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Introduction générale 

 

 

 

 

Les aciers inoxydables sont des alliages à base de fer qui ont une teneur massique en chrome 

minimale de 10.5 %. Ces alliages sont appréciés notamment pour leur résistance à la 

corrosion, qui est liée à la formation spontanée d’une couche d’oxyde à leur surface. Cette 

couche d’oxyde, communément appelée film passif, a une épaisseur de quelques nanomètres 

et se compose majoritairement d’oxydes et/ou d’hydroxydes de Fe(III) et de Cr(III). Les 

aciers inoxydables sont couramment utilisés, aussi bien pour des applications de la vie de tous 

les jours (ménager et électroménager, automobile…) que dans l’industrie (agroalimentaire, 

pharmaceutique, chimique, pétrochimique, traitement de l’eau…). Cependant, selon la nature 

du milieu auquel l’alliage est exposé (pH, présence d’ions chlorures, température, contraintes 

mécaniques, aération, présence de microorganismes…), la stabilité de la couche d’oxyde peut 

être compromise, ce qui peut déclencher des phénomènes de corrosion (localisée ou 

généralisée) et porter atteinte à l’intégrité des structures. Par exemple, dans les installations 

pétrolières « offshore », les structures en acier inoxydable seront soumises à la présence d’eau 

de mer, mais aussi de bactéries, ce qui peut générer des phénomènes de biocorrosion.  

 

La biocorrosion, ou corrosion influencée par les microorganismes, est liée à l’adhésion de 

microorganismes, et plus particulièrement de bactéries, à la surface des matériaux, ce qui 

conduit à la formation d’un biofilm. Le biofilm est décrit comme une structure hétérogène et 

complexe, qui comprend des agrégats de bactéries, souvent englobées dans une matrice de 

substances polymériques extracellulaires (Extracellular Polymeric Substances – EPS), dans 

laquelle des particules organiques et inorganiques peuvent être piégées. Les EPS sont des 

biomolécules à haut poids moléculaire (polysaccharides, protéines, lipides, ADN et 

substances humiques) produites par les bactéries et/ou issues de la lyse cellulaire. On 

distingue les « Tightly Bound » EPS, qui sont fermement attachés à la surface des bactéries, et 

les « Loosely Bound » EPS, qui sont relâchés en-dehors des bactéries. L’établissement de 

conditions physico-chimiques particulières à l’interface substrat/biofilm (en termes de 

concentration en oxygène dissous, de concentration en ions ou de potentiel redox) peut 

favoriser certaines réactions physico-chimiques et ainsi conduire à l’amorçage et/ou à 
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l’accélération des processus de corrosion. Ainsi, l’évolution des propriétés de la couche 

d’oxyde au cours de la formation du biofilm est un point clé pour comprendre les mécanismes 

de biocorrosion des aciers inoxydables.  

 

L’objectif de cette thèse est de caractériser les interactions bactéries-surfaces suite à 

l’adhésion de bactéries marines aérobies Pseudoalteromonas NCIMB 2021 à la surface de 

l’acier inoxydable duplex 2304 en milieu marin. Plus particulièrement, le but de ces travaux 

est d’étudier la stabilité de la couche d’oxyde (en termes d’épaisseur et de composition 

chimique) au cours de la formation du biofilm. Ce manuscrit est organisé en six chapitres. Les 

chapitres présentant les résultats des travaux de thèse sont rédigés en anglais, dans un format 

de type publication. Un résumé en français de ces chapitres est donné en Annexe F.  

 

Le Chapitre I est consacré à l’étude bibliographique. Dans une première partie, les processus 

de passivation et de corrosion des aciers inoxydables sont présentés, plus particulièrement 

concernant les spécificités des aciers inoxydables duplex. Dans une seconde partie, les 

phénomènes de formation de biofilm et de biocorrosion des aciers inoxydables sont abordés, 

en particulier concernant les bactéries de type Pseudomonas. 

 

Le Chapitre II présente les techniques expérimentales utilisées dans ce travail de thèse. Nous 

présentons tout d’abord les matériaux utilisés, puis les procédures de préparation des surfaces 

et d’essais d’adhésion bactérienne et enfin les différentes techniques de caractérisation 

utilisées (XPS, ToF-SIMS, MEB, microscopie à épifluorescence, AFM et techniques 

électrochimiques). 

 

Le Chapitre III propose une première approche pour caractériser la couche d’oxyde formée à 

la surface de l’acier inoxydable duplex 2304, grâce à un couplage XPS/ToF-SIMS à l’échelle 

globale (c’est-à-dire que les zones analysées comprennent plusieurs régions de phases ferrite 

et austénite). Dans ce chapitre, les résultats obtenus pour l’alliage duplex ainsi que pour les 

alliages monophasés (austénitique et ferritique), correspondant à chacune des phases de 

l’alliage duplex, sont comparés. 

 

Dans le Chapitre IV, nous proposons une méthodologie innovante, basée sur un couplage 

XPS/ToF-SIMS, afin de caractériser localement la couche d’oxyde formée sur chaque phase 

de l’acier inoxydable duplex 2304. Le film d’oxyde natif (formé après polissage mécanique) 
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et le film passif (formé après passivation électrochimique dans H2SO4 0.05 M) sont comparés. 

Une attention particulière est portée à la distribution des éléments d’alliage (Fe, Cr, Ni, Mo et 

N) dans la couche d’oxyde et/ou dans le métal sous-jacent au niveau de chaque phase. 

 

Le Chapitre V et le Chapitre VI portent sur la caractérisation de la surface de l’acier 

inoxydable duplex 2304 suite à l’adhésion de Pseudoalteromonas NCIMB 2021 en milieu 

marin, dans le but d’étudier les interactions bactéries-surfaces. Différents stades de la 

formation du biofilm sont considérés : les premiers stades (Chapitre V), correspondant à une 

adhésion de 1 heure, et des stades plus avancés (Chapitre VI), correspondant à une adhésion 

de 24 heures et de 1 semaine. Des techniques microscopiques (microscopie à épifluorescence, 

MEB et AFM) sont utilisées pour caractériser la morphologie du biofilm (taux de 

recouvrement bactérien, taille des bactéries…). Des techniques d’analyse fine des surfaces 

(XPS et ToF-SIMS) permettent de caractériser la nature de la couche d’oxyde, afin de mettre 

en évidence les modifications induites par la formation du biofilm, et la nature du biofilm. 

Enfin, des techniques électrochimiques (suivi du potentiel à l’abandon, courbes de 

polarisation anodiques et cathodiques) sont utilisées afin de caractériser le comportement 

électrochimique et la résistance à la corrosion de l’alliage duplex en présence de bactéries. 

 

Afin de clore ce manuscrit, nous présentons une conclusion générale des travaux de thèse et 

nous en évoquons les perspectives. 
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CHAPITRE I : Synthèse bibliographique 

 

 

 

I.1.  Passivation et corrosion des aciers inoxydables 

 

I.1.1.  Les aciers inoxydables : généralités 

 

I.1.1.1.  Introduction 

 

Les aciers inoxydables, communément appelés aciers inox, sont des alliages à base de fer qui 

présentent une teneur massique minimale en chrome de 10.5 % et une teneur massique 

maximale en carbone de 1.2 % (conformément à la norme européenne EN 10088-1) auxquels 

d’autres éléments d’alliage sont ajoutés (principalement le nickel, le molybdène, le titane, le 

niobium, le manganèse, l’azote, le cuivre, le silicium, l’aluminium et le vanadium) afin de 

leur conférer certaines propriétés mécaniques et de résistance à la corrosion. La combinaison 

de propriétés mécaniques élevées et d’une bonne résistance à la corrosion permet l’utilisation 

des aciers inoxydables dans de nombreux domaines, comme l’industrie automobile, 

l’industrie agroalimentaire, cosmétique et pharmaceutique, les procédés industriels 

(chimiques, pétrochimiques, énergie, nucléaire, traitement et distribution de l’eau, traitement 

des fumées et boues…), le transport de marchandises, l’équipement ménager et 

électroménager, le bâtiment, les systèmes de chauffage, la restauration… Ce large champ 

d’applications souligne l’omniprésence des aciers inoxydables dans notre vie de tous les jours.  

 

L’adjectif « inoxydable » se réfère à l’amélioration notable de la résistance à la corrosion de 

ces alliages en comparaison aux aciers au carbone. En effet, l’addition de chrome permet la 

formation spontanée au contact de l’air ou d’un milieu aqueux d’un film adhérent, couvrant et 

protecteur de quelques nanomètres d’épaisseur à la surface des aciers inoxydables, composé 

majoritairement d’oxydes et/ou d’hydroxydes de fer et de chrome, qui forme une barrière 

protectrice entre la matrice métallique et l’environnement (phénomène de passivation). La 

présence de ce film protecteur, communément appelé film « passif », permet de maintenir les 

aciers inoxydables dans un domaine passif, où la vitesse de dissolution du métal sous-jacent 

est considérablement réduite, du fait des faibles conductivités ioniques et électroniques au 
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sein du film passif. Le film passif présente la faculté de se reformer suite à une rupture locale 

(phénomène de repassivation). Ainsi, le terme « inoxydable » est paradoxal, car c’est 

justement le caractère fortement oxydable de ces aciers qui permet la formation du film passif 

et confère la résistance à la corrosion des aciers inoxydables. Ce phénomène explique la 

meilleure résistance à la corrosion des aciers inoxydables par rapport aux aciers au carbone, 

dont les produits de corrosion précipitent et forment une couche non protectrice, friable et 

poreuse d’oxydes et d’hydroxydes de fer (rouille). Néanmoins, dans des milieux agressifs (pH 

acide, température élevée, concentration élevée en ions halogénures et particulièrement 

chlorures, présence de dépôts ou d’un biofilm…), la stabilité du film passif peut être 

compromise (dépassivation), entraînant des phénomènes de corrosion généralisée ou 

localisée.  

 

Bien que les origines du fer et des aciers soient très anciennes (Age du Fer), l’histoire des 

aciers inoxydables est beaucoup plus récente [Cobb, 2010]. Le développement des aciers 

inoxydables prend sa source dans les travaux du chimiste français Nicolas Louis Vauquelin 

qui fut le premier à isoler le chrome en 1797. En 1821, le minéralogiste et géologue français 

Pierre Berthier fit la découverte des premiers aciers inoxydables en montrant que l'alliage fer-

chrome était d'autant plus résistant à certains acides que sa teneur en chrome était plus élevée. 

Cependant, les teneurs en carbone élevées rendaient ces alliages trop fragiles pour envisager 

leur développement industriel. Dans les années 1890, le chimiste allemand Hans Goldschmidt 

développa un procédé permettant de produire des métaux purs, ce qui permit d’envisager de 

réduire les teneurs en carbone des métaux et alliages. Entre 1904 et 1911, les métallurgistes 

français Léon Guillet, puis Albert Portevin ainsi que l’allemand Walter Giesen publièrent une 

série d’études sur des alliages fer-chrome et fer-chrome-nickel qui permirent de classer les 

aciers inoxydables selon leur structure cristallographique et de définir trois familles : 

martensitique, ferritique et austénitique. La première description de la passivité est attribuée à 

l’allemand Philipp Monnartz qui détailla en 1911 [Monnartz, 1911], entre autres, la 

corrélation entre teneur en chrome et résistance à la corrosion. A partir de 1912, 

l’industrialisation des aciers inoxydables est attribuée au métallurgiste anglais Harry Brearley 

pour les aciers inoxydables martensitiques, aux allemands Benno Strauss et Eduard Maurer du 

groupe Krupp pour les aciers inoxydables austénitiques et aux américains Frederick Becket et 

Christian Dantsizen pour les aciers inoxydables ferritiques. Enfin, les aciers inoxydables 

duplex (austéno-ferritiques) furent développés dans les années 1930 en Suède et en France.  
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I.1.1.2.  Les différentes familles d’aciers inoxydables 

 

a.  Les formes allotropiques du fer 

 

L’élément principal des aciers inoxydables est le fer, qui peut exister sous différentes formes 

allotropiques (structures cristallographiques). Le diagramme de phases du fer pur à différentes 

pressions, montré sur la Figure I-1, représente les domaines de stabilité et les transitions entre 

les différentes formes allotropiques du fer. A pression atmosphérique et pour des températures 

inférieures à 912°C, le fer pur a une structure cubique centrée (fer 𝛼). Entre 912 et 1394°C, la 

structure du fer pur se transforme en une structure cubique à faces centrées (fer 𝛾). Entre 1394 

et 1538°C (point de fusion du fer), la structure se retransforme en une structure cubique 

centrée (fer 𝛿). Pour des pressions extrêmement élevées, la structure du fer pur se transforme 

en une structure hexagonale compacte (fer 𝜀) dont l’étude peut permettre de comprendre les 

propriétés de la croûte terrestre [Takahashi, 1964], [Ross, 1990]. Le fer est ferromagnétique 

jusque 768°C (point de Curie) puis devient paramagnétique. Pour les aciers et les aciers 

inoxydables, la structure cubique centrée est appelée ferrite et la structure cubique à faces 

centrées est appelée austénite. Cette distinction permet de définir quatre principales familles 

d’aciers inoxydables : ferritiques, austénitiques, martensitiques et duplex (austéno-ferritiques).  

 

 

Figure I-1  Diagramme de phases du fer pur à basses pressions. 
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La répartition de la production mondiale de différentes nuances d’aciers inoxydables est 

représentée sur la Figure I-2. Les compositions chimiques et les propriétés mécaniques de 

nuances représentatives de chaque famille produites par APERAM sont présentées dans le 

Tableau A-1 (Annexe A). 

 

 

 

Figure I-2  Répartition de la production mondiale des différentes nuances d’aciers 

inoxydables en 2004 [Charles, 2010]. 

 

b.  Les aciers inoxydables ferritiques 

 

Les aciers inoxydables ferritiques ont une structure cristallographique cubique centrée (𝛼) et 

sont ferromagnétiques. Ils ont une teneur massique en chrome généralement comprise entre 

11 et 18 %. Ils ont une limite d’élasticité généralement supérieure à celle des aciers 

inoxydables austénitiques mais une moindre résistance à la corrosion et sont plus fragiles à 

basse température. Un exemple d’acier inoxydable ferritique à basse teneur en chrome est 

l’AISI 409 (EN 1.4512), qui a une teneur massique en chrome d’environ 11 %. La résistance à 

la corrosion peut être améliorée en augmentant la teneur en chrome. Par exemple, l’AISI 445 

(EN 1. 4621) a une teneur massique en chrome supérieure à 20 %, ce qui lui confère une 

résistance à la corrosion comparable à celle de l’AISI 304 (1.4301). Une autre possibilité pour 

améliorer la résistance à la corrosion des nuances ferritiques est d’ajouter du molybdène, 

comme dans l’AISI 444 (1.4521). Les aciers inoxydables ferritiques stabilisés sont 

caractérisés par l’ajout de titane et/ou de niobium, ce qui d’une part permet la formation de 

carbonitrures aux joints de grains à la place des carbures de chrome et réduit le risque de 

corrosion intergranulaire et d’autre part améliore la soudabilité. Les super ferritiques 

contiennent plus de 25 % de chrome et jusque 3 % de molybdène pour améliorer leur 

résistance à la corrosion en milieu neutre et chloruré (par exemple l’eau de mer) et jusque 4 % 

58 %

8 %

1 %

12 %

7 %

11 % 2 %1 %
304
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Austénitiques série 200

Ferritiques (Cr 12%)

Ferritiques (Cr 17%)

Ferritiques au Mo

Duplex



CHAPITRE I 

9 

 

de nickel pour améliorer leur ténacité. Ainsi, la famille des aciers inoxydables ferritiques est 

intéressante pour des applications où une résistance à la corrosion modérée est requise du fait 

de son moindre coût, en particulier grâce à sa faible teneur en nickel. 

 

c.  Les aciers inoxydables austénitiques 

 

Les aciers inoxydables austénitiques ont une structure cristallographique cubique à faces 

centrées (𝛾) et sont paramagnétiques. Leur teneur massique en chrome est généralement 

comprise entre 16 et 18 % et leur teneur massique en nickel entre 8 et 10 %. L’ajout de nickel 

permet de stabiliser la structure austénitique. Cependant, le nickel peut représenter un 

désavantage du fait de la volatilité de son prix [Charles, 2010] et de son caractère allergène 

pour une partie de la population [Haudrechy, 1994]. Les aciers inoxydables austénitiques 

combinent une bonne résistance à la corrosion dans de nombreux milieux et de bonnes 

propriétés mécaniques, en particulier la ductilité. Leur haute stabilité structurale permet une 

utilisation à la fois à hautes températures (par exemple dans les échangeurs de chaleur) et à 

basses températures (par exemple pour le stockage de gaz liquéfié). Les nuances de type Fe-

18Cr-8Ni, comme l’AISI 304 (1.4301) et l’AISI 304L (1.4307) représentent à elles-seules 

plus de 50 % de la production mondiale des aciers inoxydables (voir Figure I-2). Dans le cas 

des nuances AISI 316 (1.4401) et AISI 316L (1.4404), la teneur massique en molybdène est 

de 2 %, ce qui confère à ces alliages une excellente résistance à la corrosion en milieu acide et 

une bonne résistance à la corrosion en milieu chloruré. La teneur en carbone est plus faible 

dans le 304L/316L que dans le 304/316 afin de réduire le risque de corrosion intergranulaire 

(L se réfère à « low carbon »). Les super austénitiques sont des nuances fortement alliées qui 

présentent des teneurs massique en chrome de l’ordre de 20 %, des teneurs massiques en 

nickel comprises entre 18 et 25 % et des teneurs massiques en molybdène comprises entre 4 et 

6 % leur conférant une excellente résistance à la corrosion dans des milieux très agressifs 

comme l’acide sulfurique. Afin de s’affranchir des fluctuations des coûts du nickel, les aciers 

austénitiques au manganèse peuvent être utilisés. Dans ces alliages, le nickel est partiellement 

remplacé par une combinaison de manganèse et d’azote, comme dans l’AISI 201L (1.4371).  

 

d.  Les aciers inoxydables martensitiques 

 

La martensite (𝛼′) a une structure cristallographique métastable tétragonale centrée due à la 

présence d’atomes de carbone dans les sites interstitiels de la maille. La martensite résulte de 
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la transformation d’austénite sous l’effet d’un refroidissement rapide (trempe) au cours de 

laquelle les atomes de carbone ne peuvent pas diffuser (transformation displacive). La phase 

martensitique possède donc la même teneur en carbone que la phase austénitique dont elle 

provient. Les paramètres de la maille martensitique sont influencés par la teneur en carbone : 

plus il y a d’atomes de carbone, plus la maille est tétragonale. Les aciers inoxydables 

martensitiques sont ferromagnétiques et présentent une teneur massique en chrome comprise 

entre 12 et 18 % et une teneur massique en carbone supérieure à 0.1 %. Cette famille est 

caractérisée par une grande dureté, grâce à la forte teneur en carbone. Cependant, les aciers 

inoxydables martensitiques sont fragiles et leur résistance à la corrosion est moins bonne que 

celle des aciers inoxydables austénitiques du fait de leurs teneurs modérées en chrome et 

élevées en carbone. Les aciers inoxydables martensitiques sont utilisés pour des applications 

où les contraintes mécaniques sont sévères (outils coupants, instruments chirurgicaux et 

dentaires, vis, ressorts, roulements à billes, plaques de presse, turbines à vapeur et à gaz…). 

 

e.  Les aciers inoxydables duplex 

 

  

Figure I-3  Cartographies EBSD de l’acier inoxydable duplex 2205 montrant (a) l’orientation 

cristalline des grains et (b) l’attribution des phases (austénite en bleu et ferrite en rouge) 

[Vander Voort, 2011]. 

 

Les aciers inoxydables duplex, ou austéno-ferritiques, ont une microstructure biphasée 

constituée d’austénite et de ferrite dans des proportions variant entre 40 et 60 % et en général 

proches de 50-50 % (Figure I-3). La fraction volumique de ferrite et d’austénite dépend de la 

composition chimique de l’alliage et des traitements thermiques réalisés [Charles, 2010]. Au 

(a) (b) 
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cours de la solidification des aciers duplex, la microstructure se compose tout d’abord 

exclusivement de ferrite 𝛿 puis l’austénite 𝛾 germe à partir d’environ 1350°C. Après 

laminage, les grains sont allongés dans le sens de laminage, ce qui peut entraîner une forte 

anisotropie des propriétés mécaniques (Figure I-4) [Nilsson, 1992]. 

 

 

Figure I-4  Microstructure typique d’un tube sans soudure d’un SAF 2507 recuit montrant 

une élongation des grains dans le sens de laminage [Nilsson, 1992]. 

 

Le caractère biphasé confère à cette famille des propriétés mécaniques élevées, en associant la 

ductilité et la ténacité de l’austénite et la résistance mécanique de la ferrite, ainsi qu’une 

bonne résistance à la corrosion. Cependant, du fait de l’instabilité de la ferrite, de nombreuses 

phases secondaires indésirables sont susceptibles de se former, comme la phase 𝜎, les nitrures 

de chrome, l’austénite secondaire, la phase 𝜒, la phase R, la phase 𝜋 ou les carbures [Nilsson, 

1992]. Une teneur massique en chrome minimale de 19-20 % est requise pour éviter la 

formation de martensite [Charles, 2010]. Par rapport aux aciers inoxydables austénitiques de 

la série 300, les aciers duplex nécessitent moins de nickel et de molybdène pour une 

résistance à la corrosion équivalente [Charles, 2010]. Les nuances austénitiques sont toutefois 

préférables pour des températures supérieures à 250°C ou inférieures à −50°C du fait du 

caractère fragile de la ferrite à ces températures [Nilsson, 1992]. Plusieurs classes d’aciers 

inoxydables duplex peuvent être distinguées selon leurs teneurs en éléments d’alliage. Les 

« lean » duplex, comme l’AISI 2101 (EN 1.4162), l’AISI 2202 (EN 1.4062) et l’AISI 2304 

(EN 1.4362) sont caractérisés par des teneurs en nickel (entre 1 et 4 % massiques) et en 

molybdène (entre 0.1 et 0.4 % massiques) modérées. Leurs propriétés leur permettent de 

concurrencer les nuances de type AISI 304/304L et AISI 316/316L tout en diminuant l’impact 
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des variations des coûts du nickel et du molybdène [Charles, 2010]. Du fait de la diminution 

de la teneur en nickel, l’équilibre entre les phases est préservé en ajoutant de l’azote (jusque 

0.2 % massiques) et du manganèse (jusque 5 % massiques). Les duplex « standard » comme 

l’AISI 2205 (EN 1.4462) présentent des teneurs en nickel (5.5 %) et en molybdène (3 %) 

supérieures aux « lean » duplex, ce qui conduit à une nette amélioration de leur résistance à la 

corrosion. Les « super » duplex comme l’AISI 2507 (EN 1.4410) possèdent des teneurs 

élevées en chrome (26 %), en nickel (7 %), en molybdène (4 %) et en azote (0.3 %) et font 

partie des aciers inoxydables les plus résistants à la corrosion. Ce type de nuances est une 

alternative économiquement intéressante aux aciers inoxydables super austénitiques, voire 

même dans certains cas aux alliages de nickel [Charles, 2010]. 

 

I.1.1.3.  Rôle des éléments d’alliage 

 

Les éléments de petite taille comme le carbone ou l’azote occupent les sites interstitiels de la 

maille. En revanche, les éléments plus grands se placent en substitution. Les éléments 

d’alliage peuvent être qualifiés d’alphagènes (𝛼-gènes) ou de gammagènes (𝛾-gènes) selon 

qu’ils stabilisent respectivement la ferrite ou l’austénite. Les principaux éléments alphagènes 

sont le chrome, le molybdène, le silicium, le titane, le niobium, le vanadium, le tungstène, 

l’aluminium et le tantale. Les principaux éléments gammagènes sont le carbone, le nickel, 

l’azote, le manganèse, le cuivre et le cobalt. Ceci explique que le nickel peut être 

partiellement remplacé par l’azote et/ou le manganèse dans les aciers inoxydables « lean » 

duplex et les aciers inoxydables austénitiques au manganèse tout en maintenant une 

microstructure austénitique [Wang, 1999]. Pour prévoir la structure cristallographique 

obtenue pour une composition chimique donnée, le « chrome équivalent » et le « nickel 

équivalent » sont calculés en prenant en compte l’importance relative des éléments 

alphagènes et gammagènes.  

 

Dans le cas des aciers inoxydables duplex, les éléments alphagènes sont plus riches dans la 

phase ferritique et les éléments gammagènes dans la phase austénitique. Par conséquent, la 

composition des aciers inoxydables duplex n’est pas homogène et les éléments d’alliage se 

répartissent selon leur solubilité dans chaque phase. En particulier, la phase ferritique est plus 

riche en chrome et en molybdène alors que la phase austénitique est plus riche en nickel et en 

azote [Potgieter, 1991], [Olsson, 1995], [Garfias-Mesias, 1996], [Schmidt-Rider, 1999], 

[Perren, 2001a], [Femenia, 2004], [Charles, 2010], [Vignal, 2010]. 
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I.1.2.  Passivation et corrosion des aciers inoxydables 

 

I.1.2.1.  Mécanismes de passivation et de corrosion 

 

a.  Aspects thermodynamiques 

 

A l’état naturel, la plupart des métaux, à l’exception des plus nobles comme l’or, ne sont pas 

stables à l’état métallique mais sont trouvés sous forme oxydée dans des minerais. Ainsi, les 

métaux ont naturellement tendance à s’oxyder, soit en se passivant, soit en se corrodant. Les 

domaines de stabilité thermodynamique de ces différentes formes peuvent être représentés sur 

des diagrammes potentiel-pH, ou diagrammes de Pourbaix, dont un exemple est donné sur la 

Figure I-5. Le calcul des diagrammes de Pourbaix est propre à chaque système considéré 

[Marcus, 1997], [Beverskog, 1999]. Cependant, ces diagrammes sont souvent insuffisants 

pour la compréhension des mécanismes de passivation et de corrosion car ils ne prennent pas 

en compte les aspects cinétiques. 

 

(a) (b) (c) 

   

Figure I-5  Diagrammes de Pourbaix à 25°C dans le système ternaire Fe-Cr-Ni des espèces 

(a) fer, (b) chrome et (c) nickel [Beverskog, 1999]. 

 

b.  Formation du film passif 

 

La particularité des aciers inoxydables est leur aptitude à se recouvrir spontanément d’un film 

passif protecteur de quelques nanomètres d’épaisseur composé majoritairement d’oxydes 

et/ou d’hydroxydes de fer et de chrome. Le processus qui conduit à la formation de ce film 

passif est appelé passivation. La présence du film passif bloque la dissolution du métal sous-
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jacent, ce qui explique son caractère protecteur vis-à-vis de la corrosion. La passivation se 

produit en atmosphère humide ou dans des milieux aqueux, à des températures modérées. Les 

mécanismes d’oxydation à hautes températures (c’est-à-dire au-dessus du point de rosée de 

l’eau) sont différents et ne seront pas abordés ici. Le mécanisme de formation du film passif à 

la surface d’un acier inoxydable comprend différentes étapes représentées sur la Figure I-6 

[Okamoto, 1973], [Baroux, 2014]. 

 

(a) (b) (c) (d) (e) 

 

Figure I-6  Mécanisme de formation du film passif à la surface d’un acier inoxydable 

[Okamoto, 1973], [Baroux, 2014]. (a) Adsorption de molécules d’eau sur la surface 

métallique, (b) déprotonation et migration d’un cation métallique, (c) déprotonation et 

pontage entre sites voisins, (d) adsorption de molécules d’eau sur la monocouche d’oxyde, (e) 

déprotonation et migration d’un cation métallique qui crée une lacune. 

 

La première étape est l’adsorption de molécules d’eau à la surface, suivie d’une déprotonation 

et de la migration d’un cation métallique qui entraîne la formation d’hydroxydes selon une 

réaction du type : 

 

𝑀 + 𝐻2𝑂 → 𝑀𝑂𝐻 + 𝐻+ + 𝑒− Equation I-1 

 

Par la suite, la déprotonation des hydroxydes permet la formation de la première monocouche 

d’oxyde par un mécanisme de germination et croissance, selon une réaction du type : 

 

𝑀𝑂𝐻 → 𝑀𝑂 + 𝐻+ + 𝑒− Equation I-2 

 

Les molécules d’eau s’adsorbent ensuite sur la première monocouche d’oxyde et un 

mécanisme de « sauts de cations » permet de former une deuxième monocouche d’oxyde. Les 
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lacunes formées se déplacent vers le métal sous l’effet du champ électrique. La répétition du 

phénomène entraîne la croissance du film passif. Ainsi, le processus global de passivation 

peut être décrit par une réaction du type : 

 

𝑀 + 𝐻2𝑂 → 𝑀𝑂 + 2𝐻+ + 2𝑒− Equation I-3 

 

Plus particulièrement, dans le cas des aciers inoxydables, l’oxydation du fer et du chrome 

conduisant à la formation du film passif peut être décrite par les réactions : 

 

2𝐹𝑒 + 3𝐻2𝑂 → 𝐹𝑒2𝑂3 + 6𝐻+ + 6𝑒− Equation I-4 

2𝐶𝑟 + 3𝐻2𝑂 → 𝐶𝑟2𝑂3 + 6𝐻+ + 6𝑒− Equation I-5 

 

Ces réactions soulignent que la formation du film passif en milieu aqueux ou humide est une 

réaction d’oxydation qui implique un transfert d’électrons du réducteur (ici le métal) vers des 

niveaux électroniques libres de l’oxydant (par exemple l’oxygène), tandis que des protons 

passent en solution. La croissance de couches d’oxyde est le résultat d’un processus complexe 

qui combine le transport d’espèces à travers l’oxyde ainsi que des réactions à l’interface 

métal/oxyde et à l’interface oxyde/électrolyte. Différents modèles ont été proposés pour 

décrire la croissance de couches d’oxydes à la surface de métaux et d’alliages, comme le 

modèle Cabrera-Mott [Cabrera, 1948], le modèle Fehlner-Mott [Fehlner, 1970], le « Point 

Defect Model » [Macdonald, 1992], [Macdonald, 2012], et, plus récemment, un modèle 

atomistique [Diawara, 2010] et un modèle généralisé [Seyeux, 2013], [Leistner, 2013]. 

 

En cas de rupture locale du film passif, par exemple due à une rayure, le film passif a, en 

général, la capacité de se reformer par un processus de repassivation. Néanmoins, dans des 

environnements agressifs, la stabilité du film passif peut-être compromise, ce qui peut aboutir 

à des processus de corrosion. 

 

c.  Corrosion aqueuse 

 

La corrosion désigne l’ensemble des interactions entre un métal et son environnement qui 

aboutissent à la dégradation des matériaux métalliques par une succession de réactions 

chimiques et/ou électrochimiques. Les enjeux de la corrosion sont considérables, à la fois 

d’un point de vue économique, environnemental et sanitaire [Thompson, 2007]. Les 
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mécanismes de corrosion sèche, ou corrosion à haute température, ne seront pas abordés ici. 

La corrosion aqueuse implique la création d’une cellule de corrosion (système redox) 

comprenant (1) une anode qui est le siège de l’oxydation du métal et qui conduit à la 

production d’électrons, (2) une cathode qui est le siège de la réduction d’un oxydant (par 

exemple l’oxygène) et qui conduit à la consommation des électrons produits par la réaction 

anodique et (3) un électrolyte qui est un conducteur ionique mais un isolant électronique dans 

lequel l’anode et la cathode sont immergées. La réaction anodique correspond à la dissolution 

du métal selon une réaction du type (ici pour un métal divalent) : 

 

𝑀 → 𝑀2+ + 2𝑒− Equation I-6 

 

Les cations métalliques peuvent ensuite se solvater ou précipiter sous la forme d’oxydes ou 

d’hydroxydes pour former des produits de corrosion selon des réactions du type : 

 

𝑀2+ + 𝑛 𝐻2𝑂 → 𝑀2+(𝐻2𝑂)𝑛 Equation I-7 

𝑀2+ + 𝐻2𝑂 → 𝑀𝑂 + 2𝐻+ Equation I-8 

𝑀2+ + 2𝐻2𝑂 → 𝑀(𝑂𝐻)2 + 2𝐻+ Equation I-9 

 

La poursuite du processus anodique nécessite que les électrons produits soient consommés par 

une réaction cathodique. Tout oxydant présent en solution est susceptible de se réduire. Des 

exemples typiques de réactions cathodiques sont : 

 

En milieu aéré neutre ou alcalin : 𝑂2 + 2𝐻2𝑂 + 4𝑒− → 4𝑂𝐻− Equation I-10 

En milieu aéré acide : 𝑂2 + 4𝐻+ + 4𝑒− → 2𝐻2𝑂 Equation I-11 

En milieu désaéré acide : 2𝐻+ + 2𝑒− → 𝐻2 ↑ Equation I-12 

 

I.1.2.2.  Les différentes formes de corrosion 

 

On distingue la corrosion généralisée, caractérisée par une fluctuation aléatoire des sites 

anodiques et cathodiques sur la surface, et la corrosion localisée, caractérisée par une 

séparation dans l’espace des sites anodiques et cathodiques. La description de ces mécanismes 

de corrosion met en avant le fait que la stabilité chimique et physique du film passif est 

essentielle. Des précisions seront apportées dans le cas des aciers inoxydables duplex.  
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a.  Corrosion généralisée 

 

La corrosion généralisée se traduit par une dissolution quasi uniforme en tout point de la 

surface, en opposition aux autres formes de corrosion qui sont localisées. Dans ce cas, les 

sites anodiques et cathodiques sont très proches et répartis aléatoirement sur la surface au 

cours du temps. Ce phénomène se traduit à l’échelle macroscopique par une perte d’épaisseur 

au cours du temps qui correspond à une vitesse de corrosion. Ce type de corrosion est 

rencontré dans des milieux très acides où le film passif n’est pas stable (pH inférieur au pH de 

dépassivation).  

 

b.  Corrosion par piqûres 

 

La corrosion par piqûres est une forme de corrosion localisée qui survient généralement dans 

des milieux neutres en présence d’ions halogénures (en particulier les ions chlorures) ou 

d’espèces soufrées. La première étape est l’amorçage des piqûres. Les inclusions comme les 

sulfures de manganèse sont des sites privilégiés pour l’amorçage de la piqûration. Trois types 

de mécanismes sont proposés : l’adsorption d’anions à la surface, l’incorporation d’anions 

dans le film passif, ou la rupture mécanique du film passif [Frankel, 1998]. Marcus et al. 

discutent les mécanismes de dépassivation locale au niveau des joints de grains séparant les 

nano-grains de la couche d’oxyde [Marcus, 2008]. Dans certains cas, le film passif peut se 

reformer (repassivation) et on parle de piqûres métastables. Cependant, si le milieu est 

suffisamment agressif, la dissolution du métal va se poursuivre, ce qui conduit à la formation 

de piqûres stables. Les phases secondaires, en particulier la phase sigma et dans une moindre 

mesure les nitrures de chrome, les inclusions et les joints de phases sont des sites privilégiés 

d’initiation de piqûres pour les aciers inoxydables duplex [Garfias, 2000], [Perren, 2001b], 

[Moura, 2008], [Zhang, 2009a], [Zhang, 2009b], [Zhang, 2012], [Erazmus-Vignal, 2015]. 

 

c.  Corrosion caverneuse 

 

La corrosion caverneuse survient dans des zones confinées, par exemple au niveau de joints 

ou sous des dépôts comme le tartre. Au sein de la caverne, les échanges avec le milieu 

extérieur sont limités. En particulier, la teneur en oxygène dissous diminue au cours du temps, 

ce qui entraîne une aération différentielle entre la caverne (anode) et le milieu extérieur 

(cathode). Par ailleurs, la concentration en cations augmente dans la caverne, et leur hydrolyse 
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conduit à une acidification sévère du milieu. Si le pH devient inférieur au pH de 

dépassivation, un mécanisme similaire à la corrosion généralisée se déroule dans la caverne. 

Par ailleurs, pour respecter l’électroneutralité, des ions chlorures migrent au sein de la 

caverne, ce qui peut de plus générer de la corrosion par piqûres. Pour prévenir cette forme de 

corrosion, la conception des pièces doit être optimisée de manière à éviter les cavernes. Un 

rinçage régulier de l’installation est également envisageable pour permettre un 

renouvellement du milieu.  

 

d.  Corrosion galvanique 

 

La corrosion galvanique intervient lorsque deux métaux de nature différente sont en contact 

électrique dans un électrolyte (pile électrochimique). Le métal le moins noble sera attaqué 

(anode) alors que le métal le plus noble sera protégé (cathode). La corrosion galvanique est 

aggravée si l’aire de la cathode surpasse celle de l’anode. La corrosion galvanique est parfois 

volontairement recherchée, par exemple pour la protection d’un métal par une anode 

sacrificielle. Dans le cas des aciers inoxydables duplex, il a été noté que le couplage 

galvanique entre les deux phases peut conduire à la dissolution préférentielle d’une phase, 

selon le potentiel appliqué, la composition du milieu et la composition de chaque phase 

[Symniotis, 1990], [Femenia, 2001], [Femenia, 2003], [Femenia, 2004], [Tsai, 2007], [Ha, 

2014], [Lee, 2014].  

 

e.  Corrosion intergranulaire 

 

La corrosion intergranulaire des aciers inoxydables est le plus souvent liée à la précipitation 

de carbures de chrome de type Cr23C6 au niveau des joints de grains ou de phases secondaires 

riches en chrome et/ou en molybdène dans le cas des aciers inoxydables duplex. Ces 

précipités sont formés lorsque l’acier est « sensibilisé » lors d’un maintien dans une certaine 

gamme de température, par exemple lors du soudage [Ravindranath, 1995], [Jinglong, 

2016]. Ainsi, le chrome est mobilisé au sein des précipités, ce qui entraîne un 

appauvrissement local en chrome dans les zones adjacentes qui compromet la passivité et peut 

conduire à un déchaussement des grains. La corrosion intergranulaire peut être interprétée 

comme un couplage galvanique entre les précipités (cathode) et la zone appauvrie en chrome 

(anode). Ce type de corrosion peut également être rencontré dans des environnements très 

oxydants où les potentiels élevés sont propices à la dissolution des précipités. Dans ce cas, les 
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précipités jouent le rôle d’anode et la surface adjacente celui de cathode. Pour éviter la 

corrosion intergranulaire, il est possible de réduire la teneur en carbone, d’ajouter du titane ou 

du niobium qui forment des carbures à plus hautes températures et empêchent la formation de 

carbures de chrome (stabilisation) ou de réaliser un traitement thermique permettant de 

resolubiliser les carbures et autres phases secondaires.  

 

f.  Corrosion sous contrainte 

 

La corrosion sous contrainte est liée à l’action conjuguée d’un environnement corrosif 

(température élevée, présence de chlorures ou de H2S, milieux caustiques) et de contraintes 

mécaniques (appliquées ou résiduelles). Elle se caractérise par l’apparition de fissures qui se 

propagent perpendiculairement à la contrainte, le long des joints de grains (fissuration 

intergranulaire) ou à travers les grains (fissuration transgranulaire). Les aciers inoxydables 

austénitiques sont les plus sensibles à la corrosion sous contrainte, du fait de leur structure 

cubique à faces centrée qui favorise un mode de déformation planaire et peut générer des 

concentrations de contraintes locales.   

 

g.  Autres formes de corrosion 

 

La corrosion-érosion est liée au mouvement d’un fluide plus ou moins corrosif qui arrache 

mécaniquement le film passif. La vitesse de circulation du fluide et la présence de particules 

sont des facteurs déterminants. La conception des pièces métalliques peut générer des 

turbulences et favoriser cette forme de corrosion (présence de bavures, soudures, coudes, 

obstacles). La corrosion-cavitation est due à l’implosion de bulles de gaz à la surface qui se 

forment au sein d’un fluide circulant à grande vitesse soumis à des variations de pression. Ces 

implosions peuvent détruire le film passif. La corrosion influencée par les microorganismes, 

ou biocorrosion, sera présentée en détails dans la deuxième partie de ce chapitre. 

 

I.1.2.3.  Aspects électrochimiques 

 

D’un point de vue électrochimique, la passivation et la corrosion se traduisent par l’existence 

de différents domaines de potentiel sur une courbe de polarisation anodique (Figure I-7) 

[Strehblow, 2011]. Lorsque le potentiel est inférieur au potentiel de Nernst du couple M/Mz+ 

(E0), le métal est dans son domaine d’immunité. Le domaine actif se situe entre le potentiel de 
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Nernst (E0) et le potentiel de passivation (Ep) et correspond au domaine de dissolution active 

du métal. La densité de courant peut atteindre plusieurs mA/cm². Ce domaine est présent en 

milieu acide (pH inférieur au pH de dépassivation). Le domaine passif est situé entre le 

potentiel de passivation (Ep) et le potentiel de transpassivation (Etp) et correspond au domaine 

de stabilité du film passif. La densité de courant passif est très faible (moins de 1 µA/cm²) du 

fait de la très faible vitesse de dissolution des différentes espèces. Dans le domaine transpassif 

(E > Etp), le film passif est instable et la densité de courant augmente du fait de la dissolution 

du chrome en Cr(VI) et du fer en Fe(III) [Betova, 2002a], [Betova, 2002b]. L’augmentation 

de la densité de courant aux potentiels les plus élevés correspond à l’oxydation de l’eau. La 

piqûration peut se produire dans un domaine de potentiel situé entre le potentiel de piqûres 

(Epit) et un éventuel potentiel d’inhibition (Einh) lorsque des inhibiteurs de corrosion sont 

présents. La corrosion par piqûres se produit à une température supérieure à la Température 

Critique de Corrosion (Critical Pitting Temperature – CPT) dans des milieux en général 

chlorurés. Au potentiel de piqûres, la densité de courant augmente brusquement, si bien que le 

reste de la courbe n’est jamais atteint. Des piqûres métastables (initiation de piqûres suivie 

d’une repassivation) sont en général observées avant la piqûration [Garfias-Mesias, 1999]. 

 

 

Figure I-7  Courbe de polarisation anodique typique d’un acier inoxydable dans un 

électrolyte acide. D’après Strehblow et al. [Strehblow, 2011].  

 

Ainsi, les aciers inoxydables qui ont une bonne résistance à la corrosion sont caractérisés 

électrochimiquement par de faibles densités de courant dans le domaine actif et dans le 

domaine passif, un domaine passif large (potentiel de passivation bas et potentiel de 

transpassivation élevé) et l’absence de piqûration. 
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I.1.2.4.  Eléments d’alliage 

 

a.  Promoteurs de passivation et modérateurs de dissolution 

 

Marcus [Marcus, 1994], [Marcus, 1997] distingue deux catégories d’éléments d’alliage qui 

favorisent le processus de passivation et donc la résistance à la corrosion (Figure I-8). D’une 

part, les promoteurs de passivation sont caractérisés par une chaleur (enthalpie) d’adsorption 

de l’oxygène élevée combinée à une force de liaison métal-métal relativement faible, ce qui 

permet de casser facilement les liaisons métalliques au profit de la nucléation et la croissance 

du film passif. La contrepartie de la faible force de liaison métal-métal est une vitesse de 

dissolution élevée à l’état actif. Des exemples d’éléments promoteurs de passivation sont le 

chrome, l’aluminium et le titane. D’autre part, les modérateurs ou bloqueurs de dissolution 

sont caractérisés par une force de liaison métal-métal relativement élevée. Du fait de leur 

chaleur d’adsorption de l’oxygène élevée, ces éléments peuvent également participer à la 

passivation et être incorporés dans le film passif. Des exemples d’éléments modérateurs ou 

bloqueurs de dissolution sont le molybdène, le niobium, le tantale et le tungstène.  

 

 

Figure I-8  Promoteurs de passivation et modérateurs de dissolution selon la synergie entre la 

chaleur d’adsorption de l’oxygène et la force de la liaison métal-métal [Marcus, 1994], 

[Marcus, 1997].  
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b.  Rôle du chrome 

 

Le chrome est le principal élément responsable de la résistance à la corrosion généralisée et 

localisée des aciers inoxydables [Yang, 1994], [Yang, 1994b]. Il est présent dans le film 

passif sous la forme d’oxyde et/ou d’hydroxyde de Cr(III) dans des teneurs qui surpassent 

celles du bulk de l’alliage : on parle d’enrichissement. Plus la teneur en chrome de l’alliage 

est élevée, plus la densité de courant passif est faible et/ou le domaine passif s’élargit 

(diminution du potentiel de passivation et/ou augmentation du potentiel de piqûres) 

[Hashimoto, 1979b], [Kirchheim, 1989], [Vignal, 2014].  

 

c.  Rôle du molybdène 

 

Le molybdène a un effet très positif sur la résistance à la corrosion des aciers inoxydables, en 

particulier la corrosion par piqûres et la corrosion caverneuse. Les mécanismes associés ont 

été discutés dans de nombreuses études et peuvent être classés en deux catégories : 

l’atténuation de la rupture du film passif [Sugimoto, 1977], [Olefjord, 1980], [Olefjord, 

1982], [Clayton, 1986], [Castle, 1989], [Macdonald, 1992], [Tan, 1995], [Jargelius-

Pettersson, 1998b], [Wegrelius, 1999], [Ilevbare, 2001], [Pardo, 2008a], [Pardo, 2008b] 

ou la favorisation de la repassivation [Hashimoto, 1979a], [Olefjord, 1980], [Olefjord, 

1982], [Goetz, 1984], [Yang, 1984], [Jargelius-Pettersson, 1998b], [Ilevbare, 2001], 

[Pardo, 2008a], [Pardo, 2008b]. Sur la base du modèle bipolaire du film passif, des 

interactions entre l’azote et le molybdène ont également été discutées [Clayton, 1986], 

[Clayton, 1989], [Lu, 1989], [Lu, 1993], [Olsson, 1995], [Jargelius-Pettersson, 1999], 

[Clayton, 2011]. Elbiache et Marcus [Elbiache, 1992] ont montré que le molybdène favorise 

la désorption du soufre à l’état actif, ce qui neutralise l’effet négatif du soufre.  

 

Le molybdène est incorporé dans le film passif où il représente quelques pourcentages 

atomiques de la composition chimique. Il est principalement présent sous la forme d’oxyde 

et/ou d’hydroxyde de Mo(IV) et Mo(VI) et sa distribution en profondeur peut être complexe 

(voir paragraphe I.1.3.2.a). D’un point de vue électrochimique, l’effet bénéfique de l’addition 

de molybdène sur la résistance à la corrosion se traduit par une baisse de la densité de courant 

dans le domaine actif et/ou le domaine passif [Hashimoto, 1979a], [Hashimoto, 1979b], 

[Olefjord, 1980], [Olefjord, 1982], [Goetz, 1984], [Marcus, 1988], [Castle, 1990], [De 

Vito, 1992], [Maximovich, 1995], [Jargelius-Pettersson, 1998], [Hashimoto, 2007], 
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[Pardo, 2008] et dans certains cas par une baisse du potentiel de passivation [Clayton, 1986] 

ainsi qu’une hausse du potentiel de piqûres [Olefjord, 1982], [Clayton, 1986], [Maximovich, 

1995], [Olefjord, 1996], [Merello, 2003], [Mesquita, 2011], [Mesquita, 2012], [Mesquita, 

2013].  

 

d.  Rôle de l’azote 

 

L’azote est reconnu pour avoir un effet particulièrement bénéfique pour la résistance à la 

corrosion localisée des aciers inoxydables en favorisant la repassivation. Il a été proposé 

qu’un enrichissement en azote à l’interface métal/oxyde (éventuellement par ségrégation 

anodique) favorise la formation de nitrures qui diminuent la vitesse de dissolution [Newman, 

1987], [Willenbruch, 1990], [Halada, 1996], [Olefjord, 1996], [Jargelius-Pettersson, 

1999] ou une désorption des chlorures après l’initiation des piqûres qui aide la repassivation 

[Grabke, 1996], [Lothongkum, 2006]. Un autre mécanisme proposé est une limitation de la 

baisse du pH à l’intérieur des piqûres par la transformation de NH3 en NH4
+ qui favorise la 

repassivation [Grabke, 1996], [Olefjord, 1996], [Jargelius-Pettersson, 1999], [Baba, 2002]. 

Enfin, d’autres auteurs décrivent un mécanisme de synergie entre l’azote et le molybdène 

[Clayton, 1986], [Clayton, 1989], [Lu, 1989], [Lu, 1993], [Olsson, 1995], [Olefjord, 1996], 

[Jargelius-Pettersson, 1999], [Clayton, 2011].  

 

Certains auteurs ont montré que la présence d’azote entraîne une baisse de la densité de 

courant dans le domaine actif et/ou dans le domaine passif [Newman, 1987], [Halada, 1996], 

[Olefjord, 1996], [Jargelius-Pettersson, 1999] et parfois une augmentation du potentiel de 

piqûres [Newman, 1987], [Jargelius-Pettersson, 1999], [Lothongkum, 2006] alors que 

d’autres auteurs n’ont pas constaté d’effet de l’azote sur le comportement électrochimique 

[Vanini, 1994], [Olefjord, 1996], [Baba, 2002] voire au contraire une augmentation de la 

densité de courant dans le domaine actif et dans le domaine passif [Marcus, 1992a].  

 

e.  Rôle des autres éléments d’alliage 

 

Même s’il n’est pas présent dans le film passif, certains auteurs ont conclu que l’addition de 

nickel favorise la résistance à la corrosion, en particulier par piqûres [Potgieter, 2008], [Oh, 

2015]. L’addition de silicium limite la corrosion intergranulaire dans des milieux très 

oxydants comme l’acide nitrique [Robin, 2008]. L’addition de tungstène est reconnue 
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bénéfique pour la résistance à la corrosion par piqûres et caverneuse [Haugan, 2017]. Le 

carbone favorise la corrosion intergranulaire du fait de la formation de carbures de chrome 

aux joints de grains qui entraîne un appauvrissement local en chrome. L’ajout de titane et de 

niobium (stabilisation) permet de limiter la formation de carbures de chrome [Dowling, 

1999]. Le manganèse a un effet négatif sur la résistance à la corrosion localisée du fait de la 

formation de sulfures de manganèse (MnS) qui sont des sites d’initiation de piqûres dans des 

solutions contenant des ions chlorure [Eklund, 1974], [Baker, 1993], [Rossi, 2000], [Ryan, 

2002]. De basses teneurs en soufre sont utilisées pour éviter ce phénomène.  

 

f.  Pitting Resistance Equivalent Number (PREN) 

 

Pour décrire l’effet des éléments d’alliage sur la résistance à la corrosion par piqûres des 

aciers inoxydables, un paramètre comparatif (Pitting Resistance Equivalent Number – PREN) 

est proposé selon l’Equation I-13 ci-dessous [Lorenz, 1969], [Garfias-Mesias, 1996], 

[Jargelius-Pettersson, 1998a], [Merello, 2003], [Charles, 2010], [Peguet, 2011], [Ha, 

2014], [Mameng, 2017] : 

 

 

De manière simplifiée, plus ce paramètre est élevé, plus la résistance à la corrosion est 

susceptible d’être élevée. Ainsi, Merello et al. [Merello, 2003] ont montré une relation 

exponentielle entre le PREN et le potentiel de piqûres pour des aciers inoxydables duplex en 

solution NaCl. Le PREN illustre l’effet bénéfique de l’addition de chrome, de molybdène et 

d’azote. En général, le facteur du molybdène est 3.3 et celui de l’azote 16. Cependant, selon le 

milieu et l’alliage considérés, d’autres facteurs peuvent être proposés afin de mieux 

représenter l’effet de chaque élément [Jargelius-Pettersson, 1998a], [Ha, 2014]. Pour 

prendre en compte l’effet négatif du manganèse sur la résistance à la corrosion localisée, 

certains auteurs [Jargelius-Pettersson, 1998a], [Ha, 2014] incluent le manganèse dans 

l’expression du PREN avec un facteur négatif. D’autres auteurs [Haugan, 2017] suggèrent de 

prendre en compte un effet bénéfique du tungstène. Cependant, le PREN ne prend pas compte 

la présence d’hétérogénéités ou de précipités ou encore de la synergie entre les éléments 

d’alliage [Perren, 2001a], [Peguet, 2011].  

 

𝑃𝑅𝐸𝑁 = % 𝐶𝑟 + 𝑎 × (% 𝑀𝑜) + 𝑏 × (% 𝑁) Equation I-13 



CHAPITRE I 

25 

 

Plusieurs auteurs soulignent que dans le cas des aciers inoxydables duplex, le PREN global de 

la composition du bulk n’est probablement pas un bon indicateur, mais qu’une meilleure 

compréhension peut être atteinte en calculant le PREN de chaque phase [Garfias-Mesias, 

1996], [Perren, 2001a], [Peguet, 2011]. Il a été souligné que la piqûration est déterminée par 

la phase la plus faible c’est-à-dire celle dont le PREN est le plus faible [Garfias-Mesias, 

1996], [Perren, 2001a], [Zhang, 2012]. Par exemple, Zhang et al. [Zhang, 2012] ont montré 

que la résistance à la corrosion par piqûres est optimale lorsque le PREN des deux phases est 

égal (Figure I-9-a). Lorsque le PREN de l’austénite est inférieur à celui de la ferrite, 

l’initiation des piqûres a lieu principalement dans l’austénite ; inversement, lorsque le PREN 

de la ferrite est inférieur à celui de l’austénite, l’initiation des piqûres a lieu principalement 

dans la ferrite ; lorsque le PREN des deux phases est égal, l’initiation des piqûres a lieu au 

niveau des joints de phases (Figure I-9-b).  

 

(a) (b) 

  

Figure I-9  (a) Evolution du PREN et de la Température Critique de Piqûration (CPT) en 

fonction de la température de recuit et (b) piqûres métastables formées après les tests de CPT 

pour différentes températures de recuit pour l’acier inoxydable duplex UNS S32304 (2304) 

[Zhang, 2012]. 

