effectuées par UV sur Ni(OH)2 indique une valeur de 3-3,5 eV 

[Hermet, 2011]. Dans le cas où le gap de Ni(OH)2 serait de l’ordre de 3,5 eV, la densité 

d’états inoccupés mesurée au niveau des sites granulaires et inter-granulaires serait 

uniquement due à un mécanisme de transfert indirect des états occupés de la pointe vers les 

états inoccupés du substrat via les états de surface de NiO. 
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III.C. Bilan et implication sur les propriétés de résistance à la 

corrosion et les mécanismes d’amorçage de la corrosion 

localisée sur le nickel  

La procédure de préparation du Ni(111) adoptée dans cette thèse a permis de préparer des 

surfaces bien définies aussi bien en milieu acide qu’en milieu alcalin. Les images STM 

obtenues in situ en milieu acide ainsi que la charge mesurée sous le pic attribué à la réduction 

de l’oxyde natif montrent que la surface est réduite après prétraitement cathodique. Le 

prétraitement par cyclage effectué en milieu alcalin permet de réduire l’oxyde natif, de 

déterminer le pic associé à la formation de Ni(OH)2 et de s’assurer que la surface est 

métallique avant toute passivation. 

La surface a été passivée par saut de potentiel dans le domaine passif. La structure des 

films passifs formés est granulaire dans les conditions choisies au cours de ce chapitre. Les 

grains et les joints de grains sont identifiés clairement sur les images topographiques 

enregistrées en utilisant le microscope en mode dit Topo-Spectro combinant les mesures 

topographiques et spectroscopiques. 

Les profondeurs aux joints de grains sont compatibles avec les épaisseurs équivalentes 

déterminées par XPS. Elles suggèrent la présence de discontinuités locales en épaisseur 

correspondant aux joints de grains. 

Les mesures spectroscopiques locales combinées à l’imagerie de la surface à l’échelle 

nanométrique ont été réalisées pour la première fois sur des films passifs ultraminces. La 

détermination a posteriori des sites d’enregistrement permet de distinguer les mesures 

réalisées sur des sites granulaires de celles réalisées sur des sites inter-granulaires (joints de 

grains).  

Les courbes I(Vt) et les courbes de conductance différentielle normalisée montrent 

clairement que les propriétés électroniques des sites granulaires diffèrent de celles des sites 

inter-granulaires. Les courbes I(Vt) dépendent de la distance de séparation pointe-échantillon 

et ne peuvent pas être reliées directement à la structure électronique. Par contre, les courbes 

de conductance différentielle normalisée sont indépendantes de cette distance et reflètent 

directement les propriétés électroniques locales des films passifs. 
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Le film passif formé en milieu acide à Es = 815 mV est composé de NiO(111) hydroxylé 

superficiellement et a une épaisseur de 1,7-2,2 nm selon les données de la littérature. Les 

courbes de conductance différentielle normalisée montrent que la densité d’états inoccupés est 

prononcée entre 0,5 et 1,5 V sur les grains, suggérant ainsi la présence d’états de surface 

inoccupés Ni 3d de NiO dans cette gamme d’énergie. Aux joints de grains, cette densité 

augmente entre 0,5 et 1,2 V tout en restant inférieure à celle mesurée aux grains indiquant 

l’absence de certains des états inoccupés de surface au niveau des joints de grains du film 

passif. Au-delà de 1,2 V, la densité d’états inoccupés devient identique pour les deux sites 

(granulaire et inter-granulaire). La courbe de conductance différentielle normalisée associée 

aux grains montre que le haut de la bande de valence est situé à 0,54 ± 0,03 eV en dessous du 

niveau de Fermi, en très bon accord avec les mesures d’UPS effectuées sur NiO [Hufner, 

1992]. Aux joints de grains, le haut de la bande de valence est situé à 0,66 ± 0,03 eV en 

dessous du niveau de Fermi. Ce déplacement qui indique l’atténuation du caractère semi-

conducteur p du film passif aux joints de grains suggère la présence de lacunes d’oxygène 

dans les sites inter-granulaires. La présence de lacunes d’oxygène permet également 

d’expliquer la forte diminution de la densité des états inoccupés Ni 3d entre 0,2 et 1,2 V au 

niveau des joints. Par ailleurs, les courbes de conductance différentielle normalisée montrent 

une gamme d’énergie où la densité d’états devient minimale sans toutefois s’annuler. La 

largeur de cette gamme d’énergie est de l’ordre de 0,74 ± 0,06 eV (entre - 0,54 ± 0,03 et 0,20 

± 0,03 V) pour les grains du film passif et de 1,17 ± 0,06 eV (entre - 0,66 ± 0,03 et 0,51 ± 

0,03 V) pour les joints de grains. La densité d’états ne s’annule pas complètement dans cette 

gamme d’énergie du fait d’un mécanisme de transfert tunnel direct se produisant entre le 

substrat métallique et la pointe (et vice-versa), possible dans le cas présent où l’épaisseur du 

film est inférieure à 2-3 nm.  

Le film passif formé en milieu alcalin à Es = - 270 mV est composé essentiellement de 

Ni(OH)2 et a une épaisseur de 1,5 nm au plus selon les données de la littérature. Les spectres 

de conductance différentielle normalisée ne montrent la présence d’états de surface inoccupés 

entre 0 et 1,5 eV ni aux grains du film passif, ni aux joints de grains, en accord avec l’absence 

d’oxyde de nickel en quantité significative dans le film passif. La faible densité d’états 

observée sur les spectres de conductance différentielle normalisée aussi bien aux grains 

qu’aux joints de grains est attribuée à un mécanisme de transfert tunnel direct entre la pointe 

et le substrat métallique (et vice-versa). Aucun état électronique n’est mesurée dans la fenêtre 
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d’énergie +/- 1,5 eV de part et d’autre du niveau de Fermi, indiquant un gap d’au moins 3 eV 

pour le film passif formé dans ces conditions. 

Le film passif formé en milieu alcalin à Es = 340 mV est un film duplex composé d’une 

couche interne de NiO d’épaisseur 2 nm et d’une couche externe de Ni(OH)2 d’épaisseur 1,9 

nm selon les données de la littérature [Hoppe, 1989 ; Hoppe, 1990]. Dans ce cas, l’épaisseur 

plus élevée du film permet de bloquer le transfert tunnel direct entre pointe et échantillon avec 

pour conséquence l’observation d’une fenêtre d’énergie dans laquelle la densité d’états est 

nulle. La courbe de conductance différentielle normalisée mesurée sur les grains du film 

passif  montre un gap de surface d’une largeur de 1,92 ± 0,15 eV (entre - 1,6 ± 0,1 et 0,32 ± 

0,05 V) clairement réduite aux joints de grains du film passif  à 0,72 ± 0,15 eV (entre - 0,4 ± 

0,1 et 0,32 ± 0,05 V).  

La courbe de conductance différentielle normalisée associée aux grains de la couche  

externe de Ni(OH)2 montre que le haut de la bande de valence est situé à 1,6 ± 0,1 eV en 

dessous du niveau de Fermi, en très bon accord avec les mesures d’UPS obtenues sur un film 

passif formé dans des conditions proches de celles choisies dans notre cas. Aux joints de 

grains de la couche d’hydroxyde externe, le haut de la bande de valence est situé à 0,4 ± 0,1 

eV en dessous du niveau de Fermi. Ce déplacement en énergie traduit une semi-conductivité 

de type p aux joints de grains de la couche externe d’hydroxyde liée à la présence d’une 

concentration en lacunes cationiques plus élevée aux joints de grains de cette couche. 

La densité d’états inoccupés est sensiblement identique entre sites granulaires et sites 

inter-granulaires de la couche externe. De plus, les spectres de conductance différentielle 

normalisée montrent une densité d’états inoccupés prononcée pour Vt ≥ 0,6-0,7 V. Cette 

densité d’états est attribuée à la présence de NiO en quantité significative dans le film passif 

et plus particulièrement à la modification de la symétrie des sites cationiques situés à 

l’interface oxyde/hydroxyde par rapport aux sites cationiques du volume de NiO. Ces états 

sont déplacés vers des énergies supérieures par rapport à ceux mesurés sur les grains du film 

passif constitué de NiO hydroxylé seulement en surface, suggérant que ce déplacement est dû 

à la présence d’une couche d’hydroxyde tridimensionnelle couvrant la couche de NiO. 

L’absence de différence significative entre sites granulaires et sites inter-granulaires de la 

couche externe est expliquée par le fait que les mesures spectroscopiques locales et 

moyennées sur les grains ou les joints de grains de la couche externe ne permettent pas de 

discriminer grains et joints de grains de la couche interne du fait de l’absence de coïncidence 
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entre les joints de grains des deux couches. Ainsi, les mesures spectroscopiques aux bias 

positifs reflètent la densité d’états inoccupés des grains de la couche interne, indépendamment 

du site de mesure sur la couche externe. Pour Vt ≅ 1,4 ± 0,1 V, le bas de la bande de 

conduction de la couche d’hydroxyde est probablement atteint au niveau des sites granulaires. 

Au niveau des sites inter-granulaires, le bas de la bande de conduction ne serait atteint que 

vers Vt ≅ 2,6 ± 0,1 V. 

Ces résultats impliquent que les joints de grains du film passif sont des sites privilégiés 

où des attaques locales de la surface peuvent se produire. En effet nos mesures 

spectroscopiques locales sur le film passif formé en milieu acide ont montré qu’aux joints de 

grains des lacunes d’oxygènes viennent s’ajouter aux lacunes cationiques qui sont les défauts 

ponctuels prépondérants aussi bien aux grains qu’aux joints de grains du film passif. La 

présence de ces lacunes d’oxygène dans les sites inter-granulaires implique que le transport de 

matière à travers le film passif y est plus rapide. Ceci est cohérent avec le fait que les joints de 

grains constituent des courts-circuits de diffusion facilitant la diffusion ionique à travers les 

couches d’oxydes [Atkinson, 1978 ; Singh Raman, 1992 ; Smeltzer, 1975] et en particulier 

avec la prédiction de Cathcart et al [Cathcart, 1969] d’un coefficient de diffusion aux joints de 

grains (Dgb) supérieur à celui du volume (Dv) pour le film d’oxyde formé sur un substrat de 

Ni(111). On peut donc s’attendre à ce que la pénétration dans le film passif des ions agressifs, 

comme par exemple  les chlorures, à partir de l’interface film / solution vers l’interface métal / 

film se fasse préférentiellement aux joints des grains du fait de la présence de ces lacunes 

d’oxygène, conduisant ainsi à une rupture locale de la passivité. Cette suggestion est 

cohérente avec les résultats expérimentaux de Maurice et al [Maurice, 2007] obtenus par 

AFM ex situ sur un monocristal de Ni(111) pré-passivé en milieu acide en l’absence de 

chlorures puis exposé aux ions Cl
-
 par addition de NaCl, qui montrent que l’initiation des 

piqûres est localisée aux joints de grains du film passif. De plus, cette suggestion est 

également cohérente avec le mécanisme de rupture locale de la passivité qui a été avancé par 

Marcus et al [Marcus, 2008] et qui propose que la pénétration et la diffusion des chlorures se 

fait préférentiellement via les sites inter-granulaires.  

Les mesures topographiques obtenues sur le film duplex formé en milieu basique 

montrent que les joints de grains de la couche externe ne coïncident pas avec ceux de la 

couche interne. De plus, les mesures spectroscopiques ne traduisent pas la présence 

préférentielle de lacunes d’oxygène aux joints de grains de la couche d’hydroxyde. Ceci 

suggère que la pénétration des chlorures et leur diffusion vers l’interface métal / film pourrait 
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être inhibée voire bloquée par la couche externe du film duplex. Toutefois un mécanisme 

d’adsorption par substitution des ions hydroxydes par des ions chlorures pourrait conduire à la 

formation de complexes chlorurés (Ni(OH)Cl et NiCl2) se détachant de la surface et passant 

en solution [Bouzoubaa, 2008 ; Bouzoubaa, 2009] amorçant ainsi l’amincissement de la 

couche externe et l’élargissement de ses joints de grains et conduisant à la formation de pores 

dans cette couche. Par ce biais les chlorures pourraient accéder à la couche interne pour y 

pénétrer préférentiellement aux joints de grains du fait de la présence de lacunes d’oxygène 

dans ces sites inter-granulaires selon le même mécanisme que celui évoqué précédemment 

pour les films formés en milieu acide. A notre connaissance aucune étude expérimentale 

d’exposition d’un film passif duplex à des ions chlorures qui permettrait une meilleure 

compréhension de la rupture de la passivité d’un tel film à l’échelle de sa nanostructure n’a 

été effectuée à ce jour. 

Remarquons que les mécanismes proposés ici afin d’expliquer la rupture de la passivité 

de la couche passive par des ions chlorures considèrent des films passifs formés 

préalablement en absence des chlorures puis exposés à ces ions agressifs. Une passivation en 

présence d’ions chlorures pourrait conduire à des films passifs possédant une composition  

une structure, et des propriétés électroniques différentes de celles des films formés dans un 

milieu ne contenant pas de chlorures [Marcus, 1993]. 
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Chapitre IV : 

Etude in situ par microscopie à effet tunnel de 

la nanostructure de la couche passive formée 

sur acier inoxydable  

 

L’objectif des travaux présentés dans ce chapitre est d’étudier les modifications 

nanostructurales induites par passivation en milieu acide (H2SO4, 0,5 M) d’une surface 

monocristalline de Fe-18Cr-13Ni(100) couverte par un film d’oxyde natif. Nous présentons 

dans un premier temps les mesures topographiques effectuées par deux techniques d’imagerie 

différentes (ex situ STM et ex situ AFM) sur le film natif formé après exposition à l’air du 

monocristal, puis les mesures topographiques effectuées par STM in situ sous contrôle du 

potentiel électrochimique (EC-STM) sur les films obtenus après polarisation de la surface à 

différents potentiels dans le domaine pré-passif ou passif. L’effet du potentiel de polarisation 

ainsi que l’effet du temps de vieillissement sur la nanostructure et la cristallisation du film 

seront discutés en comparant les différents films formés.  

IV.A. Topographie de la surface de l’alliage Fe-18Cr-13Ni(100) 

couverte par le film d’oxyde natif 

La topographie, observée par STM ex situ, de la surface de l’échantillon monocristallin 

d’alliage Fe-18Cr-13Ni(100) (at%) après recuit sous hydrogène et exposition à l’air est 

présentée sur la Figure IV-I. Elle est caractérisée par une succession de marches et de 

terrasses et par des zones claires et sombres distribuées de manière non ordonnée sur les 

terrasses. De plus, des zones de couleur intermédiaire sont facilement identifiables sur les 

terrasses. 

Des terrasses étendues, qui peuvent atteindre 1040 nm de largeur, alternent avec des 

régions où des terrasses plus étroites, 15 à 60 nm de large, se succèdent (cf. Figure IV-1(a)). 

La hauteur des marches séparant les terrasses varie entre 0,7 et 1,1 nm. Compte tenu de la 

distance réticulaire de 0,18 nm séparant deux plans successifs d’orientation (100) de l’alliage, 

les marches mesurées sont de hauteur multi-atomique (4 à 6 plans atomiques). Cette 
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topographie en marches et terrasses est celle du substrat. Elle résulte de la désorientation 

résiduelle de la surface d’environ 0,42° par rapport à l’orientation cristallographique (100). 

 

 

 

Les zones claires, intermédiaires et sombres sont agrandies sur l’image présentée en 

Figure IV-1(b). Deux hypothèses peuvent être avancées afin d’expliquer la présence de ces 

zones : la première est qu’elles reflètent la présence de trois niveaux topographiques dans le 

film d’oxyde : un niveau haut (clair), un niveau intermédiaire (marron) et un niveau bas 

(sombre). Le Tableau IV-1 compile les valeurs de différence de hauteur mesurées entre ces 

zones. La deuxième hypothèse est que le film natif contient trois zones qui possèdent une 

densité d’états (ρ) à Vt = 1,5 V qui varie et décroît dans l’ordre : ρ (zones claires) > ρ (zones 

intermédiaires) > ρ (zones sombres). Dans ce cas, les différences de hauteur observées entre 

les zones seraient apparentes et ne reflèteraient pas la topographie du film natif. 

 

 

 

Figure IV-1 : Images STM topographiques de la surface monocristalline de l’alliage Fe-18Cr-13Ni(100) 

couverte d’oxyde natif formé lors de l’exposition à l’air de l’échantillon après recuit sous hydrogène à 900 °C. (a) 

It = 0,5 nA, Vt = 1,5 V, ∆Z = 4 nm. (b)  It = 0,5 nA, Vt = 1,5 V, ∆Z = 1,5 nm. L’image (b) correspond à un zoom 

réalisé dans la zone marquée sur l’image (a). 
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Film étudié 
Différences de hauteur (nm) Taille des 

grains (nm) hauts - Intermédiaires Intermédiaires - bas hauts - bas 

Film natif (STM) 

(terrasses larges) 
0,23-0,56 0,40-0,76 0,75-1,3 4,6-7 

Film natif (AFM) 

(terrasses larges) 
0,22-0,54 0,41-0,73 0,69-1,1 ……. 

Film natif (STM) 

(terrasses étroites) 
0,23-0,69 0,46-0,85 0,76-1,25 4,6-7 

Film pré-passif 

(Es = - 57 mV ; t = 59-119 min) 
0,24-0,75 0,67-2,5 1,27-3,2 4,5-7,2 

Film passif 

(Es = 350 mV ; t = 94 min) 
0,32-1,7 0,51-0,92 1,14-2,3 4,6-14,1 

Film passif 

(Es = 500 mV ; t = 175 min) 
0,64-1,54 0,42-0,88 1,52-2,3 4,2-14 

Film passif 

(Es = 500 mV ; t = 257 min) 
1,1-2,79 0,80-2,2 2,1-4,6 4,2-16 

Film passif 

(Es = 700 mV ; t = 146 min) 

(terrasses et marches) 

0,75-1,8 0,46-0,97 1,5-2,3 4,3-14,4 

Film passif 

(Es = 700 mV ; t = 146 min) 

(sans marche) 

0,2-0,46 0,37-0,72 0,59-1,5 3,9-8,3 

 

 

 

Afin de trancher entre ces deux hypothèses nous avons complété ces mesures STM par 

des mesures AFM et par des mesures STS. Les images AFM obtenues en mode contact 

intermittent (tapping mode) sont présentées sur la Figure IV-2. Les mesures STS sont 

présentées au Chapitre V.  

Nous retrouvons sur les images AFM des terrasses étendues (570 à 670 nm de large) 

alternant avec des régions présentant des successions de terrasses étroites (15 à 85 nm) ainsi 

que la présence de zones claires, intermédiaires et sombres distribuées de manière non 

ordonnée sur les terrasses. La persistance de ces zones sur les images AFM, indépendantes de 

la densité d’états du film natif, permet de les attribuer sans ambiguïté à la présence de trois 

niveaux topographiques. 