 

I.1.3.  Analyse de surface des aciers inoxydables 

 

Une connaissance approfondie des propriétés du film passif, notamment de ses propriétés 

chimiques et structurales, est nécessaire afin d’optimiser la résistance à la corrosion des aciers 

inoxydables. La phase métallique sous le film passif, ou métal sous-jacent, joue un rôle 

déterminant dans le processus de passivation car sa composition détermine les vitesses de 

dissolution à l’interface métal/oxyde. 
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I.1.3.1.  Aspects expérimentaux 

 

a.  Techniques d’analyse des surfaces 

 

L’XPS (X-ray Photoelectron Spectroscopy), aussi appelée ESCA (Electron Spectroscopy for 

Chemical Analysis) est une technique particulièrement adaptée à l’étude du film passif car 

l’épaisseur sondée est de l’ordre de quelques nanomètres. Des informations qualitatives et 

quantitatives sont obtenues aussi bien sur la composition chimique (états chimiques et 

proportions de chaque élément) que sur l’épaisseur du film passif. L’AES (Auger Electron 

Spectroscopy) est une technique également très utilisée pour caractériser le film passif. Cette 

technique possède une meilleure résolution latérale que l’XPS mais moins d’informations 

peuvent être obtenues sur les états chimiques des éléments. Des informations sur la 

distribution en profondeur des éléments au sein du film passif peuvent être obtenues par XPS 

et AES. Par XPS, une modification de l’angle d’analyse permet de sonder différentes 

profondeurs de l’échantillon. Cette technique, appelée ARXPS (Angle-Resolved XPS), est non 

destructive. Cette procédure nécessite une couche d’épaisseur uniforme couvrant une surface 

non-rugueuse [Olefjord, 1996]. Par XPS et AES, un décapage ionique peut être réalisé pour 

obtenir des profils en profondeur. Cette méthodologie est destructive et limitée par plusieurs 

facteurs (rugosité de la surface, décapage préférentiel d’un élément, qualité du vide, analyse 

des bords du cratère, implantation d’ions du canon de décapage, réaction ou déplacement 

d’atomes de la surface…).  

 

Ces techniques d’analyse de surface sont généralement couplées à une caractérisation 

électrochimique afin de comprendre l’influence des propriétés chimiques du film passif sur la 

résistance à la corrosion des aciers inoxydables. Dans ce sens, une étude collaborative a été 

menée indépendamment entre différents laboratoires dans le but de standardiser les méthodes 

de préparation et d’analyse des films passifs par électrochimie, AES et XPS [Marcus, 1988].  

 

D’autres techniques peuvent être utilisées, comme le SIMS (Secondary Ion Mass 

Spectrometry), en particulier le ToF-SIMS (Time of Flight Secondary Ion Mass Spectrometry) 

[Bardwell, 1991], [Mischler, 1995], [Rossi, 2000], [Fajardo, 2010], [Vignal, 2011], 

[Fajardo, 2010], [Maurice, 2015], [Tardio, 2015], l’ISS (Ion Scattering Spectroscopy) 

[Calinsky, 1989], la GDOES (Glow Discharge Optical Emission Spectroscopy), la QCM 

(Quartz Crystal Microbalance) éventuellement couplée à des mesures électrochimiques 
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[Olsson, 2000], [Hamm, 2002a], [Hamm, 2002b] ou l’ICP-MS (Inductively Coupled Plasma 

Source Mass Spectrometry) pour le dosage des éléments dissous dans la solution de 

passivation [Castle, 1989], [Castle, 1990]. La structure du film passif à l’échelle 

nanométrique peut être étudiée par STM (Scanning Tunnelling Microscopy) [Maurice, 1996], 

[Marcus, 1998], [Maurice, 1998], [Maurice, 2012], [Massoud, 2013], [Maurice, 2015]. 

Enfin, les propriétés électroniques du film passif (non décrites ici) peuvent être étudiées par 

spectroscopie de photo-courant [Hakiki, 1998], [Montemor, 2000], [Sudesh, 2006]. 

 

b.  Préparation de la surface 

 

Pour un même alliage, le film passif peut avoir des propriétés très différentes selon la 

méthodologie de préparation de surface, en particulier le polissage, la polarisation 

électrochimique, l’électropolissage ou le décapage chimique [Maurice, 1996], [Maurice, 

1998], [Schmidt-Rieder, 2003], [Vignal, 2014], [Maurice, 2015]. Dans la littérature, deux 

familles de films passifs sont distinguées. D’une part, le « film d’oxyde natif » correspond au 

film formé spontanément après un polissage mécanique suivi d’un certain temps d’exposition 

à l’air. D’autre part, le « film passif » à proprement parler correspond au film formé dans un 

électrolyte par passivation électrochimique, c’est-à-dire en appliquant un potentiel 

correspondant au domaine passif de l’alliage. De manière plus générale, le « film anodique » 

correspond au film formé par passivation électrochimique en appliquant un potentiel. Les 

paramètres utilisés pour la polarisation électrochimique (pH de l’électrolyte, potentiel 

appliqué, temps de polarisation, température, présence d’anions dans l’électrolyte) 

déterminent les propriétés du film, comme détaillé par Olsson et Landolt [Olsson, 2003].  

 

I.1.3.2.  Caractérisation chimique de la surface 

 

a.  Epaisseur et composition chimique du film passif 

 

Le film passif formé à la surface des aciers inoxydables est décrit comme une couche de 

quelques nanomètres d’épaisseur, généralement comprise entre 1 et 3 nm, composée 

majoritairement d’oxydes et/ou d’hydroxydes de fer et de chrome. Des exemples de la 

littérature de calculs d’épaisseur et de composition chimique pour différents alliages sont 

résumés dans le Tableau A-2 (Annexe A). Le fer est présent sous la forme d’oxydes et/ou 

d’hydroxydes de Fe(II) et/ou de Fe(III). Le chrome est présent sous la forme d’oxyde et/ou 
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d’hydroxyde de Cr(III). La teneur en chrome dans le film passif augmente avec la teneur du 

chrome dans le bulk (Figure I-10-a) [Frankental, 1976], [Asami, 1978], [Kirchheim, 1989], 

[Hamm, 2002a]. Le chrome est enrichi dans le film passif par rapport au bulk et sa teneur 

peut atteindre 80 % atomiques (Figure I-10-b). Cet enrichissement est le résultat de 

l’oxydation préférentielle du chrome par rapport aux autres éléments métalliques présents 

dans l’alliage, notamment le fer et le nickel [Maurice, 1996], [Maurice, 1998]. Une mobilité 

plus élevée du chrome au sein du film passif est également proposée [Kirchheim, 1989].  

 

(a) (b) 

 

 

Figure I-10  (a) Teneur en chrome dans le film passif en fonction de la teneur en chrome dans 

le bulk [Hamm, 2002a] et (b) composition chimique du film passif formé sur un acier 

inoxydable allié au nickel et au molybdène [Olefjord, 1982], [Olsson, 2003]. 

 

Dans le cas des films formés par polarisation électrochimique en milieu acide, 

l’enrichissement en chrome est accentué par la dissolution préférentielle du fer (métallique 

et/ou oxydé) [Leygraf, 1979], [Calinsky, 1989], [Kirchheim, 1990], [Heine, 1990], [Haupt, 

1995], [Maurice, 1996], [Maurice, 1998], [Hamm, 2002a], [Hamm, 2002b], [Hermas, 

2005], [Maurice, 2015]. Tardio et al. [Tardio, 2015] suggèrent une dissolution préférentielle 

des oxydes de fer lors de l’immersion dans de l’eau ultra pure. Selon certains auteurs 

[Olefjord, 1982], [Maurice, 2015], l’enrichissement en chrome dans le film passif entraîne 

un appauvrissement en chrome dans le métal sous-jacent. D’autres auteurs [Leygraf, 1979], 

[Halada, 1996], [Maurice, 1996], [Maurice, 1998] notent au contraire un enrichissement en 

chrome dans le métal sous le film passif tandis que d’autres auteurs n’observent pas de 

différences significatives entre la teneur en chrome dans le métal sous-jacent et dans le bulk. 
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Les films formés en milieu basique sont plus épais et plus riches en fer dans la partie externe 

que ceux formés en milieux acides du fait de la stabilité accrue des espèces fer [Calinsky, 

1989], [Hoppe, 1994], [Schmutz, 1999], [Olsson, 2003], [Schmidt-Rieder, 2003]. Dans le 

domaine passif, il est admis que l’épaisseur du film passif augmente (selon certains auteurs, 

linéairement) avec le potentiel appliqué, que ce soit en milieu acide [Olefjord, 1980], 

[Mischler, 1991], [Haupt, 1995], [Olsson, 1995], [Olefjord, 1996], [Maurice, 1996], 

[Wegrelius, 1999], [Olsson, 2000], [Schmidt-Rieder, 2003], [Högström, 2013] ou en milieu 

basique [Hoppe, 1994]. Dans le domaine transpassif, l’épaisseur du film passif décroit du fait 

de la dissolution des oxydes de Cr(III) en espèces Cr(VI) [Haupt, 1995], [Olsson, 2000].  

 

La composition chimique du film passif est fortement affectée par le potentiel appliqué lors de 

la polarisation [Olefjord, 1985], [Calinksy, 1989], [Olefjord, 1990], [Hoppe, 1994], 

[Haupt, 1995], [Maurice, 1996], [Olefjord, 1996], [Maurice, 1998], [Wegrelius, 1999], 

[Olsson, 2002], [Schmidt-Rieder, 2003], [Keller, 2004], [Högström, 2013]. Olsson et 

Landolt [Olsson, 2003] soulignent que de manière générale, pour les alliages Fe-Cr, 

l’enrichissement en chrome du film passif se produit dans le domaine passif bas, alors que 

dans le domaine transpassif, la teneur en chrome diminue car la stabilité du fer dépasse celle 

du chrome qui s’oxyde en Cr(VI).  

 

Plusieurs études [Leygraf, 1979], [Kirchheim, 1989], [Castle, 1990], [Yang, 1994a], [Yang, 

1994b], [Maurice, 1996], [Maurice, 1998], [Wegrelius, 1999] concluent que l’augmentation 

du temps de passivation (vieillissement) entraîne une augmentation de la teneur en chrome du 

film passif. L’épaisseur totale du film passif ne varie pas au cours du vieillissement, mais 

l’épaisseur de la couche interne d’oxyde augmente et l’épaisseur de la couche externe 

d’hydroxyde diminue [Maurice, 1996], [Maurice, 1998].  

 

La littérature s’accorde sur l’absence (ou la présence de traces) de nickel oxydé et/ou 

hydroxydé, ce qui peut être expliqué par l’oxydation préférentielle/sélective des autres 

éléments d’alliage alors que le nickel, plus noble, n’est pas oxydé [Hashimoto, 2007]. Par 

conséquent, le nickel métallique présente un enrichissement significatif à l’interface 

métal/oxyde par rapport au bulk (Figure I-10-b) [Olefjord, 1990], [Willenbruch, 1990], [De 

Vito, 1992], [Olsson, 1994], [Vanini, 1994], [Olsson, 1995], [Olefjord, 1996], [De 

Cristofaro, 1997], [Maurice, 1998], [Schmidt-Rieder, 2003], [Addari, 2008], [Hamada, 

2010], [Olsson, 2011], [Fredriksson, 2012], [Högström, 2013], [Maurice, 2015]. Certains 
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auteurs [Maurice, 1998] concluent que cet enrichissement est plus prononcé pour les films 

formés par passivation électrochimique que pour les films formés à l’air, du fait de la 

dissolution préférentielle du fer lors de la passivation électrochimique. Dans d’autres études 

[Olsson, 2011], [Maurice, 2015], un enrichissement en nickel similaire a été observé sous le 

film d’oxyde natif et sous le film formé par passivation électrochimique.  

 

Le molybdène est incorporé dans le film passif jusqu’à quelques pourcents atomiques. La 

littérature évoque principalement la présence d’oxydes et/ou d’hydroxydes de Mo(IV) et/ou 

de Mo(VI) [Sugimoto, 1977], [Olefjord, 1985], [Clayton, 1986], [Olefjord, 1990], [De 

Vito, 1992], [Macdonald, 1992], [Olsson, 1994], [Olsson, 1995], [Hakiki, 1998], 

[Wegrelius, 1999], [Olsson, 2002], [Pardo, 2008a], [Pardo, 2008b], [Högström, 2013], 

[Mesquita, 2013], [Maurice, 2015], [Tardio, 2015]. La présence de Mo(V) a été discutée 

[Kim, 1998]. Un enrichissement en molybdène dans le film passif par rapport à la teneur du 

bulk est souvent constaté, plus prononcé pour les films formés par passivation 

électrochimique que pour les films d’oxyde natifs [Maurice, 2015]. Plusieurs études 

[Olefjord, 1985], [Olefjord, 1990], [Olsson, 2002] montrent que dans le domaine passif bas, 

les espèces Mo(IV) sont prédominantes, alors que dans le domaine passif haut, les espèces 

Mo(VI) sont prédominantes. Mesquita et al. [Mesquita, 2013] concluent que la teneur en 

molybdène dans le film passif augmente lorsque le pH de l’électrolyte augmente. Plusieurs 

études [Olefjord, 1980], [Castle, 1989], [Castle, 1990], [Tan, 1995], [Vignal, 2010] 

montrent que la présence du molybdène promeut l’enrichissement en chrome dans le film 

passif tandis que d’autres [Hashimoto, 1979a], [Hashimoto, 1979b], [Marcus, 1988], 

[Hashimoto, 2007] ne constatent aucun effet. Certains auteurs concluent que le molybdène 

métallique est enrichi sous le film passif [Olefjord, 1982], [Olefjord, 1985], [Olefjord, 

1990], [Halada, 1996] alors que d’autres [Maurice, 2015] trouvent des concentrations 

proches de celles du bulk. 

 

Pour les aciers inoxydables qui contiennent de l’azote, un enrichissement en azote (sous la 

forme de nitrures) est observé à l’interface métal/oxyde ou dans le film passif [Willenbruch, 

1990], [Marcus, 1992a], [Olsson, 1995], [Vanini, 1994], [Halada, 1996], [Olefjord, 1996], 

[Femenia, 2004]. Un mécanisme de ségrégation anodique est proposé, au cours de la 

passivation électrochimique ou de la dissolution qui la précède [Marcus, 1992a], [Vanini, 

1994], [Olefjord, 1996]. L’enrichissement en azote est également observé sous le film 

d’oxyde natif [Femenia, 2004]. 
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b.  Stratification du film passif 

 

Le modèle « historique » utilisé pour décrire la stratification du film passif est qualifié de 

« duplex » ou « bicouche » et consiste en une couche interne d’oxyde et une couche externe 

d’hydroxyde [Yang, 1994a], [Yang, 1994b], [Maurice, 1996], [Maurice, 1998], [Keller, 

2004]. Des techniques comme le ToF-SIMS remettent en question une stricte stratification des 

oxydes et des hydroxydes [Maurice, 2015].  

 

Schmidt-Rieder et al. [Schmidt-Rieder, 2003] suggèrent que le film passif formé par 

polarisation en milieu basique consiste en une couche interne riche en chrome et une couche 

externe riche en fer, alors que le film formé en milieu acide ne comprend que la couche 

interne riche en chrome du fait de la dissolution du fer. Högström et al. [Högström, 2013] 

décrivent le film passif formé dans de l’eau distillée ou en milieu acide par un modèle à trois 

couches : une fine couche externe composée de fer et de chrome et enrichie en fer, une couche 

intermédiaire épaisse composée de fer et de chrome et enrichie en chrome ainsi qu’une fine 

couche interne composée de fer et de molybdène et enrichie en molybdène. Le film d’oxyde 

natif formé à l’air peut être représenté par une couche mixte d’oxydes de Fe(III) et de Cr(III) 

[Maurice, 1996], [Maurice, 1998].  

 

Maurice et al. [Maurice, 2015] proposent un modèle constitué d’une couche externe de 

Fe(III) et d’une couche interne de Cr(III) aussi bien pour le film d’oxyde natif que le film 

formé par passivation électrochimique (Figure I-11). Dans ce modèle, les espèces Mo(IV) et 

Mo(VI) sont distribuées de manière homogène, dans la couche interne pour le film d’oxyde 

natif et dans la couche externe pour le film obtenu par passivation électrochimique.  

 

 

Figure I-11  Modèle utilisé pour décrire le film d’oxyde natif et le film formé par passivation 

électrochimique à la surface d’un monocristal Fe-17Cr-14.5Ni-2.3Mo (100) [Maurice, 2015]. 
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La distribution du molybdène au sein du film passif est susceptible d’être plus complexe. Par 

exemple, Olsson et Hörnström [Olsson, 1994] suggèrent que le Mo(VI) est concentré dans la 

région externe du film passif alors que les oxydes et oxy-hydroxydes de Mo(IV) sont 

distribués de façon plus homogène. 

 

I.1.3.3.  Caractérisation structurale de la surface 

 

Plusieurs études [McBee, 1972], [Ryan, 1994] concluent que le caractère amorphe du film 

passif est plus prononcé lorsque la teneur en chrome de l’alliage augmente. Maurice et al. 

[Maurice, 1996], [Maurice, 1998] soulignent que le vieillissement du film passif sous 

polarisation entraîne la coalescence de nuclei d’oxyde et la cristallisation de la couche 

d’oxyde Cr2O3 interne en épitaxie avec le substrat. Les auteurs notent que la cinétique de 

cristallisation est plus rapide pour les monocristaux Fe-18Cr-13Ni (100) (austénitique) que 

pour les monocristaux Fe-22Cr (110) (ferritique). Cette différence est attribuée à la présence 

d’un enrichissement en nickel dans le métal sous-jacent dans le cas des monocristaux Fe-

18Cr-13 Ni (100) qui limite l’accès en Cr et ralentit la formation de Cr2O3 dans la partie 

interne du film passif, ce qui favorise une cristallisation plus complète. Maurice et al. 

[Maurice, 2015], ont montré que le film passif formé sur des monocristaux de Fe-17Cr-

14.5Ni-2.3Mo (100) ne présente aucune structure cristalline, du moins en surface, 

contrairement aux monocristaux Fe-18Cr-13Ni (100) étudiés dans les mêmes conditions 

[Maurice, 1998]. Les auteurs proposent la formation d’une couche externe de molybdate qui 

empêcherait l’observation par STM de la couche interne d’oxyde de chrome éventuellement 

cristallisée. Femenia et al. [Femenia, 2001], [Femenia, 2002] ont caractérisé la dissolution 

des aciers inoxydables duplex aux joints de grains et de phases par STM. 

 

Certains auteurs [Revesz, 1978], [Kruger, 1988], [Maurice, 1994] suggèrent que le caractère 

amorphe du film passif lui confère une flexibilité structurale permettant de mieux résister à la 

corrosion par piqûres. Maurice et al. [Maurice, 1996], [Maurice, 1998] concluent au 

contraire que la cristallisation du film passif n’est pas néfaste à la résistance à la corrosion. 

L’utilisation du STM permet également de mettre en évidence les défauts cristallins du film 

passif, comme les sites vacants, qui peuvent amorcer la corrosion localisée ou des différences 

locales d’épaisseur du film passif, dues à la structure en terrasses et en marches du film passif 

[Marcus, 1998]. Les zones où le film passif est plus fin peuvent être le siège d’une rupture de 

passivité [Marcus, 1998].  
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I.1.4.  Cas des aciers inoxydables duplex 

 

Les aciers inoxydables duplex présentent une composition chimique hétérogène du fait de la 

différence de solubilité des éléments d’alliage dans chaque phase. En particulier, la phase 

ferritique est plus riche en chrome et en molybdène et la phase austénitique est plus riche en 

nickel et en azote. La question de la distribution des éléments d’alliage dans le film passif et 

dans le métal sous-jacent est essentielle pour comprendre les mécanismes de passivation et de 

corrosion des aciers inoxydables duplex.  

 

Malgré un nombre conséquent de travaux portant sur la passivation des aciers inoxydables 

duplex à l’échelle globale [De Cristofaro, 1997], [Schmidt-Rieder, 2003], [Addari, 2008], 

[Bautista, 2009], [Donik, 2009a], [Donik, 2009b], [He, 2009], [Donik, 2010], [Fredriksson, 

2010], [Mandrino, 2010], [Donik, 2011], [Kocijan, 2011], [Luo, 2011], [Mandrino, 2011], 

[Mesquita, 2011], [Luo, 2012], [Mesquita, 2013], [Guo, 2014], [Jinglong, 2015], 

[Jinglong, 2016], [Luo, 2017a], [Luo, 2017b], peu d’auteurs ont caractérisé le film passif 

formé sur chaque phase à l’échelle locale [Olsson, 1995], [Schmidt-Rieder, 1999], 

[Femenia, 2004], [Kempf, 2008], [Vignal, 2010], [Vignal, 2011], [Vignal, 2013a], [Vignal, 

2014], [Wang, 2015]. En effet, une telle caractérisation requiert une bonne résolution en 

profondeur (épaisseur du film passif de quelques nanomètres) ainsi qu’une bonne résolution 

latérale (taille des phases de quelques dizaines de micromètres) que peu de techniques 

peuvent atteindre. Jusqu’à présent, la technique la plus utilisée pour obtenir ce type 

d’informations est l’AES. Cependant, les interprétations sont limitées par l’absence 

d’information sur les états chimiques et un décapage préférentiel du molybdène [Olsson, 

1995]. L’XPS permet d’obtenir des informations sur les états chimiques et sur le molybdène 

mais sa résolution latérale est en général insuffisante pour analyser localement le film passif. 

 

Une analyse locale par XPS a récemment été menée avec un diamètre de faisceau de 20 µm 

inférieur à la taille des phases (en moyenne 75 µm après traitement thermique) [Vignal, 

2013a]. Plutôt que d’analyser le film passif sur chaque phase du duplex, certains auteurs ont 

élaboré des alliages monophasés dont la composition chimique se rapproche de celles des 

phases du duplex [Olsson, 1995], [Wang, 2015]. Malgré tout, des différences de composition 

chimique peuvent subsister, et des précipités peuvent être présents sur les alliages 

monophasés [Olsson, 1995]. Les détails de ces travaux sont indiqués dans le Tableau A-3 
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(Annexe A). L’ensemble de ces travaux souligne l’existence d’un lien entre la composition 

chimique des phases ferritiques et austénitiques des aciers inoxydables duplex et la 

composition chimique du film passif et du métal sous-jacent associés à chacune de ces phases, 

comme illustré sur la Figure I-12.  

 

 

Figure I-12  Représentation schématique de la répartition des éléments d’alliage dans le bulk, 

le métal sous-jacent et le film passif à la surface des aciers inoxydables duplex, basée sur les 

données de la littérature. 

 

En particulier, le film passif formé sur la phase ferritique est en général légèrement plus riche 

en chrome que celui formé sur la phase austénitique. Des différences d’épaisseur du film 

passif formé sur chaque phase ont parfois été notées. Dans le métal sous-jacent, le chrome et 

le molybdène sont plus riches sur la phase ferritique et le nickel et l’azote sont plus riches sur 

la phase austénitique. Par ailleurs, la répartition du molybdène au sein du film passif formé 

sur chaque phase n’a pas été étudiée, du fait des limitations de l’AES pour cet élément. 

 

Même s’il est admis que ces différences chimiques sont susceptibles d’entraîner des 

différences de résistance à la corrosion de chaque phase, les mécanismes associés ne sont pas 

clairement décrits. Certains auteurs suggèrent que l’austénite a une meilleure résistance à la 
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corrosion du fait d’un enrichissement en nickel et/ou en azote à l’interface métal/oxyde et/ou 

dans le film passif plus prononcé que pour la ferrite [Schmidt-Rieder, 1999], [Femenia, 

2004]. Des mécanismes de synergie entre le nickel, le molybdène et l’azote sont discutés 

[Olsson, 1995], [Femenia, 2004]. D’autres auteurs suggèrent que la ferrite est plus résistante 

à la corrosion du fait d’un enrichissement en chrome dans le film passif plus prononcé que 

pour l’austénite [Vignal, 2011]. Enfin, d’autres auteurs ne constatent pas de différence de 

résistance à la corrosion entre les deux phases [Vignal, 2013a], [Vignal, 2014].  

 

I.1.5.  Résumé 

 

Les aciers inoxydables duplex sont caractérisés par une microstructure biphasée composée de 

volumes équivalents d’austénite et de ferrite, ce qui leur confère des propriétés mécaniques et 

de résistance à la corrosion élevées par rapport à des nuances austénitique ou ferritiques 

contenant des quantités équivalentes d’éléments d’alliage. La résistance à la corrosion des 

aciers inoxydables est liée à la formation spontanée d’un film passif de quelques nanomètres 

d’épaisseur, composé majoritairement d’oxydes et/ou d’hydroxydes de fer et de chrome, qui 

entraîne une baisse de la vitesse de dissolution du métal sous-jacent. Cependant, dans des 

environnements agressifs, la stabilité du film passif peut-être compromise, ce qui aboutit à des 

processus de corrosion qui peuvent survenir selon différents mécanismes.  

 

Les principaux éléments d’alliage reconnus pour favoriser la résistance à la corrosion sont le 

chrome, le molybdène et l’azote. L’épaisseur et la composition chimique du film passif et du 

métal sous-jacent sont des paramètres clés de la passivation des aciers inoxydables. Le 

chrome est enrichi dans le film passif sous la forme d’oxydes et/ou d’hydroxydes de Cr(III). 

Le fer est présent sous la forme d’oxydes et/ou d’hydroxydes de Fe(II) et/ou de Fe(III). Le 

film passif est en général stratifié avec une couche externe riche en fer et une couche interne 

riche en chrome. Le molybdène est présent sous la forme d’oxydes et/ou d’hydroxydes de 

Mo(IV) et de Mo(VI) et sa distribution au sein du film passif est complexe. Le nickel n’est 

pas oxydé et présente un enrichissement dans le métal sous-jacent. L’azote est également 

enrichi dans le métal sous-jacent. Des différences marquées sont observées selon la 

préparation de la surface. En particulier, les « films passifs » à proprement parler, formés par 

passivation électrochimique, sont plus riches en chrome et en molybdène que les « films 

d’oxydes natifs », formés après polissage mécanique.  
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Du fait de la différence de solubilité des éléments d’alliage dans les deux phases, la 

composition chimique des aciers inoxydables duplex est hétérogène. Les éléments 

alphagènes, en particulier le chrome et le molybdène, sont plus riches dans la phase ferritique 

alors que les éléments gammagènes, en particulier le nickel et l’azote, sont plus riches dans la 

phase austénitique. Des différences chimiques sont notées concernant le film passif et le métal 

sous-jacent formé sur chaque phase, qui sont susceptibles d’entraîner une corrosion 

préférentiellement sur une des phases. Du fait des résolutions en profondeur et latérales 

requises, peu d’études ont été menées et des questions sont toujours ouvertes au sujet de la 

distribution des éléments d’alliage sur chaque phase et des conséquences sur la résistance à la 

corrosion. 

 

I.2.  Biocorrosion des aciers inoxydables 

 

I.2.1.  Le biofilm 

 

I.2.1.1.  Les bactéries : généralités 

 

a.  Classification des microorganismes 

 

Les êtres vivants sont classés selon des critères phylogénétiques qui mettent en évidence leurs 

liens de parenté, comme illustré sur la Figure I-13 [Woese, 1996]. Trois domaines sont 

distingués : les bactéries, les archées et les eucaryotes. Les bactéries sont des organismes 

unicellulaires procaryotes, c’est-à-dire que leur matériel génétique n’est pas contenu dans un 

noyau. Les archées sont également des organismes unicellulaires procaryotes mais se 

distinguent des bactéries en plusieurs points (caractéristiques de l’ADN, voies métaboliques, 

paroi cellulaire). Les eucaryotes sont des organismes unicellulaires ou pluricellulaires dont le 

matériel génétique est contenu dans un noyau. Les microorganismes, définis comme des êtres 

vivants microscopiques, peuvent être aussi bien procaryotes (bactéries et archées) 

qu’eucaryotes (champignons et protistes). A elles seules, les bactéries représentent près de 50 

% de la biomasse sèche de la planète [Jorand, 2016]. Dans cette étude, nous nous 

concentrerons sur les bactéries, reconnues principales responsables parmi les 

microorganismes de la formation de biofilms et de biocorrosion. 
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Figure I-13  Arbre du vivant selon la classification phylogénétique [Woese, 1996]. 

 

b.  Morphologies bactériennes 

 

La longueur des bactéries est généralement comprise entre 0.5 et 10 µm [Thierry, 2011]. Les 

deux formes bactériennes les plus fréquemment rencontrées sont les sphères (coques) et les 

bâtonnets (bacilles). Des bactéries de formes intermédiaires entre les coques et les bacilles 

peuvent exister, dénommées coccobacilles. D’autres morphologies peuvent être rencontrées 

comme la forme de bacille incurvé (virgule) ou la forme spiralée. Les bactéries se divisent 

généralement par un mécanisme asexué de fission binaire (ou scission binaire) entraînant la 

formation de deux cellules filles génétiquement identiques à la cellule mère. Selon leur mode 

de division, les bactéries peuvent être isolées ou s’associer de manière plus ou moins 

complexe. La diversité morphologique des bactéries joue un rôle dans leurs mécanismes de 

survie [Young, 2007].  

 

c.  Structures bactériennes 

 

Le contenu des bactéries est composé du cytoplasme constitué d’un gel colloïdal (cytosol) et 

de protéines formant un cytosquelette qui influence la morphologie des bactéries [Jones, 

2001]. Le cytoplasme renferme le matériel nucléaire (ADN chromosomique ou nucléoïde) et 

les ribosomes [Jorand, 2016]. Les ribosomes sont composés de protéines et d’acide 

ribonucléique (ARN) et permettent de décoder l’ARN messager pour la synthèse de protéines. 

Certaines bactéries possèdent de petites portions d’ADN appelées plasmides (ou ADN extra-

chromosomique) qui ne sont pas indispensables à la croissance bactérienne mais qui apportent 

différents avantages, dont un échange d’informations avec des individus taxonomiquement 

proches, par exemple pour l’acquisition de facteurs de résistance [Jorand, 2016].  
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La membrane cytoplasmique (ou plasmique) délimite le milieu intracellulaire du milieu 

extracellulaire [Jorand, 2016]. Elle est constituée d’une double couche de phospholipides 

(surtout des phosphatidyléthanolamines) de 5 à 10 nm d’épaisseur dont les têtes hydrophiles 

séparent les queues hydrophobes du cytoplasme et du milieu extérieur. La membrane 

cytoplasmique contient des protéines qui sont le siège de plusieurs réactions métaboliques (en 

particulier la respiration et la photosynthèse) et permettent l’entrée et la sortie de molécules 

(nutriments ou métabolites). Elle est imperméable aux molécules chargées et aux ions mais 

perméable aux gaz et aux petites molécules neutres ou hydrophobes. 

 

La membrane plasmique est recouverte par plusieurs enveloppes. Tout d’abord, la paroi est 

une barrière rigide qui détermine la morphologie de la cellule et la protège des variations de 

pression osmotique [Jorand, 2016]. Selon la structure de leur paroi cellulaire, les bactéries 

peuvent être classées en deux catégories : les bactéries à Gram négatif et les bactéries à Gram 

positif (Figure I-14).  

 

(a) (b) 

 

Figure I-14  Structure de la paroi cellulaire des (a) bactéries à Gram positif et des (b) 

bactéries à Gram négatif [Cabeen, 2005]. 

 

Ces structures peuvent être mises en évidence par la méthode de coloration de Gram, mise au 

point en 1884 par le bactériologiste danois Hans Christian Gram [Gram, 1884]. La paroi 

cellulaire des bactéries à Gram positif est constituée d’une couche de peptidoglycane 

(polymère polypeptidique de N-acétylglucosamine et de N-acétyl muramique branché par des 

ponts peptidiques courts) relativement épaisse (20-80 nm) contenant des chaînes 

polymériques d’acides lipotéichoïques et des acides téichoïques. La paroi cellulaire des 

bactéries à Gram négatif, plus complexe, est constituée d’une couche de peptidoglycane 

beaucoup plus fine (2-3 nm) recouverte d’une membrane externe constituée de 

phospholipides, de lipoprotéines, de protéines (protéines de structure consolidant la 
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membrane externe et porine assurant le transport de petites molécules hydrophiles) et, dans 

beaucoup de cas, de lipopolysaccharides (LPS) qui jouent un rôle dans le caractère pathogène. 

Dans certains cas, la paroi bactérienne est recouverte d’une couche plus ou moins bien 

organisée, appelée capsule, mucoïde (« slime ») ou glycocalyx, qui est composée de 

polysaccharides et de protéines excrétés par la cellule et contribue à la pathogénicité des 

bactéries et favorise l’adhésion. Ces structures peuvent être regroupées sous le terme de 

substances polymériques extracellulaires (Extra Polymeric Substances – EPS). 

 

Certaines bactéries présentent des structures protéiques externes solidement ancrées dans la 

membrane cytoplasmique telles que les flagelles, les fimbria et/ou les pili [Flemming, 2010], 

[Ploux, 2011], [Jorand, 2016]. Les flagelles sont des filaments de 15 à 20 µm de longueur 

dont la rotation permet aux bactéries de se déplacer à une vitesse qui peut atteindre plusieurs 

dizaines de µm/s afin de rejoindre des zones riches en éléments attractifs (chimiotactisme 

positif) ou au contraire de fuir des zones riches en éléments répulsifs (chimiotactisme négatif). 

Les fimbriae ont une longueur comprise entre 0.3 et 1 µm et favorisent l’adhésion aux cellules 

hôtes, par exemple grâce à la présence d’acides aminés hydrophobes qui permettent de 

surmonter les répulsions électrostatiques [Jorand, 2016]. Les pili peuvent atteindre 20 µm de 

longueur, permettent la transmission de plasmides (pili sexuels) et confèrent une mobilité 

particulière (« twitching motility » des pili de type IV). 

 

d.  Métabolisme bactérien 

 

Le métabolisme regroupe les réactions chimiques au sein d’un organisme qui conduisent à la 

synthèse (assimilation) de molécules et consomment de l’énergie (anabolisme) ou à la 

dégradation (dissimilation) de molécules qui produisent de l’énergie (catabolisme) [Jorand, 

2016]. Les réactions de synthèse font intervenir des précurseurs relativement simples qui sont 

la source des différents éléments chimiques nécessaires (nutriments) et sont catalysées par des 

enzymes. Les principaux besoins sont C, H, O, N, S, et P. Les bactéries ont également besoin, 

dans une moindre mesure, de sels minéraux (Ca, Fe, K et Mg) et des traces de métaux (Co, 

Cu, Mn, Mo, Ni et Zn). Les bactéries « autotrophes » sont capables d’utiliser le dioxyde de 

carbone (CO2) ou les ions hydrogénocarbonates (HCO3
-) comme unique source de carbone 

alors que les bactéries « hétérotrophes » ont besoin d’une ou plusieurs sources de carbone 

organique.  
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L’énergie nécessaire à la synthèse de molécules est stockée dans l’adénosine triphosphate 

(ATP) qui est synthétisée à partir d’une source d’énergie et d’un donneur d’électrons. Le 

donneur d’électrons est de nature minérale chez les bactéries « lithotrophes » et de nature 

organique chez les bactéries « organotrophes ». La source d’énergie est la lumière chez les 

bactéries « phototrophes » et une chaîne de réactions d’oxydoréduction chez les bactéries 

« chimiotrophes ». Les bactéries chimiotrophes peuvent suivre un processus respiratoire ou 

fermentatif. La respiration implique une chaîne de transferts d’électrons par des étapes de 

phosphorylation membranaire. Si l’accepteur final est le dioxygène (O2), on parle de 

respiration aérobie. On distingue les bactéries aérobies strictes qui ne se développent qu’en 

présence de dioxygène, les bactéries microaérophiles qui ont besoin d’une pression partielle 

en dioxygène inférieure à celle de l’air, les bactéries aéro-anaérobies facultatives qui utilisent 

le dioxygène lorsqu’il est disponible et peuvent s’en passer lorsqu’il n’est pas disponible, les 

bactéries anaérobies aérotolérantes qui n’ont pas besoin de dioxygène mais l’acceptent et les 

bactéries anaérobies strictes incapables de se développer en présence de dioxygène. Dans le 

cas de la respiration anaérobie, l’accepteur final peut être minéral (NO3
- pour les bactéries 

dénitrifiantes, SO4
2- pour les bactéries sulfato-réductrices, Fe3+ pour les bactéries ferri-

réductrices, CO2 pour les bactéries méthanogènes…) ou organique (fumarate). La 

fermentation, dont le rendement énergétique est beaucoup plus faible que celui de la 

respiration, implique un transfert d’électrons qui se déroule en anaérobiose sans chaîne 

d’oxydation membranaire entre un donneur et un accepteur d’électrons organiques. 

 

I.2.1.2.  Le biofilm : un mode de vie avantageux 

 

a.  Propriétés émergentes des biofilms 

 

Les bactéries peuvent adopter deux types de modes de vie. Les bactéries « planctoniques » 

flottent librement dans leur environnement alors que les bactéries « sessiles » sont attachées à 

une surface. Le mode de vie planctonique est privilégié pour la dissémination des bactéries et 

la colonisation de nouvelles surfaces alors que le mode de vie sessile est prédominant pour la 

croissance bactérienne [Costerton, 1995]. L’adhésion de bactéries à une surface conduit à la 

formation d’un biofilm (Figure I-15) qui est défini comme une communauté de bactéries 

englobées dans une matrice très hydratée de substances polymériques extracellulaires (Extra 

Polymeric Substances – EPS) adhérant entre elles et/ou aux surfaces ou aux interfaces 

[Costerton, 1995], [Flemming, 2010], [Flemming, 2016].  
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Figure I-15  Exemples de biofilms développés dans (a) et (b) des sources chaudes 

hydrothermales et (c) et (d) des rivières d’eau douce [Hall-Stoodley, 2004]. 

 

Ce mode de vie confère de nombreux avantages aux bactéries, en particulier en milieu hostile, 

qui ne pourraient être prédites par l’étude des bactéries planctoniques [Hall-Stoodley, 2004], 

[Flemming, 2016]. Parmi ces avantages, on trouve la stabilité mécanique, la résistance aux 

variations des conditions du milieu (dessiccation, température, pH, salinité, pression), la 

captation de nutriments (y compris le recyclage de nutriments issus de la lyse cellulaire), la 

rétention d’enzymes, les interactions intercellulaires (coopération, compétition ou 

communication), la tolérance ou la résistance aux agents antimicrobiens, la résistance contre 

les défenses immunitaires ou la protection contre les prédateurs [Costerton, 1995], 

[Costerton, 1999], [Stewart, 2001], [Hall-Stoodley, 2004], [Flemming, 2008], 

[Sillankorva, 2008], [Flemming, 2010], [Flemming, 2016], [Esbelin, 2018].  

 

Les biofilms sont généralement composés de plusieurs espèces de bactéries et d’autres 

organismes peuvent être présents, comme les micro-algues (diatomées), les protozoaires et les 

champignons. Les biofilms sont omniprésents, aussi bien dans la nature (eau douce et eau de 

mer, sol, sédiments, sous-sol…), dans les organismes vivants (flore intestinale, infections 

(a) (b) 

(c) (d) 



CHAPITRE I 

42 

 

persistantes…) que dans les installations industrielles (eaux usées, eau potable, eau de mer, 

circuits d’eau ultrapure, circuits de refroidissement…) où ils entraînent des problèmes 

sanitaires, de biofouling (bio-encrassement) et de biocorrosion [Donlan, 2002a], [Kulakov, 

2002], [Flemming, 2016], [Levi, 2016], [Merchat, 2016], [Sanchez-Vizuette, 2016].  

 

b.  La matrice d’EPS 

 

Au sein des biofilms, les bactéries sont englobées dans une matrice d’EPS (substances 

polymériques extracellulaires) qui représente plus de 90 % de la masse sèche de la plupart des 

biofilms [Flemming, 2010], [Flemming, 2011], [Block, 2016]. A l’origine, le terme EPS se 

référait aux polysaccharides extracellulaires, mais il est aujourd’hui admis que les EPS sont 

un mélange complexe composé de polysaccharides, de protéines (comprenant des enzymes), 

d’acides nucléiques, de lipides produits par les bactéries et/ou issus de la décomposition de la 

matière organique (substances humiques) [Zinkevich, 1996], [Beech, 1999b], [Beech, 

2000b], [Flemming, 2010], [Flemming, 2011], [Mann, 2012], [Block, 2016], [Sanchez-

Vizuette, 2016].  

 

Les flagelles pili et fimbriae peuvent interagir avec les EPS et ainsi stabiliser la matrice 

[Flemming, 2010]. Chez certaines bactéries à Gram négatif, la formation de vésicules 

membranaires lipidiques permet le transport d’ADN et de protéines [Schooling, 2006], 

[Flemming, 2010], [Bonningtonn, 2014], [Schwechheimer, 2015].  

 

La composition chimique des EPS varie selon la souche bactérienne, les conditions de 

croissance des bactéries (température, composition du milieu, stade de croissance) et le degré 

d’attachement des EPS à la surface des bactéries (EPS fermement attachés, ou capsule, EPS 

faiblement attachés, ou « slime », EPS solubles, ou planctoniques, ou libres) [Beech, 1999b], 

[Beech, 2000b], [Flemming, 2010], [Sheng, 2010], [Flemming, 2011], [Torres Bautista, 

2015].  

 

Par exemple, Torres-Bautista et al. [Torres-Bautista, 2015] montrent que les EPS produits 

par Pseudoalteromonas NCIMB 2021 sont composés majoritairement de protéines dans le cas 

des « Tightly Bound » EPS et majoritairement de polysacharrides dans le cas des « Loosely 

Bound » EPS.  
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La nature des EPS produits influence également l’architecture du biofilm [Branda, 2005], 

[Ghafoor, 2011]. Les EPS peuvent être hydrophobes ou hydrophiles et possèdent des groupes 

chargés négativement ou positivement qui sont à l’origine d’interactions physico-chimiques 

(forces électrostatiques, forces ioniques, liaisons hydrogène et forces de Van der Waals) 

faibles et influencent l’adhésion aux surfaces, la cohésion de la matrice et la sorption aux 

nutriments ou aux ions (y compris métalliques) [Donlan, 2002a], [Beech, 2005], [Flemming, 

2007], [Flemming, 2010], [Block, 2016]. La production d’EPS par les bactéries a un coût 

énergétique considérable qui se justifie car les avantages du mode de vie en biofilm évoqués 

dans le paragraphe précédent proviennent en grande partie de la présence de la matrice d’EPS 

(voir Tableau I-1) [Saville, 2011], [Flemming, 2010], [Flemming, 2011], [Block, 2016], 

[Flemming, 2016]. 

 

Tableau I-1  Fonctions associées aux EPS présents au sein des biofilms [Block, 2016]. 

Fonctions / Propriétés Constituants 

Construction, cohésion, résistance 

mécanique 

Tous les EPS, rôle sans doute particulier pour les 

fibres amyloïdes et l’eDNA 

Sorption, piégeage, accumulation 
Sites chargés (le plus souvent négativement) et 

domaines hydrophobes 

Signalisation, information Lectines, eDNA, nanowires (transport d’électrons) 

Activités enzymatiques et redox Exo- et ecto-enzymes 

Nutrition 
Tous les EPS biodégradables, piégeage de 

macromolécules biodégradables 

Protection contre la prédation, la 

dessication, les substances toxiques… 

Tous les EPS (surproduction d’EPS pour renforcer 

la protection) 

 

c.  La formation du biofilm 

 

La formation du biofilm est un processus dynamique qui fait intervenir plusieurs étapes 

représentées sur la Figure I-16 [Costerton, 1995], [Stoodley, 2001], [Donlan, 2002a], 

[Sauer, 2002], [Stoodley, 2002], [Dagbert, 2004], [Monroe, 2007], [Ploux, 2011], [Petrova, 

2016], [Sanchez-Vizuette, 2016]. A chaque étape de la formation du biofilm, le phénotype 

des bactéries évolue par des mécanismes de communication intercellulaire dits de « quorum 

sensing », ce qui permet l’expression de certains gènes et conduit par exemple à la perte des 

flagelles ou à la synthèse d’EPS [Costerton, 1995], [Whitehead, 2001], [Sauer, 2002], 

[Stoodley, 2002], [Sanchez-Vizuette, 2016]. 
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Figure I-16  Représentation schématique des différentes étapes de la formation du biofilm 

[Lappin-Scott, 2014]. 

 

En général, la surface est initialement recouverte par un film conditionnant, formé suite à 

l’adsorption d’ions inorganiques et/ou de molécules organiques présents dans le milieu (dans 

certaines études les surfaces sont conditionnées par des EPS), qui est susceptible de modifier 

les conditions physico-chimiques de la surface et peut soit promouvoir soit limiter l’adhésion 

bactérienne [Schneider, 1997], [Beech, 2000b], [Gubner, 2000], [Pradier, 2000], 

[Compère, 2001], [Pradier, 2002], [Poleunis, 2002a], [Poleunis, 2002b], [Rubio, 2002], 

[Whitehead, 2008], [Ploux, 2011], [Hwang, 2012], [Hwang, 2013], [Torres Bautista, 

2014], [Yang, 2016]. Par exemple, Compère et al. [Compère, 2001] concluent que 

l’immersion d’un acier inoxydable dans de l’eau de mer conduit à l’adsorption immédiate de 

protéines puis de carbohydrates qui forment un film non couvrant et d’épaisseur hétérogène. 

 

Les bactéries se déplacent vers la surface soit par leur mobilité propre (grâce à la présence des 

flagelles) soit par le mouvement du fluide (mouvement brownien, sédimentation, écoulement) 

[Dagbert, 2004]. Dans un premier temps (étape 1), l’adhésion est réversible et résulte des 

interactions physico-chimiques faibles entre les bactéries et la surface (forces électrostatiques, 

forces de Van der Waals, interactions acide-base de Lewis). A ce stade, une désorption des 

bactéries est possible [Petrova, 2016]. Dans un second temps (étape 2), l’adhésion devient 

irréversible du fait des interactions fortes entre les bactéries et la surface grâce à la production 

d’EPS et/ou la présence de pili de type IV [O’Toole, 1998]. Les propriétés chimiques et 

physico-chimiques de la surface des bactéries (hydrophilie/hydrophobie, composition 

chimique) influencent l’adhésion [Flemming, 1998], [Boonaert, 2000], [Pradier, 2005], 

[Ramstedt, 2011], [Ruhal, 2015], [He, 2016].  
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Par exemple, Pradier et al. [Pradier, 2005] concluent que la présence de protéines à la surface 

des bactéries entraîne une augmentation du nombre de bactéries adhérentes. De même, les 

propriétés chimiques et physico-chimiques de la surface du matériau (hydrophilie, 

hydrophobie, composition chimique, fonctionnalisation, topographie, tension et charge de 

surface) jouent un rôle dans l’adhésion bactérienne [Fletcher, 1979], [Wieneck, 1997], 

[Halsall, 2000], [Ploux, 2007], [Whitehead, 2008], [Anselme, 2010], [Ploux, 2011], 

[Böhmler, 2015]. Selon certains auteurs, ce rôle est important dans l’adhésion initiale, mais 

moins dans le développement du biofilm. 

 

Pendant l’étape de maturation, les bactéries adhérentes se multiplient à la surface et forment 

des microcolonies (étape 3), puis la sécrétion de la matrice d’EPS permet la formation d’un 

biofilm tridimensionnel dont l’épaisseur peut atteindre 100 µm, stabilisé par des interactions 

polymériques (étape 4) [Sauer, 2002], [Tsuneda, 2003]. Enfin, les bactéries peuvent 

s’échapper du biofilm et coloniser une autre surface, soit par détachement de portions de 

biofilms du fait des conditions hydrodynamiques, soit par une dispersion de bactéries 

planctoniques si les conditions environnementales deviennent défavorables (étape 5) 

[Petrova, 2016].  

 

I.2.1.3.  Hétérogénéités au sein du biofilm 

 

a.  Architecture du biofilm 

 

La CLSM (Confocal Laser Scanning Microscopy) permet de caractériser l’architecture du 

biofilm (Figure I-17), qui apparaît complexe et très variable d’un biofilm à l’autre, selon les 

bactéries présentes (monoculture ou culture mixte, production d’EPS) et les conditions 

environnementales (type de nutriments, type flux) [Lawrence, 1991], [Costerton, 1994], 

[Bishop, 1995], [Costerton, 1995], [Pereira, 2002], [Donlan, 2002b], [Branda, 2005], 

[Lethola, 2006], [Flemming, 2008]. La distribution de la biomasse présente une 

hétérogénéité à la fois latérale et en profondeur : les bactéries forment des agrégats et les 

bactéries peuvent être concentrées dans la région proche du substrat ou proche du liquide 

[Lawrence, 1991], [Costerton, 1994], [Costerton, 1995]. L’épaisseur du biofilm est 

hétérogène du fait de la présence de microcolonies séparées plus ou moins régulièrement par 

des canaux d’eau [Lawrence, 1991], [Costerton, 1994], [de Beer, 1994], [Costerton, 1995], 

[Flemming, 2008]. Les microcolonies peuvent avoir une structure conique, ou une forme 
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qualifiée de champignon [Costerton, 1995], [Donlan, 2002b], [Mann, 2012]. La présence 

des canaux d’eau permet le transport de molécules et d’oxygène par un flux convectif 

[Costerton, 1994], [de Beer, 1994], [Bishop, 1995], [Costerton, 1995], [Donlan, 2002b], 

[Flemming, 2008]. Des pores et des conduits peuvent également être présents au sein des 

microcolonies et peuvent être reliés aux canaux d’eau ou former des espaces vides. Au sein 

des microcolonies, le flux est purement diffusif [Costerton, 1995], [Flemming, 2008].  

 

 

Figure I-17  Représentation schématique de l’architecture du biofilm [Donlan, 2002b]. 

 

b.  Création de micro-niches 

 

Les biofilms matures sont le siège de nombreux gradients chimiques qui peuvent être mesurés 

par des microélectrodes. La création de telles micro-niches peut s’accompagner de gradients 

physiologiques et phénotypiques permettant aux bactéries de s’adapter à leur environnement 

[Costerton, 1994], [Bishop, 1995], [Costerton, 1995], [Stewart, 2008], [Flemming, 2008], 

[Flemming, 2016]. Ces gradients sont liés au caractère hétérogène de l’architecture du 

biofilm et sont exacerbés par l’activité métabolique des bactéries [Costerton, 1995]. La 

distribution des solutés dans le temps et l’espace est gouvernée par leurs vitesses de 

production, de consommation et/ou de diffusion [Stewart, 2008].  

 

Par exemple, les bactéries aérobies consomment l’oxygène plus rapidement qu’il ne diffuse au 

sein des microcolonies, ce qui entraîne une baisse continue de la concentration en oxygène 

dissous vers l’intérieur du biofilm. [Bishop, 1995], [Costerton, 1995], [Flemming, 2008], 

[Stewart, 2008], [Flemming, 2016]. Ce phénomène peut conduire à la création de niches 

anaérobies qui permettent le développement de microorganismes anaérobies comme les 

Bactéries Sulfato-Réductrices. La consommation des nutriments dans les couches supérieures 
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du biofilm conduit à une privation en nutriments dans les couches inférieures, ce qui peut 

entraîner un ralentissement temporaire du métabolisme bactérien (état de dormance) ou une 

mort cellulaire [Costerton, 1995], [Lewis 2007], [Stewart, 2008], [Lewis, 2010], 

[Flemming, 2016].  

 

De manière générale, les réactifs du métabolisme bactérien sont plus concentrés à l’extérieur 

du biofilm, les produits du métabolisme bactérien sont plus concentrés à l’intérieur du biofilm 

et les espèces intermédiaires (intermédiaire métabolique ou produit métabolique d’une espèce 

consommée par une autre espèce) sont plus concentrées au centre du biofilm [Stewart, 2008]. 

Des gradients de pH ou de potentiel redox sont également rencontrés au sein des biofilms 

[Flemming, 2016].  

 

I.2.2.  Biofilm et biocorrosion 

 

I.2.2.1.  Interactions matériau-microorganismes-environnement 

 

La présence d’un biofilm sur une surface entraîne des problèmes de biofouling (bio-

encrassement) qui peuvent se manifester par une altération des propriétés des matériaux 

(baisse de l’efficacité des échangeurs thermiques, colmatage des canalisations, augmentation 

de la résistance à la friction des coques de bateaux, perte des propriétés optiques…) voire une 

biodétérioration des matériaux [Donlan, 2002a], [Flemming, 2002], [Beech, 2004a], [Beech, 

2004b], [Dagbert, 2004], [Thierry, 2011], [Flemming, 2013], [Flemming, 2016], [Sanchez-

Vizuette, 2016].  

 

Cette biodétérioration, lorsqu’elle touche des matériaux métalliques, est qualifiée de 

biocorrosion, ou encore corrosion influencée par les microorganismes, mais cette notion peut 

être étendue à d’autres matériaux (polymères, bétons, pierres, verres…) [Dagbert, 2004], 

[Lors, 2016], [Roux, 2016], [Herisson, 2016], [Bousta, 2016]. La biocorrosion est 

rencontrée dans de nombreux secteurs industriels et représente un enjeu économique 

considérable. Ainsi, le coût de la biocorrosion est estimé entre 5 et 10 % de l’ensemble des 

dégâts causés par la corrosion [Dagbert, 2004]. L’impact réel de la biocorrosion est 

probablement sous-estimé du fait de la difficulté à l’identifier [Loto, 2017].  
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La biocorrosion, désigne l’ensemble des interactions entre les microorganismes, et plus 

particulièrement les bactéries, le matériau et l’environnement pouvant aboutir à l’initiation ou 

à l’accélération des processus de corrosion (Figure I-18). Les réactifs et les produits des 

réactions électrochimiques qui se déroulent à la surface du métal interagissent de manière 

complexe avec les réactifs et les produits des processus du métabolisme bactérien qui se 

déroulent dans le biofilm [Lewandowski, 2009]. Ces interactions dépendent des 

caractéristiques physico-chimiques du matériau, de l’environnement et des microorganismes. 

La modification d’un des paramètres de ce système est susceptible de modifier les processus 

de corrosion. Par exemple, Javed et al. [Javed, 2014] discutent l’effet de la concentration en 

nutriments dans le milieu sur l’adhésion et la biocorrosion d’un acier au carbone en présence 

d’Escherichia coli.  

 

 

Figure I-18  Interactions entre le matériau, l’environnement et les microorganismes 

conduisant à la biocorrosion. D’après Dagbert et al. [Dagbert, 2004]. 