Tableau IV-1 : Caractéristiques morphologiques des différents films étudiés. Les différences de hauteur 

entre les trois niveaux topographiques de chacun de ces  films sont indiquées ainsi que la taille latérale des 

grains. 
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La hauteur des marches séparant les terrasses varie entre 0,25 et 1,3 nm en bon accord 

avec les mesures STM. Compte tenu de la distance réticulaire entre les plans (100) de l’alliage 

(0,18 nm), la présence de marches multi-atomiques est confirmée.  A partir du nombre de 

terrasses coupant la diagonale de l’image présentée sur la Figure IV-2(a) et de la hauteur 

moyenne des marches, on déduit un angle moyen de désorientation de la surface de 0,46° par 

rapport au plan (100) des terrasses.  

 

 

Les valeurs des différences de hauteur entre les trois niveaux topographiques relevées à 

partir des images AFM sont compilées dans le Tableau IV-1. Elles sont presque identiques à 

celles relevées à partir des mesures STM. Selon les données XPS [Maurice, 1998], l’épaisseur 

de la couche d’oxyde natif formé sur Fe-18Cr-13Ni(100) est de 1,8 à 2 nm (cf. Tableau I-9). 

Cette valeur représente une épaisseur équivalente moyenne et la topographie observée peut 

donc être interprétée par une dispersion locale en épaisseur de la couche d’oxyde natif. Les 

parties les plus minces de la couche correspondent aux niveaux bas (sombres) dans les images 

STM et AFM alors que les parties les plus épaisses correspondent aux niveaux hauts (clairs) 

sur les images. A l’aide du logiciel de traitement d’image WSxM, on peut estimer à partir des 

images STM et AFM (Figure IV-1(b) et Figure IV-2(b)) obtenues sur des terrasses larges que 

respectivement 59%, 36,5% et 4,5% de la surface sont couverts par les niveaux 

Figure IV-2 : Images AFM topographiques de la surface monocristalline de l’alliage Fe-18Cr-13Ni(100) 

couverte d’oxyde natif formé lors de l’exposition à l’air de l’échantillon après recuit sous hydrogène à 900 °C. (a) 

∆Z = 5 nm. (b) ∆Z = 1,5 nm. L’image (b) correspond à un zoom réalisé dans le carré blanc sur l’image (a) 

2000 x 2000 nm
2

 

  

(a) 

500 x 500 nm
2

 

(b) 
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topographiques intermédiaire, haut (clair) et bas (sombre). En tenant compte de ces valeurs et 

des différences de hauteur moyennes entre les trois niveaux topographiques (0,35 ± 0,1 nm 

entre les niveaux clairs et intermédiaires, 0,60 ± 0,1 nm entre les niveaux intermédiaires et 

sombres et 1 ± 0,1 nm entre les niveaux hauts et bas), il est possible de construire un modèle 

représentatif de la topographie de l’oxyde natif formé sur les terrasses larges. La Figure IV-3 

présente le modèle établi  pour une épaisseur moyenne de la couche d’oxyde de 2 nm. 

 

 

 

Les terrasses étroites du substrat présentent également trois niveaux topographiques mais 

avec des taux de couverture différents de ceux trouvés sur les terrasses larges. La Figure IV-

4(a) montre une image STM mesurée sur les terrasses étroites. Nous trouvons des différences 

de hauteur moyennes entre les trois niveaux topographiques quasi identiques à celles trouvées 

sur les terrasses larges (cf. Tableau IV-1). Toutefois le niveau topographique haut (clair) 

couvre une fraction de surface plus grande que le niveau intermédiaire. L’estimation des 

fractions de surface couverte par chacun des trois niveaux topographiques à partir de l’image 

IV-4(a) donne en effet respectivement 60%, 36,5%, et 3,5% pour les niveaux topographiques 

haut, intermédiaire et bas. Le modèle représentatif de la topographie de l’oxyde natif formé 

sur les terrasses étroites établi à partir de ces valeurs et pour une épaisseur moyenne de la 

couche de 2 nm est présenté sur la Figure IV-4(b). Il montre que la formation d’un film 

d’oxyde natif localement plus épais prédomine sur les terrasses étroites.  

Figure IV-3 : Modèle représentatif de la dispersion locale en épaisseur de la couche d’oxyde natif formé sur les 

terrasses larges (100) de l’alliage. L’épaisseur de la couche d’oxyde au niveau topographique haut est supérieure 

à l’épaisseur équivalente moyenne déterminée par XPS. En revanche les épaisseurs des niveaux topographiques 

intermédiaire et bas sont  inférieures à l’épaisseur équivalente. 

36,5% 

59% 
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Cette différence de fraction de surface couverte par les parties les plus épaisses du film 

d’oxyde natif entre terrasses larges et terrasses étroites suggère que le mécanisme de 

croissance du film n’est pas homogène sur la totalité de la surface métallique et est influencé 

par la présence des marches. L’analyse des images présentées sur les Figures IV-1(b) et IV-

2(b) montre que les niveaux bas et intermédiaires sur les terrasses larges correspondent à des 

plages de forme quasi circulaire pour les premiers et plus carrée pour les seconds. Les 

dimensions latérales de ces plages varient de 13 à 214 nm. Les plages associées au niveau 

intermédiaire semblent donc trop larges pour pouvoir croître sur les terrasses étroites dont la  

largeur varie de 24 à 54 nm (cf. Figure IV-4(a)) et leur croissance latérale semble ainsi 

interrompue par la présence des marches. Sur les terrasses étroites les plages hautes sont 

étendues dans le sens de la longueur des terrasses sur des distances qui varient entre 75 et 296 

nm, la largeur allant de 10 à 46 nm. Les discontinuités, pour la plupart circulaires, ont des 

dimensions latérales qui varient de 2,2 à 4,9 nm. On trouve également des discontinuités plus 

étendues mais dont les dimensions, longueur et largeur qui varient respectivement de 10 à 39 

nm et de 20 à 37 nm semblent limitées par la croissance latérale préférentielle des plages 

hautes. Une compréhension plus approfondie de ces différences nécessiterait une étude 

spécifique et détaillée de la croissance du film natif qui n’a pas été réalisée au cours de cette 

Figure IV-4 : Topographie de l’oxyde natif sur les terrasses étroites de la surface monocristalline Fe-18Cr-

13Ni(100). (a) Image STM topographique. It = 0,5 nA, Vt = 2 V, ∆Z = 2 nm. (b) Modèle représentatif de la 

dispersion locale en épaisseur de la couche d’oxyde natif. 
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400 x 400 nm
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thèse. Une telle étude pourrait être effectuée par microscopie à effet tunnel sous ultravide et 

exposition contrôlée à l’oxygène ou à l’air reconstitué. 

La Figure IV-5 présente une vue agrandie extraite par zoom numérique de l’image 

présentée sur la Figure IV-1(b) et un profil de hauteur réalisé sur cette vue. Ces données 

mettent en évidence la morphologie nanogranulaire du film natif. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

En effet, chaque niveau topographique laisse apparaître des grains dont les dimensions 

latérales varient de 4,6 à 7 nm (cf. Tableau IV-1). La profondeur mesurée aux joints de grains 

varie de 0,13 nm à 0,46 nm. Ces grains sont également discernables sur les images AFM  

(Figure IV-2 (b)) où chaque niveau topographique n’est pas totalement homogène et laisse 

apparaître des corrugations. Toutefois l’image STM permet de mieux résoudre ces détails 

nanostructuraux de la couche d’oxyde natif. Ces grains résultent de la formation de la couche 

d’oxyde natif par un phénomène de germination et croissance.  

Par ailleurs, aucun réseau cristallin n’a pu être mesuré sur cette surface suggérant ainsi 

que le film d’oxyde natif est désordonné. 

Figure IV-5 : Image (a) et profil de hauteur (b) extraits de l’image STM de la Figure IV-1(b). Le profil montre 

les trois niveaux topographiques sur les terrasses ainsi que les corrugations sur ces trois niveaux qui sont dues à 

la morphologie nanogranulaire du film natif. Des exemples de grains d’oxyde sont marqués par des cercles 

verts sur l’image (a). 
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IV.B. Etude électrochimique en milieu H2SO4 0,5 M 

IV.B.1  Essais de réduction de l’oxyde natif 

L’échantillon Fe-18Cr-13Ni(100) présente en surface un film d’oxyde natif formé lors 

de l’exposition à l’air. La formation de ce dernier est inévitable puisque l’étape de transfert de 

l’échantillon du système de recuit à la cellule électrochimique du STM se fait à l’air. Réduire 

cet oxyde par traitement électrochimique permettrait d’obtenir une surface métallique avant 

passivation, étape nécessaire pour l’étude des modifications induites par la transition 

active/passive. La Figure IV-6 montre une tentative de traitement cathodique par un cycle de 

réduction effectué après introduction de l’échantillon dans la cellule électrochimique.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Le cycle a été effectué par balayage cathodique du potentiel de circuit ouvert (EOCP = - 

187 mV) jusqu’à - 480 mV où le sens de balayage a été inversé. Le balayage anodique 

(retour)  a été arrêté à Es = - 184 mV. Le courant cathodique observé est dû à la réduction des 

protons (H
+
) qui se produit avant la réduction de l’oxyde natif constitué essentiellement d’un 

mélange d’ions Fe(III) et Cr(III) (cf. Tableau I-9 et Tableau I-10). La formation abondante de 

Figure IV-6 : Voltamogramme obtenu en milieu acide (0,5 M H2SO4, pH=0,3) sur un échantillon 

monocristallin de Fe-18Cr-13Ni(100) recuit sous hydrogène et exposé ~ 5 minutes à l’air. Le demi-cycle aller 

débute au potentiel de circuit ouvert (EOCP = - 187 mV) et s’arrête à - 480 mV. Le demi-cycle retour est stoppé à 

- 184 mV. La vitesse de balayage  (dE/dt) est de 20 mV/s.  
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bulles d’hydrogène sur la surface affecte les mesures EC-STM et empêche d’effectuer des 

images in situ après un tel traitement (les bulles de gaz viennent se fixer entre pointe et 

surface). En outre, ces bulles s’accumulent à la surface de la pseudo-référence en platine et le 

potentiel de l’échantillon devient incontrôlable. L’adjonction à la cellule électrochimique 

STM (cf. Figure II-15(a)) d’un réservoir secondaire accolé au réservoir principal permettrait 

d’isoler la référence pendant le traitement cathodique. Toutefois la réalisation d’une telle 

cellule n’a pas été effectuée au cours de cette thèse puisque la difficulté à réduire le film 

d’oxyde natif n’est pas due uniquement à la cellule électrochimique STM utilisée mais 

également à la nature de l’oxyde mixte très stable formé en surface. En effet, l’étude de 

Oblonsky et al [Oblonsky, 1998] réalisée par XANES in situ (X-ray absorption near edge 

spectroscopy) sur des alliages Fe-yCr avec un pourcentage atomique de chrome dans l’alliage 

variant de 8,5 à 23% a montré clairement que la réduction cathodique de l’oxyde natif en 

milieu acide (pH = 4,5) à un potentiel de - 1,2 V/ ESM est incomplète. De plus, l’étude de 

Schmuki et al [Schmuki, 1998] réalisée par la même technique sur des mélanges d’oxydes 

Fe2O3 et Cr2O3 déposées par pulvérisation et avec une teneur en Cr2O3 allant de 10 à 90% a 

montré qu’une composition intermédiaire en Cr2O3, équivalente à celle du film natif dans 

notre cas (de l’ordre de 30% voir Tableau I-9) permet de stabiliser le film contre la dissolution 

générée par polarisation cathodique. Ajoutons que les études antérieures réalisées sur le 

chrome [Maurice, 1994b ; Zuili, 1999] ont montré que les conditions de traitement cathodique 

nécessaire à la réduction de l’oxyde natif induisent la destruction de la topographie en 

marches et terrasses du substrat. Par conséquent, l’étude de la germination de la couche 

d’oxyde par EC-STM à haute résolution sur une surface d’acier inoxydable réduite s’avère 

impossible dans ces conditions. Nous avons donc abandonné tout prétraitement cathodique. 

L’étude de la passivation présentée par la suite consiste donc à caractériser in situ les 

modifications structurales induites par saut de potentiel dans le domaine passif et liées à la 

transformation du film d’oxyde natif en film passif. 

IV.B.2  Comportement potentiodynamique 

La Figure IV-7 montre la courbe de polarisation enregistrée sur le monocristal Fe-18Cr-

13Ni(100) dans H2SO4 0,5 M (pH=0,3). L’échantillon est initialement poli et recuit sous 

hydrogène, puis transféré dans la cellule électrochimique du STM. L’exposition à l’air lors du 

transfert dure environ 5 minutes. La courbe est réalisée par balayage du potentiel de - 250 mV 

jusqu’à 1150 mV avec une vitesse de balayage de 20 mV/s.  
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La courbe I-E montre que le pic d’activité correspondant au maximum de la dissolution 

active est situé à Es = - 107 mV. Au-delà de ce pic la densité de courant chute dans le domaine 

pré-passif entre - 107 et 50 mV environ puis varie peu avec le potentiel entre 50 et 900 mV 

indiquant ainsi que la largeur du domaine passif peut être estimée à environ 850 mV. La 

densité de courant relativement élevée mesurée dans le domaine passif est attribuée à la 

vitesse de balayage élevée avec laquelle la courbe a été enregistrée. Au-dessus de 900 mV 

environ, la densité du courant augmente à nouveau indiquant que le domaine transpassif est 

atteint. L’augmentation de la densité du courant dans le domaine transpassif est due à 

l’oxydation des ions Cr
3+

 (Cr2O3 ou Cr(OH)3) en ions Cr
6+

 (Cr2O7
2-

) solubles (dissolution de 

chrome sous forme de Cr2O7
2-

)  [Haupt, 1995 ; Keller, 2004 ; Schmuki, 1996b]. Selon certains 

auteurs [Haupt, 1995 ; Keller, 2004] l’évolution de l’oxygène gazeux (oxydation de l’eau) a 

lieu à des potentiels anodiques supérieurs à 1800 mV. 

L’étude in situ des modifications induites par polarisation électrochimique en milieu 

acide de la surface a été effectuée après un saut de potentiel à une valeur prédéterminée. Les 

-400 -200 0 200 400 600 800 1000 1200
-600

-400

-200

0

200

400

600

800
I (

µA
 / 

cm
2 )

E (mV / ESH)

Domaine 

pré-passif 
Domaine transpassif Domaine 

actif 
Domaine passif 

Figure IV-7 : Courbe de polarisation enregistrée sur la surface Fe-18Cr-13Ni(100) en milieu acide (0,5 M 

H2SO4, pH=0,3) dans la cellule électrochimique du STM. La vitesse de balayage (dE/dt) est de 20 mV/s. La 

courbe comporte quatre domaines : le domaine actif, le domaine pré-passif, le domaine passif et le domaine 

transpassif.    
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potentiels étudiés, - 57 mV, 350 mV, 500 mV et 700 mV ont été sélectionnés à partir de la 

courbe de polarisation de la Figure IV-7. Ils correspondent aux domaines pré-passif et passif. 

IV.C. Topographie de la surface Fe-18Cr-13Ni(100) polarisée 

dans le domaine pré-passif 

Dans le cadre de l’étude des modifications structurales liées à la transformation du film 

d’oxyde natif en film passif, nous avons choisi d’étudier en premier lieu par STM in situ les 

modifications topographiques induites par saut de potentiel dans le domaine pré-passif. Dans 

ce but, l’échantillon, après recuit sous hydrogène et transfert à l’air vers la cellule EC-STM, 

est polarisé par un saut de potentiel de Es = - 187 mV, potentiel de circuit ouvert situé dans le 

domaine actif, à Es = - 57 mV (Es = EOCP + 130 mV), potentiel situé dans le domaine pré-

passif.  

Les images STM de la Figure IV-8 montrent la topographie de la surface après le saut de 

potentiel dans le domaine pré-passif. Les images (a) et (b) ont été obtenues pour des temps de 

polarisation respectifs de 59 et 119 minutes sur des zones différentes de la surface de 

l’échantillon.  

 

 

 

 

Figure IV-8 : Images topographiques EC-STM enregistrées sur la surface Fe-18Cr-13Ni(100) à Es = - 57 

mV/ESH en milieu acide (0,5 M H2SO4, pH=0,3).  Et = - 437 mV/ESH, It = 0,5 nA, Vt = 380 mV. (a) ∆Z = 3 

nm, t = 59 min. (b) ∆Z = 3,5 nm, t = 119 min. Des exemples de grains du film pré-passif aux bords de marches 

du substrat sont indiqués par des cercles verts. 
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Sur ces images, la surface alterne des terrasses de 57 à 91 nm de large, avec des séries de 

terrasses plus étroites, de 10 à 35 nm en largeur. Les marches sont multi-atomiques avec des 

valeurs de hauteur comprises entre 0,41 et 1,2 nm. Ainsi les résultats obtenus avant et après 

polarisation électrochimique montrent que la polarisation anodique de la surface dans le 

domaine pré-passif ne modifie pas la topographie en marches et terrasses du substrat. 

L’analyse détaillée des images de la Figure IV-8 permet d’identifier trois niveaux 

topographiques. La Figure IV-9 montre deux profils de hauteur mesurés sur la Figure IV-8(a) 

qui permettent d’identifier ces niveaux. Les valeurs des différences de hauteur mesurées entre 

ces niveaux sont compilées dans Tableau IV-1. Elles sont plus élevées que celles mesurées sur 

le film d’oxyde natif ce qui semble pouvoir être attribué à un effet combiné de la dissolution 

du film natif riche en fer (70% Fe2O3) et de la formation d’une couche externe d’hydroxyde 

de chrome Cr(OH)3 [Maurice, 1998]. 

 

 

Des dépressions circulaires associées aux niveaux bas et dont le diamètre varie entre 3,3 

et 6,5 nm sont identifiables sur les terrasses. La profondeur de ces dépressions varie entre 0,6 

et 2,5 nm par rapport au niveau intermédiaire. Aucune donnée bibliographique de l’épaisseur 

du film n’a été trouvée pour ces conditions de polarisation de la surface. Toutefois, en tenant 

Figure IV-9 : Profils de hauteur mesurés le long des lignes de mêmes couleurs sur la Figure IV-8(a). Les 

profils montrent trois niveaux topographiques sur les terrasses ainsi que les corrugations sur les niveaux 

topographiques haut et intermédiaire dues à la morphologie nanogranulaire du film pré-passif qui couvre les 

terrasses. 
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compte du consensus sur le fait que l’épaisseur augmente avec le potentiel de polarisation de 

la surface [Castle, 1989 ; Goswami, 1971 ; Haupt, 1995 ; Hoppe, 1994 ; Maurice, 1996 ; 

Okamoto, 1973 ; Olefjord, 1985] et que l’épaisseur du film passif formé à Es = 500 mV en 

milieu acide (H2SO4, 0,5M) est 2,2-2,4 nm [Maurice, 1998], il paraît logique d’admettre que 

l’épaisseur du film formé dont le domaine pré-passif soit plus faible que 2,2-2,4 nm. Par 

conséquent, la profondeur des dépressions mesurées suggère la présence de sites où une 

dissolution locale du film natif et de l’alliage sous-jacent a accompagné la formation du film 

pré-passif. Cette dissolution affecterait préférentiellement les plages topographiques basses où 

l’épaisseur du film d’oxyde natif est plus faible. L’absence de ces dépressions aux bords de 

marches suggère que la dissolution accompagnant la formation du film pré-passif y a été 

atténuée, voire bloquée. La formation préférentielle de la couche externe de Cr(OH)3 (plus 

épaisse) aux bords de marches pourrait expliquer cet effet local. 