 

La formation du biofilm bactérien sur une surface métallique entraîne une modification des 

propriétés de l’interface métal/solution qui crée localement des micro-niches où les conditions 

physico-chimiques sont radicalement différentes de celles du milieu environnement, 

notamment en termes de type et de concentration en ions, de pH, d’oxygène dissous et de 

potentiels d’oxydoréduction [Little, 1991], [Videla, 1994], [Dagbert, 2004], [Beech, 2005], 

[Videla, 2005], [Lewandowski, 2009], [Dagbert, 2009], [Sanchez-Vizuette, 2016]. Ainsi, la 

présence du biofilm peut favoriser certaines réactions physico-chimiques qui n’auraient pas 
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lieu dans un environnement abiotique et conduire à une dégradation accélérée du métal 

[Beech, 2005]. La biocorrosion n’est donc pas une nouvelle forme de corrosion, mais elle 

conduit à une modification de la cinétique des réactions de corrosion (aussi bien anodiques 

que cathodiques) par l’action des bactéries [Dagbert, 2009]. Les phénomènes de biocorrosion 

conduisent parfois à une corrosion généralisée, mais du fait des hétérogénéités du biofilm, 

c’est une corrosion localisée qui est le plus souvent observée [Dagbert, 2009]. 

 

De nombreux métaux et alliages sont touchés par la biocorrosion [Féron 2016], comme le fer, 

[Dinh, 2004], les aciers au carbone [Javed, 2014], [Usher, 2014], [Wikieł, 2014], [Rouvre, 

2016], les aciers galvanisés [Ilhan-Sungur, 2007], [Ilhan-Sungur, 2010], [Ilhan-Sungur, 

2015], les aciers inoxydables [Scotto, 1985], [Morales, 1993], [Videla, 1994], [Geesey, 

1996], [Chen, 1997], [Chen, 1998], [Ismail, 1999], [Johansson, 1999], [Beech, 2000a], 

[Shi, 2003], [Lopes, 2006], [Sheng, 2007], [Yuan, 2007a], [Nguyen, 2008], [Starosvetsky, 

2008], [Yuan, 2008], [Li, 2009], [Yuan, 2009], [Moradi, 2011], [Yuan, 2013], [Nan, 2015], 

[Arkan, 2016], [Hamzah, 2013], [Li, 2016a], [Mystkowska, 2017] et plus particulièrement 

les aciers inoxydables duplex [Antony, 2007], [Antony, 2008], [Antony, 2010], [Moradi, 

2014], [Liang, 2014], [Xia, 2015], [Dec, 2016], [Li, 2016b], [Dec, 2017], [Xu, 2017a], 

[Zhou, 2018] le cuivre et ses alliages [Yuan, 2007b] ou encore l’aluminium et ses alliages 

[McNamara, 2005], [Dai, 2016].  

 

Même si les Bactéries Sulfato-Réductrices font partie des bactéries les plus souvent étudiées, 

une grande diversité d’autres bactéries sont impliquées dans les processus de biocorrosion, 

comme les Bactéries Sulfo-Oxydantes (BSO), les Bactéries Ferro-Oxydantes (BFO), les 

Bactéries Ferri-Réductrices (BFR), les Bactéries Mangano-Oxydantes (BMO) ainsi que les 

bactéries sécrétant des acides organiques et des exopolymères [Beech, 1999a], [Beech, 

2004a]. Chaque souche bactérienne appartenant à une de ces familles est susceptible d’agir 

sur les réactions de corrosion par plusieurs mécanismes qui peuvent se dérouler 

simultanément [Little, 1991], [Little, 1992]. En général, les biofilms naturels ne sont pas 

constitués d’une unique souche bactérienne, mais forment des communautés synergiques qui 

influencent les processus électrochimiques par un métabolisme coopératif qui n’existerait pas 

dans le cas d’espèces individuelles [Little, 1991], [Little, 1992], [Beech, 1999a], [Beech, 

2004a]. A cette diversité de la nature des bactéries s’ajoute une diversité de leur distribution 

spatiale au sein du biofilm et de leur état physiologique (stade de croissance, métabolisme 

ralenti, mort cellulaire). 
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I.2.2.2.  Mécanismes de biocorrosion 

 

a.  Approche expérimentale de la biocorrosion 

 

L’étude des mécanismes de biocorrosion nécessite une approche pluridisciplinaire entre les 

biologistes et les corrosionistes dans le but d’élucider les interactions entre le matériau, les 

microorganismes et l’environnement [Crolet, 1992]. Les travaux reposent en général sur un 

couplage de techniques microscopiques (morphologie du biofilm, présence d’EPS, présence 

de produits de corrosion, état de la surface sous le biofilm…), spectroscopiques (nature des 

produits de corrosion, nature des dépôts microbiologiques, composition du film passif…) et 

électrochimiques (vitesse de corrosion…) tout en prenant en compte les contraintes 

particulières des systèmes biologiques dans le but d’élucider le lien entre les processus de 

corrosion et l’activité bactérienne [Little, 1991], [Mansfeld, 1991], [Beech, 199a], [Beech, 

2005].  

 

Au vu de la complexité et de la multitude des interactions possibles entre les bactéries, leurs 

réactions métaboliques, les réactions de corrosion et le métal, aucun mécanisme universel de 

biocorrosion ne peut être proposé [Lewandowski, 2009]. Les phénomènes de biocorrosion 

mettent en jeu plusieurs mécanismes qui peuvent se dérouler simultanément ou 

successivement [Videla, 2005]. Les conditions environnementales et les espèces bactériennes 

présentes peuvent dans certains cas imposer un mécanisme de biocorrosion prédominant [Li, 

2013]. Dans le cas des communautés mixtes, un métabolisme coopératif peut affecter les 

processus électrochimiques [Beech, 1999a]. Certains mécanismes sont mieux décrits que 

d’autres, et de nouveaux mécanismes d’accélération ou d’inhibition de la corrosion sont 

continuellement proposés et étudiés [Lewandowski, 2009].  

 

D’une manière générale, tout processus biologique qui facilite ou inhibe une des réactions 

anodiques ou cathodiques du processus de corrosion, ou qui sépare de manière permanente les 

sites anodiques et cathodiques peut influencer la corrosion [Lewandowski, 2009]. Les 

mécanismes de biocorrosion impliquent en général la création de cellules de concentration. 

 

Plusieurs travaux synthétisent les différents mécanismes de biocorrosion connus et illustrent 

l’évolution des connaissances dans le domaine [Little, 1991], [Little, 1992], [Videla, 1992], 

[Videla, 1994], [Lewandowski, 1997], [Beech, 1999a], [Videla, 2000], [Videla, 2001], 



CHAPITRE I 

51 

 

[Hamilton, 2003], [Beech, 2004a], [Mansfeld, 2007], [Lewandowski, 2009], [Little, 2008], 

[Dagbert, 2009], [Videla, 2009], [Thierry, 2011], [Li, 2013], [Abdolahi, 2014], [Little, 

2014], [Usher, 2014], [Loto, 2017]. Les paragraphes suivants détailleront plusieurs de ces 

mécanismes (liste non exhaustive). 

 

b.  Aération différentielle 

 

Comme souligné dans le paragraphe I.2.1.3.b., des gradients en oxygène dissous sont 

susceptibles de se former au cours de la formation du biofilm. En effet, au sein du biofilm, la 

respiration des bactéries aérobies conduit à une consommation en oxygène qui peut être plus 

rapide que sa vitesse de diffusion, ce qui peut créer des zones anaérobies à l’interface 

substrat/biofilm. En revanche, au niveau des zones non couvertes par le biofilm, le transport 

convectif permet un renouvellement continu en oxygène. Ainsi, les zones couvertes par le 

biofilm ont une concentration en oxygène dissout réduite et deviennent anodiques alors que 

les zones non couvertes par le biofilm ont une concentration en oxygène plus élevée et 

deviennent cathodiques (voir Figure I-19).  

 

 

Figure I-19  Représentation schématique de l’initiation d’une piqûre sous un biofilm par un 

mécanisme d’aération différentielle [Lewandowski, 2009]. 

 

Ce phénomène conduit à une corrosion par aération différentielle qui entraîne la corrosion du 

métal sous le biofilm par un mécanisme similaire à la corrosion caverneuse [Lewandowski, 

2009], [Dagbert, 2009], [Thierry, 2011], [Hamzah, 2013], [Little, 2014]. Dans le cas de 

biofilms couvrant uniformément la surface, une inhibition de la corrosion peut être observée 
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car la consommation de l’oxygène supprime le réactif cathodique, mais cette observation est 

limitée aux biofilms formés au laboratoire car les biofilms formés naturellement sont 

généralement hétérogènes [Little, 2002], [Lewandowski, 2009]. 

 

La formation de dépôts par les Bactéries Métallo-Oxydantes, telles que les Bactéries 

Mangano-Oxydantes qui oxydent le Mn(II) en Mn(IV) et/ou les Bactéries Ferro-Oxydantes 

qui oxydent le Fe(II) en Fe(III), peut exacerber la corrosion par aération différentielle 

[Starosvetsky, 2008], [Dagbert, 2009]. La présence d’EPS à la surface peut suffire à créer 

des cellules d’aération différentielle en augmentant la résistance à la diffusion de l’oxygène, 

même si cette hypothèse est discutable puisque la matrice d’EPS est très hydratée [Roe, 

1996], [Lewandowski, 2009]. Les Bactéries Ferri-Réductrices réduisent les espèces Fe(III) 

insolubles de la couche d’oxyde ou des produits de corrosion en espèces Fe(II) solubles qui, 

en milieu statique, permettent de réduire l’oxygène résiduel et ainsi de maintenir un 

environnement anaérobie où la corrosion est inhibée [Dubiel, 2002], [Lee, 2003]. 

 

c.  Interactions EPS-cations métalliques 

 

Les EPS produits par la bactérie ont la capacité de se lier aux cations métalliques, ce qui joue 

un rôle important dans les processus de biocorrosion [Geesey, 1988], [Beech, 1999a], [Beech, 

1999c], [Johansson, 1999], [Beech, 2004a], [Beech, 2005], [Sand, 2006], [Dong, 2011], 

[Little, 2014]. En effet, les polysaccharides et les protéines contiennent des fonctions 

anioniques (par exemple les groupes carboxyle, phosphate, sulfate, glycérate, pyruvate et 

succinate) qui peuvent interagir avec les cations métalliques. Geesey et al. [Geesey, 1988] 

suggérèrent que la formation de complexes entre les ions Cu(II) et les groupes carboxyle des 

EPS s’accompagne d’une libération de protons. Beech et al. [Beech, 2005] proposent que la 

présence des cations métalliques et particulièrement de cations Fe(III) associés aux EPS 

entraîne des modifications des potentiels redox qui peuvent créer de nouvelles voies pour les 

réactions électrochimiques. 

 

d.  Production d’acide 

 

Le métabolisme de nombreuses bactéries peut produire des acides inorganiques et/ou 

organiques, ce qui peut conduire à une acidification locale sévère qui accélère la corrosion 

(par exemple en accélérant la dissolution du métal, du film passif ou des dépôts calcaires 
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protecteurs) [Little, 1988], [Beech, 1999a], [Dagbert, 2009], [Thierry, 2011]. C’est le cas 

des Bactéries Sulfo-Oxydantes (BSO) qui oxydent les formes réduites du soufre (par exemple 

H2S) et produisent de l’acide sulfurique. Les bactéries fermentatives produisent des acides 

organiques, comme l’acide acétique, l’acide formique ou l’acide acétique [Little, 1988], 

[Beech, 1999a]. Les EPS peuvent également être acides, en particulier ceux qui contiennent 

des fonctions acide carboxylique [Beech, 1999a]. Une acidification locale due aux Bactéries 

Sulfato-Réductrices peut également être rencontrée, suite à la formation de H2S ou de sulfures 

de fer [Crolet, 1992], [Hamilton, 2003].  

 

f.  Production de nouveaux réactifs cathodiques ou catalyse de la réaction cathodique 

 

Les Bactéries Mangano-Oxydantes (ou plus généralement les Microorganismes Mangano-

Oxydants) sont capables d’oxyder les ions Mn2+ dissous (de très faibles concentrations sont 

suffisantes, comme 10-20 ppb) pour former des dépôts de MnOOH et de MnO2 

biominéralisés en contact électrique avec la surface métallique [Dickinson, 1996], [Olesen, 

2000], [Shi, 2003], [Marconnet, 2006], [Lewandowski, 2009], [Dagbert, 2009], [Little, 

2014]. Ces précipités sont de puissants réactifs cathodiques et leur réduction régénère les ions 

Mn2+ qui permettent de répéter le processus comme représenté sur la Figure I-20.  

 

 

Figure I-20  Cycle du manganèse à la surface d’un acier inoxydable [Olesen, 2000]. 

 

La réduction des sulfates en sulfures par les Bactéries Sulfato-Réductrices conduit à la 

formation de sulfure d’hydrogène (H2S) ou de soufre élémentaire qui peuvent être des réactifs 

cathodiques [Antony, 2007], [Hamilton, 2003], [Lewandowski, 2009]. 
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Plutôt que de créer de nouveaux réactifs cathodiques, les bactéries peuvent conduire à 

l’accélération enzymatique des réactions cathodiques qui sont souvent l’étape limitante de la 

corrosion. Un mécanisme historique pour expliquer la corrosion induite par les Bactéries 

Sulfato-Réductrices en milieu anaérobie est la « dépolarisation cathodique », c'est-à-dire un 

déplacement de l’équilibre de la réaction cathodique de réduction des protons par une 

consommation de l’hydrogène produit catalysée par les enzymes hydrogénase, mais cette 

théorie historique fait débat car les réactions de corrosion ne sont pas à l’équilibre [Bryant, 

1990], [Crolet, 1992], [Thierry, 2011].  

 

Aujourd’hui, le terme de « dépolarisation cathodique » se réfère plutôt à la catalyse de la 

réduction des protons en milieu anaérobie grâce aux enzymes hydrogénase, soit par un 

intermédiaire redox, soit par transfert électronique direct [Da Silva, 2004], [Mehanna, 2008], 

[Rouvre, 2016]. En milieu aérobie, la réduction de l’oxygène peut être catalysée par des 

enzymes comme les catalases, les peroxdydases ou les superoxydes dismutases par transfert 

électronique direct [Scotto, 1985], [Lai, 2002], [Beech, 2004a], [Iken, 2008], [Cournet, 

2010a], [Cournet, 2010b]. Bulasem et al. [Bulasem, 2002] soulignent que la catalyse de la 

réduction de l’oxygène dépend pour un alliage Cu-Zn de la composition de la couche 

d’oxyde. 

 

D’un point de vue électrochimique, la production de nouveaux réactifs cathodiques et la 

catalyse de la réaction cathodique sont généralement associées à une augmentation de la 

densité de courant cathodique ainsi qu’à une augmentation du potentiel d’abandon de 

plusieurs centaines de millivolts (phénomène qualifié d’anoblissement par certains auteurs) 

[Scotto, 1985], [Little, 2008], [Dagbert, 2009], [Thierry, 2011], [Little, 2014]. Si le 

potentiel à l’abandon surpasse le potentiel de piqûres, la corrosion par piqûres peut avoir lieu. 

Ainsi, une augmentation du potentiel à l’abandon peut être associée à une augmentation de la 

probabilité de piqûration. 

 

f.  Réduction du Fe(III) 

 

Les Bactéries Métallo-Réductrices et en particulier les Bactéries Ferri-Réductrices peuvent 

déstabiliser le film passif en réduisant les espèces Fe(III) insolubles de la couche d’oxyde 

et/ou des produits de corrosion en espèces Fe(II) solubles [Little, 1998], [Beech, 1999a], 

[Lee, 2003], [Herrera, 2009], [Little, 2014]. Dans le cas des aciers inoxydables, ce processus 
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conduit à une déstabilisation du film passif. Lee et al. [Lee, 2003] soulignent que les effets de 

la réduction du fer sur la concentration en fer du métal sont probablement liés à un processus 

dissimilatoire (respiration) plutôt qu’à un processus assimilatoire car les besoins nutritifs en 

fer sont minimes. Il s’agit en général de bactéries anaérobies facultatives dont l’accepteur 

final d’électrons peut passer de l’oxygène en conditions aérobies aux ions ferriques en milieu 

anaérobie [Herrera, 2009], [Little, 2014].  

 

g.  Formation de sulfures 

 

Les Bactéries Sulfato-Réductrices suivent une respiration anaérobie qui conduit à la réduction 

des ions sulfates en ions sulfures (S2-), en ions hydrogénosulfures (HS-) ou en sulfure 

d’hydrogène (H2S) qui peuvent réagir avec les espèces Fe(II) produites par la dissolution des 

alliages ferreux et former des sulfures de fer (FeS, FeS1-x, FeS1+x ou FeS2) et un couplage 

galvanique s’établit entre les sulfures de fer (cathode) et le métal (anode). [Beech, 1995], 

[Lewandowski, 1997], [Videla, 2000], [Hamilton, 2003], [Dinh, 2004], [Wikieł, 2014]. 

 

Dans le cas des aciers au carbone, les sulfures de fer peuvent s’associer aux produits de 

corrosion abiotiques et conduire à la formation d’une couche de produits de corrosion 

hétérogène qui peuvent intensifier les couplages galvaniques [Romaine, 2015], [Robineau, 

2017]. Toutefois, si les sulfures de fer sont couvrants et adhérents, ils peuvent avoir un rôle 

protecteur [Hamilton, 2003].  

 

L’effet de la sulfuration du film passif par les Bactéries Sulfato-Réductrices sur la corrosion 

des aciers inoxydables est discuté dans de nombreuses études [Chen, 1997], [Lewandowski, 

1997], [González, 1998], [Ismail, 1999], [Chen, 1998], [Antony, 2007], [Sheng, 2007], 

[Antony, 2008], [Nguyen, 2008], [Li, 2009], [Lewandowski, 1997], [Yuan, 2009], [Antony, 

2010], [Yuan, 2013], [Liang, 2014], [Dec, 2016], [Dec, 2017], [Mystkowska, 2017]. Dans 

certains cas, la sulfuration ne se limite pas au film passif, mais peut toucher le substrat 

métallique, comme représenté sur la Figure I-21 [Chen, 1997]. Dans le cas des aciers 

inoxydables duplex, une attaque préférentielle de la phase austénitique est notée [Antony, 

2007], [Antony, 2008], [Antony, 2010], [Liang, 2014]. 
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(a) (b) (c) 

 

  
Figure I-21  Evolution du film passif formé sur un acier inoxydable 304 : (a) sans exposition 

aux Bactéries Sulfato-Réductrices, exposition aux Bactéries Sulfato-Réductrices menant à (b) 

une perte de passivité limitée et (c) une perte de passivité sévère [Chen, 1997]. 

 

h.  Autres formes de biocorrosion 

 

Les autres mécanismes évoqués sont la dégradation des inhibiteurs de corrosion, la formation 

de phosphine (PH3), la fragilisation par l’hydrogène par exemple par les bactéries 

fermentatives qui produisent de l’hydrogène ou par les SRB qui produisent du H2S, un effet 

sur la fatigue-corrosion ou encore un transfert d’électrons par exemple par des nanofilaments 

conducteurs (« nanowires ») [Little, 1991], [Beech, 1999a], [Mehanna, 2009a], [Mehanna, 

2009b], [Thierry, 2011], [Little, 2014], [Zhang, 2015]. 

 

I.2.2.3.  Aspects positifs du biofilm 

 

a.  Inhibition de la corrosion 

 

Dans certains cas, la formation du biofilm peut inhiber la corrosion [Videla, 2009], [Zuo, 

2007]. Par exemple, la respiration bactérienne peut diminuer la vitesse de la réaction 

cathodique en réduisant la quantité d’oxygène disponible [Pedersen, 1991], [Hernandez, 

1994], [Zuo, 2007], [Lewandowski, 2009], [Videla, 2009]. La formation de Fe(II) par les 

Bactéries Ferri-Réductrices peut contribuer à maintenir un environnement anaérobie où la 

corrosion est inhibée [Dubiel, 2002], [Lee, 2003]. Cependant, Lewandoski et al. 

[Lewandowski, 2009] soulignent que ce mécanisme est probablement limité au cas des 

biofilms formés au laboratoire, car les biofilms formés naturellement ne sont pas uniformes et 

l’activité microbienne n’est pas distribuée uniformément. De plus, Videla et al. [Videla, 

2009] remarquent qu’une quantité importante de nutriments est nécessaire pour augmenter 

l’activité métabolique des bactéries et aboutir à une inhibition de la corrosion.  
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Certaines espèces bactériennes génétiquement modifiées peuvent produire des substances 

antimicrobiennes qui permettent de ralentir la croissance d’autres espèces bactériennes 

agressives présentes au sein du biofilm [Jayaraman, 1999], [Zuo, 2007]. Des inhibiteurs de 

corrosion peuvent également être sécrétés [Ornek, 2002]. Le biofilm et sa matrice peuvent 

également former une barrière de diffusion entre le métal et l’environnement [Zuo, 2007], 

[Videla, 2009]. Dans certains cas, les Bactéries Sulfato-Réductrices peuvent conduire à la 

formation de couches fines et adhérentes de sulfures de fer qui peuvent s’avérer protectrices 

[Gaylarde, 1987], [Videla, 2009].  

 

Plusieurs études concluent que les EPS peuvent avoir dans certains cas un effet inhibiteur sur 

la corrosion [Stadler, 2008], [Stadler, 2011], [Dong, 2011], [Torres Bautista, 2015]. Stadler 

et al. [Stadler, 2011] attribuent cet effet à une diminution de l’adhésion bactérienne par la 

présence d’une couche incomplète d’EPS. Torres Bautista et al. [Torres Bautista, 2015] 

concluent que l’adhésion d’EPS produits par Pseudoalteromonas NCIMB 2021 à la surface 

d’un alliage 70Cu–30Ni en eau de mer artificielle entraîne des modifications de la couche 

d’oxyde (passage d’un oxyde stratifié à un oxyde mixte plus fin) et du comportement 

électrochimique (ralentissement de la réaction anodique). L’inhibition de la corrosion est plus 

marquée pour les « Loosely Bound » EPS que pour les « Tightly Bound » EPS. Par ailleurs, la 

teneur en Cu+ et l’épaisseur de la couche d’oxyde sont plus faibles en présence des « Loosely 

Bound » EPS. Ces résultats sont probablement liés aux différences de composition chimique 

entre ces deux types d’EPS.  

 

b.  Enrichissement en chrome du film passif 

 

Une étude récente [Seyeux, 2015] propose une méthodologie innovante basée sur le ToF-

SIMS pour caractériser le film passif formé sur un acier inoxydable 316L après 1 h 

d’adhésion d’Escherichia coli. Pour la première fois, la présence du film passif sous les 

bactéries adhérentes a été démontrée. De plus, un enrichissement en chrome dans le film 

passif sous et à proximité des bactéries est démontré. Ainsi, le film passif pourrait être plus 

protecteur contre la corrosion. D’autres auteurs concluent que la formation du biofilm à la 

surface d’aciers inoxydables s’accompagne d’un enrichissement en chrome du film passif 

[Pendyala, 1996], [Beech, 2000a], [Yuan, 2007a], [Marconnet, 2008a] mais l’amélioration 

de la résistance à la corrosion n’est pas proposée. 
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c.  Piles à combustible microbiennes 

 

L’implication des biofilms bactériens dans les réactions d’oxydo-réduction peut être mise à 

profit pour la génération de courant électrique : on parle de piles à combustible microbiennes 

[Dumas, 2007], [Dumas, 2008a], [Dumas, 2008b], [Logan, 2009], [Logan, 2012], [Qiao, 

2017]. Souvent, la cathode est abiotique et la réduction de l’oxygène catalysée par des 

particules de platine. Une catalyse de la réduction de l’oxygène par la présence d’un biofilm 

sur la cathode est également envisageable. La présence d’un biofilm à l’anode permet la 

dégradation d’un substrat organique qui entraîne la libération de protons et d’électrons. Les 

électrons sont transférés jusqu’à l’anode et circulent jusqu’à la cathode, ce qui crée un courant 

électrique. Le transfert des électrons à l’anode peut se faire via des médiateurs ou par transfert 

électronique direct. 

 

I.2.3.  Cas de Pseudoalteromonas NCIMB 2021 

 

Les bactéries du genre Pseudomonas sont des bactéries à Gram négatif, aérobies, en forme de 

bacilles et sont couramment rencontrées par exemple dans les eaux industrielles et l’eau de 

mer. Plus particulièrement, Pseudoalteromonas NCIMB 2021 est une bactérie marine connue 

pour produire des EPS [Beech, 1999b], [Beech, 2000b], [Gubner, 2000], [Torres Bautista, 

2015], [Brian-Jaisson, 2016].  

 

Plusieurs espèces de Pseudomonas sont impliquées dans les processus de biocorrosion des 

aciers inoxydables, en particulier Pseudomonas aeruginosa [Morales, 1993], [Cournet, 

2010], [Hamzah, 2013], [Abdolahi, 2014], [Xia, 2015], [Li, 2016a], [Li, 2016b], [Jia, 

2017], [Xu, 2017a], [Zhou, 2018], Pseudoalteromonas sp. [Moradi, 2014], 

Pseudoalteromonas NCIMB 2021 [Beech, 2000a], [Yuan, 2007a], [Yuan, 2008], [Yuan, 

2009], une culture mixte de Pseudomonas fluorescens et d’un isolat de Bactéries Sulfato-

Réductrices [Ortiz, 1990], une culture mixte de Pseudomonas aeruginosa, Pseudomonas 

fluorescens et Klebsiella pneumoniae [Pendyala, 1996], une culture mixte de Pseudomonas 

fragi et Desulfovibrio desulfuricans [Antony, 2010], une culture mixte de Pseudomonas fragi 

et Desulfovibrio vulgaris [Ismail, 1999] ou encore une culture mixte de Pseudoalteromonas 

NCIMB 2021 et Desulfovibrio desulfuricans [Yuan, 2009].  
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D’une manière générale, l’ensemble de ces études souligne que la formation d’un biofilm par 

des bactéries de types Pseudomonas à la surface d’aciers inoxydables favorise la corrosion par 

piqûres du fait de l’hétérogénéité du biofilm qui conduit à l’établissement de cellules de 

concentration, en particulier une aération différentielle. De plus, la création de micro-niches 

anaérobies permet le développement de Bactéries Sulfato-Réductrices (BSR) qui peuvent à 

leur tour favoriser la corrosion voire conduire à une synergie entre les deux types de bactéries 

[Ortiz, 1990], [Ismail, 1999], [Antony, 2010]. Dans le cas des études menées sur des aciers 

inoxydables duplex [Moradi, 2014], [Li, 2016b], [Xia, 2015], [Xu, 2017a], [Zhou, 2018] 

l’adhésion et/ou la corrosion préférentielle d’une des phases n’est pas mentionnée.  

 

Les paragraphes suivants portent une attention particulière aux travaux portant sur la 

biocorrosion d’aciers inoxydables par la formation d’un biofilm de Pseudoalteromonas 

NCIMB 2021.  

 

Beech et al. [Beech, 2000a] ont étudié l’effet de la formation d’un biofilm de 

Pseudoalteromonas NCIMB 2021 formé en eau de mer artificielle à 25°C pendant 36 jours 

sur un acier inoxydable 316 laminé à froid (pas de polissage, film formé fraîchement après 

polissage et film formé après polissage et jusque 3 semaines de stockage). Les surfaces ont été 

analysées par XPS pour les échantillons témoins ainsi que pour les échantillons colonisés par 

Pseudoalteromonas NCIMB 2021 (après avoir retiré le biofilm). Les auteurs suggèrent que 

des teneurs élevées en Cr et en Mo dans la partie externe du film passif inhibent le 

développement du biofilm. Le film passif est fortement affecté par le développement du 

biofilm : dans la partie externe du film passif, un appauvrissement en Fe et en Mo et un 

enrichissement en Cr sont détectés, et l’épaisseur du film passif est significativement réduite. 

Les auteurs concluent que ces modifications sont le résultat de la formation de micropiqûres 

observées par MEB qui pourraient être dues à la formation de métabolites comme des EPS 

acides ou des acides organiques.  

 

Yuan et al. [Yuan, 2007a] ont étudié l’effet de la formation d’un biofilm de 

Pseudoalteromonas NCIMB 2021 en eau de mer artificielle enrichie en nutriments à 25°C 

jusque 49 jours (avec renouvellement de 75 % tous les 7 jours) sur un acier inoxydable 304 

(poli miroir). La caractérisation AFM souligne que l’épaisseur, la taille et l’hétérogénéité du 

biofilm augmentent au cours de la formation du biofilm. Après avoir retiré le biofilm, il 

apparaît que les piqûres sont initiées au bout de 14 jours d’immersion et que le nombre et la 
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profondeur des piqûres augmentent au cours de la formation du biofilm, alors que les piqûres 

sont beaucoup moins profondes après immersion dans le milieu stérile. Les auteurs suggèrent 

que le caractère hétérogène du biofilm crée des cellules de concentration qui conduisent à la 

formation de piqûres. Les analyses XPS des échantillons témoins et des échantillons colonisés 

par Pseudoalteromonas NCIMB 2021 (après avoir retiré le biofilm) révèlent que la formation 

du biofilm induit plusieurs modifications du film passif : un enrichissement en chrome et un 

appauvrissement en fer de la surface, une diminution de l’épaisseur du film passif, une 

modification du rapport Fe2+/Fe3+, une augmentation de la proportion de Cr(OH)3 par rapport 

à Cr2O3 (qui explique pourquoi l’enrichissement en chrome n’est pas associé à une 

amélioration de la résistance à la corrosion) et plus généralement une augmentation de la 

proportion d’hydroxydes par rapport à la proportion d’oxydes ainsi qu’une modification de la 

nature des espèces Cr6+.  

 

Une étude ultérieure du même groupe [Yuan, 2008] conclut que la formation d’un biofilm de 

Pseudoalteromonas NCIMB 2021 (dans les mêmes conditions expérimentales que 

précédemment, mais jusque 77 jours d’exposition) favorise la corrosion par piqûres d’un acier 

inoxydable 304. Grâce à une caractérisation électrochimique (courbes de polarisation et 

spectroscopie d’impédance) les auteurs montrent que la formation du biofilm induit une 

accélération de la réaction anodique due à la détérioration de la passivité et un ralentissement 

de la réaction cathodique dû à la diminution de la concentration en oxygène. Ce phénomène 

est plus marqué pour des expositions long terme (49, 63 et 77 jours). La comparaison de la 

taille des piqûres obtenues suggère que Desulfovibrio desulfuricans a des propriétés plus 

corrosives que Pseudoalteromonas NCIMB 2021. 

 

I.2.4.  Résumé 

 

La biocorrosion est un phénomène complexe qui résulte des interactions entre le matériau, 

l’environnement et les microorganismes, plus particulièrement les bactéries. Un élément clé 

dans les processus de biocorrosion est la formation d’un biofilm à la surface, qui est défini 

comme des communautés bactériennes englobées dans une matrice d’EPS. Le caractère 

hétérogène du biofilm est propice à la création de cellules de concentration susceptibles de 

favoriser la corrosion. De nombreux matériaux sont susceptibles d’être touchés par la 

biocorrosion, y compris les aciers inoxydables et plus particulièrement les aciers inoxydables 
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duplex. La biocorrsosion ne se limite pas au cas très connu des Bactéries Sulfato-Réductrices. 

En effet, des bactéries variées peuvent être impliquées et peuvent agir à plusieurs niveaux sur 

les réactions anodiques et/ou cathodiques du processus de corrosion. Les mécanismes associés 

sont donc très nombreux et spécifiques de chaque situation.  

 

Les bactéries telles que Pseudomonas sont reconnues responsables de nombreux cas de 

biocorrosion des aciers inoxydables. La création de cellules d’aération différentielle du fait de 

la consommation d’oxygène par la respiration bactérienne favorise la corrosion par piqûres. 

La littérature présente quelques exemples de biocorrosion d’aciers inoxydables par la bactérie 

marine Pseudoalteromonas NCIMB 2021. Néanmoins, des questions sur la relation entre la 

résistance à la corrosion et la composition chimique du film passif sont toujours ouvertes. Par 

ailleurs, les mécanismes de biocorrosion sont peu détaillés dans le cas des aciers inoxydables 

duplex, en termes par exemple d’adhésion et/ou de corrosion préférentielle d’une des phases. 

 

I.3.  Conclusions et objectifs de la thèse 

 

Ce premier chapitre, structuré en deux parties, a permis de réaliser un état de l’art des 

connaissances autour du sujet de cette thèse. La première partie de ce chapitre porte sur les 

phénomènes de passivation et de corrosion des aciers inoxydables, et plus particulièrement 

des aciers inoxydables duplex, qui ont une microstructure biphasée composée de volumes 

équivalents d’austénite et de ferrite. Après avoir exposé des généralités sur les aciers 

inoxydables (principales propriétés, différentes familles et éléments d’alliage), les 

mécanismes de passivation ainsi que les différentes formes de corrosion rencontrées pour ces 

alliages ont été détaillés. Les aspects électrochimiques ainsi que le rôle des éléments 

d’alliages dans ces phénomènes ont été précisés. Une synthèse des travaux portant sur 

l’analyse des surfaces des aciers inoxydables a permis de présenter les principales 

caractéristiques du film passif (influence de la préparation de surface, épaisseur, composition 

chimique, stratification et propriétés structurales du film passif). Enfin, les travaux portant sur 

la passivation des aciers inoxydables duplex ont été présentés. Bien que peu nombreux, 

certains travaux ont permis d’identifier des différences chimiques de la surface au niveau de 

chaque phase des aciers inoxydables duplex.  
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La deuxième partie de ce chapitre se concentre sur les phénomènes de biocorrosion des aciers 

inoxydables. Des généralités concernant les bactéries ont tout d’abord été présentées 

(classification des microorganismes, morphologie, structure et métabolisme bactériens). Le 

biofilm a ensuite été décrit en détails, concernant ses propriétés émergentes et les avantages 

qu’il confère aux bactéries, le rôle de la matrice d’EPS, son processus de formation ainsi que 

son hétérogénéité (liée à son architecture et à la création de micro-niches). Nous avons ensuite 

décrit le phénomène de biocorrosion, qui résulte des interactions entre le matériau, les 

microorganismes et l’environnement. Les principaux mécanismes de biocorrosion rencontrés 

pour les aciers inoxydables ont été présentés : ces mécanismes sont variés et dépendent du 

type de bactérie considéré. Pour les bactéries aérobies telles que Pseudomonas, la création de 

cellules d’aération différentielle semble favoriser la corrosion par piqûres. Certains aspects 

positifs de la présence du biofilm ont été présentés, comme une inhibition de la corrosion, un 

enrichissement en chrome du film passif et la génération de courant électrique (piles à 

combustibles microbiennes). Enfin, les travaux portant sur la biocorrosion des aciers 

inoxydables en présence de Pseudoalteromonas NCIMB 2021 ont été présentés. L’évolution 

du film passif semble être un point clé pour comprendre les mécanismes de biocorrosion. 

 

Ce travail de thèse aura deux principaux objectifs. Le premier objectif sera de caractériser la 

couche d’oxyde (film d’oxyde natif formé après polissage mécanique et film passif formé 

après passivation électrochimique dans H2SO4 0.05 M) à la surface de l’acier inoxydable 

duplex 2304, en termes d’épaisseur, de composition chimique et de stratification. Plus 

particulièrement, une méthodologie sera développée afin de caractériser la couche d’oxyde 

formée au-dessus de chaque phase de l’alliage duplex, afin d’étudier le lien entre la 

composition chimique de la phase et les propriétés de la surface. Le deuxième objectif sera de 

caractériser les interactions bactéries-surface au cours de l’adhésion de Pseudoalteromonas 

NCIMB 2021 à la surface de l’acier inoxydable duplex 2304 en milieu marin. Plus 

particulièrement, l’évolution de la couche d’oxyde au cours de la formation du biofilm sera 

étudiée (après 1 heure, 24 heures et 1 semaine d’adhésion), afin de comprendre les 

mécanismes de biocorrosion associés. 
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CHAPITRE II : Techniques expérimentales 

 

 

 

 

Dans ce chapitre, nous présenterons les matériaux, les procédures expérimentales ainsi que les 

techniques de caractérisation utilisés dans ce travail de thèse. 

 

II.1.  Matériaux utilisés 

 

Les matériaux utilisés dans cette thèse sont l’acier inoxydable duplex 2304 (Chapitre III, 

Chapitre IV, Chapitre V et Chapitre VI) ainsi que des alliages monophasés austénitique et 

ferritique correspondant à chaque phase de l’alliage duplex (Chapitre III).  

 

II.1.1.  Acier inoxydable duplex 2304 

 

Les travaux de cette thèse ont été réalisés sur l’acier inoxydable duplex 2304 (EN 1.4362), 

produit par la société APERAM. Les tôles de duplex 2304 ont une épaisseur d’environ 1 mm 

et un fini de surface laminé à froid, recuit et décapé. L’alliage duplex présente une 

microstructure biphasée composée d’austénite et de ferrite. Des mesures de magnétisation 

spécifique de saturation, réalisées au sigmamètre (Setaram), ont révélé la présence de 46 % de 

régions austénitiques et 54 % de régions ferritiques.  

 

La composition chimique de l’alliage duplex 2304 (en % atomiques) est indiquée dans le 

Tableau II-1. La composition chimique des phases austénitique et ferritique (en % 

atomiques) a été estimée en utilisant le logiciel ThermoCalc (composition chimique à 

l’équilibre à 1050°C estimée à partir de la base de données thermodynamique TCFE5). Les 

teneurs en fer, nickel, manganèse, cuivre, azote et carbone sont plus élevées dans la phase 

austénitique que dans la phase ferritique (éléments d’alliage gammagènes). Au contraire, les 

teneurs en chrome, silicium et molybdène sont plus élevées dans la phase ferritique que dans 

la phase austénitique (éléments d’alliage alphagènes). L’alliage duplex, qui contient des 

quantités équivalentes d’austénite et de ferrite, possède une composition chimique 

intermédiaire. 
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Tableau II-1  Compositions chimiques (en % atomiques) de l’alliage duplex 2304 et des 

phases austénitique et ferritique. 

% at. Fe Cr Ni Mn Si Cu Mo N C S 

Duplex 2304 bal. 24.6 4.4 1.5 0.88 0.33 0.27 0.36 0.07 < 10 ppm 

Phase austénitique bal. 21.5 5.6 1.7 0.80 0.43 0.21 0.59 0.11 < 10 ppm 

Phase ferritique bal. 28.2 3.1 1.3 0.97 0.21 0.33 0.08 0.03 < 10 ppm 

 

II.1.2.  Alliages monophasés austénitique et ferritique 

 

Des essais complémentaires ont été réalisés sur des alliages monophasés (austénitique et 

ferrititique) réalisés à partir de coulées laboratoire de 50 kg. Des tôles d’une épaisseur 

d’environ 1 mm ont été obtenues après laminage à chaud, premier recuit, laminage à froid et 

recuit final. Des mesures de magnétisation spécifique de saturation, réalisées au sigmamètre 

(Setaram), ont révélé la présence de 1.5 % de ferrite résiduelle dans l’alliage austénitique.  

 

Ces alliages ont été élaborés de manière à avoir la composition chimique la plus proche 

possible de celle des phases de l’alliage duplex (Tableau II-2). Une bonne corrélation a été 

obtenue entre la phase et l’alliage austénitiques et entre la phase et l’alliage ferritiques. 

Cependant, les teneurs en nickel et en silicium sont légèrement plus élevées pour l’alliage 

austénitique que pour la phase austénitique alors que la teneur en azote est légèrement plus 

élevée pour l’alliage austénitique que pour la phase austénitique et plus élevée pour la phase 

ferritique que pour l’alliage ferritique. De plus, les alliages monophasés présentent des teneurs 

en soufre plus élevées que l’alliage duplex. 

 

Tableau II-2  Compositions chimiques (en % atomiques) des alliages monophasés 

austénitique et ferritique. 

% at. Fe Cr Ni Mn Si Cu Mo N C S 

Alliage austénitique bal. 21.1 6.3 1.6 0.95 0.43 0.22 0.72 0.12 < 20 ppm 

Alliage ferritique bal. 28.5 2.9 1.2 0.97 0.17 0.34 0.006 0.04 < 20 ppm 
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II.2.  Procédures expérimentales 

 

II.2.1.  Préparation des surfaces 

 

Deux types de surfaces ont été étudiés : le film d’oxyde natif formé après polissage 

mécanique (Chapitre III, Chapitre IV, Chapitre V et Chapitre VI) et le film passif formé après 

passivation électrochimique dans H2SO4 0.05 M (Chapitre IV). 

 

II.2.1.1.  Géométrie des échantillons 

 

Pour l’étude du film d’oxyde natif (Chapitre III et Chapitre IV), des échantillons de 10 × 12 

mm² ont été découpés. Pour l’étude du film passif (Chapitre IV), des disques de 12 mm de 

diamètre ont été découpés. Pour les essais d’adhésion bactérienne sur le film d’oxyde natif 

(Chapitre V et Chapitre VI), des disques de 12 mm de diamètre ont été découpés. Enfin, pour 

les essais d’électrochimie (en présence de bactéries ou non) sur le film d’oxyde natif 

(Chapitre V et Chapitre VI), des disques de 30 mm de diamètre ont été découpés.  

 

II.2.1.2.  Préparation du film d’oxyde natif 

 

Tout d’abord, les échantillons ont été abrasés sur une succession de papiers de carbure de 

silicium (SiC) du grade 80 jusqu’au grade 1200. Ensuite, des polissages successifs ont été 

réalisés à l’aide de spray diamanté de granulométrie 6 µm, 3 µm et 1 µm.  

 

Pour l’étude du film d’oxyde natif (Chapitre III et Chapitre IV), les échantillons (alliage 

duplex 2304 et/ou alliages monophasés) ont été nettoyés aux ultrasons dans des bains 

successifs d’acétone et d’éthanol pendant 10 min chacun, trois fois successivement. Les 

échantillons ont ensuite été stockés à l’air pendant 24 heures ou 3 semaines. Avant la 

caractérisation XPS ou ToF-SIMS, les échantillons ont à nouveau été nettoyés aux ultrasons 

dans des bains successifs d’acétone et d’éthanol pendant 10 min chacun, trois fois 

successivement.  

 

Pour les essais d’adhésion bactérienne et d’électrochimie en présence de bactéries sur le film 

d’oxyde natif (Chapitre V et Chapitre VI), les échantillons (alliage duplex 2304) ont été 
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nettoyés aux ultrasons dans des bains successifs d’acétone, d’éthanol et d’eau distillée 

pendant 10 min chacun puis séchés à l’air comprimé. Les échantillons ont ensuite été stockés 

à l’air entre 2 et 4 semaines. La veille des essais d’adhésion ou d’électrochimie, les 

échantillons ont à nouveau été nettoyés aux ultrasons dans des bains successifs d’acétone, 

d’éthanol et d’eau distillée pendant 10 min chacun puis séchés à l’air comprimé. 

 

II.2.1.3.  Préparation du film passif 

 

Tout d’abord, les échantillons (alliage duplex 2304) ont été polis, comme décrit dans le 

paragraphe précédent. Ensuite, les échantillons ont été nettoyés aux ultrasons dans des bains 

successifs d’acétone et d’éthanol pendant 10 min chacun, trois fois successivement, puis dans 

un bain d’eau ultra-pure pendant 10 min et enfin séchés à l’air comprimé filtré. Les 

échantillons ont ensuite été stockés à l’air pendant 24 heures.  

 

La passivation électrochimique a été réalisée dans une solution d’acide sulfurique (H2SO4) 

0.05 M préparée à partir d’une solution commerciale d’H2SO4 à 95 % diluée dans de l’eau 

ultra-pure. Un potentiostat Autolab PGSTAT30 a été utilisé. L’acquisition et le traitement des 

données ont été réalisés avec le logiciel GPES (Global Purpose Electrochemical System). Un 

montage à trois électrodes a été utilisé, comprenant : 

- Une électrode de travail, correspondant à l’échantillon étudié (alliage duplex 2304), 

maintenu dans un porte-échantillon. L’étanchéité entre l'échantillon et l'électrolyte est 

assurée par un joint torique. La surface de travail est de 0.50 cm².  

- Une électrode de référence au sulfate mercureux saturé en sulfate de potassium (ESS, 

Hg/Hg2SO4/K2SO4 saturé, E = +658 mV/ENH à 25°C) qui est placée dans une 

allonge remplie de l’électrolyte (H2SO4 0.05 M). L’utilisation de cette allonge évite un 

contact direct entre l’électrode de référence et l’électrolyte et une contamination de 

l’électrode par les espèces présentes dans le milieu. 

- Une contre-électrode constituée d’un fil de platine enroulé sur lui-même. 

 

Ces électrodes sont placées dans une cellule à trois entrées contenant environ 50 mL 

d'électrolyte (H2SO4 0.05 M). Un maintien au potentiel à circuit ouvert (OCP – Open Circuit 

Potential) a été réalisé pendant 15 min. Ensuite, un potentiel de −100 mV/ESS, correspondant 

au domaine passif de l’alliage duplex 2304 dans H2SO4 0.05 M, a été appliqué pendant 30 

min (voir Annexe B). 
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Les échantillons ont ensuite été stockés à l’air pendant 3 semaines. Avant la caractérisation 

XPS ou ToF-SIMS, les échantillons ont à nouveau été nettoyés aux ultrasons dans des bains 

successifs d’acétone et d’éthanol pendant 10 min chacun, trois fois successivement. 

 

II.2.2.  Essais d’adhésion bactérienne 

 

Des essais d’adhésion bactérienne en milieu marin ont été réalisés (Chapitre V et Chapitre 

VI). La souche bactérienne utilisée est Pseudoalteromonas NCIMB 2021. Les essais ont été 

réalisés sur l’acier inoxydable duplex 2304 après préparation d’un film d’oxyde natif (entre 2 

et 4 semaines de vieillissement à l’air).  

 

II.2.2.1.  Préparation des milieux marins 

 

Les essais d’adhésion bactérienne ont été réalisés en eau de mer artificielle (artificial sea 

water) sans (ASW) et avec (ASW+N) ajout de nutriments, composées de différents sels 

[Torres Bautista, 2015]. La composition de l’ASW et de l’ASW+N (en g/L) est indiquée 

dans le Tableau II-3. Dans l’ASW+N, des nutriments ont été ajoutés (peptone et extrait de 

levure) dans le but de favoriser la croissance et/ou la survie des bactéries. Après dissolution 

des différents composants dans de l’eau distillée, le pH a été ajusté à 8.0 ± 0.1 par ajout de 

soude (NaOH) 0.1 M. Enfin, l’ASW et l’ASW+N ont été stérilisées par filtration (filtres 

membranes avec des pores de 0.22 µm). Cette stérilisation par filtration a été préférée à une 

stérilisation par autoclave dans le but d’éviter une précipitation non contrôlée des espèces. 

Avant utilisation, l’ASW et l’ASW+N ont été stockées à 4°C afin d’éviter les risques de 

contamination bactérienne. 

 

Tableau II-3  Composition de l’eau de mer artificielle sans addition de nutriments (ASW) et 

avec addition de nutriments (ASW+N) exprimée en g/L. 

g/L ASW ASW+N 

NaCl 24.62 

MgCl2(H2O)6 11.06 

Na2SO4 4.11 

CaCl2(H2O)2 1.54 

KCl 0.78 

NaHCO3 0.20 

Peptone - 3.0 

Extrait de levure - 1.5 
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II.2.2.2.  Pseudoalteromonas NCIMB 2021 

 

La souche bactérienne utilisée dans ce travail est Pseudoalteromonas NCIMB 2021 (National 

Collection of Industrial, Marine and Food Bacteria, Aberdeen, UK). Il s’agit d’une bactérie 

marine, qui a besoin d’une certaine concentration en sels pour son développement (bactérie 

halophile). Elle est couramment rencontrée, par exemple dans les eaux industrielles et l’eau de 

mer. Cette souche bactérienne est aérobie, c’est-à-dire qu’elles a besoin d’oxygène pour sa 

respiration. Il s’agit de bactéries à Gram négatif (paroi cellulaire complexe constituée d’une 

couche fine de peptidoglycane recouverte d’une membrane externe) qui ont une forme de 

bâtonnets (bacilles). Ces bactéries sont connues pour produire des Substances Polymériques 

Extracellulaires (EPS) [Beech, 1999b], [Beech, 2000b], [Gubner, 2000], [Torres Bautista, 

2015], [Brian-Jaisson, 2016]. Les bactéries sont conservées à −196°C dans des cryotubes 

avec du glycérol 50 % (v/v). Un stock de travail est conservé à −20°C également dans des 

cryotubes avec du glycérol 50 % (v/v). 

 

II.2.2.3.  Préparation des suspensions bactériennes et essais adhésion 

 

La culture des bactéries comprend différentes étapes qui ont été réalisées sous un Poste de 

Sécurité Microbiologique (PSM). Ces étapes sont représentées sur la Figure II-1. 

 

 

Figure II-1  Procédure de culture de Pseudoalteromonas NCIMB 2021. 
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Tout d’abord, la suspension bactérienne a été prélevée d’un cryotube (Figure II-1-a) et étalée 

à la surface d’une boîte de Petri contenant du milieu de culture Marine Agar 2216 (BD Difco, 

voir composition en Annexe C) (Figure II-1-b). Une incubation à 20°C a ensuite été réalisée 

entre 2 et 3 jours (Figure II-1-c). Des colonies isolées ont ensuite été prélevées (Figure II-1-

d) et transférées dans un tube à essai contenant 5 mL de milieu de culture Marine Broth 2216 

(BD Difco, voir composition en Annexe C) (Figure II-1-e). Une incubation à 30°C a ensuite 

été réalisée pendant 8 heures sous agitation (Figure II-1-f). Le contenu du tube à essai a 

ensuite été transféré dans un erlenmeyer contenant 200 mL de milieu Marine Broth 

(Figure II-1-g). Une incubation à 30°C a ensuite été réalisée pendant 40 heures sous agitation 

(Figure II-1-h), jusqu’au début de la phase stationnaire de croissance. Cette procédure permet 

d’obtenir des conditions de croissances optimales et répétables. 

 

Le contenu de l’erlenmeyer a ensuite été transféré dans des tubes de centrifugation de 50 mL. 

Une centrifugation a été réalisée (7 000 g, 10 min, 20°C) (Figure II-2-a). Un culot bactérien 

se forme au fond du tube. Lors du rinçage, le surnageant a été éliminé puis le culot a été remis 

en suspension dans de l’eau de mer artificielle (ASW) (Figure II-2-b). Les étapes de 

centrifugation et de rinçage ont été répétées trois fois afin d’éliminer les résidus de milieu de 

culture. Une suspension bactérienne en ASW a été préparée en ajustant la densité optique 

mesurée à 400 nm entre 0.8 et 0.9 (Figure II-2-c). Cette suspension bactérienne a été ensuite 

diluée au dixième dans de l’ASW (Figure II-2-d) et de l’ASW+N (Figure II-2-e), de 

manière à obtenir les suspensions utilisées pour les essais d’adhésion bactérienne avec une 

concentration de 107 UFC/mL pour toutes les expériences. 

 

 

Figure II-2  Préparation des suspensions bactériennes en ASW et en ASW+N. 
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Les essais d’adhésion ont été réalisés en plaçant les échantillons (alliage duplex 2304) à plat 

dans des pots stériles et fermés contenant les suspensions de Pseudoalteromonas NCIMB 

2021 en ASW et en ASW+N. Des essais témoins ont été réalisés en plaçant des échantillons 

dans les milieux ASW et ASW+N stériles. Trois temps d’adhésion ont été considérés : 1 

heure, 24 heures et 1 semaine. Tous les essais d’adhésion bactérienne ont été réalisés à partir 

d’une unique suspension ASW ou ASW+N afin de s’affranchir de toute variabilité. A l’issue 

de ces temps d’adhésion, le liquide en suspension a été éliminé et les échantillons ont été 

rincés en ASW stérile afin d’éliminer les bactéries non adhérentes.  

 

II.2.2.4.  Dénombrement des bactéries viables cultivables 

 

Un dénombrement des bactéries viables cultivables (UFC pour Unité Formant Colonie, ou en 

anglais, CFU pour Colony Forming Unit) a été réalisé pour les bactéries en suspension ainsi 

que pour les bactéries adhérentes (voir Figure II-3). Après rinçage des échantillons en ASW 

stérile, les bactéries adhérentes ont été détachées de la surface en plaçant les échantillons dans 

un pot stérile contenant 10 mL de milieu ASW stérile pendant 2 min dans un bac à ultrasons 

puis 30 s au vortex.  

 

 

Figure II-3  Procédure de dénombrement des bactéries viables cultivables. 
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Des dilutions décimales en série ont été réalisées pour les bactéries en suspension et pour les 

bactéries adhérentes dans des tubes à essai contenant 9 mL de solution NaCl à 35 g/L (Figure 

II-3-a). Chaque dilution a été ensemencée en surface de deux boîtes de Petri contenant du 

Marine Agar 2216 (Figure II-3-b). Une incubation à 20°C a ensuite été réalisée entre 2 et 3 

jours (Figure II-3-c). Enfin, les colonies isolées formées ont été dénombrées de manière à en 

déduire le nombre de bactéries viables cultivables en suspension (UFC/mL) et adhérentes 

(UFC/cm²). Par convention, les résultats sont jugés comptables pour un nombre de colonies 

isolées compris entre 30 et 300 [Davies, 1991]. 

 

II.2.2.5.  Traitement des échantillons après les essais d’adhésion 

 

 

Figure II-4  Différents traitements appliqués aux échantillons selon la technique de 

caractérisation utilisée. 
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Suite aux essais d’adhésion bactérienne, différents traitements ont été appliqués aux 

échantillons, selon la technique de caractérisation utilisée par la suite, comme représenté sur 

la Figure II-4. Ces traitements ont été appliqués pour les échantillons immergés dans les 

milieux bactériens mais aussi stériles (témoins). Dans tous les cas, les échantillons ont tout 

d’abord été rincés dans le milieu ASW stérile de manière à éliminer les bactéries non 

adhérentes de la surface.  