L’aspect nanogranulaire des terrasses et des bords de marches est clairement identifiable 

sur les images topographiques de la Figure IV-8 et confirmé par les profils de hauteurs 

présentés sur la Figure IV-9. Les terrasses et les bords de marches sont uniformément 

couverts de grains dont les dimensions latérales varient de 4,5 à 7,2 nm (cf. Tableau IV-1). La 

taille de ces grains est très proche de celle mesurée pour les grains du film natif indiquant 

l’absence de croissance latérale après polarisation dans le domaine pré-passif.  

L’aspect nanogranulaire du film formé après polarisation dans le domaine pré-passif est 

plus prononcé que celui du film natif. Ceci résulte du fait que la profondeur des joints de 

grains du film pré-passif varie entre 0,29 et 0,89 nm sur les terrasses alors qu’elle varie de 

0,13 à 0,46 nm pour le film natif. Cette morphologie mieux marquée est attribuée à la 

croissance de la couche externe d’hydroxyde de chrome Cr(OH)3 induite par polarisation dans 

le domaine pré-passif. Cette interprétation est cohérente avec les mesures XPS qui ont montré 

que l’hydroxyde de chrome Cr(OH)3 se trouve en quantité infime dans le film natif (épaisseur 

équivalente de la couche d’hydroxyde < 0,1 nm pour le film natif [Maurice, 1998]) alors qu’il 

est un constituant majeur des films formés sur les aciers inoxydables en milieu acide après 

polarisation de la surface dans le domaine pré-passif [Keller, 2004]. Par ailleurs, la 

profondeur des joints de grains du film pré-passif formé aux bords de marches du substrat 

varie entre 0,04 et 0,33 nm et leur largeur entre 0,60 et 1,2 nm contre respectivement 0,29-

0,89 nm et 1,56-2,3 nm sur les terrasses de la surface pré-passivée. La comparaison de ces 

valeurs indique que les grains du film pré-passif formé aux bords de marches du substrat 

(indiqués par des cercles verts sur la Figure IV-8) sont plus jointifs que les grains du film sur 
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les terrasses, ce qui est compatible avec une croissance préférentielle de la couche de Cr(OH)3 

aux bords de marches. 

Une autre différence frappante avec la topographie du film natif est le fait qu’après 

polarisation dans le domaine pré-passif les niveaux hauts sont préférentiellement localisés le 

long des bords de marches pour y former des rubans décoratifs alors que les niveaux 

intermédiaires prédominent largement sur les terrasses. Ainsi ces niveaux plus hauts observés 

après polarisation électrochimique semblent bien correspondre à des zones locales de 

croissance préférentielle de la couche d’hydroxyde de chrome. L’épaississement local de la 

couche par croissance préférentielle d’hydroxyde de chrome aux bords de marches est 

probablement dû à deux phénomènes : un enrichissement en Cr
3+

 du fait d’une dissolution 

sélective des ions fer plus marquée aux bords de marches et une réaction de ces ions Cr
3+

 avec 

les molécules d’eau (hydroxylation) conduisant à des zones où la couche de Cr(OH)3 est plus 

épaisse. Cette interprétation est cohérente avec le fait bien établi dans la littérature que la 

polarisation anodique en milieu acide des aciers inoxydables ferritiques ou austénitiques 

conduit à un enrichissement en Cr(III) du fait de la dissolution sélective des ions de fer 

[Asami, 1978 ; Calinski, 1989 ; Castle, 1989 ; Hara, 1991 ; Kirchheim, 1989 ; Marcus, 1988 ; 

Maurice, 1996 ; Mischler, 1988 ; Olefjord, 1983 ; Yang, 1994 ; Yang, 1994b]. Nos mesures 

montrent que ce phénomène se produit préférentiellement aux bords de marches du substrat 

dans le domaine pré-passif. 

Enfin les images EC-STM effectuées dans le domaine pré-passif après environ 150 

minutes de polarisation n’ont pas permis d’observer un réseau atomique. Le film n’est donc 

pas cristallin dans ces conditions. La formation d’un film amorphe à ce potentiel n’est pas très 

étonnante si l’on considère que la couche externe du film est constitué de Cr(OH)3 et que ce 

dernier possède une structure polymère hydraté comparable à un gel qui forme avec l’eau des 

réseaux de molécules liées [Brooks, 1986].  

IV.D. Topographie in situ de la surface de Fe-18Cr-13Ni(100) 

polarisée dans le domaine passif 

Après l’étude des modifications nanostructurales dans le domaine pré-passif, nous nous 

sommes intéressés aux modifications induites par polarisation électrochimique de la surface à 

des potentiels plus élevés et situés dans le domaine passif. La procédure expérimentale 

adoptée pour la formation et l’étude in situ des couches passives est identique à celle décrite 
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précédemment, seul le potentiel de polarisation change. Comme le film passif formé sur 

l’acier inoxydable n’est pas réductible, il est nécessaire de préparer à nouveau la surface de 

l’échantillon avant chaque expérience.  

IV.D.1  Passivation de la surface à Es = 350 mV   

La Figure IV-10 présente la topographie superficielle après un saut de potentiel à Es = 

350 mV. Les images (a) et (b) confirment que la polarisation anodique ne modifie pas la 

topographie en marche et terrasses du substrat. De plus, elles permettent de confirmer la 

présence de trois niveaux topographiques. Le coin supérieur droit de la Figure IV-10 (a) 

permet d’identifier l’aspect nanogranulaire de la couche passive. La partie inférieure de 

l’image correspond à une région présentant une succession de marches et terrasses. Les 

terrasses très étroites de cette partie de l’image sont mal résolues. Cependant il est toujours 

possible de constater que les niveaux topographiques hauts (clairs) sont préférentiellement 

localisés le long des bords de marches. L’image (b) de la Figure IV-10, obtenue sur une autre 

zone de la surface et pour un temps de polarisation plus long que celui de l’image (a), est 

mieux résolue. Par conséquent, l’aspect nanogranulaire de la couche passive ainsi que la 

présence de trois niveaux topographiques sont mieux définis sur cette image. 
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(b) 

Figure IV-10 : Images topographiques EC-STM enregistrées sur la surface Fe-18Cr-13Ni(100) à E
s
 = 350 

mV/ESH en milieu acide (0,5 M H
2
SO

4
, pH = 0,3).  E

t
 = - 450 mV/ESH, I

t 
= 1 nA, V

t
 = 800 mV, ∆Z = 3 nm. 

(a) t = 66 min. (b) t = 94 min. Les lignes pointillées indiquent la position et la direction des bords de marches. 
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Les terrasses ainsi que les bords de marches sont uniformément couverts par des grains 

d’oxyde / hydroxyde dont les dimensions latérales varient de 4,6 à 14,1 nm (cf. Tableau IV-

1). La profondeur aux joints de grains varie de 0,32 nm à 0,98 nm. La présence des grains de 

plus grande taille que pour le film natif et le film formé dans le domaine pré-passif suggère 

que la croissance des grains a eu lieu après passivation de la surface. Cette croissance est 

probablement due à un phénomène de coalescence engendré par la passivation et le 

vieillissement sous potentiel contrôlé de la surface. Les grains de plus grande taille sont 

localisés préférentiellement le long des bords de marches (la direction des bords de marches 

est indiquée par les lignes pointillées sur les images de la Figure IV-10)
*
. 

Comme déjà discuté pour le film pré-passif, les bords de marches où est concentré le 

niveau topographique haut (clair) sont probablement des zones préférentiellement enrichies en 

Cr
3+ 

après dissolution sélective du fer. Ainsi la croissance préférentielle des grains observée 

aux bords de marches à Es = 350 mV indique que la coalescence de la couche d’oxyde est plus 

marquée dans les zones préférentiellement enrichies en Cr(III).  

Le profil de hauteur obtenu le long du tiret vert sur la Figure IV-10(b) est présenté sur la 

Figure IV-11. Il montre clairement les trois niveaux topographiques du film passif. Les 

valeurs des différences de hauteur entre les niveaux obtenues à partir de profils de hauteur 

mesurés sur la Figure IV-10(b) sont compilées dans le Tableau IV-1.  

 

 

 

 

 

 

 

 

                                                           
*
 Certains bords de marches ne sont pas orientés selon la direction des lignes tracées sur les images. Ceci pourrait 

être dû à une désorientation de la surface du substrat variant localement. 

Figure IV-11 : Profil de hauteur mesuré le long du tiret en vert sur la Figure IV-10(b) 
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La comparaison de ces valeurs avec celles mesurées pour le film pré-passif indique que 

le niveau haut (clair) est plus élevé par rapport au niveau intermédiaire pour le film passif que 

pour le film pré-passif. Ceci est compatible avec la croissance préférentielle observée le long 

des bords de marches après passivation et conduisant à des grains de dimensions plus élevées 

(croissance 3D). De plus, les différences de hauteur entre les niveaux intermédiaires et bas et 

les niveaux hauts et bas sont plus faibles dans le cas du film passif formé à Es = 350 mV que 

dans le cas du film pré-passif. Ceci indique que les niveaux bas sont moins profonds après 

passivation de la surface. Cette observation suggère que la dissolution sélective du fer du film 

natif et celle de l’alliage sous-jacent accompagnant la formation du film sont moins intenses 

après polarisation de la surface dans le domaine passif que dans le domaine pré-passif. Ceci 

est cohérent avec les mesures effectuées in situ par XANES sur le film passif formé sur un 

substrat de fer en milieu légèrement basique (pH=7,4 et pH =8,4) qui montrent que la 

dissolution des ions de Fe
2+

 diminue avec l’augmentation du potentiel de polarisation 

[Oblonsky, 1997]. Ainsi la dissolution localisée du film natif et de l’alliage sous-jacent 

semble atténuée après polarisation directe dans le domaine passif.  

IV.D.2  Passivation de la surface à Es = 500 mV  

La Figure IV-12 montre les images de la surface obtenues pour des temps croissants de 

passivation au potentiel de Es = 500 mV, c’est-à-dire au milieu du domaine passif. Les images 

(a), (b) et (c) sont obtenues respectivement 175, 178 et 257 minutes après le saut de potentiel. 

Ces images confirment la morphologie nanogranulaire de la couche passive. De plus, il est 

toujours possible d’identifier les marches et les terrasses du substrat sur ces images (la 

direction des bords de marches est indiquée par les lignes pointillées). 

La taille des grains mesurée sur les images (a) et (b) est comprise entre 4,2 et 14 nm et 

la profondeur aux joints de grains varie entre 0,39 et 1,1 nm. Des grains de plus grande taille 

sont mesurés sur l’image (c) qui est obtenue pour un temps de polarisation plus long. La taille 

latérale mesurée sur cette image est comprise entre 4,2 et 16 nm et la profondeur aux joints de 

grains varie entre 0,42 et 1,45 nm. La présence, également à ce potentiel de passivation, de 

grains d’une taille supérieure à celle mesurée sur le film natif et le film pré-passif confirme la 

croissance des grains après polarisation de la surface dans le domaine passif. De plus la bonne 

résolution de l’image (c) montre clairement la formation de grappes de grains, marquées par 

des cercles verts sur la Figure IV-12(c), suggérant qu’avec le temps les grains coalescent entre 

eux pour former des agrégats et/ou des grains de taille plus importante. Outre leur croissance, 
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la localisation des grains de plus grande taille le long de bords de marches est également 

confirmée à ce potentiel. Ainsi la croissance préférentielle des grains aux bords de marches du 

substrat confirme que le phénomène de coalescence y est plus marqué. 

 

  

  

Figure IV-12 : Images topographiques EC-STM enregistrées sur la surface Fe-18Cr-13Ni(100) pour des temps 

croissants de passivation à E
s
 = 500 mV/ESH en milieu acide (0,5 M H

2
SO

4
, pH = 0,3).  E

t
 = - 500 mV/ESH, I

t 

= 1 nA, V
t
 = 1000 mV. (a) ∆Z = 2 nm, t = 175 min. (b) ∆Z = 2 nm, t = 178 min. (c) ∆Z = 5 nm, t = 257 min. 

L’image (b) correspond à un zoom réalisé dans le cadre indiqué sur l’image (a). Les lignes pointillées indiquent 

la position et la direction des bords de marches. 
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A partir des profils de hauteur mesurés sur les images (a) et (c) de la Figure IV-12 il est 

également possible de discerner trois niveaux topographiques pour le film passif formé à ce 

potentiel. Deux profils de hauteur parmi l’ensemble tracé sont présentés sur la Figure IV-13. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Les valeurs de différence de hauteur entre les niveaux topographiques déduites de ces 

profils sont compilées dans le Tableau IV-1. La comparaison des valeurs obtenues sur l’image 

(a) avec celles mesurées sur le film pré-passif confirme que la passivation de la surface 

conduit  à l’obtention de niveaux bas qui sont moins profonds que ceux obtenus pour le film 

pré-passif du fait d’une dissolution transitoire moins prononcée accompagnant la formation du 

film passif. De plus, le fait que le niveau clair est plus élevé que celui qui est mesuré pour le 

film pré-passif confirme la croissance 3D des grains. 

L’ensemble des profils effectués sur l’image (c) obtenue pour un temps de polarisation 

plus long donnent des valeurs différentes (cf. Tableau IV-1). On constate d’une part 

l’augmentation avec le temps de polarisation de la différence de hauteur entre niveaux hauts 

(localisés préférentiellement le long des bords de marches) et niveaux intermédiaires 

correspondants essentiellement aux terrasses et d’autre part l’augmentation, toujours avec le 

temps de polarisation, des différences de hauteur entre niveaux intermédiaires et bas et 

niveaux hauts et bas. Deux phénomènes, éventuellement combinés, peuvent conduire à ces 

modifications : (i) la déshydroxylation du film par amincissement de la couche externe 

composée de Cr(OH)3 (ii) la dissolution des ions de fer plus prononcée dans les niveaux bas 

Figure IV-13 : Profils de hauteur le long des tirets verts représentés sur les images (a) et (c) de la Figure 

IV-12. Les profils noirs et rouges sont obtenus sur les images (a) et (c) respectivement. 
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(sombres) initialement moins protecteurs que les autres niveaux (le film passif y est plus 

mince). 

La déshydroxylation du film passif a été mise en évidence par des mesures XPS qui ont 

montré qu’avec le vieillissement sous potentiel contrôlé du film passif formé en milieu acide 

l’épaisseur de la couche externe de Cr(OH)3 diminue [Maurice, 1996 ; Maurice, 1998 ; Yang, 

1994]. Cet amincissement de la couche externe, s’il se produisait préférentiellement sur les 

terrasses, expliquerait l’augmentation de différence de hauteur entre niveaux hauts 

préférentiellement associés aux bords de marches et niveaux intermédiaires correspondant 

essentiellement aux terrasses. Il permettrait également à la pointe STM d’accéder à des 

niveaux bas plus profonds que ceux mesurés pour des films dont la couche externe 

d’hydroxyde de chrome plus épaisse et plus homogène masque partiellement la topographie 

de la partie interne. Dans ce cas, les niveaux bas assez profonds seraient formés lors de la 

passivation et l’augmentation de leur profondeur ne serait pas due à une dissolution continue à 

l’état passif mais plutôt à une meilleure estimation de leur profondeur lorsque la couche 

externe devient moins épaisse et moins homogène. Cette explication implique que les 

profondeurs des niveaux bas (sombres) dans les cas précédents (film pré-passif, film passif 

formé à Es = 350 mV et film passif formé après 175 minutes à Es= 500) seraient sous-évaluées 

du fait d’une couche d’hydroxyde plus homogène et plus épaisse pour ces films. 

La deuxième explication est également issue des mesures XPS [Maurice, 1998] qui 

montrent qu’avec le temps de passivation non seulement la couche externe s’amincit par 

déshydroxylation mais également la couche interne s’appauvrit en oxyde de fer et s’enrichit 

en oxyde de chrome suggérant ainsi que la dissolution des ions de fer perdure après 

passivation. Dans ce cas l’abaissement des niveaux bas avec le vieillissement sous 

polarisation résulterait également d’une dissolution locale à l’état passif de la couche d’oxyde. 

Couplée à la déshydroxylation de la couche externe, cette dissolution sélective de la couche 

interne permettrait d’expliquer l’ensemble des mesures topographiques effectuées sur l’image 

(c). Ajoutons que la différence de hauteur entre les niveaux intermédiaires et bas (cf. Figure 

IV-12(c)) est au maximum de 2,2 nm pour le film passif formé après polarisation pendant 275 

minutes à Es = 500 mV alors qu’elle peut atteindre des valeurs plus élevées pour le film pré-

passif de l’ordre de 2,5 nm, ce qui suggère que la dissolution est moins importante pour le 

film passif même après vieillissement que pour le film pré-passif.  
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Outre l’augmentation des différences de hauteur entre les trois niveaux topographiques, 

une augmentation de la rugosité a été également observée avec le vieillissement. En effet la 

rugosité de la surface, définie par le paramètre Rq (root-mean-square (rms) roughness) qui 

représente l’écart moyen des hauteurs par rapport au plan moyen, a été calculée à l’aide du 

logiciel WSxM pour les deux images topographiques (a) et (c) de la Figure IV-12 qui 

correspondent à la même zone d’étude suivie au cours du temps. Le calcul montre que la 

rugosité est respectivement 0,383 et 1,053 nm pour les images (a) et (c) obtenues pour des 

temps de polarisation croissants à Es = 500 mV, indiquant ainsi que la rugosité de la surface 

augmente avec le temps de passivation. L’augmentation de la rugosité en fonction du temps se 

traduit par un contraste plus élevé sur la Figure IV-12 (c). Elle est compatible avec des 

différences de hauteur entre niveaux hauts et bas qui augmentent avec le vieillissement. 

L’étude à haute résolution du film passif formé dans ces conditions de passivation 

montre qu’il est cristallisé. La Figure IV-14 présente une série d’images enregistrée à haute 

résolution à différents endroits de la surface passivée. La Figure IV-14(a) montre une 

topographie facettée qui peut être associée à la croissance d’une couche cristalline 3D dont le 

réseau est incliné par rapport à celui du substrat. L’image insérée dans le coin supérieur droit 

de la Figure IV-14(a), obtenue après filtrage par transformée de Fourier de la partie encadrée 

en rouge à l’aide du programme de traitement d’image WSxM, montre clairement le réseau de 

symétrie quasi hexagonale observé in situ. Ce réseau atomique a un paramètre de maille 

moyen calculé à partir de mesures effectuées sur différentes images de 0,28 ± 0,02 nm. 