 

a.  Traitement pour la microscopie à épifluorescence 

 

Pour l’observation au microscope à épifluorescence, les bactéries adhérentes ont été marquées 

en déposant 0.1 mL de colorant DAPI (4',6-diamidino-2-phénylindole dihydrochloride, 

Molecular Probes, Invitrogen) à une concentration de 50 µg/mL à la surface des échantillons 

pendant 15 min à l’abri de la lumière. Le DAPI se lie aux bases adénine et thymine de l’ADN 

des bactéries, quelle que soit leur activité métabolique (c'est-à-dire les bactéries mortes, 

viables non cultivables et viables cultivables). L’absorption du DAPI est maximale pour une 

longueur d’onde d’environ 345 nm et l’émission est maximale pour une longueur d’onde 

d’environ 455 nm [Allion, 2004].  

 

b.  Traitement pour les analyses AFM 

 

Pour les analyses AFM, une fixation a été réalisée dans le but de figer la structure des 

bactéries. Pour cela, les échantillons ont été immergés pendant 2 h dans une solution de 

glutaraldéhyde (C5H8O2) avec une concentration de 3 % dans un tampon cacodylate de 

sodium (C2H6AsNaO2) 0.01 M (pH = 7.2) à 4°C. Les échantillons ont ensuite été rincés à 

l’eau distillée.  

 

c.  Traitement pour les analyses XPS et ToF-SIMS 

 

Pour les analyses XPS et ToF-SIMS, les bactéries ont été fixées avec la solution de 

glutaraldéhyde comme décrit précédemment. Les échantillons ont ensuite été rincés par 

immersion dans le tampon cacodylate de sodium (deux fois 10 min). Pour permettre l’analyse 

sous vide, une procédure de déshydratation a été réalisée en immergeant les échantillons dans 

des bains d’éthanol de plus en plus concentrés (30 %, 50 %, 70 %, 90 % et 100 %, deux fois 

15 min pour chaque concentration) puis dans un bain d’acétone (15 min) [Seyeux, 2015]. 
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d.  Traitement pour la microscopie électronique à balayage 

 

Pour les analyses MEB, la fixation a été réalisée comme décrit en (b) puis les échantillons ont 

été rincés avec le tampon cacodylate de sodium comme décrit en (c). Les échantillons ont 

ensuite été déshydratés par une série de bains d’éthanol comme décrit en (c) et un bain 

d’acétate d’isoamyle. Le remplacement du bain final d’acétone par un bain d’isoamyle a 

permis d’obtenir des images de meilleure qualité. Enfin, les échantillons ont été métallisés en 

réalisant un dépôt Au-Pd par pulvérisation cathodique pendant 2 min [Seyeux, 2015]. 

 

II.3.  Techniques de caractérisation 

 

Dans cette partie, nous présenterons les différentes techniques de caractérisation utilisées dans 

les travaux de thèse : les techniques de caractérisation fine de surface (XPS et ToF-SIMS), les 

techniques de caractérisation morphologique de la surface (MEB, microscopie à 

épifluorescence et AFM) ainsi que la caractérisation électrochimique.  

 

II.3.1.  Spectroscopie de photoélectrons induits par rayons X (XPS) 

 

II.3.1.1.  Principe de l’XPS 

 

La spectroscopie de photoélectrons induits par rayons X (XPS – X-ray Photoelectron 

Spectroscopy), aussi appelée ESCA (Electron Spectroscopy for Chemical Analysis), est une 

technique d’analyse d’extrême surface qui permet une analyse chimique sur une profondeur 

inférieure ou égale à 10 nm. Il s’agit d’une technique non destructive. L’environnement 

chimique (degré d’oxydation et liaison chimique), la composition chimique de la surface ainsi 

que l’épaisseur de couches ≤ 10 nm peuvent être déterminées de manière quantitative. 

Toutefois, l’XPS ne permet pas d'obtenir d'informations moléculaires et sa limite de détection 

est de l'ordre de 1 % atomiques ce qui est un facteur limitant pour la détection d’éléments 

présents en quantités de traces. Tous les éléments peuvent être détectés, hormis l’hydrogène et 

l’hélium. Ces propriétés font que l’XPS est une technique particulièrement adaptée à l’étude 

des couches passives formées sur les aciers inoxydables. 
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Le principe de l’XPS repose sur l’émission de photoélectrons suite à l’interaction 

rayonnement-matière (Figure II-5). La surface de l’échantillon à caractériser est irradiée par 

un faisceau de rayons X monochromatiques émis par une source d’énergie 𝐸 =  ℎ𝜈, avec ℎ la 

constante de Planck et 𝜈 la fréquence de la radiation. L’absorption d’un photon par l’atome de 

la surface entraîne l’émission d’un photoélectron. Du fait de l’énergie relativement élevée des 

photons incidents, des électrons appartenant à une couche intérieure de l’atome peuvent être 

émis (électrons de cœur).  

 

 

Figure II-5  Représentation schématique du principe de fonctionnement de l’XPS (B. V. = 

bande de valence, B. C. = bande de conduction). 

 

La loi de conservation de l’énergie permet d’écrire le bilan énergétique suivant : 

 

ℎ𝜈 = 𝐸𝐶 + 𝐸𝐿 + 𝜙𝑆 Equation II-1 

 

avec : 

 

ℎ𝜈 : l’énergie du faisceau de rayons X incidents (connue) ; 

𝐸𝐶 : l’énergie cinétique du photoélectron éjecté du matériau dans le vide (mesurée 

expérimentalement par un analyseur hémisphérique) ; 

𝐸𝐿 : l’énergie de liaison de l’électron éjecté, définie par rapport au niveau de Fermi, qui est 

caractéristique de l’élément et de son environnement chimique (degré d’oxydation et liaison 

chimique) ; 

𝜙𝑆 : le travail de sortie du spectromètre (déterminé grâce à un étalon d’or Au 4f7/2). 
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L’émission d’un photoélectron entraîne la formation d’une lacune dans l’orbitale électronique 

d’origine du photoélectron qui peut être comblée par un électron venant d’un niveau plus 

élevé. Ce phénomène s’accompagne d’un excès d’énergie dissipé par une désexcitation, soit 

par l’émission de photons (fluorescence X), soit par l’émission d’un électron situé sur un 

niveau électronique plus élevé (électron Auger). Les électrons Auger sont caractérisés par une 

énergie cinétique propre indépendante du rayonnement X incident. 

 

II.3.1.2.  Analyse XPS 

 

a.  Spectres généraux et spectres spécifiques 

 

L’analyse XPS permet d’obtenir un spectre représentant le nombre de photoélectrons détectés 

(en coups par seconde) en fonction de l’énergie de liaison (en eV). Deux types de spectres ont 

été acquis : les spectres généraux et les spectres spécifiques. Les spectres généraux (survey) 

ont été enregistrés sur une gamme d’énergie de liaison comprise entre 0 et 1200 eV avec une 

énergie de passage de 100 eV et un pas de 1 eV. Ces spectres permettent l’identification 

qualitative des principaux éléments présents à la surface de l’échantillon. Les spécifiques des 

différents niveaux de cœur considérés dans ce travail (C 1s, N 1s, O 1s, Fe 2p3/2, Cr 2p3/2, Ni 

2p3/2 et Mo 3d) ont été enregistrés avec une énergie de passage de 20 eV et un pas de 0.1 eV 

afin d’augmenter la résolution énergétique. Grâce à ces spectres, des informations chimiques 

(degré d’oxydation et environnement chimique) concernant les atomes dont les photoélectrons 

ont été éjectés peuvent être obtenues en étudiant les déplacements chimiques, c’est-à-dire les 

légères modifications de l’énergie de liaison.  

 

b.  Décomposition des spectres XPS 

 

L’étude des déplacements chimiques par la décomposition des spectres haute résolution en 

une somme de contributions élémentaires (fitting), correspondant chacune à un état chimique 

de l’élément considéré, permet d’obtenir des informations quantitatives (environnement 

chimique, composition de la surface, épaisseur de la couche d’oxyde). D’une manière 

générale, l’énergie de liaison d’un élément augmente lorsque son degré d’oxydation 

augmente. Ce phénomène permet, entre autres, de décorréler les contributions provenant du 

substrat métallique et de la couche d’oxyde. Plusieurs règles ont été suivies pour réaliser cette 

décomposition spectrale. 
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Tout d’abord, il convient de soustraire le bruit de fond continu, qui est observable sur tout le 

domaine d’énergie. Deux phénomènes contribuent à ce fond continu. Premièrement, avant 

d’atteindre la surface de l’échantillon, un certain nombre de photoélectrons vont subir des 

collisions inélastiques, ce qui va entraîner une baisse de leur énergie cinétique. 

Deuxièmement, lorsqu’un électron passe au voisinage du noyau, il va subir une accélération 

qui peut causer l’émission d’un photon (radiation de Bremmstrahlung ou rayonnement de 

freinage). La soustraction du bruit de fond continu a été réalisée par la méthode itérative de 

Shirley.  

 

Après soustraction du bruit de fond continu, la décomposition spectrale a été réalisée avec le 

logiciel Avantage de Thermo Electron (version 5.938). Les pics XPS ont été définis 

suivant leur énergie de liaison (caractéristique de l’élément et de son environnement 

chimique), leur Largeur à Mi-Hauteur (LMH), ou en anglais, Full Width at Half Maximum 

(FWHM), et leur forme (définie par le rapport Lorentzien/Gaussien ainsi que les paramètres 

d’asymétrie « tail mix » et « tail exponent »). Les écarts des énergies de liaison des différents 

pics au sein d’un spectre haute résolution ainsi que les largeurs à mi-hauteur de chaque pic ont 

été fixés. Pour les pics XPS symétriques, un rapport L/G de 30/70, un « tail mix » de 100 % et 

un « tail exponent » de 0 % ont été utilisés. Dans le cas des pics associés aux éléments 

métalliques dans les orbitales atomiques Fe 2p3/2, Cr 2p3/2 et Ni 2p3/2 et Mo 3d, une asymétrie 

des pics XPS a été introduite en modifiant le rapport L/G, le « tail mix » et le « tail exponent » 

(voir Tableau D-1 en Annexe D). En effet, l’élargissement des pics XPS vers les hautes 

énergies de liaison est un phénomène caractéristique des métaux qui est lié à des pertes 

d’énergie des photoélectrons suite à la transition d’un électron de valence vers un niveau 

électronique partiellement occupé. 

 

Pour la décomposition spectrale, il faut également prendre en compte le couplage spin-orbite, 

qui résulte de l’interaction entre le moment magnétique intrinsèque associé au spin de 

l’électron et du champ magnétique interne généré par le mouvement orbital du même 

électron. Pour une orbitale atomique caractérisée par les nombres quantiques 𝓃 (nombre 

quantique principal) qui est un entier non nul, ℓ (nombre quantique secondaire) qui est un 

entier positif ou nul tel que 0 ≤ ℓ ≤ 𝓃 − 1 (associé à une lettre : s, p, d, f…) et 𝓈 (spin) qui 

vaut 
1

2
 pour les électrons, le couplage spin-orbite est introduit par le nombre quantique 𝒿 

(moment angulaire total), tel que |ℓ − 𝓈| ≤ 𝒿 ≤ ℓ + 𝓈. Ainsi, lorsque ℓ ≥ 1, le couplage spin-
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orbite conduit à des doublets ayant des états d’énergie différents pour une même orbitale 

atomique (phénomène de dégénérescence). L’écart énergétique entre les doublets dépend de 

l’atome et de l’orbitale atomique considérés mais pas de la matrice dans laquelle l’élément se 

trouve. Le rapport des aires des pics XPS dans chaque doublet vérifie un ratio qui dépend de 

la dégénérescence de chaque état de spin (voir Tableau II-4).  

 

Tableau II-4  Ratio des aires des doublets en fonction du nombre quantique ℓ (nombre 

quantique secondaire) et du nombre quantique 𝒿 (moment angulaire total) en conséquence du 

couplage spin-orbite. 

𝓵 Lettre 𝓳 Ratio des aires 

0 s 
1

2
  n. a. 

1 p 
1

2
 ; 

3

2
 1:2 

2 d 
3

2
 ; 

5

2
 2:3 

3 f 
5

2
 ; 

7

2
 3:4 

 

Plus spécifiquement, pour l’orbitale atomique Mo 3d, un écart énergétique de 3.13 eV existe 

entre les doublets Mo 3d5/2 et Mo 3d3/2, si bien que les pics XPS de chacun des doublets se 

recouvrent partiellement (s’il y a plusieurs états chimiques). Ainsi, la décomposition spectrale 

du Mo 3d a été réalisée en prenant en compte les pics XPS correspondant à chacun des 

doublets en respectant un ratio d’aires 2:3. Pour tous les autres orbitales atomiques présentant 

des doublets (Fe 2p, Cr 2p et Ni 2p), l’écart énergétique est suffisant pour séparer les pics 

XPS de chacun des doublets, si bien qu’un seul doublet a été pris en compte pour réaliser la 

décomposition spectrale (Fe 2p3/2, Cr 2p3/2 et Ni 2p3/2). 

 

Dans le cas des matériaux isolants ou semi-conducteurs, l’émission des photoélectrons 

s’accompagne d’une accumulation de charges positives à la surface de l’échantillon. Cet effet 

de charge entraîne une baisse de l’énergie cinétique des photoélectrons et donc un décalage 

plus ou moins important des pics XPS vers les hautes énergies de liaison et/ou une 

déformation des pics XPS. Dans certains cas, seulement une partie de l’échantillon est sujet à 

l’effet de charge, ce qui entraîne un effet de charge différentiel. L’effet de charge peut être 

compensé par l’utilisation du « Flood Gun » qui envoie des électrons de faible énergie à la 

surface de l’échantillon afin de compenser et neutraliser la charge de surface. Ce dispositif n’a 

pas été utilisé dans ces travaux. 
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c.  Analyse quantitative 

 

Après la décomposition spectrale, les spectres XPS peuvent être interprétés de manière 

quantitative. Pour cela, on considère la relation générale suivante, qui relie l’intensité des 

photoélectrons (proportionnelle à l’aire du pic XPS) et les paramètres du spectromètre et de 

l’échantillon : 

 

𝐼𝑋
𝑀(𝑧) = 𝑘 × 𝑇(𝐸𝐶

𝑋) × 𝜎𝑋 × ∫ 𝐷𝑋
𝑀(𝑧) × 𝑒𝑥𝑝 (−

𝑧

𝜆𝑋
𝑀 × sin (𝜃)

) 𝑑𝑧 Equation II-2 

 

avec : 

 

𝑧 : une variable caractéristique de la profondeur analysée de l’échantillon ; 

𝐼𝑋
𝑀(𝑧) : l’intensité des photoélectrons émis par un élément X dans une matrice M à la 

profondeur 𝑧 (CPS.eV) ; 

𝑘 : une constante caractéristique du spectromètre qui inclut le flux de photons, l’aire analysée 

de l’échantillon, et le rendement du détecteur ; 

𝑇(𝐸𝐶
𝑋) : le facteur de transmission de l’analyseur qui dépend de l’énergie cinétique des 

photoélectrons émis par l’élément X et du niveau de cœur considéré ; 

𝜎𝑋 : la section efficace de photoionisation pour le niveau de cœur considéré de l’élément X ; 

𝐷𝑋
𝑀(𝑧) : la densité de l’élément X dans la matrice M à la profondeur 𝑧 (mol.cm-3) 

𝜆𝑋
𝑀 : le libre parcours moyen inélastique des photoélectrons émis par l’éléments X dans la 

matrice M (nm), correspondant à la distance moyenne parcourue par l’électron entre deux 

chocs inélastiques ; 

𝜃 : l’angle d’émergence, c’est-à-dire l’angle entre la surface de l’échantillon et la direction 

dans laquelle les photoélectrons sont analysés (degrés). 

 

Le Tableau D-2 (Annexe D) synthétise les valeurs des facteurs de transmission pour 

l’analyseur du spectromètre Escalab 250, des sections efficaces de photoionisation à 1486.6 

eV, calculées par Scofield [Scofield, 1976], et des libres parcours moyens, calculés par la 

méthode de Tanuma, Powell et Penn (TPP2M) [Tanuma, 1991] grâce au programme 

QUASES-IMFP-TPP2M. 
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Pour un angle d’émergence de 90°, cette relation souligne que 95 % du signal provient d’une 

profondeur inférieure ou égale à 3𝜆. Quel que soit l’élément chimique considéré, cette valeur 

est inférieure à 10 nm. Ainsi, les couches d’épaisseur supérieure à 10 nm seront considérées 

« infinies » alors que les épaisseurs des couches inférieures à 10 nm pourront être déterminées 

par XPS. L’intégration de l’Equation II-2 (ici pour un angle d’émergence de 90°) peut mener 

à différents cas de figure selon le modèle représentant la surface étudiée. Différents exemples 

sont donnés ci-dessous (Figure II-6). A partir de ces cas de figure, d’autres systèmes 

d’équations associés à d’autres types de modèles plus complexes peuvent être définis. 

 

 

Figure II-6  Exemples de modèles représentant la surface étudiée par XPS. 

 

Comme représenté sur la Figure II-6-a, pour un élément X présent dans une couche 

homogène et continue M d’épaisseur infinie (> 10 nm), on obtient (pour un angle 

d’émergence de 90°) : 

 

𝐼𝑋
𝑀 = 𝑘 × 𝑇(𝐸𝐶

𝑋) × 𝜎𝑋 × 𝐷𝑋
𝑀 × 𝜆𝑋

𝑀 Equation II-3 

 

Comme représenté sur la Figure II-6-b, pour un élément X présent dans une couche 

homogène et continue M d’épaisseur finie (< 10 nm) notée 𝑑𝑀 (nm), on obtient : 

 

𝐼𝑋
𝑀 = 𝑘 × 𝑇(𝐸𝐶

𝑋) × 𝜎𝑋 × 𝐷𝑋
𝑀 × 𝜆𝑋

𝑀 × [1 − 𝑒𝑥𝑝 (−
𝑑𝑀

𝜆𝑋
𝑀)] Equation II-4 

 

Comme représenté sur la Figure II-6-c, pour un élément X présent dans une couche 

homogène et continue M d’épaisseur infinie (> 10 nm) au-dessus de laquelle se trouve une 

couche homogène et continue N d’épaisseur finie (< 10 nm) notée 𝑑𝑁 (nm), on obtient : 
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𝐼𝑋
𝑀 = 𝑘 × 𝑇(𝐸𝐶

𝑋) × 𝜎𝑋 × 𝐷𝑋
𝑀 × 𝜆𝑋

𝑀 × 𝑒𝑥𝑝 (−
𝑑𝑁

𝜆𝑋
𝑁) Equation II-5 

 

II.3.1.3.  Instrumentation 

 

L’appareil utilisé est un spectromètre Escalab 250 de la société Thermo Electron, représenté 

sur la Figure II-7. Il se compose de trois chambres principales : un sas d’introduction qui 

permet le passage rapide de la pression atmosphérique à une pression de l’ordre de 10−6 

mbar ; une chambre de préparation qui permet de décaper ou de chauffer l’échantillon où la 

pression est comprise entre 10-8 et 10-9 mbar ; une chambre d’analyse où l’analyse XPS a lieu 

et la pression est maintenue entre 10-9 et 10-10 mbar (ultravide). Une source de rayons X 

d’aluminium Al K𝛼 monochromatisée et focalisée a été utilisée, avec une énergie de 1486.6 

eV. Sauf indication contraire, l’angle d’émergence (𝜃) utilisé était de 90° (angle entre la 

surface de l’échantillon et la direction dans laquelle les photoélectrons sont analysés). Les 

éventuels effets de charge n’ont pas été compensés. 

 

 

Figure II-7  Photographie du spectromètre Thermo Electron Escalab 250 utilisé pour les 

analyses XPS dans l’équipe PCS de l’IRCP. 
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II.3.2.  Spectrométrie de masse d’ions secondaires à temps de vol (ToF-

SIMS) 

 

II.3.2.1.  Principe du ToF-SIMS 

 

La spectrométrie de masse d’ions secondaires à temps de vol (ToF-SIMS – Time of Flight 

Secondary Ion Mass Spectrometry) est une technique d’analyse de surface dotée d’une très 

grande sensibilité (ppm voire ppb) qui permet d’obtenir des informations élémentaires, 

isotopiques et moléculaires de la surface de l’échantillon avec une très grande résolution en 

masse et/ou latérale.  

 

Au cours d’une analyse SIMS, la surface de l’échantillon est bombardée par un faisceau 

d’ions primaires avec une énergie de plusieurs keV. La dissipation de l’énergie des ions 

primaires résulte en une cascade de collisions sur les 2 ou 3 premières monocouches 

atomiques, avec rupture des liaisons chimiques et l’émission de particules secondaires 

(processus d’émission), comme représenté sur la Figure II-8. La majorité des espèces 

pulvérisées est neutre (atomes ou molécules) alors qu’une faible proportion sont des ions 

chargés positivement ou négativement, qui peuvent être analysés [Senoner, 2012]. Les ions 

secondaires ainsi émis sont accélérés dans le spectromètre grâce à l’application d’un champ 

électrique engendré par une tension d’accélération (Vacc) puis sont analysés en masse grâce à 

la mesure du temps nécessaire pour voyager de l’entrée de l’analyseur jusqu’au détecteur 

(temps de vol). 

 

 

Figure II-8  Représentation schématique de la cascade de collisions suite au bombardement 

par un faisceau d’ions primaires (rouge) entraînant l’émission de particules secondaires 

(gris/noir) [Senoner, 2012].  
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L’énergie cinétique des ions secondaires peut s’écrire : 

 

𝐸𝐶 = 𝑞 × 𝑉𝑎𝑐𝑐 Equation II-6 

 

mais aussi : 

 

𝐸𝐶 =
1

2
× 𝑚 × 𝑣² Equation II-7 

 

avec 𝑞 la charge de l’ion secondaire, 𝑉𝑎𝑐𝑐 la tension d’accélération, 𝑚 la masse de l’ion 

secondraire et 𝑣 la vitesse de l’ion secondaire.  

 

La combinaison de l’Equation II-6 et de l’Equation II-7 permet de définir la relation entre le 

temps de vol (𝑡𝑣𝑜𝑙), la longueur du parcours (𝐿), la masse (𝑚) et la charge de l’ion (𝑞) ainsi 

que la tension d’accélération (𝑉𝑎𝑐𝑐) : 

 

𝑡𝑣𝑜𝑙 =
𝐿

𝑣
= 𝐿 × √

𝑚

2 × 𝑞 × 𝑉𝑎𝑐𝑐
 Equation II-8 

 

Ainsi, la mesure du temps de vol permet de déterminer le rapport masse/charge des ions 

secondaires. La résolution en masse est exprimée par le pouvoir de résolution en masse 

M/∆M. Par exemple, un pouvoir de résolution de 10 000 signifie que l’on peut séparer des 

ions de masses 100.00 et 100.01. On obtient alors un spectre de masse qui représente 

l’intensité des ions secondaires analysés en fonction du rapport masse/charge, ce qui permet 

une analyse chimique détaillée de la surface. 

 

Cependant, le ToF-SIMS n’est pas une technique d’analyse quantitative. En effet, le 

rendement de pulvérisation (quantité de particules secondaires émises) mais aussi les 

rendements ioniques (quantités d’ions secondaires positifs et négatifs émis) dépendent de la 

matrice et ne sont pas connus précisément. De plus, les ions secondaires ne représentent 

qu’une faible proportion des particules pulvérisées. Le ToF-SIMS est par nature une 

technique d’analyse destructive, car le bombardement d’ions primaires induit une perte des 

particules pulvérisées. Elle induit également d’autres effets tels que l’implantation ionique ou 

le « mixing » (mélange des atomes au cours de l’analyse).  
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II.3.2.2. Analyse ToF-SIMS 

 

Trois modes d’analyse ToF-SIMS peuvent être utilisés, qui permettent d’obtenir des 

informations différentes : le mode spectroscopie, le mode profil et le mode imagerie 

chimique. 

 

a.  Mode spectroscopie 

 

En mode spectroscopie, des spectres de masse sont obtenus avec résolution en masse très 

élevée (M/∆M de l’ordre de 10 000). Ce mode permet une analyse isotopique ou élémentaire 

des espèces présentes en surface mais aucune information en profondeur n’est obtenue. 

 

b.  Mode profil 

 

En mode profil, deux faisceaux d’ions sont utilisés (dual beam mode) : un faisceau d’ions 

primaires pour l’analyse (Bi+) et un faisceau d’ions pour l’érosion (Cs+). L’alternance des 

cycles de décapage et d’analyse au centre du cratère d’érosion préalablement réalisé permet 

d’obtenir des spectres de masse à différents temps de décapage (proportionnel à la profondeur 

du cratère) et de construire un profil de composition en profondeur qui représente l’intensité 

de chaque ion secondaire en fonction du temps de décapage. Dans ces travaux, l’interface 

métal/oxyde a été positionnée à un temps de décapage correspondant à 80 % de l’intensité 

maximale de l’ion Ni2
- (caractéristique du nickel métallique). La vitesse de décapage de la 

couche d’oxyde a pu être estimée sur la base de précédents travaux portant sur des oxydes de 

fer, de nickel et de chrome [Mazenc, 2012]. Des ratios CrO2
- / FeO2

- et MoO3
- / FeO2

- ont été 

calculés en divisant les aires des pics de ces différents ions sur le spectre de masse, cumulés 

dans une gamme de temps de décapage correspondant à la profondeur de l’oxyde. Ces ratios 

ont permis de discuter comparativement les teneurs en chrome et en molybdène de la couche 

d’oxyde, respectivement.  

 

c.  Mode imagerie chimique 

 

En mode imagerie chimique, une cartographie 2D des ions secondaires sur la surface de 

l’échantillon est obtenue. Une résolution latérale de l’ordre de 150 nm peut être obtenue en 

réduisant le courant du faisceau d’ions primaires. La contrepartie est ici la dégradation de la 
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résolution en masse du fait de l’utilisation de pulses larges [Seyeux, 2011]. Dans ce mode, la 

résolution en masse peut être améliorée en utilisant un faisceau d’ions primaires (Bi+) séparé 

en 4 petits pulses qui possèdent chacun une bonne résolution en masse. De plus, des 

cartographies 3D peuvent être réalisées en couplant le faisceau d’ions primaire (Bi+) séparé en 

4 pulses à un faisceau d’ions de décapage (Cs+). Cette configuration permet d’obtenir de 

hautes résolutions en masse et latérale, mais les temps d’analyse sont très longs. Grâce aux 

cartographies 3D, des profils peuvent être extraits sur des zones particulières de la surface 

(zones d’intérêt) et des informations locales peuvent être obtenues. 

 

II.3.2.3.  Instrumentation 

 

 

Figure II-9  Photographie du spectromètre IonToF ToF-SIMS 5 utilisé pour les analyses 

ToF-SIMS dans l’équipe PCS de l’IRCP. 

 

L’appareil utilisé est un spectromètre ToF-SIMS 5 de la société IonToF, représenté sur la 

Figure II-9. Il comprend un sas d’introduction qui permet le passage rapide de la pression 

atmosphérique à une pression de l’ordre de 10-6 mbar et une chambre d’analyse où la pression 

est maintenue inférieure à 10-9 mbar. Une chambre de préparation est également disponible 

pour chauffer l’échantillon. Comme détaillé précédemment, l’analyseur à temps de vol permet 
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d’associer le temps de vol des ions secondaires à leur rapport masse/charge. Le réflectron 

permet une amélioration de la résolution en masse en augmentant la distance du parcours dans 

l’analyseur et en corrigeant la dispersion en énergie cinétique des ions secondaires de rapports 

masse/charge identiques. L’acquisition et le traitement des données ont été réalisés avec le 

logiciel SurfaceLab (version 6.5). 

 

Avant analyse, la surface a été décapée pendant quelques secondes avec un faisceau d’ions 

Cs+ de manière à retirer la couche de contamination carbonée. Un canon d’ions primaires Bi+ 

pulsé avec une énergie de 25 keV a été utilisé. Le flux d’ions primaires a été maintenu 

inférieur à 1012 ions/cm² de manière à utiliser le ToF-SIMS en mode statique, c’est-à-dire que 

la probabilité que deux ions primaires (Bi+) arrivent sur la même zone de la surface est nulle. 

Un canon d’ions Cs+ avec une énergie de 500 eV ou de 1 keV a été utilisé pour le décapage de 

la surface. L’énergie, le courant et l’aire des faisceaux seront précisés au cas par cas dans la 

suite de ce document. Les angles d’incidence entre les canons ioniques et la surface de 

l’échantillon sont de 45°. Les ions secondaires négatifs ont été analysés (polarité négative), 

car ils présentent un meilleur rendement dans les matrices oxydées que dans les matrices 

métalliques.  

 

II.3.3.  Caractérisation morphologique de la surface 

 

II.3.3.1.  Microscopie électronique à balayage (MEB) 

 

La microscopie électronique à balayage (MEB ou SEM – Scanning Electron Microscopy) est 

une technique d’imagerie qui permet d’obtenir des informations concernant la morphologie et 

la chimie des surfaces. La surface de l’échantillon est balayée par un faisceau d’électrons 

accélérés par une tension qui interagissent avec un certain volume du matériau appelé « poire 

d’interaction ». Les interactions électrons-matière (élastiques et inélastiques) entraînent 

l’émission de différentes particules et radiations, en particulier : des électrons secondaires de 

faible énergie (< 50 eV) qui sont émis des couches proches de la surface (< 10 nm), des 

électrons rétrodiffusés de forte énergie (> 50 eV) qui sont émis des couches plus profondes 

(plusieurs centaines de nm) et des rayons X qui permettent une analyse chimique de la surface 

(EDX – Energy-Dispersive X-ray spectroscopy). Des détecteurs spécifiques sont utilisés pour 

analyser les électrons secondaires, les électrons primaires et les rayons X.  
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Les images MEB ont été obtenues avec un microscope Jeol 7000F équipé d’un canon à effet 

de champ (FEG – Field Emission Gun). La tension d’accélération était de 10 ou 15 kV. Dans 

ces travaux, deux types d’images ont été obtenues : des images en électrons rétrodiffusés qui 

donnent un contraste chimique et topologique de la surface et des images en électrons 

secondaires qui donnent un contraste uniquement topologique.  

 

II.3.3.2.  Microscopie à épifluorescence 

 

Les bactéries (marquées au DAPI) adhérant à la surface de l’acier inoxydable duplex 2304 ont 

été observées avec un microscope BX51 de la société Olympus, dont le principe de 

fonctionnement est représenté sur la Figure II-10. Il s’agit d’un microscope optique qui 

permet de visualiser la fluorescence émise par un échantillon. Une lampe et un filtre 

d’excitation permettent d’exciter les substances fluorescentes (ici le DAPI fixé à l’ADN des 

bactéries) par le dessus avec une radiation d’une longueur d’onde caractéristique (ici 𝜆 ≈ 345 

nm). Un miroir dichroïque est utilisé afin de réfléchir la radiation d’excitation vers 

l'échantillon et de laisser passer par transmission les radiations émises par l’échantillon. La 

fluorescence émise à une longueur d’onde caractéristique (ici 𝜆 ≈ 455 nm) est détectée grâce 

à un filtre d’émission.  

 

 

Figure II-10  Principe de fonctionnement de la microscopie à épifluorescence et 

représentation du trajet optique (www.thermofisher.com). 
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Dans ces travaux, les images ont été prises avec un grossissement de ×400 (objectif : ×40, 

oculaire : ×10). Au minimum 10 champs par échantillon et trois échantillons différents ont été 

observés. Afin de déterminer le taux de recouvrement bactérien et le nombre total de bactéries 

adhérentes, l’analyse d’image a été réalisée avec le logiciel analySIS version 3.2. 

 

II.3.3.3.  Microscopie à force atomique (AFM) 

 

La microscopie à force atomique (AFM – Atomic Force Microscopy) est une technique qui 

permet d’obtenir une cartographie de la topologie de la surface d’un échantillon avec une 

résolution verticale pouvant être inférieure au nanomètre. Tous types d’échantillons peuvent 

être analysés, y compris les échantillons isolants. Un levier (aussi appelé cantilever) muni 

d’une pointe balaie la surface de l’échantillon (Figure II-11). Les atomes situés à l’extrémité 

de la pointe interagissent avec les atomes de la surface par des forces attractives et/ou 

répulsives, entraînant une déflexion du levier qui est mesurée grâce à un faisceau laser 

réfléchi sur le levier et mesuré par une photodiode.  

 

 

Figure II-11  Représentation schématique du fonctionnement de l’AFM [Schitter, 2004]. 

 

Trois modes peuvent être utilisés en AFM, qui dépendent de la distante pointe-échantillon et 

des interactions mesurées (Figure II-12) : 

- Le mode contact : Dans ce mode, la pointe et la surface de l’échantillon sont en 

contact et des interactions répulsives sont mesurées. Une très bonne résolution 

verticale est obtenue, mais le contact constant entre la pointe et l’échantillon peut 

entraîner une détérioration de la pointe comme de l’échantillon. 
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- Le mode non-contact : Dans ce mode (essentiellement utilisé sous ultravide), la pointe 

oscille à une fréquence proche de sa fréquence de résonance sans entrer en contact 

avec la surface de l’échantillon. Dans ce cas, des interactions attractives sont 

mesurées. La résolution verticale est moins bonne qu’en mode contact mais la pointe 

et l’échantillon ne sont pas endommagés au cours de la mesure. 

- Le mode contact intermittent : Ce mode est le plus couramment utilisé. La pointe 

oscille à une fréquence proche de sa fréquence de résonance et entre ponctuellement 

en contact avec la surface de l’échantillon, ce qui entraîne des modifications de 

l’amplitude, la phase et la fréquence de résonance du levier. Il s’agit d’un mode 

intermédiaire entre le mode contact et le mode non-contact qui permet de réduire la 

détérioration de la pointe et de l’échantillon. 

 

 

Figure II-12  Variation des forces interatomiques en fonction de la distance pointe-

échantillon et modes d’analyse AFM. D’après Jalili et al. [Jalili, 2004].  

 

Dans ces travaux, les analyses AFM ont été réalisées avec un microscope Nano-Observer de 

la société CSI. Les images ont été obtenues dans le mode contact intermittent (images de 

hauteur, d’amplitude et de phase). Une pointe en silicium pyramidale fournie par la société 

AppNano a été utilisée. La hauteur de la pointe est comprise entre 14 et 16 µm, le rayon de 

courbure de l’extrémité de la pointe est de 6 nm, la constante de raideur est de 1.6 N.m-1 et la 

fréquence de résonance nominale est de 61 kHz. Les images ont été traitées avec le logiciel 

Gwyddion version 2.49. 
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II.3.4.  Caractérisation électrochimique 

 

II.3.4.1.  Cellule électrochimique 

 

Des essais d’électrochimie ont été réalisés afin d’étudier le comportement électrochimique de 

l’acier duplex 2304 (après préparation d’un film d’oxyde natif) au cours de l’adhésion de 

Pseudoalteromonas NCIMB 2021 et la formation d’un biofilm dans le milieu ASW+N. En 

effet, les techniques électrochimiques permettent d’étudier les différentes réactions d’oxydo-

réduction faisant intervenir aussi bien le métal (par exemple les réactions de corrosion ou de 

passivation) que l’environnement (par exemple la réduction de l’oxygène dissous). 

 

Un montage à trois électrodes a été utilisé, représenté sur la Figure II-13, comprenant : 

- Une électrode de travail, correspondant à l’échantillon étudié (alliage duplex 2304), 

maintenu dans un porte-échantillon. L’étanchéité entre l'échantillon et l'électrolyte est 

assurée par un joint. La surface de travail est de 4.2 cm².  

- Une électrode de référence au calomel saturée en chlorure de potassium (ECS, 

Hg/Hg2Cl2/KCl saturé, E = +248 mV/ENH à 25°C) qui est placée dans une allonge 

remplie de l’électrolyte remplie d’une solution de KCl saturée et stérile. L’utilisation 

de cette allonge évite un contact direct entre l’électrode de référence et l’électrolyte et 

une contamination de l’électrode par les espèces présentes dans le milieu. 

- Une contre-électrode en platine. 

  

 

Figure II-13  Montage à trois électrodes utilisé pour la caractérisation électrochimique. 
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Les essais ont été réalisés avec un potentiostat Gamry Interface 1000. Une cellule 

électrochimique en verre de forme cylindrique a été utilisée. L’électrode de travail, maintenue 

dans le porte-échantillon, a été placée au fond de la cellule. L’allonge contenant l’électrode de 

référence et la contre-électrode, maintenues par un bouchon en caoutchouc percé, ont été 

placées par le haut de la cellule, de manière à assurer l’étanchéité du dispositif. Un volume 

d’électrolyte (non désaéré) de 50 mL a été ajouté. Les expériences ont été réalisées à 20°C en 

conditions statiques. 

 

II.3.4.2.  Stérilisation et décontamination 

 

Afin d’éviter une croissance indésirable de microorganismes au cours des essais 

d’électrochimie (plus particulièrement pour les expériences témoins réalisées sur des temps 

longs), une procédure de stérilisation et de décontamination du matériel a été développée. 

  

La stérilisation (réalisée avant utilisation) comprend : 

- Une stérilisation par immersion dans de l’éthanol à 70°C pendant au moins 4 heures 

de la cellule, du porte-échantillon, des joints, de la contre-électrode et du bouchon, 

suivie par un séchage. 

- Une stérilisation par autoclave pendant 20 min à 121°C de la cellule, du porte-

échantillon et des joints suivie par un refroidissement. 

 

La décontamination (réalisée après utilisation) comprend : 

- Une décontamination de la contre-électrode, de l’allonge, de l’électrode de référence 

et du bouchon en caoutchouc avec solution désinfectante suivie par un rinçage à l’eau 

distillée stérile. 

- Une décontamination par immersion dans de l’eau de Javel pendant environ 10 min de 

la cellule, du porte-échantillon et des joints. 

- Une décontamination par autoclave pendant 30 min à 120°C de la cellule, du porte-

échantillon et des joints suivie par un rinçage à l’eau de Javel et d’un nettoyage au 

lave-vaisselle. 
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II.3.4.3.  Suivi du potentiel à l’abandon (OCP) 

 

Le potentiel à l’abandon, aussi appelé potentiel libre ou potentiel de circuit ouvert (OCP – 

Open Circuit Potential) correspond au potentiel mesuré entre l’électrode de travail et 

l’électrode de référence pour un courant net nul. La valeur de l’OCP dépend du matériau 

(électrode de travail), de l’électrolyte, de la température et des conditions hydrodynamiques. 

Dans ces travaux, un suivi de l’OCP a été réalisé pendant 1 heure, 24 heures et 1 semaine 

dans le milieu ASW+N stérile ou bactérien (temps similaires aux essais d’adhésion 

bactérienne).  

 

II.3.4.4.  Courbes de polarisation 

 

L’acquisition de courbes de polarisation consiste à faire varier la différence de potentiel entre 

l’électrode de travail et l’électrode de référence en imposant une certaine vitesse de balayage 

(mV/s) et à mesurer la variation du courant. Selon le potentiel appliqué, l’électrode de travail 

peut être une anode (réactions d’oxydation) ou une cathode (réactions de réduction). Des 

informations concernant les processus électrochimiques anodiques et cathodiques peuvent être 

obtenues. Après avoir suivi l’évolution du potentiel à l’abandon pendant 1 heure, 24 heures ou 

1 semaine, des courbes de polarisation anodiques et cathodiques ont été réalisées (séparément) 

en partant d’un potentiel de −20 ou +20 mV/OCP, respectivement, avec une vitesse de 

balayage de 0.17 mV/s.  
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CHAPITRE III : Comparative study of the surface oxide 

films on lean duplex and corresponding single phase 

stainless steels by XPS and ToF-SIMS 

 

 

 

 

III.1.  Abstract 

 

The surface oxide films formed after mechanical polishing on Duplex Stainless Steel and 

corresponding single phase alloys were characterized by XPS and ToF-SIMS. The native 

oxide films are mixtures of oxides and hydroxides composed of Fe(III), Mo(IV) and Mo(VI) 

in the outer region and Cr(III) in the inner region. Nickel, molybdenum and nitrogen are 

enriched in the underlying metal while chromium and molybdenum are enriched in the oxide 

layer. The contents of alloying elements in the oxide layer and/or in the underlying metal 

were found to be directly related to their content in the bulk of the alloys. 

 

III.2.  Introduction 

 

III.2.1.  State of the art 

 

Duplex Stainless Steels (DSSs) are complex alloys with a two-phase microstructure composed 

of austenite and ferrite. DSSs combine high strength and high corrosion resistance together 

with reduced alloying cost (thanks to low Ni and Mo contents) compared to austenitic 

counterparts. They can therefore be used in a wide range of industrial sectors such as 

desalination plants, oil and gas production, pulp and paper industry or reinforced concrete 

structures [Moura, 2008], [Addari, 2008], [Kocijan, 2011], [Peguet, 2011], [Mesquita, 

2012], [Mesquita, 2013], [Erazmus-Vignal, 2015]. Due to solubility differences of alloying 

elements in Face-Centered Cubic (austenite) and Body-Centered Cubic (ferrite) structures, the 

two phases of DSSs exhibit different chemical compositions: Ni and N contents are higher in 

the gamma phase (austenite) whereas Cr and Mo contents are higher in the alpha phase 
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(ferrite) [Olsson, 1995], [Schimt-Rieder, 1999], [Femenia, 2004], [Vignal, 2010], [Peguet, 

2011], [Vignal, 2011], [Mesquita, 2012], [Vignal, 2013a], [Vignal, 2014]. 

 

Corrosion resistance of stainless steels is ensured by the spontaneous formation of a surface 

oxide layer, commonly referred to as the passive film, which leads to a marked decrease in the 

dissolution kinetics of the underlying alloy. Passivation of austenitic and ferritic stainless 

steels has been extensively studied in the literature for decades [Asami, 1978], [Hashimoto, 

1979a], [Olefjord, 1980], [Goetz, 1984], [Brooks, 1986], [Clayton, 1986], [Marcus, 1988], 

[Calinsky, 1989], [Mathieu, 1989], [Kirchheim, 1990], [Olefjord, 1990], [Willenbruch, 

1990], [Mischler, 1991], [De Vito, 1992], [Marcus, 1992a], [Olsson, 1994], [Vanini, 1994], 

[Haupt, 1995], [Halada, 1996], [Maurice, 1996], [Olefjord, 1996], [Marcus, 1998], 

[Maurice, 1998], [Olsson, 2002], [Olsson, 2003], [Keller, 2004], [Ha, 2009], [Fajardo, 

2010], [Fredriksson, 2010], [Hamada, 2010], [Olsson, 2011], [Fredriksson, 2012], [Jung, 

2012], [Macdonald, 2012], [Maurice, 2012], [Högström, 2013], [Fajardo, 2014], 

[Maurice, 2015], [Seyeux, 2015], [Tardio, 2015], [Jiang, 2017] whereas the amount of 

studies is more limited in the case of DSSs [Olsson, 1995], [De Cristofaro, 1997], [Schmidt-

Rieder, 1999], [Schmidt-Rieder, 2003], [Abreu, 2004], [Femenia, 2004], [Addari, 2008], 

[Bautista, 2009], [Donik, 2009a], [Donik, 2009b], [He, 2009], [Donik, 2010], [Fredriksson, 

2010], [Vignal, 2010], [Kocijan, 2011], [Luo, 2011], [Vignal 2011], [Luo, 2012], 

[Mesquita, 2013], [Vignal, 2013a], [Vignal, 2014], [Guo, 2014], [Wang, 2015], [Luo, 

2017a]. The passive film is generally described as a mixed oxi-hydroxide layer composed 

mainly of chromium and iron, typically 1-3 nm thick. Chromium and iron are usually found in 

their trivalent states, preferentially in the inner and outer parts of the passive film, 

respectively. For a sufficient chromium content in the alloy [Asami, 1978], [Calinsky, 1989], 

[Haupt, 1995], preferential chromium oxidation and/or preferential iron dissolution in acidic 

media leads to a significant Cr(III) enrichment in the oxide layer, conferring to the passive 

film its protective nature.  

 

The characteristics of the passive film as well as of the underlying metal strongly depend on 

the composition of the alloy [Okamoto, 1973], [Frankenthal, 1976], [Asami, 1978], 

[Hashimoto, 1979a], [Olefjord, 1980], [Goetz, 1984], [Clayton, 1986], [Marcus, 1988], 

[Calinsky, 1989], [Mathieu, 1989], [Olefjord, 1990], [Willenbruch, 1990], [Mischler, 

1991], [De Vito, 1992], [Olsson, 1994], [Vanini, 1994], [Halada, 1996], [Olefjord, 1996], 

[Olsson, 2002], [Olsson, 2003], [Ha, 2009], [Fredriksson, 2010], [Jung, 2012], [Högström, 



CHAPITRE III 

95 

 

2013], [Mesquita, 2013], [Maurice, 2015], the surface preparation [Calinsky, 1989], 

[Maurice, 1996], [De Cristofaro, 1997], [Maurice, 1998], [Schmidt-Rieder, 2003], 

[Vignal, 2010], [Olsson, 2011], [Vignal 2011], [Vignal, 2014], [Maurice, 2015] as well as 

the subsequent exposure conditions [Olsson, 1994], [Schmidt-Rieder, 2003], [Addari, 

2008], [Bautista, 2009], [Kocijan, 2011], [Vignal 2011], [Jung, 2012], [Luo, 2012], 

[Högström, 2013], [Mesquita, 2013], [Vignal, 2013], [Seyeux, 2015], [Tardio, 2015]. The 

Cr(III) enrichment is often reported to be more pronounced for electrochemically-formed 

passive films than for air-formed passive films, also referred to as native oxide films, due to 

preferential iron dissolution during passivation in acidic electrolyte electrolyte [Calinsky, 

1989], [Haupt, 1995], [Maurice, 1996], [Maurice, 1998], [Olsson, 2011], [Maurice, 2015]. 

A small amount of oxidized molybdenum is detected for Mo-bearing stainless steels 

[Hashimoto, 1979a], [Olefjord, 1980], [Goetz, 1984], [Clayton, 1986], [Marcus, 1988], 

[Mathieu, 1989], [Olefjord, 1990], [Mischler, 1991], [De Vito, 1992], [Olsson, 1994], 

[Halada, 1996], [Olsson, 2002], [Högström, 2013], [Mesquita, 2013], [Maurice, 2015] 

including DSSs [Olsson, 1995], [De Cristofaro, 1997], [Mesquita, 2013], [Kocijan, 2011], 

[Luo, 2011], [Guo, 2014]. Mo(VI) is reported to be enriched in the surface region, while 

Mo(IV) distribution through the passive film is more homogeneous [Olefjord, 1990], 

[Olsson, 1994], [Olsson, 2003]. The extent of chromium and molybdenum oxides enrichment 

during electrochemical passivation and the thickness of the oxide layer depend on the applied 

potential [Okamoto, 1973], [Asami, 1978], [Olefjord, 1980], [Goetz, 1984], [Calinsky, 

1989], [Olefjord, 1990], [Mischler, 1991], [Haupt, 1995], [Olsson, 1995], [Maurice, 1996], 

[Olefjord, 1996], [De Cristofaro, 1997], [Olsson, 2002], [Schmidt-Rieder, 2003], [Keller, 

2004], [He, 2009], [Luo, 2011], [Guo,2014], the passivation time [Calinsky, 1989], [Haupt, 

1995], [Maurice, 1996], [Maurice, 1998], [Schmidt-Rieder, 2003], [Maurice, 2015], 

[Jiang, 2017], the pH [Calinsky, 1989], [Schmidt-Rieder, 2003] and the temperature 

[Mischler, 1991], [Olefjord, 1996], [De Cristofaro, 1997] of the electrolyte and the presence 

of chloride or sulfate ions in the electrolyte [Brooks, 1986], [Olefjord, 1990], [Mischler, 

1991].  

 

For Ni-bearing austenitic and duplex stainless steels, the selective oxidation of iron and 

chromium leads to a very low and often non-detectable amount of oxidized nickel in the 

passive film, while metallic nickel is enriched in the underlying metal [Frankenthal, 1976], 

[Clayton, 1986], [Olefjord, 1990], [Willenbruch, 1990], [De Vito, 1992], [Olsson, 1994], 

[Vanini, 1994], [Olsson, 1995], [Maurice, 1996], [Olefjord, 1996], [De Cristofaro, 1997], 
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[Maurice, 1998], [Shimizu, 2000], [Schmidt-Rieder, 2003], [Addari, 2008], [Hamada, 

2010], [Olsson, 2011], [Fredriksson, 2012], [Högström, 2013], [Maurice, 2015], [Tardio, 

2015]. Nitrogen can be enriched by anodic segregation during passivation [Marcus, 1992a], 

leading to the formation of a mixed-nitride phase either at the metal/oxide interface or 

incorporated in the passive film [Willenbruch, 1990], [Vanini, 1994], [Olsson, 1995], 

[Halada, 1996], [Olefjord, 1996], [Ha, 2009]. 

 

A key question related to the passivity of DSSs is the link between the chemical heterogeneity 

of austenite and ferrite phases and the chemical composition of the oxide layer formed on 

both phases. The local investigation of the passive film formed on austenite and ferrite phases 

of DSSs faces major technical difficulties given the depth and lateral resolutions required, 

explaining the low number of studies dealing with this subject. Up to now, the most used 

technique for this local characterization was Auger Electron Spectroscopy (AES) or Scanning 

Auger Electron Spectroscopy (SAES) [Olsson, 1995], [Schmidt-Rieder, 1999], [Femenia, 

2004], [Vignal, 2010], [Vignal, 2011], [Vignal, 2013a], [Vignal, 2014]. Published data tend 

to indicate that the nickel and nitrogen enrichments in the metal under the passive film are 

more pronounced on the austenite phase due to higher nickel and nitrogen bulk contents. 

Femenia et al. [Femenia, 2004] indicated that the composition gradient across the phase 

boundary occurred within a few micrometers. In many cases, slightly higher chromium 

content was found in the passive film formed on the ferrite phase as a result of higher 

chromium bulk content. However, AES technique is limited by preferential sputtering effects 

in the case of molybdenum as well as by the lack of information on the oxidation states 

[Olsson, 1995].  

 

The local characterization of each phase of DSSs can be avoided thanks to single phase 

alloys. For example, Olsson [Olsson, 1995] characterized by AES and XPS the passive film 

formed by polarization in 1 M NaCl on 2205 duplex stainless steel and on single phase alloys. 

The single phase alloys were designed to have compositions as close as possible to those of 

the respective phases in the duplex alloy. The compositions of the passive films showed good 

correlation between the single phase alloys and the respective phases on the duplex stainless 

steel. However, the passive films formed on single phase alloys were slightly thicker than on 

duplex alloy. Recently, Wang et al. [Wang, 2015] characterized the single phase samples 

prepared by selective dissolution of the two phases of 2205 duplex stainless steel. Using this 

approach, the single phase alloys had almost the same composition as the corresponding 
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phase of the duplex alloy. However, the impact of this procedure on the composition of the 

surface was not mentioned. After 12 h immersion in 3.5 % NaCl solution at OCP, XPS 

analyses revealed higher stability of Cr(III) species in the passive film formed on austenite – 

which was not in agreement with the other studies cited above – as a result of higher nickel 

content within austenite. 

 

III.2.2.  Objectives 

 

Questions are still open concerning the effect of constituent phases compositions on the nature 

of the surface oxide film, and particularly the native oxide film, formed at the surface of 

duplex stainless steels. The aim of this work was to characterize the native oxide film and the 

underlying alloy formed after mechanical polishing at the surface of 2304 lean DSS as well as 

on corresponding austenitic and ferritic single phase alloys. Two complementary surface-

sensitive analytical techniques were used: X-ray Photoelectron Spectroscopy (XPS) and 

Time-of-Flight Secondary Ion Mass Spectrometry (ToF-SIMS). 

 

III.3.  Materials and methods 

 

III.3.1.  Alloys 

 

This study was carried out using 1 mm thick plates of 2304 lean Duplex Stainless Steel (DSS) 

from APERAM with a cold-rolled, annealed and pickled surface finish. In addition, austenitic 

and ferritic single phase alloys were elaborated in order to approach the chemical composition 

of austenite and ferrite phases of 2304 DSS. After casting of 50 kg austenitic and ferritic 

ingots, the alloys were hot-rolled, annealed, cold-rolled in order to obtain 1 mm thick plates 

and again annealed. The chemical composition of the three alloys, summarized in Table III-

1, was determined by X-ray fluorescence for chromium, nickel, manganese, silicon, copper 

and molybdenum, inert gas fusion-thermal conductivity detection for nitrogen and 

combustion-infrared absorption for carbon and sulfur. The chemical composition of the 

austenite and ferrite phases of 2304 DSS was estimated using the software ThermoCalc. A 

good correlation was found between the austenite phase and austenitic alloy as well as 

between the ferrite phase and ferritic alloy. However, the nickel and silicon contents were 

slightly higher for the austenitic alloy than for the austenite phase while the nitrogen content 
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was slightly higher for the austenitic alloy than for the austenite phase and higher for the 

ferrite phase than for the ferritic alloy. Moreover, the single phase alloys exhibited higher 

sulfur contents than the duplex alloy. The contents of iron, nickel, manganese, copper, 

nitrogen and carbon were found to be higher in the austenite phase/alloy than in the ferrite 

phase/alloy (gammagene alloying elements). On the contrary, the contents of chromium, 

silicon and molybdenum were found to be higher in the ferrite phase/alloy than in the 

austenite phase/alloy (alphagene alloying elements). As expected, the duplex alloy exhibited 

an intermediate global chemical composition. 

 

Table III-1  Chemical composition of 2304 DSS as well as austenitic and ferritic single phase 

alloys. 

at. % Fe Cr Ni Mn Si Cu Mo N C S 

2304 DSS1 bal. (67.6) 24.6 4.4 1.5 0.88 0.33 0.27 0.36 0.07 <10 ppm 

Austenite phase  

of 2304 DSS2 
bal. (69.1) 21.5 5.6 1.7 0.80 0.43 0.21 0.59 0.11 <10 ppm 

Austenitic 

alloy1 
bal. (68.6) 21.1 6.3 1.6 0.95 0.43 0.22 0.72 0.12 <20 ppm 

Ferrite phase  

of 2304 DSS2 
bal. (65.8) 28.2 3.1 1.3 0.97 0.21 0.33 0.08 0.03 <10 ppm 

Ferritic alloy1 bal. (65.9) 28.5 2.9 1.2 0.97 0.17 0.34 0.006 0.04 <20 ppm 
1Determined by X-ray fluorescence (chromium, nickel, manganese, silicon, copper and 

molybdenum), inert gas fusion-thermal conductivity detection (nitrogen) or combustion-

infrared absorption (carbon and sulfur). 