L’imprécision  est due à la dérive durant le balayage.  

Le paramètre de maille mesuré et la symétrie du réseau sont en bon accord avec ceux 

des plans d’oxygène dans le plan (0001) de la structure corindon de l’oxyde de chrome (α-

Cr2O3). En d’autres termes le réseau mesuré est en bon accord avec le sous-réseau d’oxygène 

de α-Cr2O3(0001) (distance moyenne entre atomes d’oxygène premiers voisins de 0,280 nm). 
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Figure IV-14 : Mesures topographiques EC-STM enregistrées à haute résolution sur la surface Fe-18Cr-

13Ni(100) passivée à Es = 500 mV/ESH en milieu acide (0,5 M H2SO4, pH = 0,3). (a) (c) et (d) images 

topographiques enregistrées in situ à différents endroits de la surface et pour des temps de passivation de 218, 

231 et 237 minutes respectivement. Et = - 500 mV/ESH, It =0,5 nA, Vt = 1000 mV, ∆Z = 0,2 nm. (b) Profil de 

hauteur mesuré le long du tiret en vert sur l’image (a). L’insert dans le coin supérieur droit en (a) montre le 

réseau hexagonal obtenu après filtrage de la partie encadrée par un carré rouge  
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Remarquons que du fait de l’incertitude des mesures STM, il est difficile d’attribuer de 

façon exclusive le réseau cristallin observé à l’oxyde de chrome. En effet le paramètre de 

maille mesuré est également compatible avec la structure de l’hydroxyde de chrome, Cr(OH)3 

(valeur théorique en volume de 0,307 nm pour l’arrangement des atomes d’oxygène dans le 

plan (0001) [Zuili, 1999]) et avec la structure de l’oxyhydroxyde de chrome, CrOOH (valeur 

théorique en volume de 0,298 nm pour l’arrangement des atomes d’oxygène dans le plan 

(0001) [Zuili, 1999]). Cependant un profil de hauteur mesuré sur la Figure IV-14(a), présenté 

sur la Figure IV-14(b), montre que la hauteur des marches mesurée sur le réseau cristallin est 

de 0,24 ± 0,01 nm. Elle est en bon accord avec la distance réticulaire des plans (0001) de la 

structure α-Cr2O3 (valeur théorique en volume de 0,226 nm) mais pas avec celle des plans 

(0001) de la structure Cr(OH)3 (valeur théorique en volume de 0,487 nm) ou de la structure 

CrOOH (valeur théorique en volume de 0,447 nm) renforçant l’attribution ci-dessus du réseau 

cristallin observé in situ à l’oxyde de chrome. Le paramètre de maille mesuré est aussi 

compatible avec la valeur théorique en volume pour l’arrangement des atomes d’oxygène 

dans le plan (111) de γ-Fe2O3 (0,295 nm) ou bien de Fe3O4 (0,297 nm) [Ryan, 1995]. 

Toutefois le fait que le réseau cristallin n’est observé qu’après des temps de passivation assez 

long, supérieurs à 2-3 heures, permet d’exclure la possibilité que le réseau cristallin observé 

soit celui de γ-Fe2O3 ou de Fe3O4 puisque les mesures XPS effectuées par Maurice et al 

[Maurice, 1998] sur un monocristal austénitique Fe-18Cr-13Ni(100) identique à celui utilisé 

dans notre cas ont montré que l’oxyde de fer devient un constituant minoritaire du film passif 

après polarisation pendant une durée supérieure à 2 heures. De plus, ces mesures XPS 

obtenues sur l’alliage austénitique Fe-18Cr-13Ni(100) ainsi que d’autres mesures XPS 

effectuées sur des alliages ferritiques [Keller, 2004 ; Maurice, 1996 ; Yang, 1994 ; Yang, 

1994b] ont montré que l’oxyhydroxyde ne constitue pas un composé majoritaire des films 

passifs formés dans des conditions proches de celles choisies ici, permettant ainsi d’exclure la 

possibilité que le réseau cristallin soit celui de l’oxyhydroxyde.  

Les mesures XPS [Maurice, 1998] permettent également de lever l’ambiguïté sur 

l’attribution à α-Cr2O3 ou à Cr(OH)3 du réseau observé. En effet elles montrent que la couche 

externe d’hydroxyde est présente même pour des temps de polarisation courts de l’ordre de 20 

minutes et que l’augmentation du temps de passivation entraîne d’une part l’amincissement de 

cette couche externe et d’autre part l’épaississement de la couche interne d’oxyde et son 

enrichissement en α-Cr2O3. Par conséquent, le réseau cristallin devrait être observé à des 

temps de polarisation courts de l’ordre de 20 minutes dans le cas où la couche externe 



Nanostructure de la couche passive formée sur acier inoxydable 

 

174 

 

d’hydroxyde serait cristallisée, ce qui est contraire à nos mesures EC-STM qui montrent 

qu’au moins 2-3 heures de vieillissement sous polarisation sont nécessaires pour observer le 

réseau cristallin, indiquant ainsi que ce réseau n’est autre que celui de α-Cr2O3  et que le 

temps de 2-3 heures est le temps nécessaire pour avoir des nanocristaux d’oxyde de α-Cr2O3 

dans la couche interne de taille suffisante pour pouvoir émerger de la couche d’hydroxyde de 

chrome. Cette interprétation est cohérente avec les résultats obtenus par STM ex situ sur 

Cr(110) [Maurice, 1994], sur Fe-22Cr(110) [Maurice, 1996] et sur Fe-18Cr-13Ni(100) 

[Maurice, 1998]. Remarquons que le réseau cristallin mesuré sur les images EC-STM 

présentées sur la Figure IV-14 n’est pas étendue sur la totalité de la surface. Ceci est 

probablement dû au fait que les zones cristallisées de la couche interne qui émergent à la 

surface sont séparées par des zones où la couche externe d’hydroxyde de chrome est 

suffisamment épaisse pour masquer la structure cristalline de la couche interne. Le modèle de 

la Figure IV-15 déduit de nos mesures STM in situ à haute résolution et des mesures XPS de 

Maurice et al [Maurice, 1998] permet d’expliquer l’observation du réseau cristallin après des  

temps de passivation supérieurs à 2-3 heures.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

L’ambiguïté concernant le caractère cristallin ou non du film passif formé in situ sur un 

substrat d’acier inoxydable austénitique 304 est levée par nos mesures EC-STM qui 

confirment la cristallisation de la couche interne du film passif. L’observation par Nanjo et al 

Fe-18Cr-13Ni(100) Fe-18Cr-13Ni(100) 

Réseau cristallin  

Figure IV-15 : Modèle proposé pour le film passif formé sur Fe-18Cr-13Ni(100) à Es = 500 mV en milieu 

acide (0,5 M H2SO4, pH= 0,3). (a) film passif après 20 minutes de passivation, constitué d’une couche externe 

de Cr(OH)3 (en rouge) et d’une couche interne composée d’un mélange de Fe2O3 et de α-Cr2O3 sous forme de 

nanocristaux (en bleu). (b) film passif après 2-3 heures de passivation constitué d’une couche externe de 

Cr(OH)3 moins épaisse et d’une couche interne plus développée et composée principalement de α-Cr2O3. Le 

réseau cristallin est observé dans les zones où la couche externe de Cr(OH)3 est assez mince et les nanocristaux 

sont suffisamment développés pour pouvoir émerger. 
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[Nanjo, 1997] que le film passif fraîchement formé sur l’acier inoxydable 304 est désordonné 

est probablement due à la courte durée de passivation, qui était seulement 15 minutes dans 

cette étude. Ajoutons que les auteurs ont mentionné que ce film préalablement désordonné 

cristallise après 5 heures d’exposition à l’air. Or l’exposition à l’air du film passif formé sur 

l’acier inoxydable 304 par polarisation de la surface pendant une faible durée (20 minutes) 

entraîne un effet semblable à celui du vieillissement sous potentiel contrôlé ; la couche interne 

s’enrichit en oxyde de chrome et devient plus épaisse alors que la couche externe de Cr(OH)3 

devient plus mince [Maurice, 1998], suggérant donc que la cristallisation observée par Nanjo 

et al est due à l’émergence des nanocristaux de la couche interne. Ceci renforce  

l’interprétation proposée ci-dessus pour expliquer l’observation in situ du réseau cristallin 

après 2-3 heures de polarisation de la surface. Notons de plus que la formation du réseau 

cristallin est plus rapide sur les aciers austénitiques que sur les aciers ferritiques. En effet les 

résultats de Maurice et al [Maurice, 1996] sur l’acier Fe-22Cr montrent que le film est 

désordonné après 2 heures de vieillissement sous polarisation et il devient cristallin après 22 

heures alors que les résultats obtenus sur l’acier austénitique 304 montrent que le film est 

cristallin dès 2 heures de polarisation, ce qui est confirmé par nos résultats obtenus in situ. 

IV.D.3  Passivation de la surface à Es = 700 mV 

La Figure IV-16 présente les modifications topographiques observées 146 minutes 

(image (a) et (b)) après un saut de potentiel de EOCP = - 187 mV, où la surface est couverte par 

l’oxyde natif, à Es = 700 mV, correspondant à la partie supérieure du domaine passif. Les 

deux images topographiques EC-STM présentées sont extraites de deux expériences 

différentes. 

L’analyse détaillée des images révèle une topographie différente. Cette observation 

s’explique en tenant compte de la région analysée de la surface. En effet l’image (a) est 

obtenue dans une région où la surface correspond à une succession de terrasses étroites 

séparées par des marches (les lignes pointillées indiquent la position et la direction des bords 

de marches) alors que l’image (b) est obtenue dans une région qui correspond à une terrasse 

large (absence de bord de marche). La taille des grains mesurée sur l’image (a) varie entre 4,3 

et 14,4 nm et la taille des grains mesurée sur l’image (b) varie entre 3,9 et 8,3 nm  (cf. 

Tableau IV-1). Ces mesures confirment les résultats obtenus à des potentiels inférieurs, à 

savoir que la croissance des grains d’oxyde / hydroxyde est engendrée par la polarisation de la 

surface dans le domaine passif. De plus, les mesures montrent que les grains les plus gros sont 
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localisés le long des bords de marches sur l’image (a) alors que les grains sur l’image (b), 

exempte de bord de marche, ont une taille plus faible. Cette observation confirme 

l’interprétation précédente qui attribue la présence des grains les plus gros aux bords de 

marches à un phénomène de croissance / coalescence préférentielle sur ces sites. 

La comparaison de la taille des grains des films passifs formés à des potentiels de 

passivation croissants indique que celle-ci est indépendante du potentiel de passivation de la 

surface (cf. Tableau IV-1). Or, l’augmentation du potentiel de passivation devrait entraîner 

l’augmentation de la densité de germes, ce qui a pour effet de diminuer la taille des grains du 

film passif. Notre observation s’explique par le fait que la surface est initialement couverte 

par les grains du film natif et elle n’est donc pas une surface métallique. Par conséquent 

l’augmentation du potentiel n’a pas d’effet direct sur la densité des germes puisque la surface 

est déjà saturée en grains du film natif. On notera à l’appui de cette interprétation que Scherer 

et al [Scherer, 2003] ont montré par des mesures in situ de diffraction des rayons X en 

incidence rasante avec rayonnement synchrotron que la taille des grains du film passif formé 

sur un substrat de Ni(111) en milieu acide diminue uniquement lorsque la surface du substrat 

Figure IV-16 : Images topographiques EC-STM enregistrées sur la surface Fe-18Cr-13Ni(100) à Es = 700 

mV/ESH en milieu acide (0,5 M H2SO4, pH = 0,3). Les images (a) et (b) sont obtenues après 146 minutes de 

passivation lors de deux expériences différentes. (a) Et = - 610 mV/ESH, It = 1 nA, Vt = 1310 mV, ∆Z = 3,5 

nm, t = 146 min. (b) Et = - 500 mV/ESH, It = 0,5 nA, Vt = 1200 mV, ∆Z = 1,5 nm, t = 146 min. Les lignes 

pointillées indiquent la position et la direction des bords de marches. 

(a) 

200 x 200 nm
2

 250 x 250 nm
2

 

(b) 
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passivé était préalablement métallique alors que l’augmentation du potentiel de polarisation 

sur une surface déjà oxydée n’a aucun effet sur la taille des grains qui reste identique. 

Remarquons sur la Figure IV-16(a) que le niveau topographique haut (clair) est localisé 

préférentiellement le long des bords de marches en accord avec nos observations pour les 

potentiels inférieurs. La Figure IV-17 montre deux profils de hauteur parmi l’ensemble 

mesuré sur les images (a) et (b) de la Figure IV-16. Les mesures des différences de hauteur 

effectuées sur l’image (a) sont compilées dans le tableau IV-1. Comme expliqué 

précédemment la comparaison de ces valeurs avec celles obtenues pour le film pré-passif est 

compatible avec une croissance des grains du film passif préférentiellement localisée aux 

bords de marches et une dissolution des niveaux bas (sombres) plus faible pour le film passif 

que pour le film pré-passif.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

La Figure IV-16(b) permet également de discerner trois niveaux topographiques. 

Toutefois, le niveau topographique haut sur cette image exempte de marche est concentré 

sous forme de plages dont la longueur varie entre 70 et 101 nm et la largeur entre 40 et 81 nm. 

Les mesures de différence de hauteur effectuées à l’aide des profils sont compilées dans le 

Tableau IV-1. Les différences de hauteur entre les niveaux hauts et intermédiaires et les 

niveaux hauts et bas sont plus faibles que celles mesurées sur l’image (a) confirmant que la 

croissance (3D) est préférentiellement localisée sur les bords de marches. De plus, la 

différence de hauteur entre les niveaux intermédiaires et bas sur la Figure IV-16(b) est proche 

Figure IV-17 : Profils de hauteur mesurés le long des tirets verts représentés sur les images (a) et (b) de la 

Figure IV-16. Les profils noirs et rouges sont obtenus respectivement sur les images (a) et (b). 
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de celle mesurée pour les films passifs formés à potentiels inférieurs et également proche de 

celle mesurée sur la Figure IV-16(a) confirmant que la dissolution est plus faible sur les sites 

sombres (niveaux bas) pour les films passifs que pour le film pré-passif.  

Les plages correspondant aux niveaux hauts (clairs) sur la Figure IV-16(b) (marquées 

par des flèches vertes) sont constituées de grains séparés par des joints de grains dont la 

largeur et la profondeur sont beaucoup plus faibles que celles qui séparent les grains couvrant 

les niveaux intermédiaires. En effet, la largeur aux joints de grains sur les niveaux clairs varie 

entre 1 et 1,7 nm alors qu’elle varie entre 1,9 et 2,9 nm sur les niveaux intermédiaires. La 

profondeur aux joints de grains varie entre 0,03 et 0,21 nm sur les niveaux clairs alors qu’elle 

varie entre 0,31 et 0,88 nm sur les niveaux intermédiaires. De plus, la Figure IV-16(b) montre 

des dépressions circulaires (associées aux niveaux bas) sur les niveaux intermédiaires dont le 

diamètre varie entre 2,4 et 6,3 nm. La profondeur de ces dépressions varie entre 0,57 et 0,95 

nm. Elles sont moins profondes que celles mesurées sur les terrasses (associées également aux 

niveaux intermédiaires) du film pré-passif confirmant que la dissolution sélective du fer est 

plus faible après polarisation de la surface dans le domaine passif que dans le domaine pré-

passif. Ces dépressions sont moins nombreuses sur les niveaux clairs confirmant comme dans 

le cas du film pré-passif que leur formation est inhibée voire bloquée par l’épaississement 

local de la couche de Cr(OH)3 et par le fait que les grains des niveaux hauts sont plus jointifs 

que ceux des niveaux intermédiaires.   

La Figure IV-18 montre une image obtenue in situ à grande échelle à après 222 minutes 

de polarisation de la surface à ce même potentiel (700 mV/ESH). Cette image obtenue lors de 

la même expérience que celle présentée sur la Figure IV-16(b) montre les plages claires 

formées sur les terrasses larges. On observe dans la région constituée d’une succession de 

terrasses relativement étroites que le niveau topographique haut est localisé préférentiellement 

le long des bords de marches. Ceci confirme que la différence morphologique du film passif 

observée entre l’image (a) et l’image (b) de la Figure IV-16 est bien due à la topographie du 

substrat qui influe sur la morphologie du film passif.  
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Le film passif formé à ce potentiel de passivation est également cristallisé. La Figure 

IV-19 présente une image EC-STM obtenue après 167 minutes de passivation. Le coin 

supérieur droit (encadré en vert) de la Figure IV-19(a) est présenté agrandi et filtré par 

transformée de Fourier sur la Figure IV-19(b). Il montre un réseau quasi-hexagonal de 

paramètre de maille 0,28 ± 0,03 nm compatible avec le sous-réseau d’oxygène de l’oxyde de 

chrome α-Cr2O3 orienté suivant le plan de base (0001).  

L’obtention du réseau cristallin après une durée supérieure à 2 heures de polarisation à 

ce potentiel confirme nos observations précédentes. En effet, aucun réseau cristallin n’a pu 

être mesuré pour des temps courts de l’ordre de 20 minutes à Es = 700 mV. Ceci est en accord 

avec les mesures EC-STM effectuées à haute résolution sur le film passif formé à potentiel 

inferieur (Es = 500 mV) qui ont montré que la cristallisation du film (observation du réseau 

cristallin) nécessite de polariser l’échantillon pendant une durée assez longue (2-3 heures) 

nécessaire pour épaissir et enrichir la couche interne d’oxyde en α-Cr2O3 et amincir la couche 

externe de Cr(OH)3 amorphe (cf. Figure IV-15). 

 

 

Figure IV-18 : Image topographique EC-STM enregistrée sur un échantillon de Fe-18Cr-13Ni(100) après 

222 minutes de passivation à Es = 700 mV/ESH en milieu acide (0,5 M H2SO4, pH = 0,3). Et = - 300 

mV/ESH, It = 0,5 nA, Vt = 1000 mV, ∆Z = 9 nm, t = 222 min.   

2000 x 2000 nm
2
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Ces mesures EC-STM effectuées in situ à haute résolution et à différents potentiels 

révèlent que le temps de polarisation est déterminant pour favoriser le développement de la 

couche interne cristalline et faire émerger des nanocristaux α-Cr2O3 de la couche externe 

Cr(OH)3 amorphe. De plus, ces mesures montrent que l’augmentation du potentiel de 

passivation favorise la cristallisation du film. En effet le réseau cristallin n’a pu être mesuré ni 

sur le film pré-passif et ni sur le film passif formé à bas potentiel Es = 350 mV après un temps 

de polarisation d’environ 150 minutes suggérant que les films étaient non cristallisés dans ces 

conditions de polarisation. Les images EC-STM enregistrées montrent que les films passifs 

formés à Es = 500 mV et à Es = 700 mV sont cristallisés respectivement après ~ 200 minutes 

et 150 minutes de la polarisation. On peut en déduire que l’augmentation du potentiel de 

polarisation permet une cristallisation plus rapide du film. Dans ce cas, la polarisation du film 

formé à 350 mV pendant des durées supérieures à 200 minutes pourrait conduire à sa 

cristallisation. 

 

 

  

6 x 6 nm
2

 

(a) (b) 

Figure IV-19 : Image  topographique EC-STM enregistrée à haute résolution sur la surface Fe-18Cr-13Ni(100) 

passivé à Es = 700 mV/ESH en milieu acide (0,5 M H2SO4, pH = 0,3). Et = - 300 mV/ESH, It = 1 nA, Vt = 1000 

mV, ∆Z = 0,15 nm, t = 167 min. (b) Image obtenue après filtrage de la partie encadrée en vert de l’image (a). 
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IV.E. Bilan 

Les mesures réalisées ex situ par STM et AFM sur un échantillon monocristallin de Fe-

18Cr-13Ni(100) poli et recuit sous hydrogène puis transféré à l’air, mettent en évidence la 

topographie en marches et terrasses du substrat couvert par un film d’oxyde natif ultra-mince. 

De plus, ces mesures montrent la présence de niveaux topographiques hauts, intermédiaires et 

bas distribués de manière non ordonnée sur la surface et mettent en évidence l’hétérogénéité 

en épaisseur de la couche d’oxyde natif. Les variations locales observées vont de - 0,8  à + 

0,25 nm par rapport à une épaisseur équivalente moyenne de 2 nm. Les fractions de surface 

occupées par les trois niveaux topographiques diffèrent suivant que le film est formé sur des 

terrasses larges ou étroites indiquant que le mécanisme de croissance du film est influencé par 

la présence des bords de marches du substrat. Les mesures STM à haute résolution suggèrent 

que le film d’oxyde natif est amorphe.  

Les tentatives de réduction cathodique in situ du film d’oxyde natif pour obtenir une 

surface métallique se sont avérées inopérantes. Le film est constitué d’un mélange d’oxyde de 

fer (Fe(III)) et d’oxyde de chrome (Cr(III)). La présence de ce dernier dans une proportion de 

l’ordre de 30 % stabilise le film et empêche la réduction cathodique.  

La courbe de polarisation enregistrée sur le monocristal en milieu acide (0,5 M H2SO4, 

pH = 0,3) dans la cellule électrochimique du STM a permis d’identifier quatre domaines de 

potentiel : le domaine actif (Es < - 107 mV), le domaine pré-passif ( - 107 < Es < 50 mV) , le 

domaine passif ( 50 ≤ Es ≤ 900 mV) et le domaine transpassif (Es > 900 mV). Les 

modifications du film d’oxyde natif ont été étudiées dans les domaines pré-passif et passif. 

Les mesures réalisées par STM in situ sur les films obtenus après polarisation de la 

surface dans le domaine pré-passif (Es = - 57 mV) ou passif (Es = 350 mV, Es = 500 mV et Es 

= 700 mV) montrent que la topographie en marches et terrasses du substrat n’est pas (ou peu) 

modifiée par polarisation anodique au-delà du pic d’activité. De plus, les images enregistrées 

in situ à ces différents potentiels révèlent la persistance de la morphologie nanogranulaire des 

films formés et de niveaux topographiques hauts, intermédiaires et bas dans les couches pré-

passive et passive. 

L’analyse comparative de la morphologie nanogranulaire des différents films montre que 

la taille des grains du film natif et du film pré-passif est inférieure à celle des films passifs 

indiquant que la croissance des grains est générée par la polarisation de la surface dans le 
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domaine passif. L’augmentation du potentiel de passivation n’entraîne pas d’augmentation de 

la densité des grains du fait que la surface polarisée n’est pas initialement métallique mais 

déjà saturée par les grains du film natif formé à l’air. Les grains les plus gros ont été observés 

sur les bords de marches indiquant que la croissance des grains est préférentielle sur ces sites. 

De même la taille des grains mesurée sur les terrasses larges est plus petite que celle obtenue 

sur les terrasses étroites, indiquant un effet promoteur de la proximité des bords de marches 

sur la croissance/coalescence des grains formés sur les terrasses. Le fait de ne pas observer 

des gros grains dans les régions exemptes de bord de marche permet de confirmer que la 

croissance des grains est plus prononcée sur ces sites. Enfin la taille des grains mesurée sur le 

film pré-passif ne montre pas de croissance préférentielle des grains sur les bords de marches. 

Cependant les grains sont plus jointifs sur ces sites que sur les terrasses suggérant que le 

phénomène de coalescence conduisant à la croissance des grains peut s’initier 

préférentiellement sur les bords de marches.  

L’analyse comparative des niveaux topographiques de la couche d’oxyde montre 

qu’après polarisation de la surface dans le domaine pré-passif ou passif, le niveau 

topographique haut (clair) devient localisé préférentiellement le long des bords de marches, 

traduisant un épaississement local attribué à la formation préférentielle de la couche externe 

d’hydroxyde de chrome sur ces sites. Ainsi l’enrichissement en Cr
3+

 de la couche par 

dissolution sélective du fer et l’hydroxylation semble se produire préférentiellement aux bords 

de marches du substrat. 

De façon générale les différences de hauteur entre les niveaux hauts et intermédiaires 

deviennent plus élevées pour les films passifs que pour les films natif et pré-passif confirmant 

la croissance non seulement latérale mais aussi 3D des grains sur les bords de marches dans le 

domaine passif. Cette croissance localisée aux bords de marches suggère que le phénomène 

de coalescence est plus marqué dans les zones qui sont plus riches en Cr(III). De plus, 

l’augmentation des différences de hauteur entre les niveaux intermédiaires et bas et les 

niveaux hauts et bas après polarisation de la surface au-delà du pic d’activité suggère que la 

dissolution locale conduit à la formation de niveaux bas plus profonds que ceux mesurés pour 

le film natif. Cette dissolution qui accompagne la formation des films passifs affecterait 

préférentiellement les niveaux bas où le film natif est initialement plus mince et moins 

protecteur. Les différences de hauteur mesurées suggèrent également que la dissolution 

accompagnant la formation du film pré-passif est plus importante que celle accompagnant la 

formation des films passifs.   
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Les différences de hauteur entre niveaux topographiques ainsi que la rugosité de la 

surface augmentent également après vieillissement du film passif à Es = 500 mV. Ceci est 

attribué à la déshydroxylation du film se produisant sur les terrasses après modification 

préférentielle du film aux bords de marches. La déshydroxylation de la couche externe de 

Cr(OH)3 éventuellement accompagnée d’une dissolution lente qui perdurerait sur les sites bas 

les moins protecteurs du film permet à la pointe d’accéder à des niveaux bas plus profonds 

que ceux mesurés avant vieillissement lorsque cette couche est plus épaisse et plus homogène. 

L’étude à haute résolution montre que le film pré-passif ainsi que le film passif formé à 

Es = 350 mV ne sont pas cristallisés après environ 150 minutes de polarisation. Les films 

formés à Es = 500 mV et Es = 700 mV présentent des zones cristallisées après respectivement 

200 minutes et 150 minutes de la polarisation. Le réseau cristallin observé in situ est 

hexagonal avec un paramètre de maille de 0,28 ± 0,02 nm, en bon accord avec le sous-réseau 

d’oxygène de l’oxyde de chrome, α-Cr2O3 orienté suivant le plan de base (0001). Les zones 

cristallisées sont séparées par des zones non ordonnées attribuées à Cr(OH)3. 

La formation des zones cristallisées requièrent des temps de polarisation assez longs 

(supérieurs à 2-3 heures). Ce vieillissement est nécessaire pour que les nanocristaux de la 

couche interne soient suffisamment développés et la couche externe soit assez mince pour 

permettre l’émergence locale des nanocristaux. Outre l’effet du temps qui semble déterminant 

pour observer le réseau cristallin, l’effet du potentiel de passivation semble également jouer 

un rôle. En effet les mesures suggèrent que lorsque le potentiel augmente la cristallisation du 

film devient plus rapide.  
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Chapitre V : 

Etude à l’échelle nanométrique par 
spectroscopie à effet tunnel des propriétés  

électroniques de la couche passive formée sur 
acier inoxydable 

 
L’objectif des travaux présentés dans ce chapitre est d’étudier les modifications des 

propriétés électroniques induites par passivation en milieu acide (H2SO4, 0,5 M) d’une surface 

monocristalline de Fe-18Cr-13Ni(100) couverte par un film d’oxyde natif. Nous présentons 

dans un premier temps les mesures topographiques et spectroscopiques locales réalisées 

simultanément sur le film d’oxyde natif, puis le même type de mesures réalisées sur deux 

couches passives formées par saut de potentiel à Es = 500 mV pendant des temps croissants (~ 

2 et 5 heures).    

V.A. Mesures STM et STS ex situ de la surface Fe-18Cr-13Ni(100) 

couverte par le film d’oxyde natif 

V.A.1  Topographie de la surface couverte par le film d’oxyde natif 

La topographie du substrat de Fe-18Cr-13Ni(100) couvert par un film d’oxyde natif a 

été décrite au Chapitre IV. La surface oxydée à l’air a été analysée par des mesures 

topographiques et spectroscopiques combinées, avec le microscope à effet tunnel en mode 

Topo-Spectro. La Figure V-1 présente deux images STM parmi l’ensemble (23 images) 

enregistré sur la surface.  

L’observation détaillée de ces images obtenues en mode Topo-Spectro confirme la 

présence de séries de terrasses étroites, de largeur variant entre 24 et 54 nm, à la surface 

monocristalline de l’alliage couverte d’oxyde natif (cf. Chapitre IV). Comme déjà précisé au 

Chapitre III, les points en jaune sur les images STM correspondent aux endroits où les 

courbes spectroscopiques ont été réalisées. Ils ont été positionnés sous forme d’une matrice de 

5 x 5 avant le lancement du balayage.  
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Après l’enregistrement des images et des courbes I(Vt), il s’est avéré impossible de 

discriminer les mesures spectroscopiques réalisées suivant la nature granulaire ou inter-

granulaire des sites de mesures. Ceci est attribué au grossissement des images de la Figure V-

1 qui est de 16 à 64 fois plus faible que celui des images présentées au Chapitre III (taille de 

100x100 nm2 ou bien de 50x50 nm2) et insuffisant pour résoudre la nanostructure granulaire. 

Le but de ces mesures effectuées à relativement grande échelle était de déterminer une 

éventuelle différence de propriétés électroniques entre les différents niveaux topographiques 

du film natif. Des mesures mieux résolues dans l’espace et permettant de discriminer les 

mesures spectroscopiques réalisées sur les grains de celles réalisées sur les joints de grains 

n’ont pas été réalisées au cours de ce travail. Toutefois la comparaison de l’allure des courbes 

obtenues sur l’alliage couvert d’oxyde natif nous a permis d’identifier deux familles 

différentes. Par conséquent, ces courbes ont été groupées selon leur allure.   

 

 

 

400x400 nm
2

 

(a) 

400x400 nm
2

 

(b) 

Figure V-1 : Images STM topographiques de la surface monocristalline Fe-18Cr-13Ni(100) couverte d’oxyde 
natif formé lors de l’exposition à l’air de l’échantillon après recuit à 900 °C.  It = 0,5 nA, Vt = 2 V, ∆Z = 3 nm. 
Les 25 points en jaune (matrice 5x5) indiquent les positions où les courbes spectroscopiques ont été mesurées. 
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V.A.2  Courbes spectroscopiques I(Vt) obtenues sur le film natif 

Rappelons ici que les courbes I(Vt) sont obtenues avec la boucle d’asservissement 

désactivée. Dans le cas présent un délai de 10 ms entre la désactivation de la boucle 

d’asservissement et le début de la rampe de tension a été imposé afin de stabiliser la position 

de la pointe, puis une rampe de tension a été appliquée entre - 2 et 2 V et le courant tunnel a 

été mesuré. La durée de la rampe est 100 ms. 

L’analyse des courbes obtenues a permis d’identifier que 209 d’entre elles ont une 

allure qui se caractérise par un courant tunnel relativement faible aux tensions (Vt) négatives  

(Type 1) alors que 69 courbes ont une allure qui se caractérise par un courant tunnel plus 

élevé pour ces mêmes tensions (Type 2). Afin d’améliorer le rapport signal/bruit, les 209 

courbes de Type 1 ont été moyennées ainsi que les 69 courbes de Type 2. Les courbes I(Vt) 

moyennes ainsi obtenues sont présentées sur la Figure V-2. 

 

 

 

 

 

 

  

    

 

 

 

 

 

 

Figure V-2 : Courbes I(Vt) moyennes obtenues sur le film natif formé sur la surface monocristalline Fe-18Cr-
13Ni(100). La courbe noire est la moyenne de 209 courbes spectroscopiques d’allure de Type 1. La courbe rouge 
est la moyenne de 69 courbes d’allure de Type 2. La rampe de tension (Vt) est appliquée entre - 2 et 2 V. Le 
point de consigne est  {2 V ; 0,5 nA}. 
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Les courbes I(Vt) moyennes passent par le point de consigne {V0 ; I0} = {2 V ; 0,5 nA} 

comme il se doit. La courbe de Type 1 montre une faible asymétrie par rapport à l’origine 

avec un courant tunnel qui croit plus rapidement pour des tensions (Vt) positives que pour des 

tensions négatives. La courbe de Type 2 montre une asymétrie plus prononcée par rapport à 

l’origine avec un courant tunnel qui croît beaucoup plus rapidement (en valeur absolue) pour 

des tensions négatives. La présence de ces deux types de courbes suggère que le film natif 

n’est pas électroniquement homogène. Le fait que les deux types de courbes se différencient 

essentiellement pour les tensions (bias) négatives pourrait être une indication que la surface 

du film natif présente des sites locaux non équivalents ayant une densité d’états occupés 

différente. Toutefois ceci doit être confirmé par les courbes de conductance différentielle 

normalisée qui, comme nous l’avons vu précédemment, sont indépendantes de la distance de 

séparation pointe-échantillon. 

V.A.3  Courbes de conductance différentielle normalisée obtenues sur le 

film natif 

Tous les spectres présentés dans ce chapitre ont été obtenus de la manière décrite au 

Paragraphe III.B.3.3. La constante c utilisée pour calculer la quantité �I/V������� est égale à 0,02. 

Les spectres de conductance différentielle normalisée obtenues sur le film natif sont 

présentés sur la Figure V-3. Ces spectres montrent que la densité d’états inoccupés mesurée 

aux bias positifs n’est pas significativement différente entre les sites de Type 1 et les sites de 

Type 2. En revanche, les spectres confirment que la densité d’états occupés est bien plus 

élevée sur les sites de Type 2. 

Le spectre de conductance différentielle normalisée de Type 1 (cf. courbe noire de la 

Figure V-3) montre un gap de surface d’une largeur de 1,10 ± 0,10 eV (entre - 0,58 ± 0,05 et 

0,52 ± 0,05 V). Le spectre de Type 2 montre également un gap de surface mais d’une largeur 

de 0,91 ± 0,10 eV (entre - 0,39 ± 0,05 et 0,52 ± 0,05 V). En conséquence la largeur du gap de 

surface est légèrement plus faible sur les sites de Type 2 que sur les sites de Type 1. 
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Les mesures XPS obtenues sur le film natif formé sur Fe-18Cr-13Ni(100) ont montré 

que le film a une épaisseur de ~ 2 nm et qu’il est composé principalement d’un mélange 

d’oxyde de Fe(III) (~70%) et de Cr(III) (~30%) [Maurice, 1998]. La largeur du gap pour 

l’oxyde de Fe(III) (Fe2O3) varie entre 1,6 et 2,2 eV selon les auteurs [Grau-Crespo, 2010 ; 

Kennedy, 1978 ; Litter, 1992 ; Serbinov, 1988 ; Stimming, 1979]. Celle pour l’oxyde de Cr 

(III) (Cr2O3) varie entre 3,3 et 3,7 eV [Carmezim, 2002 ; Di Quarto, 1990 ; Sunseri, 1990 ; 

Tsuchiya, 2002 ; Young, 1987]. L’oxyde natif étant mixte il nous semble logique que sa 

largeur de gap soit différente de celle des oxydes Fe2O3 et Cr2O3, et intermédiaire entre les 

valeurs de 1,6 et 3,7 eV. Les valeurs mesurées sur les spectres sont toutefois plus faibles, ce 

qui peut apparaitre contradictoire avec l’hypothèse évoquée ci-dessus mais peut s’expliquer 

par la présence d’états localisés en énergie dans la bande interdite réduisant ainsi la largeur 

mesurée. Notons que la présence d’états localisés dans le gap a été déjà évoquée pour les 

Figure V-3 : Spectres de conductance différentielle normalisée calculés à partir des courbes I(Vt) moyennes 
de la Figure V-2. La courbe en noir correspond à l’allure de Type 1 et la courbe en rouge correspond à l’allure 
de Type 2. Le niveau de Fermi de l’échantillon est donné par la position à 0 Volt. Les états inoccupés sont 
sondés pour des bias positifs et les états occupés sont sondés pour des bias négatifs. Les traits en vert et en 
bleu indiquent les domaines dans lesquels se situent respectivement les valeurs publiées pour l’état Fe 3d 
(caractéristique des ions Fe2+) et l’état Cr 3d (caractéristique de Cr2O3). 
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films passifs formés sur acier inoxydable [Schmuki, 1992] et pour des films de Cr2O3 déposés 

par pulvérisation [Virtanen, 1995]. Ces deux études seront discutées plus loin dans ce 

chapitre. Plusieurs causes à la présence d’états électroniques dans le gap ont été suggérées 

dans la littérature [Dean, 1989 ; Schmuki, 1992 ; Stimming, 1987 ; Virtanen, 1995] : (i) La 

structure non ordonnée (amorphe) du film, (ii) l’écart à la stœchiométrie (non-stœchiométrie) 

des composés constituant le film et (iii) l’inhomogénéité de la structure locale du film.   

Nos mesures STM effectuées à haute résolution sur le film natif pour lequel aucun 

réseau cristallin n’a pu être mesuré sont compatibles avec l’hypothèse que la présence d’états 

électroniques dans le gap puisse résulter d’une structure amorphe du film. La présence des 

ions Fe2+ dans le film est également responsable des états localisés en énergie dans le gap 

(voir ci-dessous et Paragraphe V.B.2.3). De plus, la non-stœchiométrie des constituants du 

film natif ne peut pas être exclue comme étant également une source d’états électroniques 

dans le gap. Notons également que Preisinger et al [Preisinger, 2005] ont réalisé des mesures 

STS sur des nanoparticules de γ-Fe2O3. Les auteurs ont déduit des courbes I (Vt) mesurées sur 

ces nanoparticules un gap de surface de 1,3 ± 0,2 eV inférieur au gap du volume  de γ-Fe2O3 

(~ 2 eV). Cette largeur du gap de surface est assez proche de celle déterminée sur nos 

spectres. Ceci est cohérent avec le fait que le film natif formé sur Fe-18Cr-13Ni(100) est riche 

en Fe2O3 (~ 70%) [Maurice, 1998].  