2Chemical composition at equilibrium at 1050°C estimated from ThermoCalc TCFE5 

thermodynamic database. 

 

III.3.2.  Surface preparation 

 

10 × 12 mm² coupons were cut out from the three alloys. The coupons were abraded with a 

series of SiC papers and polished with 6 µm, 3 µm and 1 µm diamond spray, successively. 

The polished coupons were then cleaned ultrasonically in acetone and then in ethanol three 

times for 10 min. The coupons were finally stored in air during 24 h or 3 weeks. Before XPS 

and ToF-SIMS characterization, the coupons were again cleaned ultrasonically in acetone and 

then in ethanol three times for 10 min each. As illustrated by the Field Emission Gun 

Scanning Electron Microscope (FEG-SEM) image obtained with a Jeol 7000F microscope 

(Figure III-1), the surface of 2304 DSS was composed of approximately equivalent areas of 
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austenite (light regions) and ferrite (dark regions) phases. Measurement of the specific 

saturation magnetization was achieved with a Setaram sigmameter. It revealed that the surface 

of 2304 DSS was composed of approximately 54 % ferrite regions and 46 % austenite regions 

while 1.5 % residual ferrite was present in the austenitic single phase alloy. 

 

 

Figure III-1  SEM backscattered electrons image of the duplex stainless steel surface after 

mechanical polishing and 3 weeks ageing in air (Jeol 7000F microscope, accelerating voltage 

= 15.0 kV).  

 

III.3.3.  Surface characterization 

 

X-ray Photoelectron Spectroscopy (XPS) analysis was performed with a Thermo Electron 

Escalab 250 spectrometer, using a monochromatic Al K𝛼 X-ray source (ℎ𝜈 = 1486.6 eV). 

The base pressure in the analysis chamber was maintained at 10-9 mbar. The spectrometer was 

calibrated using Au 4f7/2 at 84.1 eV. For all analyses, the take-off angle was 90° and the 

analyzed area was a disk of 500 µm diameter. Survey spectra were recorded with a pass 

energy of 100 eV at a step size of 1 eV and high resolution spectra of the C 1s, O 1s, Fe 2p, 

Cr 2p, Ni 2p, Mo 3d and N 1s core level regions were recorded with a pass energy of 20 eV at 

a step size of 0.1 eV. All spectra were referred to the C 1s peak for the carbon involved in C–

C and C–H bonds, located at 285.0 eV [Frateur, 2007], [Torres Bautista, 2015]. Curve 

fitting of the high resolution spectra was performed with the Thermo Electron software 

Avantage version 5.938 using an iterative Shirley-type background subtraction. Symmetrical 
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peaks were used except for the Fe 2p, Cr 2p, Ni 2p, and Mo 3d metallic components. The 

values of the photoionization cross-sections at 1486.6 eV taken from Scofield [Scofield, 

1976] and the inelastic mean free paths calculated by the TPP2M formula [Tanuma, 1991] 

used in this work are compiled in the Table III-2. Contents of manganese and copper in the 

oxide layer were found to be lower than 1 at. % and were not taken into consideration in the 

model used for XPS calculations. 

 

Table III-2  Values of the photoionization cross-sections (𝜎𝑋) and inelastic mean free paths 

(𝜆𝑋
𝑌) used for XPS quantification. 

Core level Fe 2p3/2 Cr 2p3/2 Ni 2p3/2 Mo 3d5/2 N 1s 

𝝈𝑿 10.82 7.69 14.61 5.62 1.80 

𝝀𝑿
𝒐𝒙𝒊𝒅𝒆 (nm) 1.63 1.83 1.40 2.34 2.10 

𝝀𝑿
𝒎𝒆𝒕𝒂𝒍 (nm) 1.35 1.52 1.17 1.94 1.74 

 

Time of Flight Secondary Ion Mass Spectrometry (ToF-SIMS) analysis was performed using 

a ToF-SIMS 5 spectrometer (IonTof – Münster Germany) operating at a pressure of 10-9 

mbar. Data acquisition and post processing analysis were performed using the SurfaceLab 

software version 6.5. Prior to each measurement, the extreme surface was sputtered during 

approximately 5 s using a Cs+ ion sputter gun in order to eliminate the carbonaceous pollution 

from the surface. The spectrometer was run in HC-BUNCHED mode for optimum mass 

resolution (M/∆M of 104) but low lateral space resolution. Depth profiles and associated mass 

spectra were recorded in dual beam mode using a pulsed 25 keV Bi+ primary ion source 

delivering 1.2 pA of target current over a 500 × 500 µm² area interlaced with a 500 eV Cs+ 

sputter beam delivering 15 nA of target current over a 700 × 700 μm² area with a 45° 

incidence to the specimen surface. Bi+ primary ion flux below 1012 ions/cm² was used to 

ensure static analysis conditions. Analysis was centered inside the sputtered crater to avoid 

edge effects. Negative secondary ions were analyzed, which have higher yield for oxide 

matrices than for metallic matrices. The secondary ions considered were O2
-, OH-, CN-, Fe2

-, 

Cr2
-, Ni2

-, FeO2
-, CrO2

- and MoO3
-. For the depth profiles, the intensity of the ionized 

fragments, all measured quasi-simultaneously, was plotted vs the Cs+ ion sputtering time. The 

intensity was reported using a logarithmic scale, which gave equal emphasis to signals of all 

intensities. The variation of the ion intensity with sputtering time reflected the variation of the 

in-depth concentration but was also dependent on the matrix from which the ions were 

emitted. The metal/oxide interface was positioned at a sputtering time corresponding to 80 % 
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of the maximum intensity of the Ni2
- signal. Under these conditions of analysis, the sputtering 

rate of the oxide can be estimated around 0.003 nm/s [Mazenc, 2012]. CrO2
- / FeO2

- and 

MoO3
- / FeO2

- area ratios were calculated by dividing the areas of the CrO2
- and FeO2

- and of 

the MoO3
- and FeO2

- mass spectra peaks, respectively, cumulated in the oxide region, from a 

sputtering time of 10 s to a sputtering time corresponding to the metal/oxide interface. 

 

III.4.  Results 

 

III.4.1.  Duplex alloy 

 

III.4.1.1.  XPS characterization 

 

The XPS survey spectrum recorded for the native oxide film formed on 2304 DSS after 

3 weeks ageing in air (Figure III-2) indicates that the main elements detected at the surface 

are carbon, oxygen, iron, chromium and nickel. A small amount of nitrogen is detected 

whereas no molybdenum is observable due to a too low Mo content of 2304 DSS. Similar 

results were obtained for the native oxide film formed on 2304 DSS after 24 h ageing in air 

(not shown). 

 

 

Figure III-2  XPS survey spectrum recorded for the native oxide film formed on the duplex 

stainless steel after 3 weeks ageing in air. 
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Figure III-3  XPS core level spectra recorded for the native oxide film formed on the duplex 

stainless steel after 3 weeks ageing in air. 

 

Figure III-3 shows the XPS O 1s, Fe 2p3/2, Cr 2p3/2, Ni 2p3/2, Mo 3d and N 1s core level 

spectra recorded for the native oxide film formed on 2304 DSS after 3 weeks ageing in air. 

The O 1s core level spectrum (Figure III-3-a) presents three components characteristic of 

(O1) metal oxides (Binding Energy = 530.2 ± 0.1 eV, Full Width at Half Maximum = 1.4 ± 

0.1 eV), (O2) metal hydroxides (BE = 531.9 ± 0.2 eV, FWHM = 1.6 ± 0.2 eV) and (O3) 
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adsorbed water (BE = 533.2 ± 0.2 eV, FWHM = 1.6 ± 0.2 eV) [De Vito, 1992], [Olsson, 

1995], [Keller, 2004], [Frateur, 2007], [Vignal, 2013], [Maurice, 2015]. The Fe 2p3/2 core 

level spectrum (Figure III-3-b) is decomposed into three components attributed to (Fe1) 

metallic iron (asymmetric peak at BE = 706.7 ± 0.1 eV, FWHM = 0.79 eV) and (Fe2), (Fe3) 

Fe(III) in the form of oxide and/or hydroxide with a discrete multiplet structure attributed to 

multiplet splitting of the Fe(III) compounds (BE = 710.4 ± 0.1 eV and satellite peak at BE = 

712.5 ± 0.1 eV, FWHM = 2.7 ± 0.1 eV) [Mansour, 2010], [Maurice, 2015]. The Cr 2p3/2 

core level spectrum (Figure III-3-c) exhibits four components assigned to (Cr1) metallic 

chromium (asymmetric peak at BE = 574.1 ± 0.1 eV, FWHM = 1.31 eV) and (Cr2), (Cr3), 

(Cr4) Cr(III) in the form of oxide and/or hydroxide with a discrete multiplet structure 

attributed to multiplet splitting of the Cr(III) compounds (BE = 576.0 ± 0.1 eV and two 

satellite peaks at BE = 577.1 ± 0.1 eV and 578.5 ± 0.1 eV, FWHM = 1.5 ± 0.1 eV) 

[Maurice, 2000], [Diaz, 2012], [Maurice, 2015]. The Ni 2p3/2 core level spectrum (Figure 

III-3-d) presents a single component characteristic of (Ni1) metallic nickel (asymmetric peak 

at BE = 852.8 ± 0.1 eV, FWHM = 1.13 eV) [Marcus, 1992b], [De Vito, 1992], [Torres 

Bautista, 2015], [Maurice, 2015]. In the Mo 3d core level spectra (Figure III-3-e), a first 

component (S1) is assigned to sulfur species most likely as sulfides arising from the S 2s core 

level (BE = 226.3 ± 0.2 eV, FWHM = 2.4 ± 0.2 eV) [Brooks, 1986], [Qiu, 2010]. Due to 

the low spin-orbit splitting between Mo 3d5/2 and Mo 3d3/2 core levels (3.13 eV), doublets 

have to be defined for each component of the Mo 3d core level spectra [Marcus, 1988]. Three 

doublets can be distinguished, attributed to (Mo1), (Mo1’) metallic molybdenum (asymmetric 

peaks at BE = 227.8 ± 0.1 eV and 230.9 ± 0.1 eV for Mo 3d5/2 and Mo 3d3/2, respectively, 

FWHM = 0.81 eV), (Mo2), (Mo2’) Mo(IV) in the form of oxide and/or hydroxide (BE = 

229.3 ± 0.1 eV and 232.4 ± 0.1 eV for Mo 3d5/2 and Mo 3d3/2, respectively, FWHM = 2.3 ± 

0.1 eV) and (Mo3), (Mo3’) Mo(VI) in the form of oxide and/or hydroxide (BE = 232.5 ± 0.1 

eV and 235.6 ± 0.1 eV for Mo 3d5/2 and Mo 3d3/2, respectively, FHWM = 2.5 ± 0.1 eV) 

[Clayton, 1986], [Marcus, 1988], [Brox, 1988], [Olefjord, 1990], [De Vito, 1992], [Olsson, 

2002], [Petrova, 2011], [Högström, 2013], [Mesquita, 2013], [Maurice, 2015]. Two 

components can be distinguished in the N 1s core level spectrum (Figure III-3-f) 

corresponding to (N1) nitrogen present in the alloy either dissolved in solid solution in the 

metal or segregated as nitride (BE = 398.3 ± 0.2 eV, FWHM = 1.7 ± 0.2 eV) [Marcus, 

1992a], [Vanini, 1994] and (N2) nitrogen in amine and/or amide groups arising from the 

surface contamination (BE = 400.1 ± 0.1 eV, FWHM = 1.9 ± 0.1 eV) [Frateur, 2007], 
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[Torres Bautista, 2015]. The peak fitting of the XPS core level spectra was found to be 

similar for the native oxide film formed on 2304 DSS after 24 h ageing in air (not shown), 

showing similar chemical environments. 

 

According to these results, the native oxide film formed on 2304 DSS after 24 h and 3 weeks 

ageing in air can be considered as a mixture of oxides and hydroxides composed mainly of 

Fe(III) and Cr(III) species with a small amount of Mo(IV) and Mo(VI) species. As commonly 

reported for stainless steels, no oxidized nickel is detected [Frankenthal, 1976], [Clayton, 

1986], [Olefjord, 1990], [Willenbruch, 1990], [De Vito, 1992], [Olsson, 1994], [Vanini, 

1994], [Olsson, 1995], [Maurice, 1996], [Olefjord, 1996], [De Cristofaro, 1997], [Maurice, 

1998], [Shimizu, 2000], [Schmidt-Rieder, 2003], [Addari, 2008], [Hamada, 2010], 

[Olsson, 2011], [Fredriksson, 2012], [Högström, 2013], [Maurice, 2015], [Tardio, 2015]. 

A contribution corresponding to nitrogen present in the alloy is detected. The detection of 

metallic components in the Fe 2p3/2, Cr 2p3/2, Ni 2p3/2 and Mo 3d signals indicates that the 

thickness of the surface oxide layer is of the order of a few nanometers. 

 

In order to calculate the oxide thickness, the oxide composition and the underlying metal 

composition, a model consisting in an homogeneous and continuous oxide layer composed of 

Fe(III), Cr(III), Mo(IV) and Mo(VI) oxides and/or hydroxides on top of the metallic 2304 

DSS substrate composed of Fe, Cr, Ni, Mo and N was assumed. Based on this model, the 

following system of 10 equations with 10 unknowns (𝑘, 𝑑𝑜𝑥𝑖𝑑𝑒, 𝐷𝐹𝑒
𝑜𝑥𝑖𝑑𝑒, 𝐷𝐶𝑟

𝑜𝑥𝑖𝑑𝑒, 𝐷𝑀𝑜
𝑜𝑥𝑖𝑑𝑒, 

𝐷𝐹𝑒
𝑚𝑒𝑡𝑎𝑙, 𝐷𝐶𝑟

𝑚𝑒𝑡𝑎𝑙, 𝐷𝑁𝑖
𝑚𝑒𝑡𝑎𝑙, 𝐷𝑀𝑜

𝑚𝑒𝑡𝑎𝑙, 𝐷𝑁
𝑚𝑒𝑡𝑎𝑙) was obtained for a take-off angle of 90°: 

 

𝐼𝐹𝑒
𝑜𝑥𝑖𝑑𝑒 = 𝑘𝜎𝐹𝑒𝜆𝐹𝑒

𝑜𝑥𝑖𝑑𝑒𝐷𝐹𝑒
𝑜𝑥𝑖𝑑𝑒𝑇𝐹𝑒 [1 − 𝑒𝑥𝑝 (−

𝑑𝑜𝑥𝑖𝑑𝑒

𝜆𝐹𝑒
𝑜𝑥𝑖𝑑𝑒

)] Equation III-1 

𝐼𝐶𝑟
𝑜𝑥𝑖𝑑𝑒 = 𝑘𝜎𝐶𝑟𝜆𝐶𝑟

𝑜𝑥𝑖𝑑𝑒𝐷𝐶𝑟
𝑜𝑥𝑖𝑑𝑒𝑇𝐶𝑟 [1 − 𝑒𝑥𝑝 (−

𝑑𝑜𝑥𝑖𝑑𝑒

𝜆𝐶𝑟
𝑜𝑥𝑖𝑑𝑒

)] Equation III-2 

𝐼𝑀𝑜
𝑜𝑥𝑖𝑑𝑒 = 𝑘𝜎𝑀𝑜𝜆𝑀𝑜

𝑜𝑥𝑖𝑑𝑒𝐷𝑀𝑜
𝑜𝑥𝑖𝑑𝑒𝑇𝑀𝑜 [1 − 𝑒𝑥𝑝 (−

𝑑𝑜𝑥𝑖𝑑𝑒

𝜆𝑀𝑜
𝑜𝑥𝑖𝑑𝑒

)] Equation III-3 

𝐼𝐹𝑒
𝑚𝑒𝑡𝑎𝑙 =  𝑘𝜎𝐹𝑒𝜆𝐹𝑒

𝑚𝑒𝑡𝑎𝑙𝐷𝐹𝑒
𝑚𝑒𝑡𝑎𝑙𝑇𝐹𝑒𝑒𝑥𝑝 (−

𝑑𝑜𝑥𝑖𝑑𝑒

𝜆𝐹𝑒
𝑜𝑥𝑖𝑑𝑒

) Equation III-4 

𝐼𝐶𝑟
𝑚𝑒𝑡𝑎𝑙 =  𝑘𝜎𝐶𝑟𝜆𝐶𝑟

𝑚𝑒𝑡𝑎𝑙𝐷𝐶𝑟
𝑚𝑒𝑡𝑎𝑙𝑇𝐶𝑟𝑒𝑥𝑝 (−

𝑑𝑜𝑥𝑖𝑑𝑒

𝜆𝐶𝑟
𝑜𝑥𝑖𝑑𝑒

) Equation III-5 
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𝐼𝑁𝑖
𝑚𝑒𝑡𝑎𝑙 =  𝑘𝜎𝑁𝑖𝜆𝑁𝑖

𝑚𝑒𝑡𝑎𝑙𝐷𝑁𝑖
𝑚𝑒𝑡𝑎𝑙𝑇𝑁𝑖𝑒𝑥𝑝 (−

𝑑𝑜𝑥𝑖𝑑𝑒

𝜆𝑁𝑖
𝑜𝑥𝑖𝑑𝑒

) Equation III-6 

𝐼𝑀𝑜
𝑚𝑒𝑡𝑎𝑙 =  𝑘𝜎𝑀𝑜𝜆𝑀𝑜

𝑚𝑒𝑡𝑎𝑙𝐷𝑀𝑜
𝑚𝑒𝑡𝑎𝑙𝑇𝑀𝑜𝑒𝑥𝑝 (−

𝑑𝑜𝑥𝑖𝑑𝑒

𝜆𝑀𝑜
𝑜𝑥𝑖𝑑𝑒

)  Equation III-7 

𝐼𝑁
𝑚𝑒𝑡𝑎𝑙 =  𝑘𝜎𝑁𝜆𝑁

𝑚𝑒𝑡𝑎𝑙𝐷𝑁
𝑚𝑒𝑡𝑎𝑙𝑇𝑁𝑒𝑥𝑝 (−

𝑑𝑜𝑥𝑖𝑑𝑒

𝜆𝑁
𝑜𝑥𝑖𝑑𝑒

) Equation III-8 

𝐷𝐹𝑒
𝑜𝑥𝑖𝑑𝑒 + 𝐷𝐶𝑟

𝑜𝑥𝑖𝑑𝑒 + 𝐷𝑀𝑜
𝑜𝑥𝑖𝑑𝑒 = 𝐷𝑜𝑥𝑖𝑑𝑒 Equation III-9 

𝐷𝐹𝑒
𝑚𝑒𝑡𝑎𝑙 + 𝐷𝐶𝑟

𝑚𝑒𝑡𝑎𝑙 + 𝐷𝑁𝑖
𝑚𝑒𝑡𝑎𝑙 + 𝐷𝑀𝑜

𝑚𝑒𝑡𝑎𝑙 + 𝐷𝑁
𝑚𝑒𝑡𝑎𝑙 = 𝐷𝑚𝑒𝑡𝑎𝑙 Equation III-10 

 

with 𝐼𝑋
𝑌 the intensity of photoelectrons emitted by the considered core level X in the matrix Y 

(cps.eV), 𝑘 a constant characteristic of the spectrometer, 𝜎𝑋 the photoionization cross-section 

of the considered core level X, 𝜆𝑋
𝑌  the inelastic mean free path of photoelectrons emitted by 

the considered core level X in the matrix Y (nm), 𝑇𝑋 the transmission function of the 

considered core level X, 𝑑𝑜𝑥𝑖𝑑𝑒 the thickness of the oxide layer (nm) and 𝐷𝑋
𝑌 the density of the 

element X in the matrix Y (mol.cm-3) defined by: 

 

𝐷𝑋
𝑌 =

𝜌𝑌

𝑀𝑌
× 𝑥 𝑋

𝑌  Equation III-11 

 

with 𝜌𝑌 the density of the matrix Y (g.cm-3), 𝑀𝑌 the molar mass of the matrix Y (g.mol-1) and 

𝑥 𝑋
𝑌  the atomic percentage of the element X in the matrix Y. 

 

Table III-3 compiles the quantitative XPS data (oxide thickness, oxide composition and 

underlying metal composition) obtained by solving the previous system of equations for the 

native oxide film formed on the duplex alloy as well as the austenitic and ferritic single phase 

alloys after 24 h and/or 3 weeks ageing in air. The reported values are the average of data 

obtained on four coupons prepared identically.  
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Table III-3  Quantitative XPS analysis of the native oxide film and the underlying metal on 

the duplex alloy as well as the austenitic and ferritic single phase alloys after 24 h and/or 

3 weeks ageing in air. The mean values and standard deviations are presented (four coupons 

analyzed by XPS for each alloy). 

Alloy 2304 Duplex alloy 
Austenitic single 

phase alloy 

Ferritic single 

phase alloy 

Ageing time in air 24 h 3 weeks 3 weeks 3 weeks 

Oxide film thickness (nm) 2.1 ± 0.1 2.4 ± 0.1 2.8 ± 0.1 2.4 ± 0.1 

C
h

em
ic

a
l 

c
o

m
p

o
si

ti
o

n
 (

a
t.

 %
) 

Oxide film 

Fe(III) 66.6 ± 4.7 61.9 ± 1.2 69.6 ± 2.6 60.5 ± 2.8 

Cr(III) 32.4 ± 4.6 37.0 ± 1.1 28.9 ± 2.4 37.4 ± 2.6 

Mo(IV) / Mo(VI) 1.1 ± 0.2 1.1 ± 0.2 1.4 ± 0.2 2.1 ± 0.4 

Underlying 

metal 

Fe 66.8 ± 4.0 64.2 ± 2.1 60.3 ± 1.4 62.6 ± 1.0 

Cr 21.1 ± 2.5 22.7 ± 1.1 19.7 ± 0.8 27.8 ± 1.0 

Ni 8.5 ± 1.1 8.5 ± 1.5 12.1 ± 2.2 5.4 ± 1.0 

Mo 0.5 ± 0.1 0.8 ± 0.2 0.6 ± 0.1 0.7 ± 0.1 

N 3.1 ± 0.7 3.8 ± 1.1 7.4 ± 2.4 3.6 ± 0.8 

Bulk alloy 

Fe bal. (67.6) bal. (68.6) bal. (65.9) 

Cr 24.6 21.1 28.5 

Ni 4.4 6.3 2.9 

Mo 0.27 0.22 0.34 

N 0.36 0.72 0.006 

 

In the case of 2304 DSS, the thickness of the native oxide film is found to be 2.1 ± 0.1 nm 

after 24 h and 2.4 ± 0.1 nm after 3 weeks. The iron content in the oxide is found to be 

66.6 ± 4.7 at. % after 24 h and 61.9 ± 1.2 at. % after 3 weeks, which remains relatively close 

to the iron bulk content (67.6 at. %). The chromium content in the oxide reaches 32.4 ± 4.6 

at. % after 24 h and 37.0 ± 1.1 at. % after 3 weeks, revealing chromium oxide enrichment 

compared to the bulk (24.6 at. %). The molybdenum content in the oxide is found to be 

1.1 ± 0.2 at. % both after 24 h and 3 weeks, showing that molybdenum is also enriched in the 

oxide compared to the bulk (0.27 at. %). As mentioned previously, no oxidized nickel is 

detected. The iron content in the underlying metal is found to be 66.8 ± 4.0 at. % after 24 h 

and 64.2 ± 2.1 at. % after 3 weeks, which remains relatively close to the iron bulk content. 

The chromium content in the underlying metal reaches of 21.1 ± 2.5 at. % after 24 h and 

22.7 ± 1.1 at. % after 3 weeks, which is slightly lower than the chromium bulk content. The 

nickel content in the underlying metal reaches 8.5 ± 1.1 at. % after 24 h and 8.5 ± 1.5 at. % 

after 3 weeks, revealing metallic nickel enrichment under the oxide layer compared to the 

bulk (4.4 at. %). Molybdenum is slightly enriched in the underlying metal compared to the 
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bulk, with contents of 0.5 ± 0.1 at. % after 24 h and 0.8 ± 0.2 at. % after 3 weeks. The 

nitrogen content in the underlying metal is found to be 3.1 ± 0.7 at. % after 24 h and 

3.8 ± 1.1 at. % after 3 weeks, revealing strong nitrogen enrichment at the metal/oxide 

interface compared to the bulk (0.36 at. %).  

 

It can be noted that the native oxide film formed on 2304 DSS is slightly thicker after 3 weeks 

than after 24 h. This result suggests that the native oxide film is continuously growing upon 

air exposure [Maurice, 1996], [Maurice, 1998], [Vignal, 2013a]. Increasing the ageing time 

in air from 24 h to 3 weeks does not affect significantly the mean composition of the native 

oxide film and the underlying metal. However, the standard deviations of iron contents in the 

oxide and in the underlying metal decrease from 4.7 to 1.2 and 4.0 to 2.1, respectively, 

whereas the ones of chromium contents in the oxide and in the underlying metal decrease 

from 4.6 to 1.1 and 2.5 to 1.1, respectively. These results indicate that the compositions of 

native oxide film and metal directly under it are more stable after 3 weeks than after 

24 h ageing in air. Therefore, an ageing time in air of 3 weeks was chosen for the experiments 

presented later.  

 

III.4.1.2.  ToF-SIMS characterization 

 

Figure III-4-a shows the ToF-SIMS negative ions depth profiles of O2
-, OH-, CN-, Fe2

-, Cr2
- 

and Ni2
- secondary ions recorded for the native oxide film formed on the duplex alloy after 

3 weeks ageing in air. Two regions can be distinguished on these profiles, corresponding to 

the native oxide film (maximum O2
- and OH- signals) on top of the metallic substrate 

(maximum Fe2
-, Cr2

- and Ni2
- signals), as typically observed for austenitic stainless steels 

[Maurice, 2015], [Seyeux, 2015]. The metal/oxide interface (located at 80 % of the 

maximum intensity of the Ni2
- signal) corresponds to 610 ± 10 s. Under these conditions of 

analysis, the oxide thickness can be estimated [Mazenc, 2012] around 1.8 ± 0.1 nm, which is 

slightly lower but in the same order of magnitude than the XPS data. The O2
- and OH- signals 

are characteristic of oxide and hydroxide species, respectively. The intensity of the O2
- and 

OH- signals is high throughout the native oxide film region, indicating that the oxide matrix is 

hydroxylated. The maximum of the CN- signal near the metal/oxide interface reflects nitrogen 

enrichment in the alloy under the native oxide film. Signals characteristic of metallic iron, 

chromium and nickel are Fe2
-, Cr2

- and Ni2
-, respectively. The Cr2

- signal is weak, which is 

likely due to a low ionic emission rate in this matrix in the negative polarity. The Fe2
- profile 
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reaches a plateau in the metal region whereas the Ni2
- profile exhibits a maximum close to the 

metal/oxide interface and decreases slightly in the metal region, indicating metallic nickel 

enrichment under the native oxide film.  

 

 

 

Figure III-4  ToF-SIMS negative ions depth profiles (analyzed zone: 500 × 500 µm²; 

sputtered zone: 700 × 700 µm²) recorded for the native oxide film formed on the duplex 

stainless steel after 3 weeks ageing in air. O2
-, OH-, CN-, Fe2

-, Cr2
-, Ni2

-, FeO2
-, CrO2

- and 

MoO3
- ions signals are plotted. 

1

10

100

1 000

10 000

100 000

0 200 400 600 800 1 000 1 200

In
te

n
si

ty
(c

o
u

n
ts

)

Sputtering time (s)

Native oxide film 2304 DSS

(a)

Cr2
-

Ni2
-

Fe2
-CN-

O2
-

OH-

1

10

100

1 000

10 000

100 000

0 200 400 600 800 1 000 1 200

In
te

n
si

ty
(c

o
u

n
ts

)

Sputtering time (s)

Native oxide film 2304 DSS

(b)

MoO3
-

FeO2
- CrO2

-



CHAPITRE III 

109 

 

Figure III-4-b shows the ToF-SIMS negative ions depth profiles of secondary ions 

characteristic of iron (FeO2
-), chromium (CrO2

-) and molybdenum (MoO3
-) oxide species. 

Note that the MoO3
- signal is used in order to get rid of the overlapping of the MoO2

- (m/z = 

129.8958) and FeNiO- (m/z = 129.8658) peaks. The maximum intensity of the FeO2
- profile 

is reached before this for CrO2
-, suggesting that oxidized iron is preferentially located in the 

outer part of the native oxide film, whereas oxidized chromium is preferentially located in the 

inner part, as previously described in the literature on ToF-SIMS [Fajardo, 2010], [Fajardo, 

2014], [Maurice, 2015]. The MoO3
- signal is weak throughout the native oxide film and its 

maximum intensity is observed in the outer part. CrO2
- / FeO2

- and MoO3
- / FeO2

- area ratios 

(calculated from 10 to 610 s) of 1.5 ± 0.2 and 3.2 ± 1.0 × 10-2 are obtained, respectively 

(average values and standard deviations obtained for 10 measurements). 

 

III.4.2.  Single phase alloys 

 

III.4.2.1.  XPS characterization 

 

The XPS survey spectra recorded for the native oxide film formed on austenitic (at. %: Cr: 

21.1; Ni: 6.3; Mo: 0.22; N: 0.72, Fe: balance) and ferritic (at. %: Cr: 28.5; Ni: 2.9; Mo: 0.34, 

N: 0.006) single phase alloys after 3 weeks ageing in air (not shown) were found to be similar 

to the one recorded on the duplex stainless steel. The same peak fitting of the XPS O 1s, Fe 

2p3/2, Cr 2p3/2, Ni 2p3/2, Mo 3d and N 1s core level spectra (not shown) to the one used on 

2304 DSS was used. It shows that the surface of 2304 DSS and single phase alloys exhibit 

similar chemical environments. 

 

Therefore, the native oxide films formed on austenitic and ferritic single phase alloys can be 

considered as mixtures of oxides and hydroxides composed mainly of Fe(III) and Cr(III) 

species with a small amount of Mo(IV) and Mo(VI) species. Similarly to the duplex alloy, no 

oxidized nickel is detected while a contribution corresponding to alloyed nitrogen is present. 

As mentioned in the case of the 2304 DSS surface, the detection of metallic components in 

the Fe 2p3/2, Cr 2p3/2, Ni 2p3/2 and Mo 3d signals indicates that the thickness of the surface 

oxide layers is of the order of a few nanometers. 
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As explained in the case of the duplex surface, the oxide thickness, the oxide composition and 

the underlying metal composition were determined assuming a model consisting in an 

homogeneous and continuous oxide layer composed of Fe(III), Cr(III), Mo(IV) and Mo(VI) 

oxides and/or hydroxides on top of the metallic austenitic or ferritic single phase substrate 

composed of Fe, Cr, Ni, Mo and N. The system of equations associated to this model was 

detailed previously. 

 

The quantitative XPS data (oxide thickness, oxide composition and underlying metal 

composition) obtained for the native oxide films formed on austenitic and ferritic single phase 

alloys after 3 weeks ageing in air are compiled in the Table III-3. Native oxide film 

thicknesses of 2.8 ± 0.1 nm and 2.4 ± 0.1 nm are found for austenitic and ferritic alloys, 

respectively. The iron content in the oxide is found to be 69.6 ± 2.6 at. % for the austenitic 

alloy and 60.5 ± 2.8 at. % for the ferritic alloy, which is close to the iron bulk content for 

each alloy (68.6 at. % for the austenitic alloy and 65.9 at. % for the ferritic alloy). The 

chromium content in the oxide reaches 28.9 ± 2.4 at. % for the austenitic alloy and 

37.4 ± 2.6 at. % for the ferritic alloy, revealing chromium oxide enrichment compared to the 

bulk of each alloy (21.1 at. % for the austenitic alloy and 28.5 at. % for the ferritic alloy). 

Molybdenum is also enriched in the oxide formed on the austenitic alloy (1.4 ± 0.2 at. %) and 

the ferritic alloy (2.1 ± 0.4 at. %) compared to the bulk (0.22 at. % for the austenitic alloy and 

0.34 at. % for the ferritic alloy). As mentioned previously, no oxidized nickel is detected in 

the native oxide films formed on both alloys.  

 

The iron content in the underlying metal is found to be 60.3 ± 1.4 at. % for the austenitic 

alloy and 62.6 ± 1.0 at. % for the ferritic alloy, which is slightly lower than the iron bulk 

content of each alloy. The chromium content in the underlying metal on the austenitic 

(19.7 ± 0.8 at. %) and ferritic (27.8 ± 1.0 at. %) alloys remains close to the chromium bulk 

content of each alloy. Nickel contents in the underlying metal of 12.1 ± 2.2 at. % and 

5.4 ± 1.0 at. % are obtained for the austenitic and ferritic alloys, respectively, revealing 

metallic nickel enrichment for both alloys compared to the bulk (6.3 at. % for the austenitic 

alloy and 2.9 at. % for the ferritic alloy). Molybdenum content in the underlying metal is 

found to be 0.6 ± 0.1 at. % for the austenitic alloy and 0.7 ± 0.1 at. % for the ferritic alloy, 

which is higher than the molybdenum bulk content of each alloy. Strong nitrogen enrichment 

occurs in the underlying metal of the austenitic alloy (7.4 ± 2.4 at. %) compared to the bulk 
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(0.72 at. %). Nitrogen is also strongly enriched in the underlying metal of the ferritic alloy 

(3.6 ± 0.8 at. %) compared to the bulk, despite the low nitrogen bulk content in this alloy 

(0.006 at. %). 

 

III.4.2.2.  ToF-SIMS characterization 

 

Figure III-5-a and Figure III-6-a show the ToF-SIMS negative ions depth profiles of O2
-, 

OH-, CN-, Fe2
-, Cr2

- and Ni2
- secondary ions recorded for the native oxide films formed on the 

austenitic and ferritic single phase alloys, respectively. As mentioned previously, these 

profiles reveal the presence of the native oxide film on top of the metallic substrate [Maurice, 

2015], [Seyeux, 2015]. The metal/oxide interface (located at 80 % of the maximum intensity 

of the Ni2
- signal) corresponds to 640 ± 10 s for the austenitic alloy and 570 ± 10 s for the 

ferritic alloy. Under these conditions of analysis, the oxide thickness can be estimated 

[Mazenc, 2012] around 1.9 ± 0.1 nm for the austenitic alloy and 1.7 ± 0.1 nm for the ferritic 

alloy, which is slightly lower but in the same order of magnitude than the XPS data. As 

described previously, the O2
- and OH- profiles indicate that the native oxide films formed on 

single phase alloys are hydroxylated. Similarly to the profiles obtained for the duplex stainless 

steel, the maximum of the CN- signal near the metal/oxide interface reflects nitrogen 

enrichment in the alloys under the native oxide films. Based on the intensity of the CN- signal, 

the nitrogen enrichment at the metal/oxide interface appears more pronounced for the 

austenitic alloy than for the ferritic alloy, in agreement with XPS data. The Cr2
- signal is 

weak, especially for the austenitic alloy which contains less chromium, which is likely due to 

a low ionic emission rate in these matrixes in the negative polarity. The Fe2
- profile reaches a 

plateau in the metal region whereas the Ni2
- profile exhibits metallic nickel enrichment near 

the metal/oxide interface for both single phase alloys.  
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Figure III-5  ToF-SIMS negative ions depth profiles (analyzed zone: 500 × 500 µm²; 

sputtered zone: 700 × 700 µm²) recorded for the native oxide film formed on the austenitic 

single phase alloy after 3 weeks ageing in air. O2
-, OH-, CN-, Fe2

-, Cr2
-, Ni2

-, FeO2
-, CrO2

- and 

MoO3
- ions signals are plotted. 
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Figure III-6  ToF-SIMS negative ions depth profiles (analyzed zone: 500 × 500 µm²; 

sputtered zone: 700 × 700 µm²) recorded for the native oxide film formed on the ferritic 

single phase alloy after 3 weeks ageing in air. O2
-, OH-, CN-, Fe2

-, Cr2
-, Ni2

-, FeO2
-, CrO2

- and 

MoO3
- ions signals are plotted. 

 

 

 

 

1

10

100

1 000

10 000

100 000

0 200 400 600 800 1 000 1 200

In
te

n
si

ty
(c

o
u

n
ts

)

Sputtering time (s)

Native oxide film Ferritic alloy

(a)

O2
-

OH-

Fe2
-

Cr2
-

Ni2
-

CN-

1

10

100

1 000

10 000

100 000

0 200 400 600 800 1 000 1 200

In
te

n
si

ty
(c

o
u

n
ts

)

Sputtering time (s)

Native oxide film Ferritic alloy

(b)

MoO3
-

FeO2
-

CrO2
-



CHAPITRE III 

114 

 

Figure III-5-b and Figure III-6-b show the ToF-SIMS negative ions depth profiles of 

secondary ions characteristic of iron (FeO2
-), chromium (CrO2

-) and molybdenum (MoO3
-) 

oxide species recorded for the austenitic and ferritic single phase alloys, respectively. 

Similarly to the results obtained for the duplex stainless steel, the FeO2
- and CrO2

- signals 

suggest that the native oxide films formed on the single phase alloys are stratified, with an 

outer part rich in iron and an inner part rich in chromium, as already described in the literature 

using ToF-SIMS [Fajardo, 2010], [Fajardo, 2014], [Maurice, 2015]. The MoO3
- signal is 

weak throughout the native oxide film formed on both single phase alloys and its maximum 

intensity is observed in the outer part. For the austenitic alloy, CrO2
- / FeO2

- and MoO3
- / 

FeO2
- area ratios (calculated from 10 to 640 s) of 1.1 ± 0.1 and 2.4 ± 0.8 × 10-2 are obtained, 

respectively (average values and standard deviations obtained for 4 measurements). For the 

ferritic alloy, CrO2
- / FeO2

- and MoO3
- / FeO2

- area ratios (calculated from 10 to 570 s) of 1.5 

± 0.1 and 3.2 ± 0.9 × 10-2 are obtained, respectively (average values and standard deviations 

obtained for 4 measurements). 

 

III.5.  Discussion 

 

XPS and ToF-SIMS characterizations have demonstrated that the native oxide films formed 

on 2304 DSS as well as on corresponding austenitic and ferritic single phase alloys all 

consisted in mixtures of oxides and hydroxides composed mainly of Fe(III) and Cr(III) 

species with a small amount of Mo(IV) and Mo(VI) species. ToF-SIMS depth profiles 

suggested that hydroxides were present throughout the whole oxide film, showing no 

stratification of oxide and hydroxide species. However, iron species were preferentially 

located in the outer part and chromium species in the inner part, demonstrating a bilayer 

nature of the oxide, in agreement with previous studies [Frankenthal, 1976], [Brooks, 1986], 

[Calinsky, 1989], [Mathieu, 1989], [Mischler, 1991], [Hakiki, 1998], [Shimizu, 2000], 

[Abreu, 2004], [Schmidt-Rieder, 2003], [Donik, 2009b], [Donik, 2010], [Fajardo, 2010], 

[Fajardo, 2014], [Maurice, 2015]. As stated before [Maurice, 2015], rather than an abrupt 

interface between the outer and inner parts, a more realistic description might consist in 

decreasing and increasing concentrations of iron and chromium oxides, respectively. 

Furthermore, ToF-SIMS depth profiles suggested that molybdenum oxide species were 

concentrated in the outer part of the oxide layer.  
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The thickness of the native oxide film determined by XPS was 2.1 ± 0.1 nm and 2.4 ± 0.1 nm 

for the duplex alloy (after 24 h and 3 weeks ageing in air, respectively), 2.8 ± 0.1 nm for the 

austenitic single phase alloy (after 3 weeks ageing in air) and 2.4 ± 0.1 nm for the ferritic 

single phase alloy (after 3 weeks ageing in air), in agreement with previous studies on 

stainless steels [Frankenthal, 1976], [Maurice, 1996], [Maurice, 1998], [Shimizu, 2000], 

[Olsson, 2003], [Vignal, 2013a], [Maurice, 2015], [Tardio, 2015]. The equivalent 

thicknesses determined by ToF-SIMS (after 3 weeks ageing in air) were slightly lower but in 

the same order of magnitude than the XPS data. These results indicated that the thickness of 

the native oxide film formed after 3 weeks ageing in air on the duplex stainless steel and the 

ferritic alloy was similar while the native oxide film formed on the austenitic alloy was 

slightly thicker. In the case of 2304 DSS, a slight increase of the thickness was noted with 

ageing time in air (from 24 h to 3 weeks), reflecting the continuous growth of the oxide layer 

during ageing in air [Maurice, 1996], [Maurice, 1998], [Vignal, 2013a].  

 

Figure III-7-a and Figure III-7-b show the chemical composition of the native oxide film 

and the underlying metal obtained by XPS for the duplex stainless steel, the austenitic and the 

ferritic single phase alloys after 3 weeks ageing in air (average values and standard 

deviations). The chemical composition of the bulk of each alloy is specified. As mentioned 

previously, the ferritic alloy exhibited the highest chromium (28.5 at. %) and molybdenum 

(0.34 at. %) bulk contents and the lowest iron (65.9 at. %), nickel (2.9 at. %) and nitrogen 

(0.006 at. %) bulk contents. On the contrary, the austenitic alloy presented the highest iron 

(68.6 at. %), nickel (6.3 at. %) and nitrogen (0.72 at. %) bulk contents and the lowest 

chromium (21.1 at. %) and molybdenum (0.22 at. %) bulk contents. The mixed austenite-

ferrite duplex alloy exhibited an intermediate chemical bulk composition in iron (67.6 at. %), 

chromium (24.6 at. %), nickel (4.4 at. %), molybdenum (0.27 at. %) and nitrogen (0.36 at. %).  



CHAPITRE III 

116 

 

 

 

Figure III-7  Chemical composition of the bulk (obtained by chemical analysis) and mean 

chemical composition of the native oxide film and the underlying metal (obtained by XPS) of 

the duplex stainless steel, the austenitic and ferritic single phase alloys after 3 weeks ageing in 

air. 
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The iron content in the oxide layer (Figure III-7-a) was found to be roughly similar for the 

duplex (61.9 ± 1.2 at. %) and the ferritic (60.5 ± 2.8 at. %) alloys, while a higher value was 

found for the austenitic alloy (69.6 ± 2.6 at. %), which exhibited the highest iron bulk 

content. In all cases, the native oxide film was enriched in chromium compared to the bulk 

(Figure III-7-a), as a result of preferential chromium oxidation, in agreement with previous 

works [Frankenthal, 1976], [Maurice, 1996], [Maurice, 1998], [Maurice, 2015], [Tardio, 

2015]. The chromium content in the oxide layer was found to be roughly similar for the 

duplex (37.0 ± 1.1 at. %) and the ferritic (37.4 ± 2.6 at. %) alloys, while a lower value was 

obtained for the austenitic alloy (28.9 ± 2.4 at. %), which exhibited the lowest chromium bulk 

content. These results were confirmed by the CrO2
- / FeO2

- area ratios obtained by ToF-SIMS 

(duplex alloy: 1.5 ± 0.2; ferritic alloy: 1.5 ± 0.1, austenitic alloy: 1.1 ± 0.1). Molybdenum 

oxide enrichment was detected for each alloy (Figure III-7-b), in agreement with previous 

works [Maurice, 2015]. No significant difference was evidenced concerning the molybdenum 

content in the oxide layer for the duplex (1.1 ± 0.2 at. %) and the austenitic (1.4 ± 0.2 at. %) 

alloys, while a higher value was obtained for the ferritic alloy (2.1 ± 0.4 at. %), which 

exhibited the highest molybdenum bulk content. Given the dispersion of measurements, the 

MoO3
- / FeO2

- area ratios obtained by ToF-SIMS did not allow comparing the molybdenum 

content in the oxide layer formed on each alloy. No oxidized nickel was detected for any of 

the alloys, due to preferential oxidation of iron and chromium, in agreement with published 

data [Olefjord, 1990], [Willenbruch, 1990], [De Vito, 1992], [Olsson, 1994], [Vanini, 

1994], [Olsson, 1995], [Olefjord, 1996], [De Cristofaro, 1997], [Maurice, 1998], [Shimizu, 

2000], [Schmidt-Rieder, 2003], [Addari, 2008], [Hamada, 2010], [Olsson, 2011], 

[Fredriksson, 2012], [Högström, 2013], [Maurice, 2015].  

 

No significant differences concerning the iron content in the underlying metal were evidenced 

for the duplex (64.2 ± 2.1 at. %), the austenitic (60.3 ± 1.4 at. %) and the ferritic (62.6 ± 1.0 

at. %) alloys (Figure III-7-a). The chromium content in the underlying metal (Figure III-7-

a) was found to increase with the chromium bulk content of the alloy (austenitic alloy: 19.7 ± 

0.8 at. % < duplex alloy: 22.7 ± 1.1 at. % < ferritic alloy: 27.8 ± 1.0 at. %). Despite the 

chromium oxide enrichment, chromium was not (or slightly) depleted in the underlying metal 

compared to the bulk for each alloy. Metallic nickel enrichment at the metal/oxide interface 

was demonstrated by XPS (Figure III-7-a) and confirmed by ToF-SIMS depth profiles. This 

phenomenon has been commonly reported for stainless steels including DSSs to levels that 
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depended on the composition of the alloy and the surface preparation [Olefjord, 1990], 

[Willenbruch, 1990], [De Vito, 1992], [Olsson, 1994], [Vanini, 1994], [Olsson, 1995], 

[Olefjord, 1996], [De Cristofaro, 1997], [Maurice, 1998], [Schmidt-Rieder, 2003], 

[Addari, 2008], [Hamada, 2010], [Olsson, 2011], [Fredriksson, 2012], [Högström, 2013], 

[Maurice, 2015]. It can be explained by the selective oxidation of iron and chromium 

compared to nickel. Moreover, the content of nickel in the underlying metal increased with 

the nickel bulk content of the alloy (ferritic alloy: 5.4 ± 1.0 at. % < duplex alloy: 8.5 ± 1.5 at. 

% < austenitic alloy: 12.1 ± 2.2 at. %).  

 

Molybdenum was found to be enriched in the underlying metal (Figure III-7-b). No 

significant differences concerning the molybdenum content in the underlying metal were 

evidenced for the duplex (0.8 ± 0.2 at. %), the austenitic (0.6 ± 0.1 at. %) and the ferritic (0.7 

± 0.1 at. %) alloys. A strong nitrogen enrichment was found at the metal/oxide interface by 

XPS (Figure III-7-b) and confirmed by ToF-SIMS, even for the ferritic single phase alloy 

which contains only traces of nitrogen (0.006 at. %). Nitrogen can be either dissolved in solid 

solution in the metal or segregated as nitride. In the case of electrochemically-formed passive 

films, nitrogen enrichment has been attributed to nitrogen anodic segregation during 

passivation [Marcus, 1992a] leading to the formation of a mixed-nitride phase either at the 

metal/oxide interface or incorporated in the passive film [Willenbruch, 1990], [Vanini, 

1994], [Olsson, 1995], [Halada, 1996], [Olefjord, 1996], [Ha, 2009]. Even if the native 

oxide films were formed in air, the presence of nitride cannot be excluded in this study. The 

nitrogen content in the underlying metal was found to be roughly similar for the duplex (3.8 ± 

1.1 at. %) and the ferritic (3.6 ± 0.8 at. %) alloys, while a higher value was obtained for the 

austenitic alloy (7.4 ± 2.4 at. %), which exhibited the highest nitrogen bulk content.  

 

The results obtained for the 2304 DSS and the corresponding austenitic and ferritic single 

phase alloys demonstrated that the contents of alloying elements (Fe, Cr, Ni, Mo and N) in the 

native oxide film and/or in the underlying metal were directly related to their contents in the 

bulk of the alloys. Nevertheless, it cannot be concluded from this work whether the chemical 

composition of the surface of 2304 DSS is homogeneous or heterogeneous at the scale of 

austenite and ferrite phases. In order to answer this question, the local characterization of the 

2304 DSS austenite and ferrite phases will be the subject of the next chapter 

[CHAPITRE IV]. 
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III.6.  Conclusions 

 

In this work, the nature of the native oxide film and the underlying metal formed after 

mechanical polishing at the surface of 2304 lean DSS as well as the corresponding austenitic 

and ferritic single phase alloys was investigated by XPS and ToF-SIMS. The following 

conclusions are drawn: 

 

- For the three alloys, the native oxide film can be described as an oxi-hydroxide layer 

composed mainly of Fe(III) and Cr(III) species with a small amount of Mo(IV) and 

Mo(VI) species. Iron and molybdenum species are concentrated in the outer part of the 

oxide layer while chromium species are concentrated in the inner part.  

 

- After 3 weeks ageing in air, the thickness of the native oxide film is found to be 

similar for the duplex and the ferritic alloys but slightly higher for the austenitic alloy. 

For the 2304 DSS, the thickness of the native oxide film increases slightly when the 

ageing time in air increases from 24 h to 3 weeks, reflecting a continuous growth of 

the oxide layer. 

 

- For the three alloys, nickel, molybdenum and nitrogen are enriched in the underlying 

metal compared to the bulk while chromium and molybdenum are enriched in the 

native oxide film compared to the bulk. This work shows that the contents of alloying 

elements (Fe, Cr, Ni, Mo and N) in the native oxide film and/or in the underlying 

metal are directly related to their contents in the bulk of the alloys.  

 

Based on these results, chemical differences can be expected at the surface of austenite and 

ferrite phases within the duplex alloy. In the next chapter [CHAPITRE IV], we will present 

an innovative methodology based on the coupling of XPS and ToF-SIMS in order to 

characterize locally the oxide film formed on austenite and ferrite phases within the duplex 

stainless steel. 
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CHAPITRE IV : XPS and ToF-SIMS characterization of 

the surface oxides on lean duplex stainless steel – Global 

and local approaches  

 

 

 

 

IV.1.  Abstract 

 

This work reports an innovative methodology based on the coupling of XPS and ToF-SIMS in 

order to study locally the oxide layer formed on austenite and ferrite phases of duplex 

stainless steels (DSSs). The native oxide film obtained after mechanical polishing and the 

passive film obtained by electrochemical passivation in 0.05 M H2SO4 at the surface of 2304 

DSS were investigated at a global scale and then at the local scale on each phase. The effect 

of electrochemical passivation on the oxide layer was discussed. Particular attention was paid 

to the partitioning of alloying elements (Cr, Mo, Ni and N) throughout the oxide layer and the 

underlying metal on both phases. Chromium and molybdenum contents were found to be 

higher in the oxide layer formed on ferrite phase. Nickel and nitrogen contents were found to 

be higher under the oxide layer formed on austenite phase. 

 

IV.2.  Introduction 

 

IV.2.1.  State of the art 

 

Corrosion resistance of stainless steels is ensured by the spontaneous formation of a surface 

oxide layer, which leads to a marked decrease in the dissolution kinetics of the underlying 

alloy. This so-called passive film is generally described as a mixed oxi-hydroxide composed 

mainly of Cr(III) species in the inner layer and Fe(III) species in the outer layer, enriched in 

chromium, with a thickness ranging between 1 and 3 nm [Marcus, 1988], [Olefjord, 1990], 

[De Vito, 1992], [Maurice, 1996], [Maurice, 1998], [Olsson, 2003], [Högström, 2013], 

[Maurice, 2015]. In the case of Mo-bearing stainless steels, a small amount of molybdenum 
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is incorporated into the passive film [Hashimoto, 1979b], [Olefjord, 1980], [Goetz, 1984], 

[Clayton, 1986], [Marcus, 1988], [Mathieu, 1989], [Olefjord, 1990], [Mischler, 1991], [De 

Vito, 1992], [Olsson, 1994], [Olsson, 1995], [Halada, 1996], [De Cristofaro, 1997], 

[Olsson, 2002], [Kocijan, 2011], [Luo, 2011], [Högström, 2013], [Mesquita, 2013], [Guo, 

2014], [Maurice, 2015]. Mo(VI) is reported to be enriched in the surface region, while 

Mo(IV) distribution through the passive film is more homogeneous [Olefjord, 1990], 

[Olsson, 1994], [Olsson, 2003]. For Ni-bearing austenitic and duplex stainless steels, the 

selective oxidation of iron and chromium leads to a very low and often non-detectable amount 

of oxidized nickel in the passive film while metallic nickel is enriched at the metal/oxide 

interface [Olefjord, 1990], [Willenbruch, 1990], [De Vito, 1992], [Olsson, 1994], [Vanini, 

1994], [Olsson, 1995], [Olefjord, 1996], [De Cristofaro, 1997], [Maurice, 1998], [Schmidt-

Rieder, 2003], [Addari, 2008], [Hamada, 2010], [Olsson, 2011], [Fredriksson, 2012], 

[Högström, 2013], [Maurice, 2015]. Nitrogen can also be enriched by anodic segregation 

during passivation [Marcus, 1992a], leading to the formation of a mixed-nitride phase either 

at the metal/oxide interface or incorporated into the passive film [Willenbruch, 1990], 

[Vanini, 1994], [Olsson, 1995], [Halada, 1996], [Olefjord, 1996], [Ha, 2009].  

 

“Native” oxide film (or air-formed film) refers to the film naturally grown upon air exposure 

while “passive” film refers to the oxide grown upon electrochemical passivation. Even if 

native oxide and passive films exhibit similar natures, significant differences are generally 

pointed out. Indeed, the preferential iron dissolution during passivation, particularly in acidic 

electrolyte, induces further chromium and molybdenum enrichments in the oxide layer and 

further metallic nickel enrichment at the metal/oxide interface [Calinsky, 1989], [Haupt, 

1995], [Maurice, 1996], [Maurice, 1998], [Olsson, 2011], [Maurice, 2015]. The extent of 

chromium and molybdenum oxides enrichment during electrochemical passivation and the 

thickness of the oxide layer depend on the applied potential [Okamoto, 1973], [Asami, 

1978], [Olefjord, 1980], [Goetz, 1984], [Calinsky, 1989], [Olefjord, 1990], [Mischler, 

1991], [Haupt, 1995], [Olsson, 1995], [Maurice, 1996], [Olefjord, 1996], [De Cristofaro, 

1997], [Maurice, 1998], [Olsson, 2002], [Schmidt-Rieder, 2003], [Keller, 2004], [He, 

2009], [Luo, 2011], [Guo, 2014], the passivation time [Calinsky, 1989], [Haupt, 1995], 

[Maurice, 1996], [Maurice, 1998], [Schmidt-Rieder, 2003], [Maurice, 2015], [Jiang, 

2017], the pH of the electrolyte [Calinsky, 1989], [Schmidt-Rieder, 2003], the temperature 

of the electrolyte [Mischler, 1991], [Olefjord, 1996], [De Cristofaro, 1997] and the presence 

of chloride and sulfate ions in the electrolyte [Brooks, 1986], [Olefjord, 1990], [Mischler, 
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1991]. More specific conditions have also been studied, such as immersion in artificial saliva 

for orthodontic clinical applications [Kocijan, 2011], passivation in alkaline solutions 

simulating the electrolyte contained in the pores of concrete [Luo, 2012], long-term ageing in 

air [Vignal, 2013a], water exposure [Tardio, 2015] or immersion in a medium containing 

bacteria in order to study the biofilm/passive film interactions [Seyeux, 2015]. 