La différence observée essentiellement aux bias négatifs (Vt < 0) entre les spectres de 

conductance différentielle normalisée de Type 1 et de Type 2 peut être due à une variation 

locale de la composition du film. En effet les mesures XPS réalisées sur des films natifs 

formés sur des substrats d’acier inoxydable (304 et 316) ont montré que le fer ne se trouve pas 

uniquement sous forme Fe(III) mais aussi sous forme Fe(II) [Abreu, 2002 ; Abreu, 2004]. 

L’étude de la bande de valence de la magnétite (Fe3O4) montre un état électronique à ~ 1 eV 

(en dessous du niveau de Fermi) [Asami, 1977]. Cet état qui est probablement un état mixte 

Fe3d-O2p a été également observé par Lad et al [Lad, 1989] mais à ~ 1,2 eV (en dessous du 

niveau de Fermi) sur des monocristaux FexO(110) et Fe3O4(110). Ces auteurs n’ayant pas 

observé d’état à ~ 1,2 eV sur un monocristal de α-Fe2O3�101�2�, ils en ont conclu qu’il est 

caractéristique des ions Fe2+. Ainsi la densité d’états plus prononcée entre  ~ - 1 et - 1,2 V sur 

le spectre de Type 2 que sur le spectre de Type 1 (cf. Figure V-3) suggère que les zones 

locales où les courbes de Type 2 ont été obtenues sont enrichies en Fe2+. Le fait que FeO n’est 

thermodynamiquement stable qu’à des températures supérieures à 570 °C [Bénard, 1962] 

permet d’exclure sa présence dans le film natif formé à température ambiante. Par conséquent 
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les ions de Fe2+ sont probablement présents dans une matrice Fe3O4. Ajoutons qu’il est 

également possible que ces ions Fe2+ soient présents dans le film sous forme de spinelle Fe-Cr 

(cf. Tableau I-12) ou bien piégés dans l’oxyde de Cr(III) [Keller, 2004]. Toutefois aucune 

donnée bibliographique de la bande de valence pour ces deux dernières possibilités n’a été 

trouvée.  

La présence d’une densité d’états occupés prononcée entre ~ - 1,7 et - 2 V sur les deux 

spectres semble caractéristique de l’état Cr 3d dans Cr2O3. En effet, différents auteurs situent 

l’état Cr 3d de Cr2O3  entre 1,7 et 3 eV en dessous du niveau de Fermi (1,7 eV [Komeda, 

1988], 2eV [Asami, 1977], 2,3 eV [Howng, 1980 ; Werfel, 1983], 3 eV [Li, 1992]). Par 

conséquent la densité d’état sur les spectres de la Figure V-3 entre - 1,7 et - 2 V est cohérente 

avec les mesures XPS qui montrent que le film natif est constitué d’environ 30% de Cr2O3 

[Maurice, 1998]. Notons que l’état Fe 3d de Fe2O3 est situé entre 2,5 et 3,1 eV en dessous du 

niveau de Fermi selon les auteurs (2,5 eV [Fujimori, 1986], 3,1 eV [Asami, 1977 ; Lad, 

1989]). Cet état est à l’extérieur de la fenêtre analysée dans ce travail et ne sera donc pas 

discuté.    

L’augmentation de la densité d’états inoccupés observée sur les deux spectres pour des 

bias Vt  ≥ 0,52 ± 0,05 V est probablement due au fait qu’on a atteint le bas de la bande de 

conduction du film natif. Il est bien établi dans la littérature que α-Fe2O3 et γ-Fe2O3 sont des 

semi-conducteurs de type n [Cornell, 2003]. Par conséquent le niveau de Fermi doit être plus 

proche du bas de la bande de conduction (EC) que du haut de bande de valence (EV). Kennedy 

et al  [Kennedy, 1978b] ont estimé que le bas de bande de conduction de α-Fe2O3 (gap de ~ 

2,2 eV) est situé à 0,3 eV au-dessus du niveau de Fermi. Par conséquent l’augmentation de la 

densité d’états inoccupés pour Vt ≥ 0,52 ± 0,05 V peut être due au fait qu’on a atteint le bas de 

la bande de conduction du film natif riche en oxyde de Fe(III) (70 % Fe2O3). L’absence d’une 

densité d’états pour Vt ≅	0,3 V (densité d’états nulle à ce bias) est probablement due à la 

présence dans le film natif de l’oxyde de Cr(III) qui déplace le bas de la bande de conduction 

du film natif vers une énergie supérieure (EC ≅	0,52 ± 0,05 eV) à celle de l’oxyde de Fe(III) 

pur (EC = 0,3 eV). En effet Cr2O3 est, selon certains auteurs, un semi-conducteur de type p 

[Carmezim, 2002 ; Crawford, 1964 ; Footner, 1967]. Cette semi-conductivité de type p est 

liée à la présence des lacunes cationiques [Footner, 1967 ; Young, 1987]. Par conséquent le 

niveau de Fermi (EF) de Cr2O3 va être plus proche du haut de la bande valence (EV) que du 

bas de la bande de conduction (EC). Cependant la semi-conductivité de Cr2O3 peut changer et 

devenir de type n pour deux raisons : (i) les défauts ponctuels majoritaires de Cr2O3 sont des 
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interstitiels de chrome [Young, 1987], (ii) le Cr2O3 est dopé par des ions de Fe2+ [Carmezim, 

2002 ; Montemor, 1999]. En outre, Footner et al [Footner, 1967] ont montré que la semi-

conductivité d’un mélange d’oxydes de Cr2O3 et de Fe2O3 est de type n lorsque la teneur en 

mole de Fe2O3 dans le mélange est supérieure à 4%. En tenant compte de cette étude et de la 

composition du film natif (~70% Fe2O3 et ~ 30% Cr2O3), on peut déduire que la semi-

conductivité du film natif va être de type n. Ceci renforce donc l’idée que le bas de la bande 

conduction de ce film natif ne doit pas être très loin de celui de Fe2O3 pur qui est également 

un semi-conducteur type n. Le positionnement de EC du film natif vers Vt = 0,52 ± 0,05 V 

nous semble donc cohérent avec les données de la littérature.   

Enfin, il faut remarquer que les deux types de courbes ont été obtenus indifféremment 

des niveaux topographiques haut, bas ou intermédiaire mesurés sur les terrasses (chaque 

niveau topographique présente les deux types de courbes). Ainsi l’hétérogénéité électronique 

observée est présente sur chaque niveau topographique et est donc indépendante de 

l’hétérogénéité en épaisseur de celui-ci. Par ailleurs, le fait que les images STM ont été 

obtenues sur le film natif avec un bias Vt = 2 V (cf. Chapitre IV) et que les spectres de 

conductance différentielle normalisée (cf. Figure V.3) n’indiquent aucune différence de 

densité d’états à ce bias, permet de confirmer que les différences de hauteur mesurées entre 

les trois niveaux du film natif sont bien dû à la topographie et non pas à un effet électronique. 

Ceci conforte l’interprétation donnée au Chapitre IV sur la base des données AFM. 

V.B. Mesures STM et STS ex situ de la surface Fe-18Cr-13Ni(100) 

passivée en milieu acide H2SO4 0,5 M 

V.B.1  Après deux heures de passivation à Es = 500 mV/ESH 

V.B.1.1  Topographie de la surface passivée 

Après polissage et recuit, la surface monocristalline Fe-18Cr-13Ni(100) est passivée 

en milieu acide (0,5 M H2SO4, pH = 0,3) par saut de potentiel de Es = - 187 mV (potentiel du 

circuit ouvert) à Es = 500 mV (milieu du domaine passif). Le potentiel est maintenu pendant ~ 

2 heures, puis l’échantillon est émergé sous potentiel de passivation et rincé à l’eau ultra-pure. 

Enfin il est séché à l’air comprimé filtré. La surface est analysée ex situ par STM/STS en 

mode Topo-Spectro. La Figure V-4 montre deux images STM parmi l’ensemble de 35 images 

enregistrées à l’air. 
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Les images de la Figure V-4 obtenues ex situ ne montrent pas une morphologie 

nanogranulaire aussi bien définie que celle observée in situ à ce même potentiel de 

passivation (cf. Figure IV-12). La présence de trois niveaux topographiques y est moins 

évidente. Ceci est attribué au fait que la qualité des images mesurées ex situ en utilisant le 

mode Topo-Spectro est moins bonne que celle des images obtenues in situ en utilisant le 

mode topographique. Les modifications morphologiques du film passif induites par son 

exposition à l’air peuvent également avoir un rôle. En effet, les mesures XPS obtenues sur le 

film passif formé sur la surface Fe-18Cr-13Ni(100) après deux heures de polarisation à Es = 

500 mV en milieu acide (0,5 M H2SO4) [Maurice, 1998] ont montré que la composition du 

film est modifiée une fois qu’il est exposé à l’air. L’exposition à l’air entraîne une 

déshydroxylation de la couche externe de Cr(OH)3 qui s’amincit ainsi que l’épaississement de 

la couche interne et son enrichissement en Cr2O3. Bien qu’il soit possible d’identifier des 

nanograins dans certaines régions des images de la Figure V-4, la qualité de ces dernières 

reste insuffisante pour déterminer sans ambiguïté si parmi les courbes mesurées certaines ont 

été obtenues aux joints de grains du film. La comparaison des courbes I(Vt) mesurées sur le 

film passif montre là encore qu’elles se distinguent par deux types d’allures. Par conséquent 

les courbes obtenues sur les différentes images ont été groupées selon leur allure.    

130x130 nm
2

 

(a) 

130x130 nm
2

 

(b) 

Figure V-4 : Images STM topographiques obtenues à l’air après passivation de la surface Fe-18Cr-13Ni(100) 
dans la cellule électrochimique STM pendant ~ 2 heures à Es = 500 mV en milieu acide (0,5 M H2SO4, pH=0,3). 
I t = 0,5 nA, Vt = 2500 mV, ∆Z = 3 nm. Les 25 points en jaune indiquent les positions où les courbes 
spectroscopiques ont été mesurées. 
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V.B.1.2  Courbes spectroscopiques I(Vt) obtenues sur la couche passive 

Les courbes spectroscopiques I(Vt) ont été réalisées de la même manière que celle 

décrite au Paragraphe V.A.1 mais la rampe de tension appliquée est plus large dans ce cas. 

Elle va de -2,5 à 2,5 V. Comme dans le cas de l’oxyde natif, la comparaison de l’allure des 

courbes montre qu’elles se différencient essentiellement aux tensions (bias) négatives. Les 

courbes de Type 2 (211 mesures) montrent un courant tunnel élevé aux bias négatifs alors que 

les courbes de Type 1 (287 mesures) montrent un courant tunnel beaucoup plus faible. La 

Figure V-5 présente les courbes moyennes obtenues pour chaque type. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure V-5 : Courbes I(Vt) moyennes obtenues sur la couche passive formée sur la surface monocristalline Fe-
18Cr-13Ni(100) par polarisation anodique à Es = 500 mV pendant deux heures en milieu acide (0,5 M H2SO4, 
pH=0,3). La courbe noire est la moyenne de 287 courbes spectroscopiques d’allure de Type 1. La courbe rouge 
est la moyenne de 211courbes d’allure de Type 2. La rampe de tension (Vt) est appliquée entre - 2,5 et 2,5 V. Le 
point de consigne est  {2,5 V ; 0,5 nA}. 
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Nous vérifions également dans ce cas que les courbes I(Vt) moyennes passent par le 

point de consigne {V0 ; I0} = {2,5 V ; 0,5 nA}. La courbe noire (Type 1) est légèrement 

asymétrique par rapport à l’origine avec un courant tunnel légèrement plus grand aux bias 

négatifs qu’aux bias positifs. La courbe rouge (Type 2) montre une asymétrie prononcée par 

rapport à l’origine avec un courant tunnel beaucoup plus important aux bias négatifs qu’aux 

bias positifs. La présence de ces deux types de courbes est attribuée à l’hétérogénéité 

électronique de la surface du film passif. Afin de mieux comprendre l’origine des différences 

entre les deux types de courbes I(Vt) les courbes de conductance différentielle normalisée ont 

été extraites. 

V.B.1.3  Courbes de conductance différentielle normalisée obtenues sur la couche 
passive 

Comme pour le film natif, la Figure V-6 montre qu’après passivation les spectres de 

conductance différentielle normalisée diffèrent essentiellement aux bias négatifs où les états 

occupés sont mesurés et sont identiques aux bias positifs où les états inoccupés sont mesurés. 

Par conséquent, la surface du film passif présente des sites électroniques locaux qui différent 

par la densité d’états occupés. Celle-ci est plus élevée sur les sites de Type 2 que sur les sites 

de Type 1. 

Le spectre de conductance différentielle normalisée de Type 1 (cf. courbe noire de la 

Figure V-6) montre un gap de surface d’une largeur de 1,85 ± 0,10 eV (entre - 0,93 ± 0,05 et 

0,92 ± 0,05 V). La largeur du gap de surface est légèrement plus faible sur les sites de Type 2 

(cf. courbe rouge de la Figure V-6) et vaut 1,74 ± 0,10 eV (entre - 0,82 ± 0,05 et 0,92 ± 0,05 

V). La comparaison de ces valeurs avec celles mesurées sur le film natif montre que la largeur 

du gap de surface est plus élevée sur les deux types de sites (Type 1 et Type 2) après 

passivation. L’augmentation résulte d’un élargissement de part et d’autre du niveau de Fermi. 
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D’après les mesures XPS effectuées sur Fe-18Cr-13Ni(100), le film passif formé par 

polarisation anodique à Es = 500 mV en milieu acide (H2SO4, 0,5 M) est décrit par un modèle 

de bicouche avec une couche interne d’oxydes de Fe(III) et de Cr(III) et une couche externe 

constituée essentiellement de Cr(OH)3 [Maurice, 1998]. La couche interne du film passif est 

enrichie en Cr(III) avec une teneur de 60-70%. Comme déjà précisé au Paragraphe V.A.3, la 

largeur du gap de l’oxyde de Fe(III) (Fe2O3) est de 1,6 à 2,2 eV et celle de l’oxyde de Cr (III) 

(Cr2O3) est de 3,3 à 3,7 eV. En plus de ces deux oxydes, il est également important de 

considérer la largeur du gap de Cr(OH)3 qui est de 2,4-2,5 eV [Sunseri, 1990 ; Tsuchiya, 

2002 ; Tsuchiya, 2004]. Par conséquent l’augmentation de la largeur du gap après passivation 

sur les deux types de sites est compatible avec à l’enrichissement en Cr(III) (sous forme de 

Figure V-6 : Spectres de conductance différentielle normalisée calculés à partir des courbes I(Vt) moyennes 
de la Figure V-5. La courbe en noir correspond à l’allure de Type 1 et la courbe en rouge correspond à l’allure 
de Type 2. Le niveau de Fermi de l’échantillon est donné par la position à 0 Volt. Les états inoccupés sont 
sondés pour des bias positifs et les états occupés sont sondés pour des bias négatifs. Les traits en vert et en 
bleu indiquent les domaines dans lesquels se situent respectivement les valeurs publiées pour l’état Fe 3d 
(caractéristique des ions Fe2+) et l’état Cr 3d (caractéristique de Cr2O3 et/ou de Cr(OH)3). 
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Cr2O3 et Cr(OH)3) du film passif. Cependant les valeurs mesurées sur ces spectres restent 

toujours inférieures à celles de Cr2O3 et de Cr(OH)3 suggérant que certains états sont localisés 

en énergie dans le gap du volume réduisant ainsi la largeur de ce dernier. Outre la présence 

des ions Fe2+ dans le film induisant une densité d’états vers - 1,2 V, deux autres causes à la 

présence des états localisés en énergie dans le gap peuvent être suggérées : (i) la structure non 

ordonnée de la couche (film amorphe) et/ou (ii) l’écart à la stœchiométrie (la non-

stœchiométrie) des composés qui constituent le film passif (Fe2O3, Cr2O3, et/ou Cr(OH)3).  

La première hypothèse est compatible avec nos mesures EC-STM (cf. Chapitre IV) 

qui indiquent la présence de zones non ordonnées attribuées à Cr(OH)3 sur la base des 

mesures XPS réalisées sur ce film passif [Maurice, 1998] 

La deuxième hypothèse ne doit pas être exclue. On notera à l’appui de celle-ci que 

l’étude par photoélectrochimie de deux films d’oxyde de chrome de semi-conductivité de type 

p [Virtanen, 1995] dont l’un est caractérisé par un rapport O/Cr de 1,63 (déposé par 

pulvérisation sous atmosphère d’argon pur) et l’autre par un rapport O/Cr de 1,78 (déposé 

sous atmosphère d’argon + 10% d’oxygène) a montré une largeur du gap de respectivement 

2,4 et 2,7 eV. Ainsi les auteurs en ont déduit que la largeur du gap varie avec l’écart à la 

stœchiométrie et que la valeur de 3,5 eV qui est généralement attribuée à Cr2O3 n’a pas pu 

être obtenue du fait de l’écart à la stœchiométrie des films préparés. 

La différence marquée de densité d’états occupés (pour Vt < 0) révélée sur les spectres 

de la Figure V-6 peut être expliquée, comme dans le cas de l’oxyde natif, par la variation 

locale de composition du film passif formé après 2 heures de polarisation à Es = 500 mV. En 

effet la densité d’états est plus élevée vers Vt = - 1,2 V sur le spectre de Type 2 suggérant que 

les zones où ces spectres ont été obtenus sont des zones plus enrichies en Fe2+. De plus la 

densité d’états entre - 1,7 et - 2,3 V (états Cr 3d) est également plus importante suggérant que 

les sites de Type 2 sont également plus riches en Cr3+. En effet, en plus de l’état Cr 3d de 

Cr2O3 qui est situé entre 1,7 et 3eV, il faut tenir compte également dans le cas des films 

passifs de l’état Cr 3d de Cr(OH)3 situé vers ~ 2 eV en dessous du niveau de Fermi [Asami, 

1977]. La dispersion de la position de cet état pourrait être également importante, comme 

dans le cas de l’état Cr 3d de Cr2O3, mais aucune autre étude de la bande de valence de 

Cr(OH)3 n’a été trouvée. Le fait que les sites de Type 2 sont à fois plus riche en Fe2+ et en 

Cr3+ que les sites de Type 1 semble pouvoir être attribué à un effet protecteur de Cr2O3 (et/ou 

de Cr(OH)3) qui ralentirait l’oxydation des ions Fe2+ du film natif en Fe3+ et/ou leur 
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dissolution (en d’autres termes il y aurait piégeage de Fe2+ dans une matrice de Cr2O3 et/ou 

Cr(OH)3) dans le milieu lors de la formation du film passif ou lors du vieillissement à l’état 

passif. On notera à l’appui de cette interprétation que Asami et al [Asami, 1976b] ont observé 

que le taux des ions de Fe2+ dans les films passifs formés sur des alliages Fe-Cr augmente 

brusquement lorsque le taux en chrome dans l’alliage métallique augmente de 10 à 13%. Or 

cette augmentation de la teneur en chrome dans le métal est accompagnée par une 

augmentation brusque de la teneur en chrome dans le film passif [Asami, 1978]. 