 

Among stainless steels, duplex stainless steels (DSSs) are characterized by a complex 

microstructure composed of equivalent volumes of austenite and ferrite phases. The main 

interest of DSSs lies in the combination of high mechanical properties and high corrosion 

resistance together with, especially for the lean DSSs, reduced alloying cost (low Ni and Mo 

contents) compared to austenitic grades. As a consequence, DSSs can be used in a wide range 

of industrial sectors such as desalination plants, oil and gas production, pulp and paper 

industry or reinforced concrete structures [Moura, 2008], [Addari, 2008], [Kocijan, 2011], 

[Peguet, 2011], [Mesquita, 2012], [Mesquita, 2013], [Erazmus-Vignal, 2015]. In DSSs, 

alloying elements are partitioned between the Face-Centered Cubic austenite (gamma) phase 

and the Body-Centered Cubic ferrite (alpha) phase. Therefore, gammagene alloying elements 

such as Fe, Ni and N are richer in the austenitic phase while alphagene alloying elements such 

as Cr and Mo are richer in the ferritic phase [Olsson, 1995], [Schimt-Rieder, 1999], 

[Femenia, 2004], [Vignal, 2010], [Peguet, 2011], [Vignal, 2011], [Mesquita, 2012], 

[Vignal, 2013a], [Vignal, 2014]. A key question relative to the passivity of DSSs remains in 

the link between the chemical heterogeneity of austenite and ferrite phases and the chemical 

composition of the oxide formed on both phases. Despite the wide knowledge concerning the 

passivation of austenitic and ferritic stainless steels accumulated for decades [Asami, 1978], 

[Hashimoto, 1979b], [Olefjord, 1980], [Goetz, 1984], [Brooks, 1986], [Clayton, 1986], 

[Marcus, 1988], [Calinsky, 1989], [Mathieu, 1989], [Kirchheim, 1990], [Olefjord, 1990], 

[Willenbruch, 1990], [Mischler, 1991], [De Vito, 1992], [Marcus, 1992a], [Olsson, 1994], 

[Vanini, 1994], [Haupt, 1995], [Halada, 1996], [Maurice, 1996], [Olefjord, 1996], 

[Marcus, 1998], [Maurice, 1998], [Olsson, 2002], [Olsson, 2003], [Keller, 2004], [Ha, 

2009], [Fajardo, 2010], [Fredriksson, 2010], [Hamada, 2010], [Olsson, 2011], 

[Fredriksson, 2012], [Jung, 2012], [Macdonald, 2012], [Maurice, 2012], [Högström, 

2013], [Fajardo, 2014], [Maurice, 2015], [Seyeux, 2015], [Tardio, 2015], [Jiang, 2017], the 

number of studies is more limited for the more recently marketed DSSs [Olsson, 1995], [De 

Cristofaro, 1997], [Schmidt-Rieder, 1999], [Schmidt-Rieder, 2003], [Abreu, 2004], 

[Femenia, 2004], [Addari, 2008], [Bautista, 2009], [Donik, 2009a], [Donik, 2009b], [He, 
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2009], [Donik, 2010], [Fredriksson, 2010], [Vignal, 2010], [Kocijan, 2011], [Luo, 2011], 

[Vignal 2011], [Luo, 2012], [Mesquita, 2013], [Vignal, 2013a], [Vignal, 2014], [Guo, 

2014], [Wang, 2015], [Luo, 2017a], and among these studies, only a few were dedicated to 

the local characterization of the surface on both phases [Olsson, 1995], [Schmidt-Rieder, 

1999], [Femenia, 2004], [Vignal, 2010], [Vignal, 2011], [Vignal, 2013a], [Vignal, 2014], 

[Wang, 2015]. Published data tend to indicate that the contents of nickel and nitrogen under 

the oxide film are higher on the austenite phase due to higher bulk contents. Femenia et al. 

[Femenia, 2004] indicated that the composition gradient across the phase boundary occurred 

within a few micrometers. In many cases, slightly higher chromium content was found in the 

oxide film formed on the ferrite phase as a result of higher chromium bulk content.  

 

A first strategy consists in characterizing single phase alloys designed to have compositions 

close to those of the austenite and ferrite phases in the considered DSS [Olsson, 1995], 

[Wang, 2015], [CHAPITRE III]. Limitations were pointed out because of chemical 

differences between single phase alloys and corresponding phases of DSSs or the presence of 

non-metallic inclusions in single phase alloys. Recently, Wang et al. [Wang, 2015] 

characterized the single phase samples prepared by selective dissolution of the two phases of 

2205 duplex stainless steel. Thanks to this approach, the single phase alloys had almost the 

same composition as the corresponding phase of the duplex alloy. However, the impact of this 

procedure on the composition of the surface was not mentioned. After 12 h immersion in 3.5 

% NaCl solution under OCP, XPS analyses revealed higher stability of Cr(III) species in the 

passive film formed on austenite – which was not in agreement with the other studies cited 

above – as a result of higher nickel content within austenite. A second strategy consists in 

characterizing locally the oxide layer formed on each phase of the considered DSS. For 

instance, Guo et al. [Guo, 2014] suggested that the lower conductivity of the ferrite phase 

compared to the austenite one measured by Current Sensing Atomic Force Microscopy 

(CSAFM) for 2507 DSS was due to enriched chromium and/or molybdenum oxides in the 

passive film formed on ferrite. The local characterization of the surface on both phases of 

DSSs can be achieved by Auger Electron Spectroscopy (AES) or Scanning Auger Electron 

Spectroscopy (SAES) [Olsson, 1995], [Schmidt-Rieder, 1999], [Femenia, 2004], [Vignal, 

2010], [Vignal, 2011], [Vignal, 2013a], [Vignal, 2014]. Vignal et al. [Vignal, 2010], 

[Vignal, 2011], [Vignal, 2013a], [Vignal, 2014] highlighted that the thickness and the Cr/Fe 

ratio of the passive film on each phase were affected by the surface preparation (mechanical 

polishing, electropolishing or etching) and the exposure conditions (long-term ageing in 0.5 
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M NaCl at 50°C at the OCP for 21 days or long-term ageing in air at 25°C for 1 year). 

However, AES and SAES were limited by preferential sputtering effects in the case of 

molybdenum as well as the lack of information on the oxidation states [Olsson, 1995]. 

 

IV.2.2.  Objectives 

 

In the previous chapter [CHAPITRE III], the native oxide film formed on 2304 DSS as well 

as on corresponding austenitic and ferritic single phase alloys was studied by XPS and ToF-

SIMS. It was found that the contents of alloying elements (Fe, Cr, Ni, Mo and N) in the native 

oxide film and/or in the underlying metal were directly related to their contents in the bulk of 

the alloys. Based on these results, chemical differences can be expected at the surface of 

austenite and ferrite phases within the duplex alloy.  

 

The aim of the present work is to investigate the native oxide film formed in air after 

mechanical polishing and the passive film formed by electrochemical passivation in 0.05 M 

H2SO4 at the surface of 2304 DSS by a coupling of XPS and ToF-SIMS. After a global 

characterization of the native and passive surfaces (analyzed areas comprising both austenitic 

and ferritic phase regions), an innovative methodology allowing the local characterization of 

the oxide formed on austenite and ferrite phases will be presented. A particular attention will 

be paid to the partitioning of the alloying elements (Cr, Mo, Ni and N) throughout the oxide 

layer and the underlying metal formed on austenite and ferrite phases in order to understand 

the mechanisms of formation and the properties of surface oxides on DSSs. 

 

IV.3.  Materials and methods 

 

IV.3.1.  Alloy 

 

This study was carried out using 1 mm thick plates of 2304 lean Duplex Stainless Steel (DSS) 

from APERAM with a cold-rolled, annealed and pickled surface finish. Table IV-1 

summarizes the chemical compositions of 2304 DSS as well as its austenite and ferrite 

constituent phases. The composition of 2304 DSS was determined by X-ray fluorescence for 

chromium, nickel, manganese, silicon, copper and molybdenum, inert gas fusion-thermal 

conductivity detection for nitrogen and combustion-infrared absorption for carbon and sulfur. 
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The composition of austenite and ferrite phases was estimated by ThermoCalc simulation. 

The contents of iron, nickel, manganese, copper, nitrogen and carbon were found higher in 

austenite than in ferrite (gammagene alloying elements). On the contrary, the contents of 

chromium, silicon and molybdenum were found higher in ferrite than in austenite (alphagene 

alloying elements). As expected, 2304 DSS exhibited an intermediate global chemical 

composition. 

 

Table IV-1  Chemical composition of 2304 DSS as well as austenite and ferrite constituent 

phases. 

at. % Fe Cr Ni Mn Si Cu Mo N C S 

2304 DSS1 bal. (67.6) 24.6 4.4 1.5 0.88 0.33 0.27 0.36 0.07 <10 ppm 

Austenite phase2 bal. (69.1) 21.5 5.6 1.7 0.80 0.43 0.21 0.59 0.11 <10 ppm 

Ferrite phase2 bal. (65.8) 28.2 3.1 1.3 0.97 0.21 0.33 0.08 0.03 <10 ppm 

1Determined by X-ray fluorescence (chromium, nickel, manganese, silicon, copper and 

molybdenum), inert gas fusion-thermal conductivity detection (nitrogen) or combustion-

infrared absorption (carbon and sulfur). 

2Chemical composition at equilibrium at 1050°C estimated from ThermoCalc TCFE5 

thermodynamic database. 

 

IV.3.2.  Surface preparation 

 

The dimensions of the coupons were 10 × 12 mm² (native surfaces) or disks of 12 mm 

diameter (passive surfaces). The coupons were abraded with a series of SiC papers and 

polished with 6 µm, 3 µm and 1 µm diamond spray, successively. The polished samples were 

then cleaned ultrasonically in acetone and then in ethanol three times for 10 min. In addition, 

the coupons used for passivation were cleaned ultrasonically in ultrapure water for 10 min, 

dried with filtered compressed air and stored in air for 24 h. For electrochemical passivation, 

an Autolab potentiostat was used. The working electrode was the sample to be passivated, the 

counter electrode was a platinum wire and the reference electrode was a Mercury Sulfate 

Electrode (MSE). The electrolyte was an aerated 0.05 M H2SO4 solution prepared from a 95 

% H2SO4 solution diluted in ultrapure water. After a 15 min rest at the Open Circuit Potential 

(OCP), passivation of the surface was performed by applying for 30 min a potential of 

−100 mV/MSE, corresponding to the middle of the passive region. After passivation, the 
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coupons were rinsed with ultrapure water and dried with filtered compressed air. The coupons 

(both native and passive surfaces) were stored in air during three weeks, following a 

procedure described for the native oxide film in the previous chapter [CHAPITRE III]. The 

coupons were again cleaned ultrasonically in acetone and then in ethanol three times for 

10 min and finally the surfaces were analyzed by XPS and ToF-SIMS. 

 

  

Figure IV-1  SEM backscattered electrons images of the (a) native and (b) passive duplex 

stainless steel surfaces (Jeol 7000F microscope, accelerating voltage = 15.0 kV). 

 

Sigmameter analysis revealed that the surface of 2304 DSS was composed of 54 % ferrite 

regions and 46 % austenite regions. The Field Emission Gun Scanning Electron Microscope 

(FEG-SEM) image of the native 2304 DSS surface shown in the Figure IV-1-a illustrates the 

presence of approximately equivalent volumes of austenite (light regions) and ferrite (dark 

regions) phases. For the passive surface, shown in the Figure IV-1-b, grains were partially 

revealed, probably as a consequence of immersion in the acidic electrolyte, and phase 

identification was therefore less obvious.  

 

IV.3.3.  Surface characterization 

 

IV.3.3.1.  XPS analysis 

 

X-ray Photoelectron Spectroscopy (XPS) analysis was performed with a Thermo Electron 

Escalab 250 spectrometer, using a monochromated Al Kα X-ray source (ℎ𝜈 = 1486.6 eV). 

The base pressure in the analytisis chamber was maintained at 10-9 mbar. The spectrometer 

was calibrated using Au 4f7/2 at 84.1 eV. The take-off angle was 90° and the analyzed area 

(a) (b) 
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was a 500 µm diameter disk. Complementary analyses were carried out by angle-resolved 

XPS (AR-XPS) with take-off angles of 40° and 90°. Survey spectra were recorded with a pass 

energy of 100 eV at a step size of 1 eV and high resolution spectra of the C 1s, O 1s, Fe 2p, 

Cr 2p, Ni 2p, Mo 3d and N 1s core level regions were recorded with a pass energy of 20 eV at 

a step size of 0.1 eV. All spectra were referred to the C 1s peak for carbon involved C–C and 

C–H bonds, located at 285.0 eV [Frateur, 2007], [Torres Bautista, 2015]. Curve fitting of 

the spectra was performed with the Thermo Electron software Avantage version 5.938 using 

an iterative Shirley-type background subtraction. Symmetrical peaks were used except for the 

Fe 2p, Cr 2p, Ni 2p, and Mo 3d metallic components. Contents of manganese and copper in the 

oxide layer were found to be lower than 1 at. % and were not taken into consideration. 

 

IV.3.3.2.  ToF-SIMS analysis 

 

Time of Flight Secondary Ion Mass Spectrometry (ToF-SIMS) analysis was performed using 

a ToF-SIMS 5 spectrometer (IonTof – Munster Germany) operating at a pressure of 10-9 

mbar. Data acquisition and post processing analysis were performed using the SurfaceLab 

software version 6.5. Prior to each measurement, the extreme surface was sputtered during 

approximately 1 min using a Cs+ ion sputter gun in order to eliminate the carbonaceous 

pollution from the surface. In a first stage (global approach), the spectrometer was run in HC-

BUNCHED mode for optimum mass resolution. Depth profiles and associated mass spectra 

were recorded in dual beam mode using a pulsed 25 keV Bi+ primary ion source delivering 

1.2 pA of target current over a 500 × 500 µm² area interlaced with a 500 eV Cs+ sputter beam 

delivering 15 nA of target current over a 700 × 700 μm² area with a 45° incidence to the 

specimen surface. Under these conditions of analysis (global approach), the sputtering rate of 

the oxide can be estimated around 0.003 nm/s [Mazenc, 2012]. In a second stage (local 

approach), the spectrometer was run in BA-IMAGE mode for optimum lateral resolution and 

the primary ion pulse was split into 4 short pulses in order to improve the mass resolution. 

Depth profiles, associated mass spectra and 3D chemical maps were recorded in dual beam 

mode using a pulsed 25 keV Bi+ burst primary ion source (to get optimum lateral and mass 

resolutions) delivering 0.2 pA of target current over a 100 × 100 µm² area interlaced with a 

500 eV Cs+ sputter beam delivering 15 nA of target current over a 300 × 300 μm² area. Under 

these conditions of analysis (local approach), the sputtering rate of the oxide can be estimated 

around 0.017 nm/s [Mazenc, 2012]. Mass spectra and 3D chemical maps were reconstructed 

by cumulating the data obtained in defined ranges of sputtering times. In the depth profiles, 
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the intensity was reported using a logarithmic scale, which gave equal emphasis to signals of 

all intensities. The variation of the ion intensity with sputtering time reflected the variation of 

the in-depth concentration but was also dependent on the matrix from which the ions were 

emitted. The metal/oxide interface was positioned at the sputtering time corresponding to 80 

% of the maximum intensity of the Ni2
- signal. Local depth profiles, on both austenite and 

ferrite phases, were extracted by selecting regions of interest on the 3D chemical maps. CrO2
-

 / FeO2
- and MoO3

- / FeO2
- area ratios were calculated by dividing the areas of the CrO2

- and 

FeO2
- and of the MoO3

- and FeO2
- mass spectra peaks, respectively, cumulated in the oxide 

region, from a sputtering time of 10 s (global approach) or 4 s (local approach) to a sputtering 

time corresponding to the metal/oxide interface. 

 

IV.4.  Results 

 

In the global approach, XPS and ToF-SIMS characterizations are performed with an analyzed 

area comprising both austenite and ferrite phase regions. In this part, the data obtained for the 

passive film are compared to those obtained previously for the native oxide film 

[CHAPITRE III]. In the local approach, ToF-SIMS characterization allows us to extract 

information locally in order to investigate the oxide formed on each phase, both for the native 

and the passive surfaces. 

 

IV.4.1.  Global approach 

 

IV.4.1.1.  XPS characterization 

 

The survey spectrum recorded for the passive film (Figure IV-2) indicates that the main 

elements detected at the surfaces are carbon, oxygen, iron, chromium and nickel. A small 

amount of nitrogen is detected whereas no molybdenum is observable due to low Mo content 

of 2304 DSS. These results are similar to those found for the native oxide film 

[CHAPITRE III]. In the case of the passive film, traces of calcium are also detected.  
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Figure IV-2  XPS survey spectrum recorded for the passive film formed on the duplex 

stainless steel. 

 

Figure IV-3 shows the core level XPS spectra O 1s, Fe 2p3/2, Cr 2p3/2, Ni 2p3/2, Mo 3d and 

N 1s obtained for the passive film and the peak fitting. The XPS spectra and the peak fitting 

for the native oxide film have been shown in the previous chapter [CHAPITRE III]. Peak 

assignment and fitting parameters are reported in the Table IV-2. The decomposition of XPS 

spectra is similar for the native oxide film and the passive film, showing similar chemical 

environments. Based on these results, the native oxide film and the passive film formed on 

2304 DSS are both described by a mixture of oxides and hydroxides composed mainly of 

Fe(III) and Cr(III) species with a small amount of Mo(IV) and Mo(VI) species. As commonly 

reported for stainless steels, no oxidized nickel is detected [Frankenthal, 1976], [Clayton, 

1986], [Olefjord, 1990], [Willenbruch, 1990], [De Vito, 1992], [Olsson, 1994], [Vanini, 

1994], [Olsson, 1995], [Maurice, 1996], [Olefjord, 1996], [De Cristofaro, 1997], [Maurice, 

1998], [Shimizu, 2000], [Schmidt-Rieder, 2003], [Addari, 2008], [Hamada, 2010], 

[Olsson, 2011], [Fredriksson, 2012], [Högström, 2013], [Maurice, 2015], [Tardio, 2015]. 

A contribution corresponding to nitrogen present in the alloy is detected. The detection of 

metallic components in the Fe 2p3/2, Cr 2p3/2, Ni 2p3/2 and Mo 3d signals indicates that the 

thickness of the surface oxide layers is of the order of a few nanometers.  
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Figure IV-3  XPS core level spectra recorded for the passive film formed on the duplex 

stainless steel. 
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Table IV-2  Peak assignment and fitting parameters used for the decomposition of XPS core 

level spectra, both for the native oxide and the passive film on 2304 DSS surface. 

Core level  Component Assignment BE (eV) FWHM (eV) 
Symmetric / 

Asymmetric 
References 

O 1s 

O1 Metal oxides 530.2 ± 0.1 eV 1.4 ± 0.1 eV Symmetric 
[De Vito, 1992] 

[Olsson, 1995] 

[Keller, 2004] 

[Frateur, 2007] 

[Vignal, 2013a] 

[Maurice, 2015] 

O2 Metal hydroxides 531.9 ± 0.2 eV 1.6 ± 0.2 eV Symmetric 

O3 Adsorbed water 533.2 ± 0.2 eV 1.6 ± 0.2 eV Symmetric 

Fe 2p3/2 

Fe1 Metallic iron 706.7 ± 0.1 eV 0.79 eV Asymmetric 

[Mansour, 2010] 

[Maurice, 2015] 
Fe2 

Fe(III) oxide and/or 

hydroxide 
710.4 ± 0.1 eV 2.7 ± 0.1 eV Symmetric 

Fe3 
Fe(III) oxide and/or 

hydroxide (satellite) 
712.5 ± 0.1 eV 2.7 ± 0.1 eV Symmetric 

Cr 2p3/2 

Cr1 Metallic chromium 574.1 ± 0.1 eV 1.31 eV Asymmetric 

[Maurice, 2000] 

[Diaz, 2012] 

[Maurice, 2015] 

Cr2 
Cr(III) oxide and/or 

hydroxide  
576.0 ± 0.1 eV 1.5 ± 0.1 eV Symmetric 

Cr3 
Cr(III) oxide and/or 

hydroxide (satellite) 
577.1 ± 0.1 eV 1.5 ± 0.1 eV Symmetric 

Cr4 
Cr(III) oxide and/or 

hydroxide (satellite) 
578.5 ± 0.1 eV 1.5 ± 0.1 eV Symmetric 

Ni 2p3/2 Ni1 Metallic nickel 852.8 ± 0.1 eV 1.13 eV Asymmetric 

[Marcus, 1992b] 

[De Vito, 1992] 

[Torres, 2015] 

[Maurice 2015] 

Mo 3d 

S1 
S 2s core level from 

sulfur species 
226.3 ± 0.2 eV 2.4 ± 0.2 eV Symmetric 

[Qiu, 2010] 

[Marcus, 1988] 

[Brox, 1988] 

[De Vito, 1992] 

[Olsson, 2002] 

[Petrova, 2011] 

[Högström, 2013] 

[Mesquita, 2013] 

[Maurice, 2015] 

 

Mo1 
Metallic molybdenum 

(Mo 3d5/2) 
227.8 ± 0.1 eV 0.81 eV Asymmetric 

Mo1’ 
Metallic molybdenum 

(Mo 3d3/2) 
230.9 ± 0.1 eV 0.81 eV Asymmetric 

Mo2 
Mo(IV) oxide and/or 

hydroxide (Mo 3d5/2) 
229.3 ± 0.1 eV 2.3 ± 0.1 eV Symmetric 

Mo2’ 
Mo(IV) oxide and/or 

hydroxide (Mo 3d3/2) 
232.4 ± 0.1 eV 2.3 ± 0.1 eV Symmetric 

Mo3 
Mo(VI) oxide and/or 

hydroxide (Mo 3d5/2) 
232.5 ± 0.1 eV 2.5 ± 0.1 eV Symmetric 

Mo3’ 
Mo(VI) oxide and/or 

hydroxide (Mo 3d3/2) 
235.6 ± 0.1 eV 2.5 ± 0.1 eV Symmetric 

N 1s 

N1 Alloyed nitrogen 398.3 ± 0.2 eV 1.7 ± 0.2 eV Symmetric 
[Marcus, 1992a] 

[Vanini, 1992] 

[Frateur, 2007] 

[Torres, 2015] 
N2 Amine/amide groups  400.1 ± 0.1 eV 1.9 ± 0.1 eV Symmetric 
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Both for the passive and the native oxide films, a model consisting in an homogeneous and 

continuous oxide layer composed of Fe(III), Cr(III), Mo(IV) and Mo(VI) oxides and/or 

hydroxides on top of the metallic 2304 DSS substrate composed of Fe, Cr, Ni, Mo and N was 

assumed. The system of equations associated to this model was detailed previously 

[CHAPITRE III]. 

 

Table IV-3  XPS quantitative results obtained for the passive film, and comparison with the 

data obtained for the native oxide film [CHAPITRE III] formed on the duplex stainless steel. 

The mean values and standard deviations are presented (four coupons analyzed in each case). 

 
Passive film  

(this work) 

Native oxide film 

[CHAPITRE III] 

Oxide film thickness (nm) 2.0 ± 0.2 2.4 ± 0.1 

C
h

em
ic

a
l 

co
m

p
o
si

ti
o
n

 (
a
t.

 %
) 

Oxide film 

Fe(III) 28.0 ± 4.0 61.9 ± 1.2 

Cr(III) 69.8 ± 3.4 37.0 ± 1.1 

Mo(IV) / Mo(VI) 2.2 ± 0.8 1.1 ± 0.2 

Underlying metal 

Fe 57.1 ± 3.0 64.2 ± 2.1 

Cr 25.0 ± 1.8 22.7 ± 1.1 

Ni 14.0 ± 2.3 8.5 ± 1.5 

Mo 0.4 ± 0.1 0.8 ± 0.2 

N 3.4 ± 1.2 3.8 ± 1.1 

Bulk alloy 

Fe balance (67.6) 

Cr 24.6 

Ni 4.4 

Mo 0.27 

N 0.36 

 

Table IV-3 compiles the XPS quantitative data (oxide thickness, oxide composition and 

underlying metal composition) obtained for the passive film formed at the surface of 2304 

DSS compared to the data obtained for the native oxide film in the previous chapter 

[CHAPITRE III]. The thickness of the oxide is slightly lower for the passive film (2.0 ± 0.2 

nm) than for the native oxide film (2.4 ± 0.1 nm). For the passive film, the iron content in the 

oxide (28.0 ± 4.0 at. %) is significantly reduced compared to the bulk (67.6 at. %), whereas 

for the native oxide film, the iron content in the oxide (61.9 ± 1.2 at. %) remains close to the 

iron bulk content. The chromium content in the oxide is significantly higher for the passive 

film (69.8 ± 3.4 at. %) than for the native oxide film (37.0 ± 1.1 at. %). This shows that the 

oxide is enriched in chromium compared to the bulk (24.6 at. %) and that this enrichment is 
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more pronounced after passivation. A small amount of oxidized molybdenum is detected in 

the passive film (2.2 ± 0.8 at. %) and in the native oxide film (1.1 ± 0.2 at. %). This shows 

that molybdenum is enriched in the oxide compared to the bulk (0.3 at. %) and that this 

enrichment is more pronounced after passivation. No oxidized nickel is detected for the 

passive film or the native oxide film. In the case of the passive film, the iron content in the 

underlying metal (57.1 ± 3.0 at. %) is reduced compared to the bulk. In the case of the native 

oxide film, the iron content in the underlying metal (64.2 ± 2.1 at. %) remains close to iron 

bulk content. The chromium content in the underlying metal is found to be 25.0 ± 1.8 at. % 

for the passive surface and 22.7 ± 1.1 at. % for the native surface, which remains close to the 

chromium bulk content. In the underlying metal, metallic nickel is enriched compared to the 

bulk (4.4 at. %) and this enrichment is more pronounced for the passive surface (14.0 ± 2.3 

at. %) than for the native one (8.5 ± 1.5 at. %). The molybdenum content in the underlying 

metal is found to be 0.4 ± 0.1 at. % for the passive surface and 0.8 ± 0.2 at. % for the native 

one, which is slightly higher than the molybdenum content in the bulk alloy. The nitrogen 

content in the underlying metal is found to be 3.4 ± 1.2 at. % for the passive surface and 3.8 

± 1.1 at. % for the native one, revealing strong nitrogen enrichment at the metal/oxide 

interface compared to the bulk (0.4 at. %). 

 

XPS analyses of O 1s, Fe 2p and Cr 2p core level spectra have been performed using angle-

resolved XPS at take-off angles of 90° (same angle than for the previous analyses) and 40° 

(more surface-sensitive). In the case of the native surface, Cr(III) / Fe(III) ratios of 0.3 and 0.4 

are obtained at 40° and 90°, respectively, indicating that the native oxide film is slightly richer 

in chromium in the inner part than in the outer part. In the case of the passive surface, Cr(III) / 

Fe(III) ratios of 0.4 and 2.3 are obtained at 40° and 90°, respectively, revealing a pronounced 

stratification of the passive film composed of an iron-rich outer layer and a chromium-rich 

inner layer. For the native surface, Hydroxide / Oxide ratios of 0.6 are obtained for both take-

off angles, showing that the in-depth distribution of oxide and hydroxide species is 

homogeneous. For the passive surface, Hydroxide / Oxide ratios of 0.9 and 0.6 are obtained at 

40° and 90°, respectively, showing that hydroxide species are preferentially located in the 

outer part of the passive film. 
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IV.4.1.2.  ToF-SIMS characterization 

 

 

 

Figure IV-4  Global ToF-SIMS negative ions depth profiles recorded for the passive film 

formed on the duplex stainless steel (HC-BUNCHED mode; analyzed zone: 500 × 500 μm²; 

sputtered zone: 700 × 700 μm²). O2
-, OH-, CN-, Fe2

-, Cr2
-, Ni2

-, FeO2
-, CrO2

- and MoO3
- ions 

signals are plotted. 
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Figure IV-4-a shows the global ToF-SIMS negative ions depth profiles of O2
-, OH-, CN-,  

Fe2
-, Cr2

- and Ni2
- secondary ions obtained for the passive alloy surface. These profiles 

indicate an oxide layer (maximum O2
- and OH- signals) on top of the alloy substrate 

(maximum Fe2
-, Cr2

- and Ni2
- signals), as typically observed for austenitic stainless steels 

[Maurice, 2015], [Seyeux, 2015]. The depth profiles obtained for the native surface 

[CHAPITRE III] show a similar structure. The metal/oxide interface (located at 80 % of the 

maximum intensity of the Ni2
- signal) corresponds to 480 ± 10 s for the passive film and it 

was 610 ± 10 s for the native oxide film [CHAPITRE III]. Under these conditions of 

analysis, the oxide thickness can be estimated [Mazenc, 2012] around 1.4 ± 0.1 nm for the 

passive film and 1.8 ± 0.1 nm for the native oxide film, which is slightly lower but in the 

same order of magnitude than the XPS data. These results suggest, in good agreement with 

XPS data, that the passive film is slightly thinner than the native oxide film.  

 

The O2
- and OH- signals are characteristic of oxide and hydroxide species, respectively. The 

intensity of the O2
- and OH- signals is high throughout the oxide region, indicating that the 

oxide matrix is hydroxylated, both for the passive and the native surfaces [CHAPITRE III]. 

For the passive, the OH- profiles saturate, suggesting that it is more hydroxylated than the 

native oxide film. The maximum of the CN- signal near the metal/oxide interface reflects 

nitrogen enrichment in the alloy under the passive film. Signals characteristic of metallic iron, 

chromium and nickel are Fe2
-, Cr2

- and Ni2
-, respectively. The Cr2

- signal is weak, which is 

likely due to a low ionic emission rate in this matrix in negative polarity. The Fe2
- profiles 

reach a plateau in the metal region whereas the Ni2
- profiles exhibit a maximum close to the 

metal/oxide interface, indicating metallic nickel enrichment under the oxide film.  

 

Figure IV-4-b shows the global ToF-SIMS negative ions depth profiles for secondary ions 

characteristic of iron (FeO2
-), chromium (CrO2

-) and molybdenum (MoO3
-) oxide species 

obtained for the passive film on the duplex stainless steel surface. The depth profiles obtained 

for the native surface have been presented in the previous chapter [CHAPITRE III]. Note 

that the MoO3
- signal is used in order to get rid of the overlapping of the MoO2

- (m/z = 

129.8958) and FeNiO- (m/z = 129.8658) ions. Both for the passive and the native surfaces, 

the maximum intensities of the FeO2
- profiles are reached before those for CrO2

-. This 

suggests that, for both native and passive surfaces, oxidized iron is preferentially located in 

the outer part of the oxide film, whereas oxidized chromium is preferentially located in the 

inner part, in agreement with published ToF-SIMS data [Fajardo, 2010], [Fajardo, 2014], 
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[Maurice, 2015]. The sputtering time range between the maximum of the CrO2
- signal and 

the metal/oxide interface is similar for the passivated surface (220 s) and the native surface 

(200 s) [CHAPITRE III]. This suggests that the thickness of the chromium-rich inner part of 

the oxide is similar for the native and passivated surfaces, while the iron-rich part is 

preferentially dissolved during passivation, explaining the lower total thickness of the passive 

film compared to the native oxide film.The MoO3
- signals are weak throughout the oxide film 

and its maxima are reached in the outer oxide region. The intensity of the MoO3
- signals is 

higher for the passive surface than for the native one [CHAPITRE III], indicating that 

passivation induces molybdenum oxide enrichment, preferentially in the outer part of the 

oxide film.  

 

For the passive film, CrO2
- / FeO2

- and MoO3
- / FeO2

- area ratios of 4.3 ± 0.2 and 5.8 ± 0.7 × 

10-2 are obtained, respectively (average values obtained for 6 measurements). For the native 

oxide film, CrO2
- / FeO2

- and MoO3
- / FeO2

- area ratios of 1.5 ± 0.2 and 3.2 ± 1.0 × 10-2 were 

obtained, respectively (average values obtained for 10 measurements) [CHAPITRE III]. The 

increase of these ratios indicates, in agreement with XPS results, that passivation induces 

further chromium and molybdenum oxide enrichments compared to the native oxide. 

 

IV.4.1.3.  Coupling of XPS and ToF-SIMS data 

 

As detailed in this section, XPS and ToF-SIMS analyses have provided consistent information 

concerning the chromium content of the oxide layer formed on native and passive 2304 DSS 

surfaces. Whereas XPS is a quantitative technique, the CrO2
- / FeO2

- area ratio obtained from 

ToF-SIMS depth profiles is a comparative parameter and cannot directly be associated to the 

actual Cr(III) content of the oxide. In order to investigate the correlation between the two 

techniques, a series of oxide layers were characterized by XPS in well-defined areas, then the 

coupons were transferred to the ToF-SIMS analysis chamber without contact with air and 

ToF-SIMS depth profiles were recorded in the same areas. Additional measurements were 

performed after immersion of the native duplex surface during 1 hour in seawater-based 

media following a procedure that will be described in the next chapter [CHAPITRE V].  

 

Figure IV-5 shows a linear relationship between the CrO2
- / FeO2

- area ratio obtained by ToF-

SIMS and the Cr(III) content of the oxide layer measured by XPS. Thanks to this abacus, the 

Cr(III) content of the oxide layer can now be deduced from the CrO2
- / FeO2

- area ratio. 
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Figure IV-5  Correlation between the CrO2
- / FeO2

- area ratio obtained by ToF-SIMS and the 

Cr(III) content of the oxide layer formed on the duplex stainless steel obtained by XPS for 

(red) the native oxide film [CHAPITRE III], (blue) the passive film (this work), (yellow) the 

native oxide film after 1 hour immersion in artificial seawater [CHAPITRE V] and (green) 

the native oxide film after 1 hour immersion in artificial seawater enriched with nutrients 

[CHAPITRE V]. 

 

IV.4.2.  Local approach 

 

The ToF-SIMS 3D chemical maps of CN-, Ni-, O-, OH-, FeO2
- and CrO2

- secondary ions 

recorded for native oxide film and passive film are shown on Figure IV-6 and Figure IV-7, 

respectively. By comparison with the FEG-SEM images recorded on the same zones for the 

native oxide film (Figure IV-1-a) and the passive film (Figure IV-1-b), the light areas in the 

CN- and Ni- maps (richer in nitrogen and nickel) are assigned to austenite while the dark areas 

(poorer in nitrogen and nickel) correspond to ferrite. This can be explained by the higher 

nitrogen and nickel bulk contents of austenite compared to ferrite. These results demonstrate 

the ability of ToF-SIMS 3D chemical maps to identify austenite and ferrite phases at the 

native and passive 2304 DSS surfaces. 
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Figure IV-6  ToF-SIMS 3D negative ions chemical maps obtained for the native oxide film 

(BA-IMAGE mode; analyzed zone: 100 × 100 µm²; sputtered zone: 300 × 300 µm²). In order 

to enhance the contrasts, CN- and Ni- maps were reconstructed in the metallic substrate region, 

O- maps in the inner oxide region, OH- maps in the outer oxide region and FeO2
- and CrO2

- 

maps in the total oxide region (see text for experimental details). 
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Figure IV-7  ToF-SIMS 3D negative ions chemical maps obtained for the passive film (BA-

IMAGE mode; analyzed zone: 100 × 100 µm²; sputtered zone: 300 × 300 µm²). In order to 

enhance the contrasts, CN- and Ni- maps were reconstructed in the metallic substrate region, 

O- maps in the inner oxide region, OH- maps in the outer oxide region and FeO2
- and CrO2

- 

maps in the total oxide region (see text for experimental details). 
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The contrasts observed in the O- and OH- maps obtained for the native oxide film (Figure IV-

6) show a good agreement with the phase contrast and suggest that the ferrite phase is more 

hydroxylated than the austenite one. This is less clear for the passive film (Figure IV-7). The 

FeO2
- and CrO2

- maps are also consistent with the phases and indicate qualitatively that the 

oxide composition is not homogeneous: the oxide is richer in iron on austenite and richer in 

chromium on ferrite, both for the native and the passive surfaces. A comparable methodology 

was used by Straub et al. [Straub, 2010] who recorded ToF-SIMS positive ions chemical 

maps of Cr+, Fe+, Ni+, and CrFe+ secondary ions in order to visualize the phases at the surface 

of polished duplex stainless steel. However, no information was obtained on the oxide layer. 

 

(a) Native surface (b) Passive surface 

  
Figure IV-8  Definition of regions of interest corresponding to austenite (circled in blue) and 

ferrite (rest of the surface) phases on the CN- ToF-SIMS 3D negative ions chemical maps  

obtained for (a) the native oxide film and (b) the passive film formed on the duplex stainless 

steel (BA-image mode; analyzed zone: 100 × 100 µm²; sputtered zone: 300 × 300 µm²). 

 

Based on the ToF-SIMS 3D chemical maps presented earlier, regions of interest 

corresponding to austenite and ferrite phases can be defined, as shown in the Figure IV-8. 

Local ToF-SIMS negative ions depth profiles corresponding to the surface of austenite and 

ferrite phases can be obtained by extracting the data of each pixel located in the desired region 

of interest (Figure IV-9 and Figure IV-10). 
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Figure IV-9  Local ToF-SIMS negative ions depth profiles recorded for the native oxide film 

formed on the duplex stainless steel, extracted from the austenite (solid lines) and the ferrite 

(dotted lines) phase regions (BA-IMAGE mode; analyzed zone: 100 × 100 μm²; sputtered 

zone: 300 × 300 μm²). O2
-, OH-, CN-, Fe2

-, Cr2
-, Ni2

-, FeO2
-, CrO2

- and MoO3
- ions signals are 

plotted. 
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Figure IV-10  Local ToF-SIMS negative ions depth profiles recorded for the passive film 

formed on the duplex stainless steel, extracted from the austenite (solid lines) and the ferrite 

(dotted lines) phase regions (BA-IMAGE mode; analyzed zone: 100 × 100 μm²; sputtered 

zone: 300 × 300 μm²). O2
-, OH-, CN-, Fe2

-, Cr2
-, Ni2

-, FeO2
-, CrO2

- and MoO3
- ions signals are 

plotted. 
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Figure IV-9-a and Figure IV-10-a show the local ToF-SIMS negative ions depth profiles of 

O2
-, OH-, C-, CN-, Fe2

-, Cr2
- and Ni2

- secondary ions extracted from austenite (solid lines) and 

ferrite (dotted lines) phase regions for the native oxide and the passive films on the duplex 

stainless steel surface, respectively. The intensity of the signals has been normalized in order 

to compensate for the difference in the areas of the selected regions. In all cases, the surface 

can be described by an oxide layer on top of the austenite or ferrite phase metallic substrate. 

The metal/oxide interface is positioned at 110 ± 10 s for the native oxide film and at 120 

± 10 s for the passive film. Under these conditions of analysis, the oxide thickness can be 

estimated [Mazenc, 2012] around 1.9 ± 0.2 nm for native oxide film and 2.0 ± 0.2 nm for the 

passive film. These values are in fair agreement with the XPS data. As observed at the global 

scale, the O2
- and OH- signals indicate that the oxide matrix is hydroxylated for both surfaces 

and both phases. By comparing the evolution of the O2
- and OH- signals obtained for austenite 

and ferrite phase regions, the native oxide film appears slightly thicker on austenite than on 

ferrite (difference of ≈ 10 s, corresponding to ≈ 0.2 nm) while the thickness of the passive 

film is homogeneous on both phases. As explained previously, the CN- signal indicates the 

presence of nitrogen enrichment at the metal/oxide interface for both surfaces and both 

phases. However, based on the intensity of the CN- signals, this nitrogen enrichment is 

significantly more pronounced for austenite than for ferrite. The Fe2
- profiles reach a plateau 

in the metal region whereas the Ni2
- profiles reveal metallic nickel enrichment under the oxide 

film formed on both phases. Similarly to nitrogen enrichment, the nickel enrichment is more 

pronounced for austenite than for ferrite.  

 

Figure IV-9-b and Figure IV-10-b show the local ToF-SIMS negative ions depth profiles of 

FeO2
-, CrO2

-, and MoO3
- secondary ions extracted from austenite (solid lines) and ferrite 

(dotted lines) phase regions of the native and the passive surfaces, respectively. The 

conclusion on the stratification of the oxide observed in the global analysis is still valid for 

both phases. Indeed, for austenite and ferrite phase regions of the native and the passive 

surfaces, the evolution of the FeO2
- and CrO2

- profiles suggest a bilayer structure consisting in 

an outer iron-rich part and an inner chromium-rich part, as already described in the literature 

using ToF-SIMS [Fajardo, 2010], [Fajardo, 2014], [Maurice, 2015]. The MoO3
- signals are 

weak throughout the oxide film and their maxima are reached in the outer oxide region, 

indicating that molybdenum oxides are present mainly in the outer of the oxide layers. For 

both native and passive surfaces, no significant differences in the evolution of the FeO2
-, 

CrO2
-, and MoO3

- signals are observable between austenite and ferrite phase regions.  
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The CrO2
- / FeO2

- and MoO3
- / FeO2

- area ratios obtained on each phase of the 2304 DSS 

surface are summarized in the Table IV-4. Both for the native and the passive surfaces, these 

ratios are higher for ferrite than for austenite, showing that the chemical composition of the 

oxide layer is different on the two phases, with higher chromium and molybdenum contents 

on ferrite than on austenite. The relationship between the CrO2
- / FeO2

-area ratio and the 

Cr(III) content of the oxide layer established in the previous section can be used in order to 

estimate locally the Cr(III) content of the oxide layer formed on austenite and ferrite phases. 

For the native oxide film, Cr(III) contents of 31 and 35 at. % are obtained for austenite and 

ferrite phases, respectively. For the passive film, Cr(III) contents of 67 and 75 at. % are 

obtained for austenite and ferrite phases, respectively. 

 

Table IV-4  CrO2
- / FeO2

- and MoO3
- / FeO2

- area ratios obtained in austenite and ferrite 

phase regions of the native and the passive duplex stainless steel surfaces. 

 Native oxide film Passive film 

Ratio CrO2
- / FeO2

- MoO3
- / FeO2

- CrO2
- / FeO2

- MoO3
- / FeO2

- 

Austenite regions 1.1 2.0 × 10-2 4.4 5.1 × 10-2 

Ferrite regions 1.4 2.9 × 10-2 5.2 6.6 × 10-2 

 

IV.5.  Discussion 

 

XPS and ToF-SIMS analyses indicate that the passive film obtained after electrochemical 

passivation in 0.05 M H2SO4 at the surface of the duplex stainless steel consists in a mixture 

of oxides and hydroxides composed mainly of Fe(III) and Cr(III) species with a small amount 

of Mo(IV) and Mo(VI) species. Similar findings have been reported previously for the native 

oxide film obtained after mechanical polishing at the surface of the same alloy 

[CHAPITRE III]. The oxide matrix becomes more hydroxylated after passivation. Angular 

XPS analyses suggested that oxide and hydroxide species, which are not stratified for the 

native oxide film, are stratified for the passive film, with hydroxide species concentrated in 

the outer region. However, no stratification of oxide and hydroxide species was revealed by 

ToF-SIMS depth profiles for any of the surfaces.  
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According to ToF-SIMS depth profiles, iron species are preferentially located in the outer 

oxide region and chromium species in the inner oxide region, showing a bilayer structure of 

both the native oxide film and the passive film, in agreement with previous studies [Brooks, 

1986], [Calinsky, 1989], [Mathieu, 1989], [Mischler, 1991], [Hakiki, 1998], [Abreu, 2004], 

[Schmidt-Rieder, 2003], [Donik, 2009b], [Donik, 2010], [Fajardo, 2010], [Fajardo, 2014], 

[Maurice, 2015]. The same stratification was also found locally for the oxide formed on 

austenite and ferrite phases. Angle-resolved XPS measurements revealed that the stratification 

of iron and chromium oxide species was significantly more pronounced for the passive film 

than for the native oxide film. ToF-SIMS depth profiles suggested that molybdenum oxide 

species were concentrated in the outer part of the oxide film, both for the native and the 

passive surfaces and on both phases of 2304 DSS. In contrast, Maurice et al. [Maurice, 2015] 

demonstrated that molybdenum species were concentrated in the inner part of the native oxide 

film and in the outer part of the passive film formed on Fe–17Cr–14.5Ni–2.3Mo(100) single 

crystal.  

 

XPS characterization indicated that the passive film was slightly thinner than the native oxide 

film, with thicknesses of 2.0 ± 0.2 nm and 2.4 ± 0.1 nm, respectively. This was confirmed by 

global ToF-SIMS depth profiles. These results might suggest that a part of the oxide 

(preferentially iron species, as discussed later) was dissolved during electrochemical 

passivation in acidic electrolyte [Calinsky, 1989], [Haupt, 1995], [Maurice, 1996], 

[Maurice, 1998], [Olsson, 2011], [Maurice, 2015] or that the migration of species was 

slower in chromium-rich films, leading to a slower growth rate of the passive film compared 

to the native oxide film. Local ToF-SIMS depth profiles revealed minor differences in the 

thickness of the native oxide film formed on the two phases of 2304 DSS with a slightly 

thicker film on austenite than on ferrite phase regions. The difference in thickness was 

estimated around 0.2 nm. This result is in good agreement with the previous chapter 

[CHAPITRE III] showing that the native oxide film was thicker on the austenitic single 

phase (2.8 ± 0.1 nm) alloy than on the ferritic one (2.4 ± 0.1 nm). On the contrary, on the 

local ToF-SIMS depth recorded for the passive film, no difference in the thickness of the 

oxide layer formed on each phase was evidenced. 

 

Due to preferential oxidation of iron and chromium, no oxidized nickel is found either for the 

native or the passive 2304 DSS surface, as commonly reported for stainless steels [Olefjord, 

1990], [Willenbruch, 1990], [De Vito, 1992], [Olsson, 1994], [Vanini, 1994], [Olsson, 
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1995], [Olefjord, 1996], [De Cristofaro, 1997], [Maurice, 1998], [Shimizu, 2000], 

[Schmidt-Rieder, 2003], [Addari, 2008], [Hamada, 2010], [Olsson, 2011], [Fredriksson, 

2012], [Högström, 2013], [Maurice, 2015]. XPS analyses demonstrated that chromium was 

significantly enriched in the oxide layer compared to the bulk composition. This enrichment 

was more pronounced in the passive film (≈ 70 at. %) than in the native oxide film 

(≈ 37 at. %). This was confirmed by the CrO2
- / FeO2

- area ratios obtained from ToF-SIMS 

depth profiles which exhibited higher values for the passive surface than for the native one. 

Furthermore, a linear relationship has been established between the CrO2
- / FeO2

- area ratio 

obtained by ToF-SIMS and the Cr(III) content of the oxide layer obtained by XPS. These 

results show, in agreement with previous studies on stainless steels [Calinsky, 1989], [Haupt, 

1995], [Maurice, 1996], [Maurice, 1998], [Olsson, 2011], [Maurice, 2015], and, to our 

knowledge, for the first time for a duplex stainless steel, that electrochemical passivation of 

2304 DSS promoted Cr(III) enrichment compared to the native surface. This can be explained 

by the preferential dissolution of iron oxide in acidic electrolyte whereas the dissolution rate 

of chromium oxide is extremely low [Calinsky, 1989], [Kirchheim, 1989], [Kirchheim, 

1990], [Haupt, 1995], [Maurice, 2015]. After passivation, iron content in the underlying 

metal was reduced while chromium content was roughly unchanged compared to the native 

surface, suggesting that metallic iron was also preferentially dissolved during passivation.  

 

ToF-SIMS 3D chemical maps of FeO2
- and CrO2

- ions indicated that the oxide composition 

was not homogeneous. Indeed, the oxide formed on ferrite phase regions was richer in 

chromium than the oxide formed on austenite phase regions, both for the native and the 

passive duplex stainless steel surfaces, in agreement with previous works [Olsson, 1995], 

[Vignal, 2010], [Vignal, 2011], [Vignal, 2013a], [Vignal, 2014]. This heterogeneity was 

confirmed by CrO2
- / FeO2

- area ratios obtained from local ToF-SIMS depth profiles, which 

were higher on ferrite than on austenite phase regions. This can be explained by the higher 

chromium bulk content of the ferrite phase (estimated around 28.2 at. %) compared to the 

austenite one (estimated around 21.5 at. %) for 2304 DSS. Thanks to the relationship between 

the CrO2
- / FeO2

- area ratio and the Cr(III) content of the oxide layer, the Cr(III) content of the 

surface oxide formed locally on austenite and ferrite phases was estimated. For the native 

oxide film, Cr(III) contents of 31 and 35 at. % are obtained for the austenite and ferrite 

phases, respectively. The results are in good agreement with the Cr(III) contents obtained for 

the native oxide film formed on austenitic (28.9 ± 2.4 at. %) and ferritic (37.4 ± 2.6 at. %) 

single phase alloys having the same composition as the two phases in the studied duplex 
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stainless steel [CHAPITRE III]. For the passive film, Cr(III) contents of 67 and 75 at. % 

were obtained for the austenite and ferrite phases, respectively. The difference in the 

chromium content of the oxide formed on the two phases is less pronounced for the native 

oxide film (about 4 at. %) than for the passive film (about 8 at. %) and remains relatively 

close to the difference in the chromium bulk content of austenite and ferrite phases (estimated 

around 6.7 at. %). Therefore, passivation seems to enhance the chemical composition 

differences of the oxide film formed on each phase.  

 

Similarly to chromium, molybdenum is enriched in the oxide layer and this enrichment, 

measured by XPS, is more pronounced in the passive film (≈ 2.2 at. %) than in the native 

oxide film (≈ 1.1 at. %), as previously reported [Maurice, 2015]. These results were 

confirmed by the MoO3
- / FeO2

- area ratios obtained from ToF-SIMS depth profiles. The 

evolution of the MoO3
- signal suggested that the molybdenum oxide enrichment during 

passivation occurred preferentially in the outer oxide region. The local MoO3
- / FeO2

- area 

ratios revealed that the oxide was richer in molybdenum on ferrite regions than on austenite 

regions, as a consequence of the higher molybdenum bulk content of ferrite (0.33 at. %) 

compared to austenite (0.21 at. %).  

 

XPS analyses and ToF-SIMS depth profiles indicated the presence of metallic nickel 

enrichment at the metal/oxide interface, as commonly reported for stainless steels, including 

DSSs. This is explained by the selective oxidation of iron and chromium compared to nickel 

[Olefjord, 1990], [Olsson, 2011], [Maurice, 2015]. The nickel enrichment was more 

pronounced beneath the passive film (13.5 at. %) than beneath the native oxide film 

(8.5 at. %) as a consequence of preferential iron dissolution during passivation [Maurice, 

2015]. Local ToF-SIMS depth profiles suggested that the nickel enrichment was more 

pronounced under the oxide layer on the austenite phase than on the ferrite one, consistent 

with the nickel bulk contents of the two phases (5.6 at. % in austenite and 3.1 at. % in ferrite).  

 

XPS and ToF-SIMS characterizations showed that nitrogen was present at the metal/oxide 

interface and strongly enriched compared to the bulk. In the case of electrochemically-formed 

passive films, nitrogen enrichment has been attributed to nitrogen anodic segregation during 

passivation, leading to the formation of a mixed-nitride phase either at the metal/oxide 

interface or incorporated in the passive film [Willenbruch, 1990], [Marcus, 1992a], [Vanini, 

1994], [Olsson, 1995], [Halada, 1996], [Olefjord, 1996], [Ha, 2009]. Passivation was not 
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found to induce any further nitrogen enrichment in this study. Local ToF-SIMS depth profiles 

revealed that the nitrogen enrichment was significantly more pronounced for austenite than 

for ferrite, in agreement with the nitrogen bulk contents of the two phases (0.59 at. % in 

austenite and 0.08 at. % in ferrite). This work is in agreement with previous studies [Olsson, 

1995], [Femenia, 2004] demonstrating the presence of nickel and nitrogen enrichments for 

both phases of DSSs, which were more pronounced on austenite than on ferrite due to higher 

bulk contents.  

 

IV.6.  Conclusions 

 

The aim of this work was to characterize and compare the native surface (obtained after 

mechanical polishing) and the passive surface (obtained after electrochemical passivation in 

0.05 M H2SO4) of a duplex stainless steel by the coupling of XPS and ToF-SIMS, in order to 

understand the mechanisms of formation and the properties of surface oxides on DSSs. 

Particular attention was paid to the distribution of alloying elements (Cr, Mo, Ni and N) in the 

oxide layer and in the underlying metal on austenite and ferrite phases.  

 

The surface oxide layers formed on 2304 DSS were first investigated at the global scale. The 

passive film can be described by a mixture of oxide and hydroxides composed mainly of 

Fe(III) and Cr(III) species with a small amount of Mo(IV) and Mo(VI) species. Similar results 

have been obtained previously on the native oxide film [CHAPITRE III]. The passive film is 

slightly thinner than the native oxide film. Iron and molybdenum are concentrated in the outer 

oxide region and chromium in the inner oxide region. Chromium and molybdenum are 

enriched in the oxide layer and these enrichments are enhanced by passivation due to 

preferential dissolution of iron. No oxidized nickel was detected but metallic nickel was 

enriched at the metal/oxide interface. This enrichment is more pronounced for the passive 

film than for the native oxide layer. The level of nitrogen enrichment at the metal/oxide 

interface is found to be similar for the native and the passive surfaces.  