Sur les deux spectres de la Figure V-6 la densité d’états inoccupés augmente à partir 

de 0,92 ± 0,05 V. Dans le cas de l’oxyde natif l’augmentation de la densité des états 

inoccupés se situait à partir de 0,52 ± 0,05 V. Ce déplacement est sans doute lié à la 

modification de la composition du film après passivation, c’est-à-dire à l’enrichissement de la 

couche interne en Cr2O3 et à la formation d’une couche externe de Cr(OH)3. La prise en 

considération de l’étude de Footner et al [Footner, 1967], qui indique que la semi-conductivité 

est de type n pour un mélange d’oxyde Cr2O3  et Fe2O3 ayant une teneur en mole de Fe2O3 

supérieure à 4 %, et des mesures XPS [Maurice, 1998] qui montrent que la couche interne du 

film passif est constituée après 2 heures de polarisation d’environ 28-38% de Fe2O3 et 62-

72% de Cr2O3, permet de supposer que la semi-conductivité de la couche interne est 

probablement de type n. (Toutefois la position des bords des bandes de valence et de 

conduction de cette couche interne ainsi que la largeur du gap n’ont pas été déterminées). Par 

ailleurs les mesures de Mott-Schottky effectuées sur des film passifs formés en milieu acide 

(H2SO4 0,1 M) sur le chrome pur et sur un alliage Fe-18Cr ont montré que Cr(OH)3 est un 

semi-conducteur de type n [Tsuchiya, 2004]. La position du niveau de Fermi (EF) par rapport 

à l’énergie du bas de la bande conduction (EC) de Cr(OH)3 est toujours indéterminée dans la 

littérature. Toutefois comme ce dernier a une semi-conductivité type n et un gap de largeur 

2,4-2,5 eV, on peut déduire que la différence d’énergie (EC - EF) est inférieure à 1,2-1,25 eV. 

Par conséquent, l’augmentation de la densité d’états observée à partir de 0,92 ± 0,05 V sur nos 

spectres semble compatible avec le fait qu’on a atteint le bas de la bande de conduction de la 

couche externe de Cr(OH)3. On ne peut toutefois exclure que l’augmentation de la densité 

d’états inoccupés à partir de 0,92 ± 0,05 V soit due à des états localisés dans le gap, qui 

pourrait être éventuellement plus large du côté des bias positifs.  
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V.B.2  Après cinq heures de passivation à Es = 500 mV/ESH 

V.B.2.1  Topographie de la surface passivée 

La surface Fe-18Cr-13Ni(100), préparée à nouveau, a été passivée et analysée de la 

même manière que celle décrite au Paragraphe V.B.1.1. Seul le temps de polarisation de la 

surface a varié. En effet le potentiel est maintenu dans le cas présent  à Es = 500 mV pendant 

environ 5 heures. La Figure V-7 montre deux images STM parmi l’ensemble de 6 images 

enregistrées à l’air. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Comme dans le cas précédent, du fait d’une résolution insuffisante les images de la 

Figure V-7 obtenues ex situ ne révèlent pas la morphologie nanogranulaire observée in situ 

(cf. Chapitre IV). De plus, on ne peut exclure un effet de la déshydroxylation de la couche 

externe suite à l’exposition à l’air du film passif. 

La qualité des images n’ayant pas permis de trier les mesures spectroscopiques selon 

la nature granulaire ou inter-granulaire des sites, les courbes I(Vt) obtenues ont été triées en 

fonction de leur allure qui est de deux types comme dans les deux cas précédents (oxyde natif 

et film passif formé par polarisation à Es = 500 mV pendant deux heures). 

360x360 nm
2

 

(a) 

360x360 nm
2

 

(b) 

Figure V-7 : Images STM topographiques obtenues à l’air après passivation de la surface Fe-18Cr-13Ni(100) dans 
la cellule électrochimique STM pendant ~ 5 heures à Es = 500 mV en milieu acide (0,5 M H2SO4, pH=0,3). It = 0,5 
nA, Vt = 2500 mV, ∆Z = 2,5 nm. Les 25 points en jaune indiquent les positions où les courbes spectroscopiques 
ont été mesurées. 
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V.B.2.2  Courbes spectroscopiques I(Vt) obtenues sur la couche passive 

L’allure des différentes courbes mesurées sur ce film passif montre qu’elles se 

différencient aux tensions (bias) négatives. Aux tensions négatives, les courbes de Type 1 se 

caractérisent ici encore par un courant tunnel plus faible que les courbes de Type 2. Les 

courbes de Type 1 (au nombre de 25) ont été moyennées, de même que les courbes de Type 2 

(au nombre de 62). Les courbes I(Vt) moyennes sont présentées sur la Figure V-8.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Les deux courbes passent par le point de consigne {V0 ; I0} = {2,5 V ; 0,5 nA}. Leurs 

allures ressemblent à celles obtenues sur le film passif après deux heures de polarisation et 

elles peuvent être décrites de la même manière (cf. Paragraphe V.B.1.2). 

 

Figure V-8 : Courbes I(Vt) moyennes obtenues sur la couche passive formée sur la surface monocristalline Fe-
18Cr-13Ni(100) par polarisation anodique à Es = 500 mV pendant ~ 5 heures en milieu acide (0,5 M H2SO4, 
pH=0,3). La courbe noire est la moyenne de 25 courbes spectroscopiques d’allure de Type 1. La courbe rouge est 
la moyenne de 62 courbes d’allure de Type 2. La rampe de tension (Vt) est appliquée entre - 2,5 et 2,5 V. Le 
point de consigne est  {2,5 V ; 0,5 nA}. 
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La Figure V-8 montre qu’après l’augmentation du temps de passivation à Es = 500 mV 

la différence entre les deux types de courbes aux tensions négatives subsiste, suggérant ainsi 

que des sites électroniques locaux non équivalents et se différenciant par leur densité d’états 

occupés sont toujours présents à la surface du film passif. Dans le but de vérifier ceci les 

courbes de conductance différentielle normalisée ont été extraites. 

V.B.2.3  Courbes de conductance différentielle normalisée obtenues sur la couche 
passive 

Les spectres de conductance différentielle normalisée sont présentés sur la Figure V-9. 

Ils confirment, comme dans les cas précédents (film natif et film passif formé après 2 heures), 

la présence de deux types de sites se différenciant par la densité d’états occupés alors que la 

densité d’états inoccupés est identique. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure V-9 : Spectres de conductance différentielle normalisée calculés à partir des courbes I(Vt) moyennes 
de la Figure V-8. La courbe en noir correspond à l’allure de Type 1 et la courbe en rouge correspond à l’allure 
de Type 2. Le niveau de Fermi de l’échantillon est donné par la position à 0 Volt. Les états inoccupés sont 
sondés pour des bias positifs et les états occupés sont sondés pour des bias négatifs. Les traits en vert et en 
bleu indiquent les domaines dans lesquels se situent respectivement les valeurs publiées pour l’état Fe 3d 
(caractéristique des ions Fe2+) et l’état Cr 3d (caractéristique de Cr2O3 et/ou de Cr(OH)3). 
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Le spectre de conductance différentielle normalisée extrait des courbes I(Vt) de Type 1 

(cf. courbe noire de la Figure V-9) montre un gap de surface d’une largeur de 2,28 ± 0,10 eV 

(entre - 1,33 ± 0,03 et 0,95 ± 0,07 V). Celui extrait des courbes I(Vt) de Type 2 (cf. courbe 

rouge de la Figure V-9) montre également un gap de surface de 2,01 ± 0,12 eV de largeur 

(entre - 1,06 ± 0,05 et 0,95 ± 0,07 V). La comparaison des valeurs mesurées sur ce film passif 

avec celles mesurées sur le film natif confirme l’augmentation des largeurs des  gaps sur les 

deux types de sites après passivation de la surface par élargissement aussi bien aux bias 

négatifs qu’aux bias positifs. Cette augmentation est compatible avec l’enrichissement en 

Cr(III) (sous forme de Cr2O3 et de Cr(OH)3) du film passif du fait de la dissolution sélective 

du fer après polarisation anodique de la surface dans le domaine passif. Par ailleurs, la 

comparaison des largeurs des gaps mesurées sur les films passifs formés après 2 et 5 heures 

de polarisation à Es = 500 mV  montre que la largeur du gap augmente avec le vieillissement. 

Toutefois l’élargissement est observé seulement aux bias négatifs. La comparaison des 

spectres obtenus après 5 heures de polarisation à Es = 500 mV avec ceux obtenus après 2 

heures de polarisation (cf. Figure V-6) montre qu’avec le vieillissement la densité d’états 

occupés vers - 1,2 V diminue aussi bien sur les spectres de Type 2 que sur les spectres de 

Type 1. Or la densité d’états vers - 1,2 V est attribuée à l’état Fe 3d des ions Fe2+. Ainsi la 

diminution de la densité d’états semble compatible avec la dissolution de ces ions et/ou leur 

oxydation en Fe3+ avec le vieillissement du film passif. Par conséquent on attribue 

l’augmentation des largeurs du gap sur les deux types de sites induite par le vieillissement à 

une diminution de la quantité de Fe2+ dans le film passif, diminution due à la dissolution 

et /ou à l’oxydation des ions Fe2+.  

Comme déjà rappelé au Chapitre IV, le vieillissement en solution et l’exposition à l’air 

de l’échantillon ont des effets semblables : dans les deux cas la couche interne devient plus 

riche en oxyde de chrome et plus épaisse alors que la couche externe de Cr(OH)3 devient plus 

mince [Maurice, 1998]. Or nos mesures STS ont été réalisées ex situ dans les 3-4 heures qui 

ont suivies la passivation du film. De plus, les mesures par XPS indiquent que l’effet de 

l’exposition à l’air est plus marqué sur les échantillons polarisés pendant des temps plus 

courts.  Par conséquent, la composition en Fe2O3, Cr2O3 et Cr(OH)3 de nos deux films passifs 

formés par polarisation à Es = 500 mV pendant des temps croissants (2 et 5 heures) ne devrait 

pas être très différente. Ceci est compatible avec le fait que la largeur de gap n’a augmenté 

que légèrement avec le vieillissement. L’effet de ce dernier a été compensé en partie par 

l’exposition à l’air. La largeur du gap mesurée sur le spectre de Type 1 de la Figure V-9 est 
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très proche de la valeur attribuée dans la littérature à la largeur du gap de volume de Cr(OH)3 

(Eg ~ 2,4-2,5 eV)  [Di Quarto ; 2000 ; Sunseri, 1990 ; Tsuchiya, 2002 ; Tsuchiya, 2004]. La 

prise en compte de ceci et des mesures XPS, qui montrent que le film passif formé dans nos 

conditions de passivation est formé d’une couche externe de Cr(OH)3 d’épaisseur équivalente 

supérieure à 1 nm après vieillissement et exposition à l’air [Maurice, 1998], suggère que la 

largeur du gap mesurée sur le spectre de Type 1 peut être celle de Cr(OH)3. Dans ce cas, EV et 

EC de Cr(OH)3 seraient positionnés d’après le spectre type 1 respectivement à - 1,33 ± 0,03 et 

0,95 ± 0,07 V par rapport  au  niveau de Fermi. Le fait que le niveau de Fermi est plus proche 

de la position de EC que de la position de EV est cohérent avec le caractère semi-conducteur 

type n de Cr(OH)3 [Tsuchiya, 2004]. Toutefois, ceci ne permet pas d’attribuer le gap mesuré 

sur le spectre de Type 1 exclusivement à Cr(OH)3. En effet, les mesures expérimentales qui 

ont attribué la valeur de 2,4-2,5 eV à Cr(OH)3 sont obtenues sur des films passifs formés sur 

du Cr pur [Sunseri, 1990 ; Tsuchiya, 2002] et sur des alliages Fe-Cr [Tsuchiya, 2002 ; 

Tsuchiya, 2004]. Or ces films sont constitués d’oxyde et d’hydroxyde et, à notre 

connaissance, aucune mesure expérimentale du Eg d’une couche de Cr(OH)3 pure n’a été 

effectuée à ce jour. (D’après l’équation semi-empirique de Di Quarto la valeur du gap de 

Cr(OH)3 serait 2,4 eV [Di Quarto ; 2000]). Selon d’autres auteurs [Virtanen, 1995], la valeur 

de 2,4-2,5 eV n’est pas due à la présence de Cr(OH)3 à la surface de l’oxyde de chrome mais 

plutôt à la présence d’états localisés en énergie dans le gap. En effet Virtanen et al ont déduit 

des mesures de photoélectrochimie réalisées sur des films d’oxyde de chrome déposés par 

pulvérisation et polarisés par la suite dans deux milieux dont l’un est très acide (H2SO4, 1 M) 

et l’autre très basique (NaOH, 1M) que la largeur du gap est indépendante du pH et donc de la 

quantité de Cr(OH)3 dans le film (supposée être plus importante en milieu basique qu’en 

milieu acide). D’autre part, ces auteurs ont montré dans cette même étude que les valeurs de 

gap des films d’oxyde de chrome varient entre 2,4 et 2,7 eV et dépendent des écarts à la 

stœchiométrie (cf. Paragraphe V.B.1.3). Sur cette base, il semble logique de penser que la 

largeur du gap de notre film passif composé d’une couche interne constitué principalement de 

Cr2O3 (~ 70%) et d’une couche externe de Cr(OH)3 doit être supérieure à la valeur mesurée et 

que c’est la présence d’états localisés dans le gap de volume du film qui réduit sa largeur à 

seulement 2,28 ± 0,10 eV. On notera ici que cette largeur est cohérente avec la largeur du gap 

mesuré sur des films passifs formés sur des alliages Fe-Cr et aciers inoxydables (cf. Tableau 

I-13).  
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En résumé, deux possibilités entre lesquelles il est difficile de trancher peuvent être à 

l’origine du gap mesuré sur le spectre de Type 1 : (i) le gap mesuré est celui du volume de 

Cr(OH)3 projeté sur la surface du film passif du fait de l’absence d’états localisés entre - 1,33 

± 0,03 et 0,95 ± 0,07 V, (ii) la largeur du gap mesuré est inférieure à celle du volume du film 

qui devrait être intermédiaire entre celle de Cr(OH)3 et Cr2O3 (2,4-2,5 eV < Eg < 3,3-3,7 ) 

mais est réduite par la présence d’états localisés. Le fait que la largeur du gap mesuré sur le 

spectre de Type 2 est inférieure à celle mesurée sur le spectre de Type 1 est attribué à la 

présence d’une concentration en Fe2+ plus élevée sur les sites de Type 2 induisant une densité 

d’états vers -1,2 V (-1,3 V) et réduisant ainsi le gap du côté des bias négatifs.  

La différence marquée de la densité des états occupés entre les spectres de 

conductance différentielle normalisée de la Figure V-9 s’explique, comme dans le cas du film 

formé après deux heures de passivation, par la variation locale de la composition du film 

passif formé après 5 heures de polarisation à Es = 500 mV. La présence d’une concentration 

en Fe2+ plus élevée sur les sites de Type 2 que sur les sites de Type 1 est à l’origine de la 

variation de la densité d’états vers - 1,2 V. La concentration en Fe2+ est probablement plus 

élevée là où la concentration en Cr3+ est également plus élevée (la densité d’états entre -1,7 et 

- 2,2 V est plus élevée sur les sites de Type 2 que sur les sites de Type 1), impliquant la 

présence de Fe2+ dans une matrice de Cr2O3 ou Cr(OH)3 

Pour les états inoccupés, aucune différence significative de densité entre les spectres 

de Type 1 et de Type 2 n’est observée et l’augmentation de la densité d’états se produit à 

partir  de 0,95 ± 0,07 V. Cette valeur est identique à celle mesurée sur le film passif formé 

après deux heures de polarisation (0,92± 0,05 V). Ainsi l’augmentation dans le cas présent de 

la densité d’états inoccupés peut s’expliquer de la même manière que dans le cas film passif 

formé après deux heures (cf. Paragraphe V.B.1.3).  
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V.C. Bilan 

Des mesures spectroscopiques locales combinées à l’imagerie de la surface à l’échelle 

nanométrique ont été réalisées par STM/STS sur le film d’oxyde natif formé sur la surface 

monocristalline Fe-18Cr-13Ni(100) et sur deux couches passives formées en milieu acide 

(H2SO4, 0,5 M) par saut de potentiel à Es = 500 mV pendant des temps croissants (2 et 5 

heures). Les courbes I(Vt) obtenues sur chacun de ces films indiquent la présence d’une 

hétérogénéité électronique à leur surface. La résolution des images enregistrées en mode 

Topo-Spectro ainsi que leur qualité n’ont pas permis de discriminer les mesures 

spectroscopiques réalisées suivant la nature granulaire ou inter-granulaire des sites étudiés. 

Toutefois la comparaison des courbes mesurées sur ces films a permis d’identifier deux 

familles de courbes qui se différencient par leur allure du côté des bias négatifs (états 

électroniques occupés). La présence des deux familles de courbes sur chacun de ces films 

suggère la présence de deux types de sites (Type 1 et Type 2) qui se différencient par leur 

densité d’états occupés. Ceci est confirmé par les spectres de conductance différentielle 

normalisée extraits des courbes I (Vt) moyennes obtenues sur chaque type de site.  

Les spectres obtenus sur le film natif ainsi que ceux obtenus sur les deux films passifs 

montrent clairement une bande interdite (gap). Les valeurs de largeur du gap (Eg) mesurées 

sur ces films sont compilées dans le Tableau V-1. 

 

 

Sur le film d’oxyde natif, la valeur Eg mesurée sur les sites de Type 1 ainsi que celle 

mesurée sur les sites de Type 2  (cf. Tableau V-1) sont inférieures aux valeurs attribuées dans 

la littérature à Fe2O3 (Eg = 1,6-2,2 eV), le constituant majoritaire du film natif (~ 70%), et à 

Cr2O3 (Eg = 3,3-3,7 eV), le constituant minoritaire (~ 30%). Les faibles valeurs obtenues sur 

Film étudié Type 1 Type 2 

Film natif 
Eg = 1,10 ± 0,10 eV 

(entre - 0,58 ± 0,05 et 0,52 ± 0,05 V) 

Eg = 0,91 ± 0,10 eV 

(entre - 0,39 ± 0,05 et 0,52 ± 0,05 V) 

Film passif 

(Es =500 mV ; t = 2 h) 

Eg = 1,85 ± 0,10 eV  

(entre - 0,93 ± 0,05 et 0,92 ± 0,05 V) 

Eg = 1,74 ± 0,10 eV 

 (entre - 0,82 ± 0,05 et 0,92 ± 0,05 V) 

Film passif 

(Es =500 mV ; t = 5 h) 

Eg = 2,28 ± 0,10 eV  

(entre - 1,33 ± 0,03 et 0,95 ± 0,07 V) 

Eg = 2,01 ± 0,12 eV  

(entre - 1,06 ± 0,05 et 0,95 ± 0,07 V) 

Tableau V-1 : Valeurs de largeur de la bande d’énergie interdite  (Eg)  mesurées sur les deux types de 
spectres (Type 1 et Type 2) des films étudiés. 
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nos spectres sont attribuées à la présence d’états électroniques localisés en énergie dans le gap 

et qui en réduisent ainsi la largeur. L’origine de ces états est probablement la structure 

amorphe du film confirmé par nos mesures STM effectuées à haute résolution (cf. chapitre 

IV) et la présence d’ions Fe2+ dans le film. La non-stœchiométrie des constituants du film 

natif n’est toutefois  pas exclue.  