 

The oxide layer was then characterized locally on austenite and ferrite phases of the duplex 

stainless steel. ToF-SIMS 3D chemical maps allowed us to observe the austenite and ferrite 

phases and to extract local depth profiles. Minor differences in the thickness of the native 

oxide film were evidenced, while the thickness of the passive film was similar on the two 
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phases. The stratification of the oxide (outer Fe- and Mo-rich layer and inner Cr-rich layer) 

was observed on both phases. Thanks to the methodology developed in this work, chemical 

differences of the native and passive surface oxides on the two phases were demonstrated. 

The contents of chromium and molybdenum in the oxide layer were found to be higher on the 

ferrite than on the austenite phase, as a consequence of higher bulk contents. For chromium, 

the correlation between XPS and ToF-SIMS results allowed us to estimate the local Cr(III) 

content in the oxide layers formed on the two phases. The difference in chromium oxide 

content between austenite and ferrite phases was enhanced after passivation. Nickel and 

nitrogen are enriched in the metal under the oxide layer for the two phases. The enrichment is 

more pronounced for the austenite than for the ferrite phase as a result of higher bulk content.  
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CHAPITRE V : Adhesion of marine bacteria on duplex 

stainless steel in artificial seawater – Early stage of biofilm 

formation 

 

 

 

 

V.1.  Abstract 

 

The aim of this work was to investigate the bacteria-surface interactions occurring during the 

first hour of adhesion of marine Pseudoalteromonas NCIMB 2021 at the surface of 2304 lean 

Duplex Stainless Steel (DSS) in seawater-based media. A complete characterization was 

performed, coupling microscopy (epifluorescence microscopy, SEM and AFM), XPS, ToF-

SIMS as well as electrochemical techniques. An innovative quantitative interpretation of XPS 

data was proposed in order to discuss the contents of proteins and polysaccharides within the 

biofilm. The coupling of XPS and ToF-SIMS led to the conclusion that in presence of 

nutrients, bacterial adhesion induced chromium enrichment of the oxide layer in close vicinity 

to the bacteria. Electrochemical characterization in presence of nutrients suggested that the 

presence of bacteria (i) inhibited corrosion, which might be linked to a more protective 

passive layer, and (ii) induced a decrease in the concentration in dissolved oxygen, as a 

consequence of bacterial respiration. 

 

V.2.  Introduction 

 

V.2.1.  State of the art 

 

Microorganisms, and more specifically bacteria, tend to adhere to surfaces, resulting in the 

formation of biofilms. Biofilms are described as heterogeneous structures composed of 

aggregates of microorganisms, often embedded in a self-produced matrix, in which both 

organic and inorganic particles can be trapped [Costerton, 1995], [Donlan, 2002a], 

[Flemming, 2016]. Biofilm formation involves different steps, from the initial adhesion of 
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cells at the surface, first reversible and then irreversible, followed by the biofilm maturation 

and finally the detachment of biofilm parts and/or the dispersion of cells allowing the 

microbial colonization of other sites [Stoodley, 2002], [Petrova, 2016]. The matrix of the 

biofilm is highly hydrated and contains high-molecular-weight biopolymers produced by the 

microorganisms, known as Extracellular Polymeric Substances (EPS), which consist in a 

mixture of polysaccharides, proteins, lipids, DNA and humic substances [Sheng, 2010], 

[Flemming, 2010], [Flemming, 2016]. The composition of EPS depends on many factors 

such as the bacterial strain, their proximity or attachment to the cell wall or the growth 

conditions [Beech, 1999b], [Beech, 1999c], [Beech, 2000b], [Gubner, 2000], [Torres-

Bautista, 2015], [Yang, 2016]. For instance, in the case of the marine aerobic Pseudomonas 

NCIMB 2021, Torres-Bautista et al. [Torres-Bautista, 2015] mentioned that the Loosely-

Bound EPS contained more sugars than proteins while the Tightly-Bound EPS were highly 

concentrated in proteins. The production of EPS can promote, among other things, microbial 

adhesion to surfaces and cohesion in the biofilm [Donlan, 2002a], [Vu, 2009], [Yuan, 2009], 

[Gubner, 2000], [Flemming, 2010]. As an example, Gubner et al. [Gubner, 2000] noted that 

the formation of a conditioning EPS layer on 304 and 316 stainless steels might promote 

adhesion of Pseudomonas NCIMB 2021 in artificial seawater, depending on the type and 

concentration of EPS. 

 

The negative consequences of biofilms are (i) persistent infections [Costerton, 1999], (ii) 

biofouling, leading for example to reduction of heat transfer efficiency or increase friction 

resistance of heat exchangers [Melo, 1997], [Flemming, 2002], [Tian, 2012], and (iii) 

deterioration of materials, which, in the case of metallic materials, is referred to as 

biocorrosion, or Microbiologically Influenced Corrosion (MIC) [Beech, 1999a], [Videla, 

2005], [Little, 2008], [Lewandowski, 2009], [Thierry, 2011], [Little, 2014]. The physico-

chemical conditions at the substrate/biofilm interface can be radically different from the bulk 

aqueous phase, through the establishment of gradients within the biofilm (dissolved oxygen, 

pH, ions concentration or redox potential), which might in turn promote physico-chemical 

reactions leading to the initiation and/or the acceleration of corrosion processes [Beech, 

1999a], [Videla, 2005], [Lewandowski, 2009], [Little, 2014]. Both anodic and cathodic 

processes can be affected, leading to a general modification of corrosion mechanisms. 

Biocorrosion has been reported in many natural and industrial environments, including 

seawater, freshwater, soil, oil and gas industry, heat exchangers or cooling circuits, as well as 

medical devices, causing severe environmental, sanitary and health issues.  
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Various biocorrosion mechanisms have been continuously proposed in the literature, as a 

result of the diversity of interactions between microorganisms, metal and environment. 

Sulfato-Reducing Bacteria induce biocorrosion of various stainless steels, due to the 

formation of metallic sulfide at the expense of the passive film, leading to pitting corrosion 

[Chen, 1997], [Chen, 1998], [González, 1998], [Werner, 1998], [Ismail, 1999], [Antony, 

2007], [Sheng, 2007], [Antony, 2008], [Nguyen, 2008], [Li, 2009], [Yuan, 2009], [Antony, 

2010], [Yuan, 2013], [Arkan, 2016], [Dec, 2016], [Dec, 2017]. Cases of biocorrosion in 

natural freshwater have also been attributed to Manganese-Oxidizing Bacteria, which oxidize 

soluble Mn(II) species into deposits of manganese dioxide, which are strong oxidant species 

[Dickinson, 1996], [Dickinson, 1997], [Little, 1998], [Shi, 2003], [Marconnet, 2008b]. As a 

result, the Open Circuit Potential (OCP) is shifted to more noble values and pitting corrosion 

might be promoted, which is referred to as ennoblement by certain authors [Dickinson, 1996], 

[Dickinson, 1997], [Little, 2008], [Landoulsi, 2009], [Little, 2014]. Iron-Oxidizing Bacteria 

induce the formation of ferric oxide and/or oxi-hydroxide, which promotes crevice corrosion 

[Suleiman, 1994], [Chamritski, 2004], [Starosvetsky, 2008]. A mixture of Iron- and 

Manganese-Oxidizing Bacteria has been found to induce de-alloying of 316 stainless steel 

(enrichment in Si and depletion in Cr and Fe) [Moradi, 2011]. Iron-Reducing Bacteria are 

susceptible to respire Fe(III) species present in the passive film and to reduce them into 

soluble Fe(II) species, leading in certain cases to a removal of the passive film [Little, 1998], 

[Lee, 2003]. Johansson et al. [Johansson, 1999] suggested that EPS might contribute to 

corrosion by trapping some species. More specifically, XPS analyses suggested that iron 

accumulated in the biofilm formed at the surface of 304 stainless steel exposed to the 

exopolymer-producing Burkholderia sp. bacteria.  

 

Aerobic bacteria, such as Pseudomonas species present in marine environments, have been 

found to be involved in biocorrosion processes of stainless steels [Morales, 1993], [Beech, 

2000b], [Yuan, 2007a], [Yuan, 2008], [Yuan, 2009], [Hamzah, 2013], [Xia, 2015], [Li, 

2016a], [Li, 2016b], [Li, 2017], [Xu, 2017a], [Zhou, 2018]. It has been proposed that the 

combination of active oxygen consumption by bacteria and decrease of oxygen diffusion 

within the biofilm leads to the formation of differential aeration cells, which, together with the 

presence of chloride ions in seawater-based media, induce severe pitting corrosion. Moradi et 

al. [Moradi, 2014] suggested that the adhesion of Pseudoalteromonas sp. and consequent 

biofilm formation at the surface of 2205 duplex stainless steel in artificial seawater containing 

peptone induce a significant decrease in the oxygen concentration at the substrate/solution 
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interface, resulting in a rate reduction of cathodic process and a decrease of the OCP during 

exposure. In contrast, Li et al. [Li, 2016a] observed a shift of the OCP in the positive 

direction during exposure of high nitrogen nickel-free stainless steel in 2216E culture medium 

inoculated with Pseudomonas aeruginosa, attributed to a catalysis of the cathodic reaction. In 

addition to bacteria, diatoms can be associated to biocorrosion of stainless steels [Landoulsi, 

2011]. Biocorrosion can also be encountered in the presence of human osteoclasts [Cadosch, 

2009] or in simulated body fluids containing proteins [Wan, 2012].  

 

Stainless steels, including duplex stainless steel (DSSs), owe their corrosion resistance to the 

spontaneous formation of a surface oxide layer, commonly referred to as the passive film, 

which leads to a marked decrease in the dissolution kinetics of the underlying alloy. 

Passivation has been extensively studied in the case of austenitic and ferritic stainless steels 

[Frankenthal, 1976], [Marcus, 1988], [Olefjord, 1990], [De Vito, 1992], [Marcus, 1992a], 

[Vanini, 1994], [Maurice, 1996], [Olefjord, 1996], [Maurice, 1998], [Olsson, 2002], 

[Olsson, 2003], [Keller, 2004], [Högström, 2013], [Maurice, 2015], [Tardio, 2015] while 

the amount of studies is more limited in the case of DSSs [Olsson, 1995], [Schmidt-Rieder, 

1999], [Femenia, 2004], [Donik, 2009a], [Fredriksson, 2010], [Vignal, 2010], [Luo, 2011], 

[Vignal, 2011], [Mesquita, 2013], [Vignal, 2013a], [CHAPITRE III], [CHAPITRE IV].  

 

The passive film is generally described as a mixed oxi-hydroxide layer composed mainly of 

chromium and iron and typically 1-3 nm thick. Chromium and iron are usually found in their 

trivalent states, preferentially in the inner and outer parts of the passive film, respectively. The 

passive film is significantly enriched in Cr(III) compared to the bulk due to preferential 

chromium oxidation and/or preferential iron dissolution and this enrichment is more 

pronounced when passivation is performed in acidic electrolyte [Maurice, 1996], [Maurice, 

1998], [Maurice, 2015]. In the case of Ni-bearing stainless steels, no oxidized nickel is 

detected while metallic nickel is enriched under the passive film, as a result of preferential 

oxidation of iron and chromium [Clayton, 1986], [Olefjord, 1990], [De Vito, 1992], 

[Vanini, 1994], [Olsson, 1995], [Maurice, 1998], [Högström, 2013], [Maurice, 2015]. In 

the case of Mo-bearing stainless steel, a slight amount of oxidized molybdenum is 

incorporated in the passive film, as Mo(IV) and/or Mo(VI) [Marcus, 1988], [De Vito, 1992], 

[Olsson, 1995], [Högström, 2013], [Mesquita, 2013], [Maurice, 2015]. In the case of N-

bearing stainless steels, nitrogen has been found significantly enriched in the underlying metal 

[Marcus, 1992a], [Vanini, 1994], [Olsson, 1995], [Olefjord, 1996]. Due to chemical 



CHAPITRE V 

155 

 

differences between the austenite and ferrite phases of DSSs, more particularly higher 

chromium and molybdenum contents in ferrite and higher nickel and nitrogen contents in 

austenite, the chemical composition of the passive film as well as the underlying metal at the 

surface of DSSs is not homogeneous [Olsson, 1995], [Schmidt-Rieder, 1999], [Femenia, 

2004], [Vignal, 2010], [Vignal, 2011], [Vignal, 2013a], [CHAPITRE III], 

[CHAPITRE IV]. Because the corrosion resistance of stainless steels is provided by their 

passivity, the evolution of the passive film properties (thickness and chemical composition) 

during biofilm formation can be associated to biocorrosion processes.  

 

Geesey et al. [Geesey, 1996] performed biofilm formation at the surface of 316L stainless 

steel in a culture medium inoculated with either pure cultures of Citrobacter freundii and 

Desulfovibrio gigas or co-cultures of the two bacterial strains. Auger Electron Spectroscopy 

(AES) analyses revealed that the biofilm formation induced chemical changes in the near-

surface region of the passive film that were enhanced with time. Citrobacter freundii was 

found to induce a significant depletion in chromium compared to nickel that was more 

pronounced at grain boundaries than at grains as a result of selective colonization at grain 

boundaries. Desulfovibrio gigas was found to induce a significant depletion in iron compared 

to nickel as well as a significant increase in sulfur accumulation at grain boundaries. The 

authors suggested that these changes might weaken the passive film, allowing chloride ions 

easier access to the underlying bulk alloy and promoting formation and propagation of pits.  

 

Pendyala et al. [Pendyala, 1996] noticed by AES that biofilm formation at the surface of 304 

stainless steel in minimal salts medium inoculated with a mixed culture of Pseudomonas 

aeruginosa, Pseudomonas fluorescens, and Klebsiella pneumoniae induces chemical changes 

of the oxide film close to the bulk. The relative concentration of iron decreased while the 

relative concentration of chromium increased. The authors speculated that Fe may have been 

carried away by the flowing media and that Cr compounds may have been redeposited on the 

surface.  

 

Beech et al. [Beech, 2000a] showed that immersion of 316 stainless steel in marine medium 

inoculated with Pseudomonas NCIMB 2021 leads to extensive micropitting possibly linked to 

the production of bacterial metabolites such as acidic polysaccharides and organic acids. XPS 

analyses revealed that the formation of the biofilm induces a thinning of the passive film 
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together with an increased concentration of chromium and a decreased concentration of iron, 

likely due to the increased concentration of Cr within micropits as a result of Fe loss.  

 

Yuan et al. [Yuan, 2007a] demonstrated by XPS that the biofilm formation at the surface of 

304 stainless steel in nutrient-rich artificial seawater inoculated with Pseudomonas NCIMB 

2021 induced an increase of Cr content and a decrease of Fe content in the outermost layer, 

which, in agreement with the results obtained by Beech et al. [Beech, 2000b] with the same 

bacterial strain, may be the result of extensive micropitting underneath the heterogeneous 

biofilms on the stainless steel coupon surface. Moreover, the XPS Fe 2p, Cr 2p and O 1s high-

resolution spectra showed that (i) the thickness of the passive film decreased due to the attack 

of bacteria and aggressive anions, (ii) bacteria induced modification of the Fe2+/Fe3+ ratio, 

suggesting implication of Pseudomonas NCIMB 2021 and its EPS in the oxidation/reduction 

reactions of iron, (iii) for the control coupons, Cr3+ species are mainly Cr2O3, while in 

presence of bacteria, Cr(OH)3 is more significant, explaining why the chromium enrichment 

in the surface film induced by Pseudomonas NCIMB 2021 does not increase the resistance of 

the passive film, (iv) the Cr6+ species are CrO4
- for the control coupons and CrO3 in presence 

of bacteria and (v) oxides are more abundant than hydroxides for the control coupons and 

hydroxides are more abundant than oxides in presence of bacteria.  

 

Using an original methodology based on ToF-SIMS, Seyeux et al. [Seyeux, 2015] provided 

direct evidence that the surface of 316L stainless steel remained passivated under adhering E. 

coli cells in the early stage of biofilm formation in saline medium. The oxide was 

significantly enriched in chromium after adhesion of E. coli compared to the reference 

coupon. This effect was also observed but less pronounced on the oxide not covered by 

bacteria, indicating that the presence of bacteria affects not only the surface under them but 

also around them. The authors suggested that the chromium enrichment in the oxide film 

induced by bacteria may enhance passivity under general corrosion conditions.  

 

Recent studies conducted on 2205 [Xu, 2017a] and 2304 [Zhou, 2018] duplex stainless steels 

showed that the formation of aerobic marine Pseudomonas aeruginosa biofilm in 2216E 

culture medium at 37°C for 14 days caused an accelerated pitting corrosion. Based on XPS 

analysis, the authors discussed the possible formation of CrN and soluble CrO3 species in 

presence of bacteria. 
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V.2.2.  Objectives 

 

The aim of this work is to characterize the bacteria-surface interactions occurring during the 

adhesion of marine Pseudoalteromonas NCIMB 2021 and subsequent biofilm formation at 

the surface of 2304 Duplex Stainless Steel (DSS) in artificial seawater without (ASW) and 

with (ASW+N) addition of nutrients. The early stage of biofilm formation (1 hour adhesion) 

is considered. The morphology of the early biofilm will be characterized by microscopy 

techniques (epifluorescence microscopy, FEG-SEM and AFM). The number of viable 

cultivable suspended and adhering cells will be discussed. XPS and ToF-SIMS analyses will 

be performed in order to characterize the chemical nature of the early biofilm as well as the 

oxide layer formed at the surface of 2304 DSS. Electrochemical characterization (OCP 

monitoring, anodic and cathodic polarization curves) will be performed in order to investigate 

the effect of early biofilm formation on the corrosion behavior of 2304 DSS. Longer exposure 

times (24 hours and 1 week) will be studied in the next chapter [CHAPITRE VI].  

 

V.3.  Materials and methods 

 

V.3.1.  Metallic material 

 

This study was carried out using 1 mm thick plates of 2304 lean Duplex Stainless Steel (DSS) 

from APERAM with a cold-rolled, annealed and pickled surface finish. The chemical 

composition (in at. %) of 2304 DSS is: Fe (balance), Cr (24.6), Ni (4.4), Mn (1.5), Si (0.88), 

Cu (0.33), Mo (0.27), N (0.36), C (0.07), S (< 10 ppm). Sigmameter analysis revealed that the 

surface of 2304 DSS was composed of approximately 54 % ferrite regions and 46 % austenite 

regions. For the adhesion experiments, the coupons dimensions were 10 × 12 mm². For the 

electrochemistry experiments, the coupons were 30 mm diameter disks, the tightness between 

the disk and the sample holder was ensured by an O-ring and the area exposed to the 

electrolyte was 4.2 cm². The surfaces were abraded with a series of SiC papers and polished 

with 6 µm, 3 µm and 1 µm diamond spray, successively. The polished samples were then 

ultrasonically cleaned for 10 min in acetone, ethanol and distilled water, successively, and 

dried with compressed air. The samples were finally stored in air between 2 and 4 weeks, 

following a procedure described in a previous chapter [CHAPITRE III]. The day before 
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adhesion experiments, the coupons were again ultrasonically cleaned for 10 min in acetone, 

ethanol and distilled water, successively, and dried with compressed air. 

 

V.3.2.  Electrolytes 

 

Artificial seawater (ASW) and nutrient-rich artificial seawater (ASW+N) were used in this 

study. The composition (in g/L) of ASW is: NaCl (24.62), MgCl2(H2O)6 (11.06), Na2SO4 

(4.11), CaCl2(H2O)2 (1.54), KCl (0.78), NaHCO3 (0.20). In ASW+N, peptone (3.0 g/L) and 

yeast extract (1.5 g/L) were added. The pH was adjusted to 8.0 by adding 0.1 M NaOH. ASW 

and ASW+N solutions were finally sterilized by 0.22 µm filtration and stored at 4°C before 

use.  

 

V.3.3.  Bacteria 

 

The bacterial strain used in this study was the marine aerobic Pseudoalteromonas NCIMB 

2021. The bacteria were stored at −196°C in glycerol. A work stock was kept at −20°C. The 

culture of bacteria followed three steps. First, bacteria were inoculated on Marine Agar 2216 

(BD Difco) [Annexe C] plates and incubated for 2-3 days at 20°C. Then, isolated colonies 

were transferred into 5 mL of Marine Broth 2216 culture medium (BD Difco) [Annexe C] 

and incubated at 30°C under continuous agitation during 8 hours. Finally, bacteria were 

subcultured in 200 mL of Marine Broth 2216 culture medium at 30°C under continuous 

agitation during 40 hours (until the early-stationary phase). The bacteria were then harvested 

by centrifugation (7000 g; 10 min; 20°C) and washed in ASW solution. This step was 

repeated 3 times in order to remove residues from the culture medium. A bacterial suspension 

in ASW was then prepared by adjusting the optical density measured at 400 nm between 0.8 

and 0.9. This suspension was then ten-time diluted either in ASW or in ASW+N solution in 

order to get a concentration of 107 CFU/mL for all the experiments. 

 

V.3.4.  Adhesion experiments 

 

The 2304 DSS coupons were exposed with the polished face upward to the ASW and 

ASW+N bacterial suspensions in static conditions at 20°C for 1 hour. Control experiments 

were performed in the sterile ASW and ASW+N solutions in the same conditions. After 
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1 hour adhesion, the suspending liquid was eliminated and the non-adhering bacteria were 

removed by rinsing the coupons in sterile ASW solution. For the count of viable cultivable 

cells, adhering bacteria – detached from the coupons in 10 mL of sterile ASW for 2 min in 

ultrasonic bath – and suspended bacteria were inoculated on Marine Agar 2216 plates and 

incubated at 20°C for 2-3 days.  

 

V.3.5.  Coupons preparation 

 

Following the adhesion experiments, the coupons preparation depended on the upcoming 

analysis technique. For epifluorescence microscopy analysis, adherent cells were labeled with 

a fluorochrome solution (DAPI, Molecular Probes, Invitrogen). For AFM analysis, bacterial 

fixation was performed in 3 % glutaraldehyde in 0.01 M cacodylate buffer (pH = 7.2) at 4°C 

for 2 hours and the coupons were rinsed in distilled water. For XPS and ToF-SIMS analyses, 

fixation was performed using the glutaraldehyde solution, then the coupons were rinsed with 

the cacodylate buffer and dehydration was performed using a graded ethanol series (30 %, 50 

%, 70 %, 90 %, and 100 % two times for 15 min each) and acetone (15 min) [Seyeux, 2015]. 

For SEM analysis, fixation was performed (same procedure), then the coupons were rinsed 

with the cacodylate buffer and dehydration was performed using a graded ethanol series 

(same procedure) and isoamyl acetate and finally the coupons were sputter-coated with Au/Pd 

for 2 min [Seyeux, 2015]. In all cases, the same procedures were applied to the control 

coupons immersed in the sterile ASW and ASW+N solutions.  

 

V.3.6.  Surface characterization 

 

V.3.6.1.  Epifluorescence microscopy 

 

Epifluorescence microscopy analysis was performed with an Olympus BX51 microscope and 

images processing was performed with the analySIS software version 3.2.  

 

V.3.6.2.  SEM analysis 

 

Field Emission Gun Scanning Electron Microscopy (FEG-SEM) analysis was performed 

using a Jeol 7000F microscope (secondary electrons images, accelerating voltage = 10.0 kV).  
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V.3.6.3.  AFM analysis 

 

Atomic Force Microscopy (AFM) analysis was performed using a CSI Nano-Observer 

microscope in oscillating mode. Height, amplitude and phase images were recorded 

simultaneously. Images processing was performed using the Gwyddion software version 2.49.  

 

V.3.6.4.  XPS analysis 

 

Table V-1  Values of the photoionization cross-sections (𝜎𝑋), the inelastic mean free paths 

(𝜆𝑋
𝑌) and the densities (𝐷𝑋

𝑌) used in this work. 

XPS core level C 1s N 1s Fe 2p3/2 Cr 2p3/2 Ni 2p3/2 Mo 3d5/2 

𝝈𝑿 1.00 1.80 10.82 7.69 14.61 5.62 

𝝀𝑿
𝒑𝒐𝒍𝒚𝒆𝒕𝒉𝒚𝒍𝒆𝒏𝒆

 (nm) 3.96 - - 3.17 - - 

𝝀𝑿
𝑩𝑺𝑨 (nm) 3.24 2.99 - 2.60 - - 

𝝀𝑿
𝒈𝒍𝒖𝒄𝒐𝒔𝒆

 (nm) - 3.06 - 2.67 - - 

𝝀𝑿
𝒐𝒙𝒊𝒅𝒆 (nm) - 2.10 1.63 1.83 1.40 2.34 

𝝀𝑿
𝒎𝒆𝒕𝒂𝒍 (nm) - 1.74 1.35 1.52 1.17 1.94 

𝑫𝑿
𝒑𝒐𝒍𝒚𝒆𝒕𝒉𝒚𝒍𝒆𝒏𝒆

 (mol.cm-3) 0.0643 - - - - - 

𝑫𝑿
𝑩𝑺𝑨 (mol.cm-3) 0.0620 0.0172 - - - - 

𝑫𝑿
𝒈𝒍𝒖𝒄𝒐𝒔𝒆

 (mol.cm-3) - 0 - - - - 

 

X-ray Photoelectron Spectroscopy (XPS) analysis was performed with a Thermo Electron 

Escalab 250 spectrometer, using a monochromated Al Kα X-ray source (ℎ𝜈 = 1486.6 eV). 

The base pressure in the analysis chamber was maintained at 10-9 mbar. The spectrometer was 

calibrated using Au 4f7/2 at 84.1 eV. The take-off angle was 90° and the analyzed area was a 

500 µm diameter disk. Survey spectra were recorded with a pass energy of 100 eV at a step 

size of 1 eV and high resolution spectra of the C 1s, N 1s, O 1s, Fe 2p, Cr 2p, Ni 2p and 

Mo 3d core level regions were recorded with a pass energy of 20 eV at a step size of 0.1 eV. 

Curve fitting of the spectra was performed with the Thermo Electron software Avantage 

version 5.938 using an iterative Shirley-type background subtraction. Symmetrical peaks were 

used except for the Fe 2p, Cr 2p, Ni 2p, and Mo 3d metallic components. The values of the 
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photoionization cross-sections (𝜎𝑋) at 1486.6 eV taken from Scofield [Scofield, 1976], the 

inelastic mean free paths (𝜆𝑋
𝑌) calculated by the TPP2M formula [Tanuma, 1991] and the 

densities (𝐷𝑋
𝑌) considered in this chapter are compiled in the Table V-1. 

 

V.3.6.5.  ToF-SIMS analysis 

 

Time of Flight Secondary Ion Mass Spectrometry (ToF-SIMS) analysis was performed using 

a ToF-SIMS 5 spectrometer (IonTof - Munster Germany) operating at a pressure of 

approximately 10-9 mbar. Data acquisition and post processing analysis were performed using 

the SurfaceLab software version 6.5. The spectrometer was run in BA-IMAGE mode in order 

to obtain a high lateral resolution (≈ 150 nm) and the primary ion pulse was split into 4 short 

pulses in order to improve the mass resolution (M/∆M ≈ 5000). Prior to each measurement, 

the surface was slightly sputtered during approximately 5 s using a Cs+ ion sputter gun in 

order to eliminate the carbonaceous pollution from the surface. Negative secondary ions were 

analyzed because they provide a better sensitivity for oxide species.  

 

2D chemical maps of the outermost surface were recorded using a pulsed 25 keV Bi+ primary 

ion source delivering 0.3 pA of target current over a 30 × 30 µm² or 100 × 100 µm² area. 3D 

chemical maps were recorded using a pulsed 25 keV Bi+ primary ion source delivering 0.3 pA 

of target current over a 30 × 30 µm² area interlaced with a 1 keV Cs+ sputter beam delivering 

50 nA of target current over a 500 × 500 μm² area with a 45° incidence to the specimen 

surface. Bi+ primary ion flux below 1012 ions/cm² was used to ensure static analysis 

conditions. Analysis was centered inside the sputtered crater to avoid edge effects. Local mass 

spectra and depth profiles were extracted from the 3D chemical maps by selecting regions of 

interest (surface covered by bacteria or beside the bacteria).  

 

For the depth profiles, the intensity of the ionized fragments, all measured quasi-

simultaneously, was plotted vs the Cs+ ion sputtering time. The intensity was reported using a 

logarithmic scale, which gave equal emphasis to signals of all intensities. The variation of the 

ion intensity with sputtering time reflected the variation of the in-depth concentration but was 

also dependent on the matrix from which the ions were emitted. The metal/oxide interface 

was positioned at the sputtering time corresponding to 80 % of the maximum intensity of the 

Ni2
- signal. Under these conditions of analysis, the sputtering rate of the oxide can be 
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estimated around 0.039 nm/s [Mazenc, 2012]. CrO2
- / FeO2

- and MoO3
- / FeO2

- area ratios 

were calculated by dividing the areas of the CrO2
- and FeO2

- and of the MoO3
- and FeO2

- mass 

spectra peaks, respectively, cumulated in the oxide region, from a sputtering time of 2 s to a 

sputtering time corresponding to the metal/oxide interface. 

 

V.3.7.  Electrochemical characterization 

 

The electrochemical measurements have been performed using a Gamry Interface 1000 

potentiostat. Sterile and bacteria-inoculated ASW+N solutions were used. The working 

electrode was the 2304 DSS coupon, the counter electrode was a platinum disk and the 

reference electrode was a Saturated Calomel Electrode (SCE) placed in a bridge tube filled 

with sterile saturated potassium chloride solution. The electrochemical cell was a glass 

cylinder. The working electrode was placed in a sample holder at the bottom of the cell. The 

counter electrode and the bridge tube containing the reference electrode were placed in a 

drilled rubber stopper and inserted from the top of the cell, providing sealing of the cell. An 

electrolyte volume of 50 mL was added (either sterile or bacteria-inoculated ASW+N 

solution). Experiments were carried out at 20°C in static conditions. First, the Open Circuit 

Potential (OCP) was monitored during 1 hour, then, anodic and cathodic polarization curves 

were recorded separately, starting from −20 or +20 mV/OCP, respectively, using a scan rate 

of 0.17 mV/s.  

 

Before experiments, the cell, sample holder, rings, counter electrode, bridge tube and rubber 

stopper were sterilized by immersion in 70° ethanol at least for 4 hours and then dried. The 

cell, sample holder and rings were then autoclaved at 121°C for 20 min for sterilization and 

cooled down before use. The counter electrode and the bridge tube were rinsed with sterile 

distilled water. After experiments, the counter electrode, bridge tube, the reference electrode 

and the rubber stopper were decontaminated with a disinfectant solution and rinsed with 

sterile distilled water. The decontamination of the cell, sample holder and rings consisted in 

immersion for approximately 10 min in bleach, autoclaving at 121°C for 30 min, washing in 

bleach and finally in dish-washer. These sterilization and decontamination procedures 

successfully allowed avoiding undesirable growth of microorganisms during experiments. 
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V.4.  Results and discussion 

 

V.4.1.  Microscopic characterization 

 

V.4.1.1.  Epifluorescence microscopy 

 

Figure V-1-a and Figure V-1-b show the epifluorescence microscopy images obtained after 

1 hour immersion of 2304 DSS in the bacteria-inoculated ASW and ASW+N solutions, 

respectively. The adhering bacteria are rod-shaped and form chains as a result of the binary 

fission process [Yuan, 2007a].  

 

 

Figure V-1  Epifluorescence microscopy images obtained after 1 hour immersion of 2304 

DSS in (a) ASW and (b) ASW+N solutions inoculated with bacteria. 

 

The bacterial surface coverage is 3.3 ± 1.3 % in ASW and 2.8 ± 0.7 % in ASW+N (mean 

values and standard deviations obtained from 10 images), showing no significant effect of the 

presence of nutrients. Considering that the area of a single cell is about 1.5 µm², these 

coverages correspond to a total adhering cell number of 2.2 ± 0.8 × 106 cells/cm² in ASW 

and 1.9 ± 0.4 × 106 cells/cm² in ASW+N. These results indicate that 1 hour adhesion of 

Pseudoalteromonas NCIMB 2021 at the surface of 2304 DSS corresponds to the early stage 

of biofilm formation with a low bacterial surface coverage. 
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V.4.1.2.  SEM analysis 

 

As expected, on the SEM images obtained after 1 hour immersion in the control ASW 

(Figure V-2-a) and ASW+N (Figure V-2-b) solutions, no bacteria are observed. On the 

contrary, after 1 hour immersion in the bacteria-inoculated ASW (Figure V-2-c) and ASW+N 

(Figure V-2-d) solutions, adhering cells of Pseudoalteromonas NCIMB 2021 are identified. 

As mentioned earlier, the cells are rod-shaped and form chains. The cell size is approximately 

1-2 µm long in ASW, 1-3 µm long in ASW+N and 0.4-0.6 µm wide both in ASW and 

ASW+N. These results show that the cells are slightly bigger in presence of nutrients, in 

agreement with the literature [Kjelleberg, 1982], [Givskov, 1994], [Lever, 2015]. No pitting 

is identified at the surface of 2304 DSS after 1 hour immersion in the control or in the 

bacteria-inoculated solutions. 

 

 

Figure V-2  SEM images obtained after 1 hour immersion of 2304 DSS in (a) the control 

ASW solution, (b) the control ASW+N solution, (c) the bacteria-inoculated ASW solution and 

(d) the bacteria-inoculated ASW+N solution. 
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V.4.1.3.  AFM analysis 

 

AFM characterization has been performed only in the ASW+N solution. Figure V-3-a, 

Figure V-3-b and Figure V-3-c show the AFM height, amplitude and phase images 

(oscillating mode) obtained after 1 hour immersion in the control ASW+N solution, the 

bacteria-inoculated ASW+N solution and after ultrasonic removal of the ASW+N biofilm, 

respectively.  

 

 

Figure V-3  AFM height, amplitude and phase images (oscillating mode) obtained after 1 

hour immersion of 2304 DSS in (a) the control ASW+N solution, (b) the bacteria-inoculated 

ASW+N solution and (c) after ultrasonic removal of the biofilm. 
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As expected, no bacteria are visible at the surface of 2304 DSS after immersion in the sterile 

ASW+N solution. Small particles (few hundreds nanometers diameter and few tens 

nanometers height) are visible at the surface, which might correspond to adsorbed salts and/or 

nutrients.  

 

After immersion in the ASW+N solution inoculated with Pseudoalteromonas NCIMB 2021, 

adhering bacteria are present at the surface. The presence of flagella close to the bacteria is 

evidenced on the phase image. On the AFM images, the cells are approximately 1-4 µm long 

and 0.7-1.6 µm wide, which is higher than on the SEM images. These differences might 

originate from the differences in the coupons preparation for SEM and AFM analyses. Liu et 

al. [Liu, 2012] showed that the height of bacteria imaged by AFM is higher with 

glutaraldehyde fixation than without fixation, especially for Gram-negative bacteria, due to an 

increase in the cell rigidity induced by fixation. Glutaraldehyde fixation has been performed 

both for SEM and AFM coupons preparation, so it is likely not involved here. The smaller 

cells size observed by SEM might rather be linked to the dehydration procedure performed 

only for the SEM coupons but not for the AFM ones. Despite the dehydration procedure, a 

collapse of cells under vacuum during SEM analyses cannot be excluded. Another hypothesis 

is an enlargement of the lateral dimensions of bacteria (length and width) due to artefacts of 

AFM measurement [Osiro, 2012]. The amplitude and phase images suggest that the bacterial 

surface is not smooth, which might be linked to the presence of Tightly-Bound EPS at the 

surface of bacteria. On the surface not covered by the bacteria, small particles (few hundreds 

nanometers diameter and few tens nanometers height) might be attributed to adsorbed salts 

and/or nutrients. The presence of Loosely-Bound EPS released on the surface around the 

bacteria is not identified.  

 

Figure V-4 shows the AFM height profiles obtained on cross sections of bacteria (the 

corresponding surface lines are shown on the height image in Figure V-3-b). On these 

profiles, the height of bacteria is ranging between approximately 300 and 550 nm. This 

underlines that the height of different bacteria as well as the height at different locations of a 

single bacteria is not uniform. The mean and standard deviation of the bacterial height 

(obtained from 20 profiles on 2 images) is 435 ± 97 nm. This value is close to the bacteria 

width obtained by SEM. 
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Figure V-4  AFM height profiles obtained on cross sections of bacteria adhering at the 

surface of 2304 DSS after 1 hour immersion in bacteria-inoculated ASW+N solution. 

 

On the images obtained after removal of the early biofilm, no bacteria are observed, 

confirming that the ultrasonic procedure induces bacterial detachment. Small particles (few 

hundreds nanometers diameter and few tens nanometers height) are identified, which might 

correspond to remaining adsorbed salts and/or nutrients despite the ultrasonic procedure. 

Larger particles (few hundreds nanometers diameter and up to 100 nm height) might 

correspond to bacterial debris. In all cases, no pitting is evidenced at the surface of 2304 DSS. 

 

V.4.2.  Count of viable cultivable cells 

 

Figure V-5 shows the number of viable cultivable planktonic bacteria (Colony Forming 

Unit/mL) and viable cultivable adhering bacteria (CFU/cm²), initially and/or after 1 hour 

adhesion of 2304 DSS in the ASW and ASW+N bacterial suspensions (mean and standard 

deviations obtained for 3 independent cultures). 

 

As expected, the initial ASW and ASW+N suspensions contain similar number of viable 

cultivable cells (8.9 ± 3.4 × 106 and 8.6 ± 5.0 × 106 CFU/mL, respectively). After 1 hour 

adhesion, the number of suspended viable cultivable cells is about 6.3 times higher after 

immersion in the ASW+N suspension (5.2 ± 3.7 × 107 CFU/mL) than in the ASW 

suspension (8.3 ± 4.2 × 106 CFU/mL).  
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Figure V-5  Number of viable cultivable planktonic bacteria (CFU/mL) and viable cultivable 

adhering bacteria (CFU/cm²), initially and after 1 hour adhesion for 2304 DSS in the ASW 

and ASW+N bacterial suspensions. 

 

After 1 hour adhesion, the number of adhering viable cultivable cells is about 5.5 times higher 

after immersion in the ASW+N suspension (4.2 ± 3.4 × 105 CFU/cm²) than in the ASW 

suspension (7.6 ± 5.9 × 104 CFU/cm²). These results suggest that the presence of nutrients 

induces an increase of the number of viable cultivable cells, both in suspension and adhering 

at the surface of 2304 DSS. The increase factor is roughly the same for the cells in suspension 

and the adhering cells, suggesting that the number of viable cultivable adhering cells is related 

to the number of viable cultivable cells in suspension. According to the epifluorescence 

microscopy images, the number of total adhering cells is roughly similar after 1 hour adhesion 

in the ASW (2.2 ± 0.8 × 106 cells/cm²) and ASW+N suspensions (1.9 ± 0.4 × 106 cells/cm²). 

However, the proportion of viable cultivable adhering cells is significantly higher in the 

ASW+N suspension (≈ 22 %) than in the ASW suspension (≈ 3 %).  

 

1,E+00

1,E+02

1,E+04

1,E+06

1,E+08

1,E+10

t = 0 t = 1 hour

N
u

m
b

er
 o

f 
v
ia

b
le

 c
u

lt
iv

a
b

le
 b

a
ct

er
ia

 

(C
F

U
/m

L
 o

r 
C

F
U

/c
m

²)

Viable cultivable planktonic bacteria ASW (CFU/mL)

Viable cultivable planktonic bacteria ASW+N (CFU/mL)

Viable cultivable adhering bacteria ASW (CFU/cm²)

Viable cultivable adhering bacteria ASW+N (CFU/cm²)



CHAPITRE V 

169 

 

V.4.3.  XPS characterization 

 

V.4.3.1.  Qualitative characterization 

 

The chemical composition of the organic species, the oxide layer and the underlying metal 

was investigated by XPS after 1 hour immersion of 2304 DSS in ASW without bacteria 

(control ASW), nutrient-rich ASW without bacteria (control ASW+N), ASW inoculated with 

bacteria (biofilm ASW) and nutrient-rich ASW inoculated with bacteria (biofilm ASW+N). 

 

Figure V-6 shows the XPS survey spectra. In all cases, the main elements detected at the 

surface are carbon, oxygen, nitrogen, iron, chromium and nickel. No molybdenum is detected 

due to the low Mo content of 2304 DSS. The characteristic elements of ASW (sodium, 

chlorine, magnesium, sulfur, calcium and potassium) are not observed, suggesting that the 

amount of adsorbed salts on the 2304 DSS surface is low. 

 

Figure V-6  XPS survey spectra recorded after 1 hour immersion of 2304 DSS in ASW and 

ASW+N solutions without and with inoculation of bacteria. 
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Therefore, characteristic elements of the organic matter originating from the adventitious 

contamination, the nutrients and/or the early biofilm (carbon, nitrogen and oxygen) and of the 

2304 DSS substrate (iron, chromium and nickel) are evidenced.  

 

Figure V-7 shows the C 1s, N 1s, O 1s, Fe 2p3/2, Cr 2p3/2, Ni 2p3/2 and Mo 3d core level 

spectra obtained after 1 hour immersion in the ASW and ASW+N solutions without and with 

inoculation of bacteria. The peak assignment and fitting parameters (Binding Energy and Full 

Width at Half Maximum) used in each case are summarized in the Table V-2. 

 

Table V-2  Peak assignment and fitting parameters used for the decomposition of XPS core 

level spectra recorded after 1 hour immersion of 2304 DSS in ASW and ASW+N solutions 

without and with inoculation of bacteria (*Asymmetric peak). 

XPS core level Component Assignment BE (eV) FWHM (eV) 

C 1s 

C1 C–C and C–H 285.4 ± 0.1 1.5 ± 0.1 

C2 C–O and C–N 286.8 ± 0.2 1.5 ± 0.1 

C3 O–C–O and N–C=O 288.5 ± 0.2 1.5 ± 0.1 

C4 O–C=O 289.5 ± 0.1 1.5 ± 0.1 

N 1s 
N1 Nitrogen in the alloy 398.3 ± 0.1 1.7 ± 0.1 

N2 N–C and N–C=O 400.5 ± 0.2 1.9 ± 0.2 

O 1s 

O1 Metal oxides 530.2 ± 0.1 1.3 ± 0.1 

O2 Metal hydroxides, O=C–N and O=C–O 531.8 ± 0.2 2.1 ± 0.2 

O3 Adsorbed water, O–C, O–C–O and O–C=O 533.4 ± 0.1 2.1 ± 0.2 

Fe 2p3/2 

Fe1 Femet 706.9 ± 0.1 0.79* 

Fe2 Fe(III) 710.7 ± 0.1 2.8 ± 0.1 

Fe3 Fe(III) (satellite) 712.8 ± 0.1 2.8 ± 0.1 

Cr 2p3/2 

Cr1 Crmet 574.3 ± 0.1 1.31* 

Cr2 Cr(III) 576.1 ± 0.1 1.5 ± 0.1 

Cr3 Cr(III) (satellite) 577.2 ± 0.1 1.5 ± 0.1 

Cr4 Cr(III) (satellite) 578.7 ± 0.2 1.5 ± 0.1 

Ni 2p3/2 Ni1 Nimet 852.9 ± 0.1 1.13* 

Mo 3d5/2 

Mo1 Momet 227.8 ± 0.1 0.81* 

Mo2 Mo(IV) 229.4 ± 0.2 2.4 ± 0.1 

Mo3 Mo(VI) 232.5 ± 0.1 2.6 ± 0.1 

Mo 3d3/2 

Mo1’ Momet 230.9 ± 0.1 0.81* 

Mo2’ Mo(IV) 232.5 ± 0.2 2.4 ± 0.1 

Mo3’ Mo(VI) 235.6 ± 0.1 2.6 ± 0.1 
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Figure V-7  XPS core level spectra recorded after 1 hour immersion of 2304 DSS in ASW 

and ASW+N solutions without and with inoculation of bacteria. 

 

The C 1s core level spectra (Figure V-7-a) are decomposed into four components assigned to 

(C1) carbon only bound to carbon and hydrogen (C–C and C–H) in hydrocarbons (found in 

lipids and side chains of polysaccharides and proteins), (C2) carbon with a single bond with 

oxygen or nitrogen (C–O and C–N) in alcohol (found in polysaccharides including amino 

sugars and uronic acids), amine (found in proteins, amino acids and amino sugars) or 

amide/peptide bond (found in proteins) functions, (C3) carbon with two single bonds or one 

double bond with oxygen (O–C–O and N–C=O) in acetal (found in polysaccharides including 

amino sugars and uronic acids) or amide/peptide bond (found in proteins) functions and (C4) 

carbon with one double bond and one single bond with oxygen (O=C–O) in carboxyl (found 

in proteins, amino acids, uronic acids and lipids) or ester (found in lipids) functions [Rubio, 

2002], [Pradier, 2005], [Landoulsi, 2008b], [Rouxhet, 2011], [Yang, 2016].  
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In the N 1s core level spectra (Figure V-7-b), a weak peak (N1) reveals the presence of 

nitrogen in the alloy (either in solid solution or as nitride) [Marcus, 1992a], [Vanini, 1994] 

while a major symmetrical peak (N2) corresponds to nitrogen bound to carbon (N–C and N–

C=O) in amine (found in proteins, amino acids and amino sugars) or amide/peptide bond 

groups (found in proteins) [Rubio, 2002], [Pradier, 2005], [Frateur, 2007], [Ithurbide, 

2007], [Torres-Bautista, 2015]. No protonated amine groups are detected (R–NH3
+ signal 

would appear between 401.3 and 401.7 eV) [Boonaert, 2000], [Pradier, 2005], [Leone, 

2006], [Ahimou, 2007], [Rouxhet, 2011], [Yin, 2015], [Yang, 2016].  

 

The O 1s core level spectra (Figure V-7-c) are decomposed into three components attributed 

to (O1) metal oxides, (O2) metal hydroxides and oxygen with a double bond with carbon 

(O=C–N and O=C–O) in amide/peptide bond (found in proteins), carboxyl (found in proteins, 

amino acids, uronic acids and lipids) and ester (found in lipids) functions and (O3) attributed 

to adsorbed water and oxygen making a single bond with carbon (O–C, O–C–O and O–C=O) 

in alcohol (found in polysaccharides including amino sugars and uronic acids), acetal (found 

in polysaccharides including amino sugars and uronic acids), carboxyl (found in proteins, 

amino acids, uronic acids and lipids) and ester (found in lipids) functions [De Vito, 1992], 

[Olsson, 1995], [Keller, 2004], [Frateur, 2007], [Landoulsi, 2008b], [Vignal, 2013a], 

[Maurice, 2015], [Yang, 2016]. Therefore, the decomposition of the O 1s core level spectra 

does not allow a complete identification of the contributions originating from the oxide layer 

formed on the substrate and the adsorbed oxygen-containing organic species (proteins, 

polysaccharides and lipids).  

 

The Fe 2p3/2 core level spectra (Figure V-7-d) are decomposed into three components 

assigned to (Fe1) metallic iron and (Fe2), (Fe3) Fe(III) oxide and/or hydroxide species with a 

discrete multiplet structure attributed to multiplet splitting of the Fe(III) compounds 

[Mansour, 2010], [Maurice, 2015]. The Cr 2p3/2 core level spectra (Figure V-7-e) exhibit 

four components assigned to (Cr1) metallic chromium and (Cr2), (Cr3), (Cr4) Cr(III) oxide 

and/or hydroxide species with a discrete multiplet structure attributed to multiplet splitting of 

the Cr(III) compounds [Maurice, 2000], [Diaz, 2012], [Maurice, 2015]. The Ni 2p3/2 core 

level spectra (Figure V-7-f) present a single component characteristic of (Ni1) metallic nickel, 

indicating the absence of oxidized nickel [Marcus, 1992b], [De Vito, 1992], [Torres-

Bautista, 2015], [Maurice, 2015].  
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In the Mo 3d core level spectra (Figure V-7-g), doublets have to be defined for each 

component due to the spin-orbit splitting between Mo 3d5/2 and Mo 3d3/2 core levels (3.13 eV) 

[Marcus, 1988]. Three doublets can be distinguished, attributed to (Mo1), (Mo1’) metallic 

molybdenum, (Mo2), (Mo2’) Mo(IV) oxide and/or hydroxide species and (Mo3), (Mo3’) 

Mo(VI) oxide and/or hydroxide species [Clayton, 1986], [Marcus, 1988], [Brox,1988], 

[Olefjord, 1990], [De Vito, 1992], [Olsson, 2002], [Petrova, 2011], [Högström, 2013], 

[Mesquita, 2013], [Maurice, 2015].  

 

Note that after immersion in the sterile ASW solution, the decomposition of the Mo 3d 

spectra suggests that another contribution is present. It is assumed that it is due to 

As L2M45M45 Auger lines around 232 eV [Soma, 1994], [Groenewold, 2013]. This 

hypothesis is supported by the detection of As L3M45M45 Auger lines around 268 eV (not 

shown) [Soma, 1994], [Groenewold, 2013]. Arsenic species might originate from the 

cacodylate buffer used in the fixation procedure and/or from traces in the nutrients (peptone 

and yeast extract). In order to minimize the overestimation of the quantity of molybdenum 

species due to the overlapping with arsenic species, the height of the (Mo1), (Mo2) and (Mo3’) 

components was controlled so that the envelope fits the experimental data points, taking into 

account the theoretical area ratio between Mo 3d5/2 and Mo 3d3/2 core levels (the area of each 

component in the Mo 3d3/2 core level is fixed 1.5 times lower than the area of each 

corresponding component in the Mo 3d5/2 core level). 

 

The Fe 2p3/2, Cr 2p3/2, Ni 2p3/2 and Mo 3d core level spectra suggest that the oxide layer 

formed on 2304 DSS after 1 hour immersion in the different solutions consists in a mixture of 

oxides and hydroxides composed mainly of Fe(III) and Cr(III) with a small amount of Mo(IV) 

and Mo(VI) while no oxidized nickel is detected, as commonly reported for stainless steels 

[Frankenthal, 1976], [Clayton, 1986], [Olefjord, 1990], [Willenbruch, 1990], [De Vito, 

1992], [Olsson, 1994], [Vanini, 1994], [Olsson, 1995], [Maurice, 1996], [Olefjord, 1996], 

[De Cristofaro, 1997], [Maurice, 1998], [Shimizu, 2000], [Schmidt-Rieder, 2003], 

[Addari, 2008], [Hamada, 2010], [Olsson, 2011], [Fredriksson, 2012], [Högström, 2013], 

[Maurice, 2015], [Tardio, 2015]. A contribution corresponding to nitrogen present in the 

alloy is detected in the N 1s core level spectra. The detection of metallic components in the Fe 

2p3/2, Cr 2p3/2, Ni 2p3/2 and Mo 3d core level spectra indicates that the thickness of the oxide 

layer is of the order of a few nanometers in all cases.  
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The C 1s, N 1s and O 1s core level spectra show that organic species are present at the surface 

after 1 hour immersion both in the sterile and the bacteria-inoculated ASW and ASW+N 

solutions. A complex mixture of proteins, amino acids, polysaccharides (including amino 

sugars and uronic acids) and lipids is expected, originating from the adventitious 

contamination, the nutrients and the biofilm (Tightly Bound EPS on the bacteria and/or 

Loosely Bound EPS around the bacteria).  

 

In order to discuss the nature and the content of the organic compounds adsorbed at the 

surface, different atomic ratios have been calculated from the C 1s and N 1s spectra, as 

defined in first approximation by Equation V-1 [Torres Bautista, 2015]: 

 

𝑋

𝑌
=

𝐼𝑋

𝜎𝑋𝜆𝑋
𝐵𝑆𝐴𝑇𝑋

⁄

𝐼𝑌

𝜎𝑌𝜆𝑌
𝐵𝑆𝐴𝑇𝑌

⁄
 Equation V-1 

 

where 𝐼𝑋,𝑌 is the intensity of the considered peak in the C 1s or N 1s core level, 𝜎𝑋,𝑌 the 

photoionization cross-section of the C 1s or N 1s core level, 𝜆𝑋,𝑌
𝐵𝑆𝐴 the inelastic mean free path 

of photoelectrons emitted by the C 1s or N 1s core level in the matrix of organic species 

(estimated for a BSA layer) and 𝑇𝑋,𝑌 the transmission function of C 1s or N 1s core levels.  

 

The C1/(C1+C2+C3+C4+N2) atomic ratio represents the content of hydrocarbon-type organic 

species (originating from lipids, side chains of polysaccharides and/or proteins), the 

N2/(C1+C2+C3+C4+N2) atomic ratio represents the content of nitrogen-containing organic 

species (originating from proteins, amine groups in amino acids and/or amino sugars) and the 

(C2+C3+C4−2×N2)/(C1+C2+C3+C4+N2) atomic ratio represents the content of oxygen-

containing organic species other than proteins and amino acids (originating from 

polysaccharides, lipids and/or other oxygenated species such as hydroxyl groups) [Yang, 

2016]. The values of these atomic ratios are summarized in the Table V-3.  
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Table V-3  Atomic ratios calculated from the XPS C 1s and N 1s core level spectra recorded after 1 hour immersion of 2304 DSS in the sterile 

and bacteria-inoculated ASW and ASW+N solutions. 

Sample C1/(C1+C2+C3+C4+N2) N2/(C1+C2+C3+C4+N2) (C2+C3+C4−2×N2)/(C1+C2+C3+C4+N2) 

Control ASW 0.76 0.02 0.18 

Control ASW+N 0.72 0.04 0.16 

Biofilm ASW 0.63 0.06 0.19 

Biofilm ASW+N 0.58 0.07 0.22 
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After 1 hour immersion in the control ASW solution, the C1/(C1+C2+C3+C4+N2) atomic 

ratio is the highest, suggesting that hydrocarbon-type organic species are dominating. The 

N2/(C1+C2+C3+C4+N2) atomic ratio is the lowest, suggesting that the content of nitrogen-

containing organic species is low. The (C2+C3+C4−2×N2)/(C1+C2+C3+C4+N2) atomic ratio 

suggests that oxygen-containing organic species are present. These results might be explained 

by a high content of lipids and/or adventitious hydrocarbon contamination. Polysaccharides 

are not likely expected but cannot be excluded. Other oxygenated species such as hydroxyl 

groups might also be present.  