La différence entre site de Type 1 et site de Type 2 observée essentiellement aux bias 

négatifs est attribuée à la variation de la composition locale du film. La présence d’une 

densité d’états plus élevée entre - 1 et - 1,2 V suggère que les sites de Type 2 contiennent plus 

de Fe2+. L’augmentation de la densité d’états inoccupés à partir de 0,52 ± 0,05 eV sur les deux 

types de sites du film natif est probablement due au fait qu’on a atteint le bas de la bande de 

conduction. 

La comparaison de la largeur du gap mesuré (sur les deux types de sites) entre films 

passifs et film natif montre une augmentation nette des valeurs de Eg après passivation de la 

surface. Ceci est compatible avec l’enrichissement en Cr(III) des films passifs. Toutefois les 

largeurs mesurées restent en très grande majorité inférieures à celles des constituants 

principaux de ces films (Cr2O3 (Eg = 3,3-3,7 eV) et Cr(OH)3 (Eg = 2,4-2,5 eV) indiquant la 

présence d’états localisés en énergie dans le gap et réduisant sa largeur. Outre la présence des 

ions Fe2+, la structure non ordonnée de Cr(OH)3 déduite de nos mesures STM à haute 

résolution et/ou la non-stœchiométrie des constituants du film sont des origines possibles pour 

la présence de ces états.  

L’hétérogénéité électronique entre les sites de Type 1 et de Type 2 est due également aux 

états occupés pour les films passifs. Elle est attribuée à la variation locale de la composition 

du film passif et à son enrichissement plus prononcée à la fois en Fe2+ et en Cr3+ sur les sites 

de Type 2 que sur les sites de Type 1. Cet enrichissement combiné est dû probablement à un 

effet protecteur de Cr2O3 et/ou de Cr(OH)3 ralentissant l’oxydation des ions Fe2+ en Fe3+ et/ou 

leur dissolution dans le milieu lors de la formation de la couche passive ou lors du 

vieillissement à l’état passif. L’augmentation de la densité d’états inoccupés à partir de ~ 0,92 

eV sur les deux types de sites des films passifs est attribué au fait qu’on atteint le bas de la 

bande de conduction de Cr(OH)3. La présence d’états inoccupés localisés dans le gap du film 

passif et augmentant la densité d’états inoccupés à partir de ~ 0,92 eV n’est toutefois pas 

exclue. 
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La comparaison des valeurs de Eg obtenues sur le film passif formé après 5 heures de 

polarisation à Es =500 mV avec celles obtenues après 2 heures de polarisation à ce même 

potentiel montre que la largeur du gap sur les deux sites a augmenté avec le vieillissement. 

Cette augmentation résulte d’un élargissement uniquement du côté des états occupés. Elle 

s’accompagne d’une diminution de la densité d’états occupés vers - 1,2 V sur les deux types 

de sites. Ceci est attribué à la diminution de la quantité des ions Fe2+ avec le vieillissement sur 

les deux types de sites (Type 1 et Type 2). La quantité des ions Fe2+ reste cependant plus 

élevée sur les sites les plus riches en Cr3+ (densité des états Cr 3d plus élevée). Cette 

corrélation implique que les ions Fe2+, dont la concentration diminue avec le vieillissement, 

sont préférentiellement piégés dans les sites enrichis en Cr3+. 
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Conclusion générale et perspectives 

 
L’objectif de ce travail était d’étudier la relation entre nanostructure et propriétés 

électroniques locales de films passifs ultra-minces formés sur le nickel pur et un sur acier 

inoxydable FeCrNi. Dans ce but la spectroscopie tunnel à balayage (STS), combinant mesures 

locales de spectroscopie tunnel (TS) et imagerie de surface par microscopie à effet tunnel 

(STM), a été appliquée pour la première fois à l'étude de tels systèmes. 

 

L’étude des films passifs ultra-minces formés à la surface orientée (111) du nickel a été 

réalisée dans différentes conditions de pH et potentiel. Pour chacun des films formés, la bonne 

qualité des images topographiques enregistrées en utilisant le microscope en mode dit « Topo-

Spectro » a permis de distinguer les mesures spectroscopiques réalisées sur des sites 

granulaires de celles réalisées sur des sites inter-granulaires (joints de grains).  

Pour le film passif formé en milieu acide à Es = 815 mV, composé de NiO(111) 

hydroxylé superficiellement, le déplacement de - 0,12 ± 0,06 eV (à - 0,66 ± 0,03 eV en 

dessous du niveau de Fermi) du haut de la bande de valence a été observé aux joints de grains. 

Il indique l’atténuation du caractère semi-conducteur de type p du film passif, attribuée à la 

présence de lacunes d’oxygène dans les sites inter-granulaires. La présence de lacunes 

d’oxygène explique également la forte diminution de la densité des états inoccupés Ni 3d  de 

NiO observée entre 0,2 et 1,2 eV dans les joints de grains. Une fenêtre d’énergie où la densité 

d’états devient minimale sans toutefois s’annuler est mesurée sur les deux types de sites du 

film. Elle est attribuée à un mécanisme de transfert tunnel direct se produisant entre le substrat 

métallique et la pointe à travers le film passif ultramince (1,7-2,2 nm). La largeur de cette 

fenêtre d’énergie est de 0,74 ± 0,06 eV sur les grains et 1,17 ± 0,06 eV aux joints de grains. 

Pour le film passif formé en milieu alcalin à Es = - 270 mV, composé essentiellement 

de Ni(OH)2, la densité d’états reste très faible sur les deux types de sites (grains et joints de 

grains) dans une fenêtre d’énergie de +/- 1,5 eV par rapport au niveau de Fermi, en accord 

avec un gap d’au moins 3 eV pour le film passif formé dans ces conditions. Cette faible 

densité d’états est attribuée à un mécanisme de transfert tunnel direct entre la pointe et le 

substrat métallique à travers le film d'une épaisseur de 1,5 nm. L’absence d'états de surface 

inoccupés entre 0 et 1,5 eV sur les deux types de site du film passif est en accord avec 

l’absence d’oxyde NiO en quantité significative dans ce film passif. 
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Pour le film passif duplex formé en milieu alcalin à Es = 340 mV, composé d’une 

couche interne de NiO d’épaisseur 2 nm et d’une couche externe de Ni(OH)2 d’épaisseur 1,9 

nm, le transfert tunnel direct entre pointe et échantillon est bloqué par l’épaisseur totale du 

film (3,9 nm). La densité d’états mesurée indique un gap de surface d’une largeur de 1,92 ± 

0,15 eV, clairement réduit aux joints de grains (0,72 ± 0,15 eV) du fait du déplacement de + 

1,2 ± 0,2 eV du haut de la bande de valence. Ce déplacement traduit une semi-conductivité de 

type p liée à une concentration en lacunes cationiques plus élevée aux joints de grains de la 

couche externe d’hydroxyde. La densité d’états inoccupés est sensiblement identique entre 

sites granulaires et sites inter-granulaires de la couche externe. Elle est prononcée à partir de 

0,6-0,7 V et attribuée à la présence de NiO en quantité significative dans le film passif.  

L’absence de différence significative entre sites granulaires et sites inter-granulaires de la 

couche externe est expliquée par le fait que les mesures spectroscopiques moyennées reflètent 

la densité d’états inoccupés des grains de la couche interne, indépendamment du site de 

mesure sur la couche externe.  

 

L'étude sur acier inoxydable a porté tout d'abord sur la caractérisation des modifications 

nanostructurales induites par passivation en milieu acide d’un alliage Fe-18Cr-13Ni 

monocristallin orienté (100), couvert par le film d’oxyde natif formé à l’air. Les mesures 

réalisées ex situ par STM et AFM sur l'échantillon poli, recuit sous hydrogène puis transféré à 

l’air, ont permis de mettre en évidence la présence de trois niveaux topographiques distribués 

de manière non ordonnée sur les terrasses du substrat et attribués à l’hétérogénéité en 

épaisseur de la couche ultramince d’oxyde natif. Les variations locales observées vont de - 0,8  

à + 0,25 nm par rapport à une épaisseur équivalente moyenne de 2 nm. Les fractions de 

surface occupées par les trois niveaux topographiques diffèrent sur des terrasses larges ou 

étroites, indiquant que le mécanisme de croissance du film est influencé par la présence des 

bords de marches du substrat. 

Les mesures STM réalisées in situ montrent que la topographie en marches et terrasses du 

substrat n’est pas (ou peu) modifiée par polarisation anodique dans le domaine pré-passif ou 

passif et révèlent la persistance des trois niveaux topographiques et de la morphologie 

nanogranulaire des films formés. Les dimensions latérales des grains ainsi que les différences 

entre niveaux topographiques hauts et intermédiaires sont plus élevées pour les films passifs 

que pour les films natif et pré-passif indiquant la croissance non seulement latérale mais aussi 

3D des grains. Cette croissance est préférentielle aux bords de marches du substrat, où 
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l’enrichissement en Cr
3+

 de la couche d’oxyde par dissolution sélective du fer et son 

hydroxylation se produisent préférentiellement. 

L’augmentation du potentiel de passivation n’entraîne pas d’augmentation de la densité 

des grains du fait que la surface polarisée n’est pas initialement métallique mais déjà saturée 

par les grains du film natif formé à l’air. De plus, l’augmentation des différences de hauteur 

entre niveaux intermédiaires et bas après polarisation de la surface au-delà du pic d’activité 

suggère que la dissolution locale accompagnant la formation du film passif se produit 

préférentiellement là où le film natif est initialement plus mince et moins protecteur. La 

dissolution locale accompagnant la formation du film pré-passif semble plus importante que 

celle accompagnant la formation des films passifs. Les différences entre niveaux 

topographiques ainsi que la rugosité de la surface augmentent également après vieillissement 

du film passif à Es = 500 mV. La déshydroxylation de la couche externe de Cr(OH)3 

éventuellement accompagnée d’une dissolution lente perdurant sur les sites les moins épais et 

protecteurs du film permettrait à la pointe d’accéder à des niveaux plus profonds que ceux 

mesurés avant vieillissement lorsque cette couche est plus épaisse et plus homogène. 

L’étude à haute résolution montre que le film pré-passif ainsi que le film passif formé à Es 

= 350 mV ne sont pas cristallisés après environ 150 minutes de polarisation. Les films formés 

à Es = 500 mV et Es = 700 mV présentent des zones cristallisées après respectivement 200 

minutes et 150 minutes de la polarisation. Le réseau cristallin observé in situ est hexagonal 

avec un paramètre de maille de 0,28 ± 0,02 nm, en bon accord avec le sous-réseau d’oxygène 

de l’oxyde de chrome α-Cr2O3 orienté suivant le plan de base (0001). Les zones cristallisées 

sont séparées par des zones non ordonnées attribuées à Cr(OH)3. La formation des zones 

cristallisées nécessite des temps de polarisation assez longs (supérieurs à 2-3 heures). La 

cristallisation devient plus rapide avec l’augmentation du potentiel. 

  

L'étude nanostructurale topographique des films passifs formés sur l’alliage Fe-18Cr-

13Ni orienté selon le plan (100) a été complétée par des mesures spectroscopiques de même 

type que celles effectuées sur le nickel pur. La résolution et la qualité des images obtenues en 

mode dit « Topo-Spectro » n’a pas permis dans ce cas de distinguer les propriétés 

électroniques des sites granulaires et inter-granulaires. Toutefois la présence de deux familles 

de courbes sur chacun des films étudiés montre la présence de deux types de sites (Type 1 et 

Type 2) présentant une hétérogénéité due aux états occupés et indépendante des niveaux 

topographiques du film.  



Conclusion générale et perspectives 

212 

 

Pour le film d’oxyde natif, la largeur du gap mesuré est 1,10 ± 0,10 eV sur les sites de 

Type 1 et 0,91 ± 0,10 eV sur les sites de Type 2. Elle est réduite par rapport à celle des 

constituants du film (Fe2O3 et Cr2O3) probablement du fait de la présence d'états localisés en 

énergie dans le gap associés à la structure amorphe du film et à la présence des ions Fe
2+

 dans 

sa composition. La non-stœchiométrie des constituants du film ne peut pas être exclue comme 

étant également une source d’états électroniques dans le gap. La densité d'états occupés plus 

élevée mesurée entre -1 et -1,5 eV sous le niveau de Fermi est attribuée à une concentration 

plus élevée des sites de Type 2 en ions Fe
2+

. Le bas de la bande de conduction du film natif est 

situé à 0,52 ±0,05 eV.    

Après passivation à Es = 500 mV, les largeurs de gap augmentent sur les deux types de 

sites en accord avec l’enrichissement en Cr(III) du film passif. Après deux heures de 

passivation, la largeur du gap est de 1,85 ± 0,1 eV sur les sites de Type 1 et de 1,74 ± 0,1 eV 

sur les sites de Type 2. La présence d'états localisés en énergie dans le gap et réduisant sa 

largeur subsiste sur les deux types de sites du fait de la structure non ordonnée de Cr(OH)3, et 

de la présence des ions Fe
2+

 dans le film. La non-stœchiométrie des constituants du film 

(Cr2O3, Fe2O3, Cr(OH)3) n’est toutefois pas exclue comme étant également une source d’états 

électroniques dans le gap. L’hétérogénéité électronique entre les sites de Type 1 et de Type 2 

est attribuée à la variation locale de la composition du film passif et à son enrichissement 

local à la fois en Fe
2+

 et en Cr
3+

 sur les sites de Type 2. Cet enrichissement combiné traduirait 

un effet inhibiteur de Cr2O3 et/ou de Cr(OH)3 ralentissant l’oxydation des ions Fe
2+

 en Fe
3+

 

et/ou leur dissolution dans le milieu. L’augmentation de la densité d’états occupés vers ~ 0,92 

eV sur les deux types de sites des films passifs est attribuée au fait qu’on a atteint le bas de la 

bande de conduction de Cr(OH)3. La présence d’états inoccupés localisés en énergie dans le 

gap et augmentant la densité d’états vers ~ 0,92 eV n’est toutefois pas exclue. Après cinq 

heures de passivation, la largeur du gap est de 2,28 eV ± 0,10 eV sur les sites de Type 1 et de 

2,01 eV ± 0,10 eV sur les sites de Type 2. La diminution de la densité d’états occupés vers - 

1,2 V traduit l'appauvrissement en ions Fe
2+

 des deux sites avec le vieillissement du film 

passif. La concentration en Fe
2+

 reste toutefois hétérogène localement. 

 

Les résultats que nous présentons à l’issue de cette étude pourraient être complétés par 

des travaux visant à améliorer la résolution des images obtenues en mode STM/STS sur 

l’alliage Fe-18Cr-13Ni(100) afin de corréler les mesures spectroscopiques à la topographie. 

Des mesures STM/STS sur des films passifs formés sur des monocristaux de fer pur et de 

chrome pur pourraient être également effectuées afin de mieux comprendre les propriétés 
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électroniques locales de ces films ainsi que celles du film passif formé sur l’alliage Fe-18Cr-

13Ni. Par ailleurs, la méthodologie adoptée au cours de cette thèse pour étudier les propriétés 

électroniques locales des films passifs formés sur le nickel dans différents conditions (pH, 

potentiel) pourrait être appliquée afin d’examiner à l’échelle nanométrique les modifications 

induites par le piégeage des chlorures dans le film passif formé sur le nickel pur. Enfin la 

technique STM/STS, utilisée au cours de cette thèse ex situ, pourrait être développée afin 

d’effectuer des mesures spectroscopiques locales combinées à l’imagerie in situ.   
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Résumé : La nanostructure et les propriétés électroniques locales de films passifs formés sur 

Ni(111) et Fe-18Cr-13Ni(100) ont été étudiées par microscopie à effet tunnel sous potentiel 

électrochimique (EC-STM) et par spectroscopie à effet tunnel combinée à l’imagerie 

(STM/STS). Les propriétés électroniques des sites granulaires et inter-granulaires de films 

passifs ultraminces formés sur le nickel dans différentes conditions de pH et potentiel ont été 

différenciées par STM/STS pour la première fois. Elles montrent les variations locales en 

lacunes anioniques ou en lacunes cationiques aux joints de grains des différentes couches 

passives formées. Les mesures sur l'acier inoxydable mettent en évidence l’hétérogénéité 

locale en épaisseur de la couche superficielle ultramince d’oxyde natif. La croissance des 

grains d’oxyde/hydroxyde est générée par la passivation de la surface et localisée 

préférentiellement sur les bords de marches du substrat. L’étude à haute résolution in situ 

montre la formation de zones cristallisées après 2-3 heures de passivation. L’étude par 

STM/STS du film natif et de films passifs formés à des temps de polarisation croissants 

montre la présence de deux types de sites ayant des propriétés électroniques différentes 

attribuées à la variation de la composition locale. Après passivation la largeur du gap 

augmente considérablement sur les deux types de sites du fait de l'enrichissement en Cr
3+

 du 

film passif mais l’hétérogénéité locale attribuée à la concentration en Fe
2+

 subsiste. Le 

vieillissement provoque des variations similaires mais atténuées.  

 

Mots clés : Nanostructure ; propriétés électroniques locales ; nickel ; acier inoxydable ; EC-

STM ; STS  

 

Nanostructure and local electronic properties of passive films on nickel and stainless 

steel 
Abstract: The nanostructure and local electronic properties of passive films formed on 

Ni(111) and Fe-18Cr-13Ni(100) have been studied by electrochemical scanning tunneling 

microscopy (EC-STM) and tunneling spectroscopy combined with imaging (STM/STS). The 

electronic properties of the granular and inter-granular sites of ultrathin passive films formed 

on nickel in different conditions (pH, potential) were differentiated by STM/STS for the first 

time. They reveal local variations in anion or cation vacancies at the grain boundaries of 

passive films. The measurements on stainless steel reveal local heterogeneity in thickness of 

the ultrathin native surface oxide layer. The growth of oxide/hydroxide grains is generated by 

the passivation of the surface and is preferentially localized at the step edges. The in situ study 

at high-resolution shows crystallized zones after 2-3 hours of passivation. The study by 

STM/STS of the native oxide film and passive films formed with increasing polarization 

times shows the presence of two types of sites with different electronic properties assigned to 

the change in local composition. After passivation the width of the gap increases significantly 

on both types of sites due to Cr
3+ 

enrichment of the passive film but the local heterogeneity 

attributed to the concentration of Fe
2+

 remains. Aging induces similar variations, but these 

variations are attenuated.  

 

Key words: Nanostructure; local electronic properties; nickel; stainless steel; EC-STM; STS 
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