 

After 1 hour immersion in the control ASW+N solution, the N2/(C1+C2+C3+C4+N2) atomic 

ratio slightly increases, which can be explained by the adsorption of proteins and/or amino 

acids originating from the nutrients. The (C2+C3+C4−2×N2)/(C1+C2+C3+C4+N2) atomic 

ratio slightly decreases, suggesting that no polysaccharides from the nutrients are adsorbed. 

The C1/(C1+C2+C3+C4+N2) atomic ratio slightly decreases but remains high, suggesting that 

the surface remains dominated by hydrocarbon-type organic species, most likely lipids 

(polysaccharides cannot be excluded), and that the adsorbed nutrients do not fully cover the 

surface. As mentioned earlier, other oxygenated species such as hydroxyl groups might also 

be present.  

 

After 1 hour immersion in the ASW and ASW+N solutions inoculated with 

Pseudoalteromonas NCIMB 2021, the N2/(C1+C2+C3+C4+N2) atomic ratio increases 

compared to the corresponding control samples. This indicates that nitrogen-containing 

organic species (proteins, amine groups in amino acids and/or amino sugars) from the early 

biofilm (TB EPS at the surface of bacteria and/or LB EPS around bacteria) are detected. The 

C1/(C1+C2+C3+C4+N2) atomic ratio is lower in presence of bacteria, which can be 

interpreted as a decrease of the hydrocarbon-type species replaced by nitrogen-containing 

organic species. After immersion in the bacteria-inoculated ASW and ASW+N solutions, the 

(C2+C3+C4−2×N2)/(C1+C2+C3+C4+N2) atomic ratio is not significantly affected compared 

to the control sample, suggested that oxygen-containing organic species are not major 

components of the early biofilm.  
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V.4.3.2.  Quantitative characterization 

 

The composition of the oxide layer and the underlying metal as well as the thickness of the 

oxide layer were calculated using a model consisting in an homogeneous and continuous 

oxide layer composed of Fe(III), Cr(III), Mo(IV) and Mo(VI) species on top of the underlying 

metal composed of Fe, Cr and Ni, Mo and N. The system of equations associated to this 

model has been reported in details in a previous chapter [CHAPITRE III]. Table V-4 reports 

the quantitative results concerning the oxide and the underlying metal of 2304 DSS obtained 

after 1 hour immersion in the ASW and ASW+N solutions, without and with inoculation of 

Pseudoalteromonas NCIMB 2021. 

 

Table V-4  XPS quantitative results (thickness of the oxide, compositions of the oxide and the 

underlying metal) obtained after 1 hour immersion of 2304 DSS in the ASW and ASW+N 

solutions, without and with inoculation of bacteria. 

Sample 
Control 

ASW 

Control 

ASW+N 

Biofilm 

ASW 

Biofilm 

ASW+N 

Oxide thickness (nm) 2.4 2.3 2.3 2.3 

C
h

em
ic

a
l 

co
m

p
o
si

ti
o
n

 (
a
t.

 %
) 

Oxide 

layer 

Fe(III) 43.9 41.9 45.7 46.5 

Cr(III) 52.5 55.1 51.2 51.4 

Mo(IV) / Mo(VI) 3.6 3.0 3.1 2.1 

Underlying 

metal 

Fe 55.7 58.1 58.8 57.5 

Cr 28.7 26.1 25.3 26.3 

Ni 8.9 11.3 13.2 10.8 

Mo 1.8 0.8 1.0 1.1 

N 4.9 3.7 1.7 4.3 

Bulk  

alloy 

Fe balance (67.6) 

Cr 24.6 

Ni 4.4 

Mo 0.3 (0.27) 

N 0.4 (0.36) 

 

The thickness of the oxide layer is in the range of 2.3-2.4 nm. The iron content in the oxide is 

in between 41.9 and 46.5 at. %, which is lower than in the bulk (67.6 at. %). Chromium 

content in the oxide is comprised between 51.2 and 55.1 at. %, which shows a significant 

chromium oxide enrichment compared to the bulk (24.6 at. %). Molybdenum content in the 

oxide is comprised between 2.1 and 3.6 at. %, which shows that molybdenum is also enriched 
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in the oxide compared to the bulk (0.3 at. %). Complementary measurements performed on 

2304 DSS immersed 1 hour in sterile ASW and ASW+N solutions without the procedure of 

fixation and dehydration (not shown) indicated that the molybdenum oxide content was lower 

(1.2 and 1.7 at. %, respectively). This suggests that the procedure of fixation and dehydration 

promotes molybdenum oxide enrichment, or that the content of molybdenum oxide is 

overestimated due to the overlapping of Mo 3d core level with As L2M45M45 Auger lines 

mentioned earlier. As mentioned earlier, no oxidized nickel is detected.  

 

Iron content in the underlying metal is comprised between 55.7 and 58.8 at. %, which is lower 

than its bulk content. Chromium content in the underlying metal is comprised between 25.3 

and 28.7 at. %, which is close to its bulk content. Nickel content in the underlying metal is 

comprised between 8.9 and 13.2 at. %, which shows a metallic nickel enrichment in the 

underlying metal compared to the bulk (4.4 at. %). Molybdenum content in the underlying 

metal is comprised between 0.8 and 1.8 at. %, which shows a metallic molybdenum 

enrichment in the underlying metal compared to the bulk. Nitrogen content in the underlying 

metal is comprised between 1.7 and 4.9 at. %, which shows a strong nitrogen enrichment in 

the underlying metal compared to the bulk (0.4 at. %).  

 

The XPS data suggest that the thickness and the composition of the oxide layer as well as the 

composition of the underlying metal remain stable after 1 hour immersion in ASW and 

ASW+N solutions with and without inoculation of Pseudoalteromonas NCIMB 2021. Neither 

the nutrients nor the early biofilm affect the oxide layer and the underlying metal formed at 

the surface of 2304 DSS. Nevertheless, given the depth analyzed by XPS (≈ 10 nm) and the 

mean thickness of Pseudoalteromonas NCIMB 2021 cells determined by AFM (435 ± 97 

nm), only the oxide and the underlying metal not covered by bacteria is analyzed by XPS, 

while no information is obtained by this technique on the surface directly under the bacteria. 

 

The equivalent thickness of the organic layer (originating from adventitious contamination 

and/or adsorbed nutrients) formed after immersion in the control ASW and ASW+N solutions 

was calculated by considering a model with an homogeneous and continuous organic layer of 

hydrocarbon species as well as nitrogen- and/or oxygen-containing species on top of the oxide 

layer formed on the underlying metal (Figure V-8-a). 
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Figure V-8  Models used for XPS quantitative characterization of the 2304 DSS surfaces 

after 1 hour immersion in the ASW and ASW+N solutions (a) without and (b) with 

inoculation of bacteria. 

 

Based on this model, the following system of 2 equations with 2 unknowns (𝑘 and 𝑑𝑜𝑟𝑔𝑎) is 

obtained for a take-off angle of 90°: 

 

𝐼𝐶
𝑜𝑟𝑔𝑎

= 𝑘𝜎𝐶𝜆𝐶
𝑜𝑟𝑔𝑎

𝐷𝐶
𝑜𝑟𝑔𝑎

𝑇𝐶 [1 − 𝑒𝑥𝑝 (−
𝑑𝑜𝑟𝑔𝑎

𝜆𝐶
𝑜𝑟𝑔𝑎)]  Equation V-2 

𝐼𝐶𝑟
𝑜𝑥𝑖𝑑𝑒 = 𝑘𝜎𝐶𝑟𝜆𝐶𝑟

𝑜𝑥𝑖𝑑𝑒𝐷𝐶𝑟
𝑜𝑥𝑖𝑑𝑒𝑇𝐶𝑟 [1 − 𝑒𝑥𝑝 (−

𝑑𝑜𝑥𝑖𝑑𝑒

𝜆𝐶𝑟
𝑜𝑥𝑖𝑑𝑒

)] 𝑒𝑥𝑝 (−
𝑑𝑜𝑟𝑔𝑎

𝜆𝐶𝑟
𝑜𝑟𝑔𝑎 ) Equation V-3 

 

with 𝐼𝑋
𝑌 the intensity of photoelectrons emitted by the element X (for the considered core 

level) in the matrix Y, 𝑘 a constant characteristic of the spectrometer, 𝜎𝑋 the photoionization 

cross-section of the core level of the element X, 𝜆𝑋
𝑌  the inelastic mean free path of 

photoelectrons emitted by the core level of the element X in the matrix Y, 𝐷𝑋
𝑌 the density of 

the element X in the matrix Y, 𝑇𝑋 the transmission function for the electrons emitted by the 

core level of the element X, 𝑑𝑜𝑟𝑔𝑎 the thickness of the organic layer and 𝑑𝑜𝑥𝑖𝑑𝑒 the thickness 

of the oxide layer.  

 

𝐼𝐶
𝑜𝑟𝑔𝑎

 was defined as the total intensity of the C 1s signals (C1 + C2 + C3 +C4) and 𝐼𝐶𝑟
𝑜𝑥𝑖𝑑𝑒 was 

the intensity of Cr(III) species in the Cr 2p3/2 core level spectra (Cr2 + Cr3 + Cr4). 𝜆𝐶
𝑜𝑟𝑔𝑎

 and 

𝜆𝐶𝑟
𝑜𝑟𝑔𝑎

 were estimated by the linear combination of 𝜆𝐶
𝑝𝑜𝑙𝑦𝑒𝑡ℎ𝑦𝑙𝑒𝑛𝑒

 and 𝜆𝐶
𝐵𝑆𝐴 as well as 

𝜆𝐶𝑟
𝑝𝑜𝑙𝑦𝑒𝑡ℎ𝑦𝑙𝑒𝑛𝑒

 and 𝜆𝐶𝑟
𝐵𝑆𝐴, respectively, with respect to the proportions of hydrocarbon-species 
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(modeled by polyethylene) approximated by C1/Ctot as well as nitrogen- and/or oxygen-

containing species (modeled by BSA) approximated by 1 − C1/Ctot in the organic layer. 𝐷𝐶
𝑜𝑟𝑔𝑎

 

was estimated. 𝐷𝐶𝑟
𝑜𝑥𝑖𝑑𝑒 and 𝑑𝑜𝑥𝑖𝑑𝑒 were taken from the previous calculations.  

 

The thickness of the organic layer is obtained by the combination of Equation V-2 and 

Equation V-3. Thicknesses of 5.6 and 4.5 nm are obtained for 1 hour immersion in the sterile 

ASW and ASW+N solutions, respectively, assuming a homogeneous and continuous organic 

layer.  

 

Given the composition of Tightly-Bound (TB) and Loosely-Bound (LB) EPS [Torres 

Bautista, 2015], mostly proteins and polysaccharides are expected to be detected by XPS on 

the biofilm. In order to simplify the problem, amino sugars and uronic acids were not taken 

into account in this analysis.  

 

The surface obtained after immersion in the ASW and ASW+N solutions inoculated with 

Pseudoalteromonas NCIMB 2021 is considered as an homogeneous and discontinuous 

biofilm layer composed of proteins (modeled by BSA) and polysaccharides (modeled by 

glucose) with a coverage 𝛾 and a thickness ≫ 𝜆 (i.e. > 10 nm). Beside the biofilm, an 

homogeneous and discontinuous organic layer of hydrocarbon species (modeled by 

polyethylene) as well as nitrogen- and/or oxygen-containing species (modeled by BSA) with a 

coverage 1 − 𝛾 (assumed to have the same composition and thickness compared to the ASW 

or ASW+N control samples) is considered. The biofilm layer and the organic layer are present 

on top of the oxide layer formed on the underlying metal (Figure V-8-b).  

 

Based on this model, the following system of 2 equations with 2 unknowns (𝑘 and 𝛾) is 

obtained for a take-off angle of 90°: 

 

𝐼𝑁
𝑎𝑚𝑖𝑛𝑒+𝑎𝑚𝑖𝑑𝑒 = 𝑘(1 − 𝛾)𝜎𝑁𝜆𝑁

𝑜𝑟𝑔𝑎
𝐷𝑁

𝑜𝑟𝑔𝑎
𝑇𝑁 [1 − 𝑒𝑥𝑝 (−

𝑑𝑜𝑟𝑔𝑎

𝜆𝑁
𝑜𝑟𝑔𝑎 )] + 𝑘𝛾𝜎𝑁𝜆𝑁

𝑏𝑖𝑜𝑓𝑖𝑙𝑚
𝐷𝑁

𝑏𝑖𝑜𝑓𝑖𝑙𝑚
𝑇𝑁 Equation V-4 

𝐼𝐶𝑟
𝑜𝑥𝑖𝑑𝑒 = 𝑘(1 − 𝛾)𝜎𝐶𝑟𝜆𝐶𝑟

𝑜𝑥𝑖𝑑𝑒𝐷𝐶𝑟
𝑜𝑥𝑖𝑑𝑒𝑇𝐶𝑟 [1 − 𝑒𝑥𝑝 (−

𝑑𝑜𝑥𝑖𝑑𝑒

𝜆𝐶𝑟
𝑜𝑥𝑖𝑑𝑒

)] 𝑒𝑥𝑝 (−
𝑑𝑜𝑟𝑔𝑎

𝜆𝐶𝑟
𝑜𝑟𝑔𝑎 ) Equation V-5 

 

with 𝐼𝑋
𝑌 the intensity of photoelectrons emitted by the element X (in the considered core level) 

in the matrix Y, 𝑘 a constant characteristic of the spectrometer, 𝜎𝑋 the photoionization cross-
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section of the core level of the element X, 𝜆𝑋
𝑌  the inelastic mean free path of photoelectrons 

emitted by the core level of the element X in the matrix Y, 𝐷𝑋
𝑌 the density of the element X in 

the matrix Y, 𝑇𝑋 the transmission function of the core level of the element X, 𝑑𝑜𝑟𝑔𝑎 the 

thickness of the organic layer and 𝑑𝑜𝑥𝑖𝑑𝑒 the thickness of the oxide layer.  

 

𝐼𝑁
𝑎𝑚𝑖𝑛𝑒+𝑎𝑚𝑖𝑑𝑒 was the intensity of nitrogen in the form of amine and/or amide (present both in 

the organic layer and in the biofilm) in the N 1s core level spectra (N2) and 𝐼𝐶𝑟
𝑜𝑥𝑖𝑑𝑒 was the 

intensity of Cr(III) species in the Cr 2p3/2 core level spectra (Cr2 + Cr3 + Cr4). 𝜆𝑁
𝑜𝑟𝑔𝑎

 and 𝜆𝐶𝑟
𝑜𝑟𝑔𝑎

 

were estimated by the linear combination of 𝜆𝑁
𝑝𝑜𝑙𝑦𝑒𝑡ℎ𝑦𝑙𝑒𝑛𝑒

 and 𝜆𝑁
𝐵𝑆𝐴 as well as 𝜆𝐶𝑟

𝑝𝑜𝑙𝑦𝑒𝑡ℎ𝑦𝑙𝑒𝑛𝑒
 

and 𝜆𝐶𝑟
𝐵𝑆𝐴, respectively, with respect to the proportions of polyethylene (approximated by 

C1/Ctot) and BSA (approximated by 1 – C1/Ctot) in the organic layer formed on the 

correspondent ASW or ASW+N control samples. 𝑑𝑜𝑟𝑔𝑎 was supposed unchanged compared 

to the correspondent ASW or ASW+N control samples. 𝐷𝑁
𝑜𝑟𝑔𝑎

 was approximated taking into 

account the N2/( N2+C1+C2+C3+C4) atomic ratios obtained for the ASW or ASW+N control 

samples and for a BSA powder reference (spectra not shown), as described by Equation V-6: 

 

𝐷𝑁
𝑜𝑟𝑔𝑎

= 𝐷𝑁
𝐵𝑆𝐴 ×

(
𝑁2

𝑁2 + 𝐶1 + 𝐶2 + 𝐶3 + 𝐶4
)

𝑜𝑟𝑔𝑎

(
𝑁2

𝑁2 + 𝐶1 + 𝐶2 + 𝐶3 + 𝐶4
)

𝐵𝑆𝐴

 Equation V-6 

 

𝜆𝑁
𝑏𝑖𝑜𝑓𝑖𝑙𝑚

 was estimated by the linear combination of 𝜆𝑁
𝐵𝑆𝐴 and 𝜆𝑁

𝑔𝑙𝑢𝑐𝑜𝑠𝑒
 with respect to the 

hypothetical proportions of BSA (ranging from 0 to 100 %) and glucose (ranging from 100 to 

0 %) in the biofilm. 𝐷𝑁
𝑏𝑖𝑜𝑓𝑖𝑙𝑚

 was estimated. Finally, 𝐷𝐶𝑟
𝑜𝑥𝑖𝑑𝑒and 𝑑𝑜𝑥𝑖𝑑𝑒 were taken from the 

previous calculations.  

 

The early biofilm coverage (𝛾) is obtained by the combination of Equation V-4 and 

Equation V-5. In this model, the proportions of proteins (modeled by BSA) and 

polysaccharides (modeled by glucose) within the biofilm (TB EPS at the surface of bacteria 

and LB EPS around bacteria) are not known. Therefore, the biofilm coverage was calculated 

for a hypothetical biofilm composition ranging from 0 % BSA – 100 % glucose to 100 % 

BSA – 0 % glucose, as shown in the Figure V-9.  
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Figure V-9  Early biofilm coverage (𝛾) calculated from XPS data as a function of 

hypothetical proportion of proteins (modeled by BSA) in the early biofilm. 

 

Whatever the proportions of BSA and glucose considered in the model, the early biofilm 

coverage is roughly similar in ASW and in ASW+N, in good agreement with the microscopy 

results. The early biofilm coverage decreases if the proportion of proteins (BSA) assumed 

within the biofilm increases. In other words, taking into account the presence of 

polysaccharides (glucose) leads to a higher calculated biofilm coverage.  

 

Based on the SEM and AFM images, it can be hypothesized that the amount of LB EPS 

released by bacteria is low in the early stage of biofilm formation. Therefore, the early biofilm 

formed after 1 hour immersion in the ASW and ASW+N solutions inoculated with 

Pseudoalteromonas NCIMB 2021 is expected to consist only in the bacterial cells primarily 

adhering at the surface of 2304 DSS. As a consequence, the coverages calculated from XPS 

data are expected to correspond to the ones obtained by microscopy (3.3 ± 1.3 % in ASW and 

2.8 ± 0.7 % in ASW+N).  

 

The best correspondence is obtained for a biofilm composition of 63 % proteins (BSA model) 

– 37 % polysaccharides (glucose model) and 62 % proteins (BSA model) – 38 % 

polysaccharides (glucose model) in ASW and ASW+N solutions, respectively. According to 

these results, the proportion of proteins in the early biofilm is higher than the one of 
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polysaccharides. These results suggest that after 1 hour adhesion of Pseudoalteromonas 

NCIMB 2021 at the surface of 2304 DSS, the composition of the early biofilm is very close in 

the ASW and ASW+N solutions. 

 

Torres Bautista et al. [Torres Bautista, 2015] showed that the TB EPS secreted by 

Pseudoalteromonas NCIMB 2021 were mainly composed of proteins (≈ 86 %). In this work, 

the proportion of proteins within the biofilm was found lower, which could be explained, if 

the presence of loosely bound EPS is excluded after 1 hour adhesion, supposing that the TB 

EPS do not fully cover the surface of bacteria. Therefore, polysaccharides arising from the 

cell membranes might be detected. Boonaert et al. [Boonaert, 2000] showed by XPS that the 

surfaces of two lactic acid bacteria were essentially made of proteins and polysaccharides. For 

one bacterial strain, the polysaccharides concentration was about twice that of proteins. For 

the other bacterial strain, the concentration of polysaccharides increased between the 

exponential and stationary growth phases, which was attributed to either a fragmentation of 

the S-layer or a synthesis of polysaccharides and/or (lipo)teichoic acids protruding through 

the S-layer. These examples highlight that the chemical composition of the surface of bacteria 

strongly depends on the bacterial strain as well as the growth conditions. 

 

V.4.4.  ToF-SIMS characterization 

 

Figure V-10 shows the ToF-SIMS 2D chemical maps (100 × 100 µm² and 30 × 30 µm²) of 

the CN- and OH- ions recorded at the outermost surface of the 2304 DSS samples after 1 hour 

exposure in the bacteria-inoculated ASW and ASW+N solutions. The CN- chemical maps 

allow the imaging of the bacteria adhering on the surface, considering that nitrogen-

containing species such as proteins (amino sugars cannot be excluded) are present at the 

surface of bacteria, in agreement with XPS results. The halo effect around the bacteria might 

be interpreted as the presence of LB EPS in close vicinity to the bacteria, but measurement 

artefacts due to the roughness of the surface covered by bacteria cannot be excluded.  
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Figure V-10  ToF-SIMS 2D chemical maps of the CN- and OH- ions recorded at the 

outermost surface of 2304 DSS after 1 hour immersion in the ASW and ASW+N solutions 

inoculated with bacteria. Analyzed zone: 100 × 100 µm² or 30 × 30 µm². 

 

On the 100 × 100 µm² CN- images, surface coverages of 4 % and 5 % are measured in ASW 

and in ASW+N, respectively, which is slightly higher but in the same order of magnitude than 

the epifluorescence microscopy results (3.3 ± 1.3 % in ASW and 2.8 ± 0.7 % in ASW+N). 

On the 30 × 30 µm² CN- images, the width of bacteria is approximately 0.5 µm (both in ASW 

and ASW+N), also in good agreement with the SEM images. The cells are not clearly 

individually identified, so that the bacterial length is not discussed here. On the 100 × 100 

µm² CN- chemical map recorded in the ASW+N solution, a specific region with slightly 

higher CN- ion intensity can be seen on the lower right corner. This might originate from the 

nutrients (containing proteins and amino acids) adsorbed at the surface. 

 

On the OH- chemical maps, the black regions (ie low intensity regions) correspond to the 

position of the bacteria, indicating that OH- ions are mostly related to the oxide layer. 

Furthermore, light and dark regions are identified on the surface not covered by the bacteria, 

which, based on the results presented in a previous chapter [CHAPITRE IV], represent the 

oxide formed on the ferrite and austenite phases, respectively. These images seem to indicate 

that bacterial adhesion occurs preferentially on the oxide film formed on the austenite phase 

on or near the austenite-ferrite phase boundaries.  
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This interpretation is in good agreement with the results of Sreekumari et al. [Sreekumari, 

2001] who showed that the initial attachment of Pseudomonas sp. cells on 304L stainless steel 

occurred on or near the grain boundaries in the case of the base metal and the austenite-ferrite 

interface in the case of the weld metal, due to elemental segregation at grain boundaries 

and/or to high energy level of the grain boundaries compared to the matrix. Similarly, Geesey 

et al. [Geesey, 1996] reported that Citrobacter freundii cells preferentially colonize grain 

boundaries over grains in the surface oxide film on 316L stainless steel, and this trend 

extended for some time after initial colonization, while no conclusion was possible 

concerning Desulfovibrio gigas. The authors specify that either physical/topographical or 

chemical reasons might explain the adhesion of bacteria at the surface oxide film grain 

boundaries, such as the fact that grain boundaries occurred as cavities or depressions in the 

oxide film or the high surface energy of grain boundaries in the surface oxide film.  

 

ToF-SIMS 3D chemical maps (30 × 30 µm²) have been recorded by performing combined 

and interlaced analysis and sputtering of the surface. The bacteria have been totally sputtered, 

as it can be seen on the associated depth profiles presented later (Figure V-13-a and Figure 

V-13-b). Figure V-11 shows the 3D chemical maps (cumulated throughout the entire 

sputtered region) of the CN- ions. The presence of bacteria is again identified, confirming the 

presence of nitrogen-containing species such as proteins (amino sugars cannot be excluded). 

In the case of the ASW+N sample, the presence of adsorbed nutrients at the surface not 

covered by the bacteria is not clearly identified. Thanks to these maps, regions of interest can 

be defined, corresponding to the surface either covered by bacteria (represented in green in 

the lower part of the figure) or beside bacteria (represented in blue).  
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Figure V-11  ToF-SIMS 3D chemical maps of the CN- ions recorded at the surface of 2304 

DSS after 1 hour immersion in the ASW and ASW+N solutions inoculated with bacteria. 

Analyzed zone: 30 × 30 µm². Sputtered zone: 500 × 500 µm². Regions of interest (ROIs) 

corresponding to the surface covered by bacteria (green areas) and beside bacteria (blue areas) 

are represented. 

 

The mass spectra (cumulated throughout the entire sputtered region) were extracted from 

these regions of interest in order to compare the intensities of the peaks (normalized with 

respect to the area of each region of interest) and to define the main ionized fragments related 

to the bacteria. The ratios of the normalized intensities detected on the bacteria and beside the 

bacteria, reported in the Table V-5, indicate which ions are the best markers of the bacteria. 

The ionized fragments related to the bacteria include hydrocarbon ions (C-, CH-, CH2
-, CH3

-, 

C2
-, C2H

-, C3
-, C3H

-, C3H2
-, C3H3

-, C4
- and C4H

-), nitrogen-containing ions (NH-, CN-, C2N
-, 

C2NH-, CN2
-, C2NH2

- and CNO-), oxygen-containing ions (C2O
-, C2OH-, C2OH3

-, CO2H
- and 

C2O2H3
-), phosphorus-containing ions (P-, PO-, PO2

-, PO3
-, P2O6CNH- and P2O7CNH-), sulfur-

containing ions (32S-, 32SH-, 34S- and 32SO-) and chlorine-containing ions (35Cl- and 37Cl-). The 

hydrocarbon ions likely originate from lipids and/or side chains of polysaccharides and 

proteins.  
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Table V-5  Main ionized fragments detected by ToF-SIMS and related to the bacteria. 

Category Ion Mass (m/z) 

Intensity on bacteria / Intensity 

beside bacteria (normalized) 

ASW ASW+N 

Hydrocarbon 

ions 

C- 12.0005 6.4 10.7 

CH- 13.0084 9.4 17.6 

CH2
- 14.0162 10.0 25.5 

CH3
- 15.0240 7.4 9.3 

C2
- 24.0005 12.3 15.5 

C2H- 25.0084 14.4 20.2 

C3
- 36.0005 27.2 18.0 

C3H- 37.0084 16.5 18.5 

C3H2
- 38.0162 13.8 15.0 

C3H3
- 39.0240 23.7 23.0 

C4
- 48.0005 29.7 15.2 

C4H- 49.0084 7.6 18.0 

Oxygen-

containing ions 

C2O- 39.9955 28.4 15.7 

C2OH- 41.0033 21.3 18.9 

C2OH3
- 43.0189 7.3 12.6 

CO2H- 44.9982 13.3 19.8 

C2O2H3
- 59.0139 4.5 12.6 

Nitrogen-

containing ions 

NH- 15.0114 4.1 17.5 

CN- 26.0036 54.2 56.4 

C2N- 38.0036 98.1 66.8 

C2NH- 39.0114 44.9 66.7 

CN2
- 40.0067 Only on bacteria 43.3 

C2NH2
- 40.0193 46.1 26.6 

CNO- 41.9985 50.5 34.9 

Phosphorus-

containing ions 

P- 30.9743 7.1 7.9 

PO- 46.9692 10.2 11.9 

PO2
- 62.9641 6.2 6.1 

PO3
- 78.9592 3.9 3.3 

P2O6CNH- 184.9285 Only on bacteria Only on bacteria 

P2O7CNH- 200.9234 Only on bacteria Only on bacteria 

Sulfur- 

containing ions 

32S- 31.9726 10.2 10.4 

32SH- 32.9804 10.6 14.2 

34S- 33.9684 9.3 11.5 

32SO- 47.9675 9.1 8.5 

35Cl- 34.9694 17.6 16.7 

37Cl- 36.9665 17.6 16.6 
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The nitrogen-containing ions are the best markers for the bacteria (high intensity ratio). More 

particularly, the CNO- ions have previously been found to be related to proteins [Compère, 

2001], [Poleunis, 2002b], [Pradier, 2005]. This indicates that nitrogen-containing organic 

species such as proteins and/or amino sugars are present. The oxygen-containing ions might 

originate from different oxygen-containing organic species, such as polysaccharides 

(including amino sugars and uronic acids) proteins and/or lipids. Previous studies [Compère, 

2001], [Poleunis, 2002b], [Pradier, 2005] reported that C2O
- and CO2H

- ions are related to 

carbohydrates. From these works it can be hypothesized that the C2O
- ions (containing one 

oxygen atom) arise from polysaccharides while the CO2H
- ions (containing two oxygen 

atoms) arise from uronic acids and/or lipids.  

 

The phosphorus-containing ions might originate from inorganic species (phosphate and/or 

pyrophosphate ions) present as traces in water and/or released by the bacterial metabolism 

and/or from organic species (for instance phosphate groups in phospholipids, 

phosphoproteins, adenosine tri-, di- and monophosphate, DNA and/or RNA) involved in 

bacterial structures such as cell membranes and metabolic reactions. The detection of high 

mass phosphorus-containing ions (P2O6CNH- and P2O7CNH-) suggests that complex 

biomolecules containing phosphorus atoms are present. The sulfur-containing ions might 

originate from inorganic species (sulfate ions) present in the ASW and ASW+N solutions 

and/or from organic species (for instance in some proteins containing sulfur). Finally, the 

chloride ions likely originate from inorganic chloride ions present in the ASW and ASW+N 

solutions.  

 

The 3D chemical maps (cumulated throughout the entire sputtered region) of the ions listed in 

the Table V-5 allow the imaging of the bacteria. Examples are shown in the Figure V-12 for 

ions representative of each category: C2
- for hydrocarbon ions, CNO- for nitrogen-containing 

ions, C2O
- and CO2H

- for oxygen-containing ions containing one or two oxygen atoms, 

respectively, PO2
- and P2O6CNH- for phosphorus-containing ions, S- for sulfur-containing 

ions and Cl- for chlorine-containing ions. 
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Figure V-12  ToF-SIMS 3D chemical maps of the C2
-, CNO-, C2O

-, CO2H
-, PO2

-, P2O6CNH-, 

S- and Cl- ions recorded at the surface of 2304 DSS after 1 hour immersion in the ASW and 

ASW+N solutions inoculated with bacteria. Analyzed zone: 30 × 30 µm². Sputtered zone: 

500 × 500 µm². 
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Figure V-13-a and Figure V-13-b show the normalized ToF-SIMS depth profiles of the C2
-, 

CNO-, C2O
-, CO2H

-, PO2
-, P2O6CNH-, S- and Cl- ions recorded after immersion in the 

bacteria-containing ASW and ASW+N solutions, respectively, extracted from the regions of 

interest (ROIs) corresponding to the surface covered by bacteria. The region exhibiting high 

intensities of the different ions corresponds to the bacteria. When the intensities of these ions 

decrease, the 2304 DSS substrate is reached. No clear interface between the bacteria and the 

substrate is evidenced. Indeed, the regions of interest include different bacteria whose 

thicknesses, based on AFM analyses, are not expected to be uniform (and the thickness of 

single bacteria is also not uniform). Nevertheless, the region exhibiting roughly constant ions 

intensities is observed until ≈ 400 s for the ASW sample and ≈ 700 s for the ASW+N one. 

This suggests that the average thickness of the bacteria is higher in ASW+N than in ASW on 

these specific analyzed zones and/or that two bacteria are overlapping in the case of the 

ASW+N analyzed area. The Cl- signal seems to start decreasing before 400 s (ASW) and 700 

s (ASW+N) of sputtering (whereas constant intensities are still observed on the other ions), 

which could indicate that chloride ions are adsorbed at the surface of bacteria. The other 

signals show very similar behaviors, so that no stratification within the bacteria of the 

different organic species (lipids, polysaccharides and proteins) is identified.  

 

Figure V-13-c and Figure V-13-d show the normalized ToF-SIMS depth profiles of the C2
-, 

CNO-, C2O
-, CO2H

-, PO2
-, P2O6CNH-, S- and Cl- ions recorded after immersion in the 

bacteria-containing ASW and ASW+N solutions, respectively, extracted from the regions of 

interest (ROIs) beside the bacteria. Compared to the profiles obtained on the bacteria, the 

intensities of all the different ions are significantly lower. This confirms that these ions are 

mostly related to the bacteria. The signals from the organic species decrease very rapidly. 

Given the equivalent thicknesses (determined by XPS) of the organic layer formed after 

immersion in ASW (5.6 nm) and ASW+N solutions (4.5 nm), it is likely sputtered within a 

few seconds. 
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Figure V-13  ToF-SIMS depth profiles of the C2
-, CNO-, C2O

-, CO2H
-, PO2

-, P2O6CNH-, S- 

and Cl- secondary ions recorded at the surface of 2304 DSS after 1 hour immersion in the 

ASW and ASW+N solutions inoculated with bacteria, extracted from the Regions of Interest 

(ROIs) corresponding to the surface with bacteria and beside the bacteria. Analyzed zone: 30 

× 30 µm². Sputtered zone: 500 × 500 µm². 
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Figure V-14-a and Figure V-14-b show the normalized ToF-SIMS depth profiles of the 

FeO2
-, CrO2

- and MoO3
- ions (related to iron, chromium and molybdenum oxides, 

respectively) recorded after immersion in the bacteria-containing ASW and ASW+N 

solutions, respectively, and extracted from the regions of interest corresponding to the surface 

covered by bacteria. The normalized ToF-SIMS depth profiles extracted from the regions of 

interest beside the bacteria are shown in Figure V-14-c for the ASW sample and in Figure V-

14-d for the ASW+N sample.  

 

In all cases, the maxima of the FeO2
-, CrO2

- and MoO3
- signals located at the very beginning 

of the depth profiles (≈ 20 s), as indicated by the arrows, correspond to the oxide film formed 

at the surface of 2304 DSS uncovered by the bacteria. In the regions of interest corresponding 

to the surface covered by bacteria, this suggests that uncovered oxide film is present in close 

vicinity of the bacteria. A magnification of the zone on the depth profiles corresponding to the 

oxide film uncovered by the bacteria is shown on the Figure V-15. The maxima of the FeO2
- 

and MoO3
- signals are reached before the maxima of the CrO2

- ones, which suggests that the 

oxide film exhibits a bilayer structure, consisting in an outer iron- and molybdenum-rich 

region and an inner chromium-rich region, in agreements with previous chapters 

[CHAPITRE III], [CHAPITRE IV]. For each studied region of interest (both on and beside 

the bacteria), the metal/oxide interface, defined as the sputtering time corresponding to 80 % 

of the Ni2
- maximum (not shown), is positioned at 46 ± 2 s in ASW and 41 ± 2 s in ASW+N. 

Under these conditions of analysis, the thickness of the oxide layer not covered by bacteria 

can be estimated [Mazenc, 2012] around 1.8 ± 0.1 nm in ASW and 1.6 ± 0.1 nm in ASW+N, 

which is slightly thinner but in the same order of magnitude than the results obtained by XPS 

(2.3 nm in both cases). 
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Figure V-14  ToF-SIMS depth profiles of the FeO2
-, CrO2

- and MoO3
- secondary ions 

recorded at the surface of 2304 DSS after 1 hour immersion in the ASW and ASW+N 

solutions inoculated with bacteria, extracted from the Regions of Interest (ROIs) 

corresponding to the surface with bacteria and beside the bacteria. Analyzed zone: 30 × 30 

µm². Sputtered zone: 500 × 500 µm². 
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Figure V-15  Magnification of the ToF-SIMS depth profiles of the FeO2
-, CrO2

- and MoO3
- 

secondary ions in the zone corresponding to the oxide film not covered by the bacteria. 

 

For the region corresponding to longer sputtering times, the evolution of the FeO2
- and CrO2

- 

signals show different behaviors on the depth profiles of the biofilm samples acquired on and 

beside the bacteria. For the ASW biofilm sample (i) on the bacteria (Figure V-14-a), the 

FeO2
- and CrO2

- signals remain high and nearly constant until ≈ 600 s, then decrease and 

stabilize until ≈ 1400 s while (ii) beside the bacteria (Figure V-14-c), the FeO2
- and CrO2

- 

signals decrease continuously. For the ASW+N biofilm sample (i) on the bacteria (Figure V-

14-b), the FeO2
- and CrO2

- signals first increase and reach a maximum at ≈ 680 s, then 

decrease and stabilize at ≈ 1400 s while (ii) beside the bacteria (Figure V-14-d), the FeO2
- 

and CrO2
- signals follow the same but less pronounced evolution. The intensity of the MoO3

- 

signal being very low, it will not be discussed here. These results seem to reveal the presence 

of an oxide film under the bacteria, as already shown by ToF-SIMS in the case of Escherichia 

coli adhering on 316L stainless steel [Seyeux, 2015]. As described in the case of the depth 

profiles of the ions related to the bacteria, no clear bacteria/substrate interface is evidenced on 

these depth profiles, because of the strong non-uniformity of the thickness of the bacteria. 

Therefore, the thickness of the oxide film under the bacteria cannot be determined. 
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In order to discuss the composition of the oxide film, CrO2
- / FeO2

- area ratios have been 

calculated for the ROIs corresponding to the surface with bacteria (not covered oxide in close 

vicinity to the bacteria) and to the surface beside the bacteria (not covered oxide beside the 

bacteria). These ratios can be converted into Cr(III) concentrations [CHAPITRE IV] and 

compared to the Cr(III) concentration obtained by XPS. Given the absence of a clear 

bacteria/substrate interface on the ToF-SIMS depth profiles, these ratios were not calculated 

for the oxide under bacteria. The results are summarized in the Table V-6.  

 

Table V-6  Cr(III) contents obtained from ToF-SIMS and XPS data after 1 hour immersion of 

2304 DSS in the sterile and bacteria-inoculated ASW and ASW+N solutions. 

Cr(III) content (at. %) Biofilm ASW Biofilm ASW+N 

Determined  

by ToF-SIMS 

Close to  

bacteria 

Beside  

bacteria 

Close to  

bacteria 

Beside  

bacteria 

46.8 47.9 62.5 62.5 

Determined  

by XPS 

Away from  

bacteria 

Away from  

bacteria 

51.2 51.4 

 

After immersion in the bacteria-inoculated ASW and ASW+N solutions, the Cr(III) contents 

obtained from ToF-SIMS data (deduced from the CrO2
- / FeO2

- ratio) in the ROIs close to and 

beside the bacteria are not significantly different. In the case of the biofilm ASW sample, a 

good agreement is found between ToF-SIMS and XPS analyses. In the case of the biofilm 

ASW+N sample, the Cr(III) content obtained by ToF-SIMS is higher than the Cr(III) content 

obtained by XPS. This might be linked to the fact that the area analyzed by XPS is much 

larger (disk of 500 µm diameter) than the one analyzed by ToF-SIMS (30 × 30 µm²). 

Therefore, the not covered oxide analyzed by XPS is, in average, more distant to the bacteria 

than the one analyzed by ToF-SIMS. It can be hypothesized that in the case of the biofilm 

ASW+N sample, short-range bacteria/oxide interactions (in the order of magnitude of a few 

µm) induce a chromium enrichment of the non-covered oxide film close to and beside the 

bacteria, as already observed by Seyeux et al. [Seyeux, 2015]. A similar behavior can be 

expected for the oxide present under the bacteria [Seyeux, 2015] but it cannot be measured in 

this work. The presence of nutrients might promote the bacterial activity, leading to the 

modification of the composition of the oxide film only for the biofilm ASW+N sample.  
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V.4.5.  Electrochemical characterization 

 

V.4.5.1.  OCP evolution 

 

Electrochemical characterization has been performed in ASW+N solution, without and with 

inoculation of Pseudoalteromonas NCIMB 2021. First, the Open Circuit Potential (OCP) 

evolution was monitored over immersion time (1 hour). Representative examples are shown 

in the Figure V-16. In the sterile ASW+N solution, the OCP remains stable. In presence of 

bacteria, the initial value of the OCP is close to the one obtained in the sterile solution, but in 

most cases a slight continuous decrease is observed when the immersion time increases. After 

1 hour immersion in presence of bacteria, the OCP is not stabilized. 

 

 

Figure V-16  Typical evolution of the Open Circuit Potential (OCP) with immersion time (1 

hour) for 2304 DSS in the ASW+N solution, without and with inoculation of bacteria. 

 

V.4.5.2.  Anodic and cathodic polarization curves 

 

After the 1 hour immersion at the OCP in ASW+N solution without and with bacteria, anodic 

and cathodic polarization curves have been recorded separately, as shown in Figure V-17-a 

and Figure V-17-b, respectively.  
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Figure V-17  (a) Anodic and (b) cathodic polarization curves of 2304 DSS recorded after 1 

hour immersion at the OCP in the ASW+N solution without and with inoculation of bacteria. 

Scan rate: 0.17 mV/s. 

 

On the anodic polarization curves (Figure V-17-a), the corrosion potential (Ecorr) value is 

−0.083 ± 0.013 V/SCE in sterile medium (mean value and standard deviation obtained on 3 

coupons) and −0.050 ± 0.037 V/SCE in presence of bacteria (mean value and standard 

deviation obtained on 3 coupons with 2 independent cultures). In this case, Ecorr is slightly 
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higher in presence of bacteria. On the cathodic polarization curves (Figure V-17-b), the 

corrosion potential (Ecorr) value is −0.024 ± 0.012 V/SCE (mean value and standard deviation 

obtained on 2 coupons with 2 independent cultures) and −0.101 ± 0.13 V/SCE in presence of 

bacteria (mean value and standard deviation obtained on 2 coupons with 2 independent 

cultures). In this case, Ecorr is significantly lower in presence of bacteria. 

 

The anodic polarization curves obtained in sterile and bacteria-inoculated ASW+N solutions 

(Figure V-17-a) show that the anodic current density increases from Ecorr to ≈ 0.5-

0.6 V/SCE. The absence of passive plateau might be the consequence of non-stationary 

conditions using a scan rate of 0.17 mV/s [Annexe E]. In all cases, current peaks are observed 

in the anodic domain, attributed to metastable pitting due to the presence of chloride ions 

[Garfias-Mesias, 1999]. The anodic current density in presence of bacteria is about a decade 

lower than in the sterile solution. This cannot be simply explained by a decrease in the active 

surface following bacteria adhesion because the bacterial surface coverage determined by 

epifluorescence microscopy after 1 hour in the bacteria-inoculated ASW+N solution is low 

(2.8 ± 0.7 %). Therefore, this suggests that the adhesion of Pseudoaltermonas NCIMB 2021 

affects the anodic behavior of 2304 DSS.  

 

For the three anodic polarization curves obtained in sterile ASW+N solution, slight variations 

in the anodic current density and in Ecorr are observed, but the main difference concerns the 

pitting behavior. In one case, no pitting is evidenced. The progressive increase in current 

observed from ≈ 1 V/SCE is rather attributed to transpassivity, corresponding to the oxidation 

of Cr(III) into Cr(VI) and/or water decomposition [Peguet, 2012]. In the two other cases 

presented here, the steep current increase in the ≈ 0.8-0.9 V/SCE is attributed to pitting 

[Peguet, 2012]. Therefore, both transpassivity and pitting can be observed, suggesting that the 

operating temperature is close to the Critical Pitting Temperature of 2304 DSS [Peguet, 

2012]. Note that the occurrence of metastable pitting does not necessary imply the occurrence 

of stable pitting when the potential increases. For the three anodic polarization curves 

obtained in presence of bacteria, slight variations in the anodic current density and in Ecorr are 

observed, but in this case no pitting is evidenced. These results seem to indicate that the 

adhesion of Pseudoalteromonas NCIMB in ASW+N solution inhibit the pitting corrosion of 

2304 DSS, which might be linked to a more protective passive film.  
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On the cathodic polarization curves obtained in sterile and bacteria-inoculated ASW+N 

solutions (Figure V-17-b), different potential domains are observed. The experiments have 

been repeated twice and a good reproducibility has been observed. The increase in the 

cathodic current density (in absolute value) from Ecorr to ≈ −0.4 V/SCE might be associated 

to the partial reduction of the oxide film formed at the surface of 2304 DSS [Le Bozec, 2001]. 

The cathodic current plateau observed between ≈ −0.4 and ≈ −0.7 V/SCE corresponds to the 

reduction of dissolved oxygen [Le Bozec, 2001]. The value of the cathodic current density of 

the plateau is ≈ 4-5 µA/cm² in sterile solution and ≈ 0.2-0.5 µA/cm² in presence of bacteria 

(in absolute value). Therefore, the presence of Pseudoalteromonas NCIMB 2021 induces a 

significant decrease (about 13 times) in the cathodic current density of the plateau. As 

mentioned previously, given the low bacterial coverage after 1 hour adhesion, this cannot be 

explained by a decrease in the active surface. Therefore, the decrease in the cathodic current 

density of the plateau is likely a consequence of a decrease of the concentration in dissolved 

oxygen due to oxygen consumption by bacterial respiration, leading to a decrease in the 

cathodic reaction rate. At lower potentials, the increase in the cathodic current density (in 

absolute value) corresponds to hydrogen evolution reaction.  

 

Le Bozec et al. [Le Bozec, 2001] showed that the oxygen reduction current density increased 

linearly with increasing oxygen concentration in the solution for polished and passivated 

904L stainless steel in natural seawater. Assuming that the initial dissolved oxygen 

concentration in sterile ASW+N solution is 7.2 mg/L [Benson, 1984], a final dissolved 

oxygen concentration of 0.6 mg/L is therefore expected after 1 hour bacterial adhesion. These 

results are in good agreement with the concept that aerobic bacteria create anoxic zones 

suitable for the growth of anaerobic bacteria [Antony, 2010]. The bacterial respiration rate, 

corresponding to the bacterial oxygen consumption rate, depends on many factors such as the 

bacterial strain, the growth phase, the concentration in nutrients or in oxygen, the flow rate or 

the temperature [Longmuir, 1954], [Schulze, 1964], [Smith, 1998], [Riedel, 2013], [Gong, 

2016], [Xu, 2017b].  

 

Considering a bacterial concentration of 5 × 107 CFU/mL and hypothesizing that (i) the 

bacterial concentration is uniform, (ii) the number of respiring bacteria does not significantly 

increase within 1 hour, (iii) the respiration rate is the same for all bacteria and remains stable 

within 1 hour and (iv) no oxygen from the air phase is dissolved into the solution, the 

respiration rate of Pseudoalteromonas NCIMB 2021 in ASW+N solution can be estimated 
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around 4.1 × 10-15 mol O2/CFU/h. This value is in the same order of magnitude than the 

results obtained on marine bacteria incubated in artificial seawater at 25°C between 30 and 40 

hours [Gong, 2016]. It would be interesting to perform similar measurements in the ASW 

solution inoculated with Pseudoalteromonas NCIMB 2021 in order to evaluate the effect of 

nutrients on the bacterial respiration rate.  

 

It has been suggested that bacterial oxygen consumption induces an inhibition of corrosion 

when the biofilm covers uniformly the surface and the microbial activity in the biofilm is 

uniformly distributed [Hernandez, 1994], [Little, 2002], [Lewandowski, 2009], [Videla, 

2009]. However, it seems that this mechanism is limited to laboratory conditions. In the case 

of heterogeneous biofilms, the active oxygen consumption combined to the limited oxygen 

access to the surface leads to the formation of differential aeration cells which promote 

corrosion [Little, 2002], [Lewandowski, 2009].  

 

In our work, adhesion of Pseudoalteromonas NCIMB 2021 at the surface of 2304 DSS in 

ASW+N solution has been found to induce a decrease in the anodic current density as well as 

an inhibition of pitting corrosion. This better corrosion resistance might be the result of a 

more protective passive layer. The enrichment in chromium of the oxide film close to the 

bacteria evidenced in ASW+N solution is the result of bacterial activity. It might be due to 

modifications of the physico-chemical conditions (for example a decrease in pH promoting 

preferential dissolution of iron) or to the reduction of Fe(III) species into Fe(II) species 

through anaerobic respiration processes. 

 

V.5.  Conclusions 

 

The aim of this work was to characterize the bacteria-surface interactions occurring in the 

early stage of biofilm formation following 1 hour adhesion of marine Pseudoalteromonas 

NCIMB 2021 at the surface of 2304 Duplex Stainless Steel (DSS) in artificial seawater 

without (ASW) and with (ASW+N) addition of nutrients.  

 

Microscopic characterization (epifluorescence microscopy, SEM and AFM) showed that the 

bacterial surface coverage was low both in ASW and ASW+N solutions. The presence of 

Loosely-Bound EPS released around the bacteria was not identified. No pits were identified at 
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the surface. The number of viable and cultivable cells was found to increase in presence of 

nutrients, both for bacteria in the suspension and adhering at the surface of 2304 DSS. ToF-

SIMS chemical images suggested that preferential bacterial adhesion took place on the oxide 

formed on austenite regions near the austenite-ferrite phase boundaries.  

 

According to XPS and ToF-SIMS analyses, the oxide film formed at the surface of 2304 DSS 

was composed mainly of Fe(III) and Cr(III) species with a small amount of Mo(IV) and 

Mo(VI) species. Chromium and molybdenum were enriched in the oxide layer while nickel, 

nitrogen and molybdenum were enriched in the underlying metal compared to the bulk. The 

oxide film exhibited a bilayer structure consisting in an outer iron- and molybdenum-rich 

region and an inner chromium-rich region. ToF-SIMS analysis demonstrated that the oxide 

film was locally enriched in chromium in the oxide film in close vicinity to the bacteria when 

nutrients were present. The presence of an oxide film under the bacteria was evidenced.  

 

The chemical nature of the early biofilm was investigated by XPS and ToF-SIMS. A model 

was proposed for the early stage biofilm in order to interpret quantitatively the XPS data, 

considering proteins (BSA model) and polysaccharides (glucose model). Very close 

proportions of proteins and polysaccharides within the early biofilm were found after bacterial 

adhesion in ASW (63 % proteins – 37 % polysaccharides) and ASW+N (62 % proteins – 38 

% polysaccharides). ToF-SIMS results indicated that different ionized fragments were related 

to bacteria (hydrocarbon ions, oxygen-containing ions, nitrogen-containing ions, phosphorus-

containing ions, sulfur-containing ions). 

 

Electrochemical characterization suggested that adhesion of Pseudoalteromonas NCIMB 

2021 at the surface of 2304 DSS inhibited stable pitting propagation, which might be linked to 

the presence of a more protective passive film. It was proposed that bacterial respiration in 

presence of a large amount of nutrients induced a significant decrease in the dissolved oxygen 

concentration, leading to a decrease in the cathodic reaction rate. Bacterial activity seems to 

be responsible for the modifications of the oxide film in close vicinity to the bacteria 

identified after immersion in the ASW+N solution inoculated with Pseudoalteromonas 

NCIMB 2021. 

 

In order to complete this work, longer bacterial adhesion times (24 hours and 1 week) will be 

studied in the next chapter [CHAPITRE VI]. 
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CHAPITRE VI : Adhesion of marine bacteria on duplex 

stainless steel in artificial seawater – Later stages of 

biofilm formation 

 

 

 

 

VI.1.  Abstract 

 

The aim of this work was to investigate the bacteria-surface interactions occurring during 

biofilm formation after 24 hours and 1 week adhesion of marine aerobic Pseudoalteromonas 

NCIMB 2021 at the surface of 2304 Duplex Stainless Steel (DSS) in seawater-based media. A 

complete characterization was performed, coupling microscopy (epifluorescence microscopy, 

SEM and AFM), XPS as well as electrochemical techniques. The influence of nutrients on the 

biofilm morphology, the number of viable cultivable cells and the production of Loosely 

Bound EPS was investigated. After 1 week bacterial adhesion, significant modifications of the 

oxide layer were evidenced. The oxide layer was found to be slightly thinner compared to the 

control coupons, suggesting that biofilm formation mitigated the growth of the oxide layer. 

Fe(II) species were detected while in presence of nutrients, a further Cr(III) enrichment was 

noted, likely related to the formation of chromium hydroxide. Electrochemical measurements 

indicated a decrease in the dissolved oxygen concentration over adhesion time due to bacterial 

respiration. Biofilm formation over long immersion times was found to promote corrosion of 

2304 DSS. 

 

VI.2.  Introduction 

 

VI.2.1.  State of the art 

 

Microorganisms, and more specifically bacteria, tend to adhere to surfaces, resulting in the 

formation of biofilms. Biofilms are described as heterogeneous structures composed of 

aggregates of microorganisms, often embedded in a self-produced matrix, in which both 
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organic and inorganic particles can be trapped [Costerton, 1995], [Donlan, 2002a], 

[Flemming, 2016]. The matrix of the biofilm is highly hydrated and contains high-molecular-

weight biopolymers produced by the microorganisms, known as Extracellular Polymeric 

Substances (EPS), which consist in a mixture of polysaccharides, proteins, lipids, DNA and 

humic substances [Sheng, 2010], [Flemming, 2010], [Flemming, 2016]. The composition of 

EPS depends on many factors such as the bacterial strain, their proximity or attachment to the 

cell wall or the growth conditions [Beech, 1999b], [Beech, 1999c], [Beech, 2000b], 

[Gubner, 2000], [Torres-Bautista, 2015], [Yang, 2016].  

 

The physico-chemical conditions at the substrate/biofilm interface can be markedly different 

from the bulk aqueous phase, through the establishment of gradients within the biofilm 

(dissolved oxygen, pH, ions concentration or redox potential), which might in turn promote 

physico-chemical reactions leading to the initiation and/or the acceleration of corrosion 

processes [Beech, 1999a], [Beech, 2004b], [Videla, 2005], [Lewandowski, 2009], [Little, 

2014]. The influence of microorganisms on the corrosion behavior of metallic materials is 

known as biocorrosion, or Microbiologically Influenced Corrosion (MIC). Various 

mechanisms of biocorrosion have been proposed in the literature, depending on the type of 

material, microorganism(s) and environment. For instance, aerobic bacteria, such as 

Pseudomonas species present in marine environments, have been found to be involved in 

biocorrosion processes of stainless steels [Morales, 1993], [Beech, 2000a], [Yuan, 2007a], 

[Yuan, 2008], [Yuan, 2009], [Hamzah, 2013], [Xia, 2015], [Li, 2016a], [Li, 2016b], [Li, 

2017], [Xu, 2017a], [Zhou, 2018]. It has been proposed that the combination of active 

oxygen consumption by bacteria and decrease of oxygen diffusion within the biofilm leads to 

the formation of differential aeration cells, which, together with the presence of chloride ions 

in seawater-based media, induce severe pitting corrosion. 

 

For stainless steels [Frankenthal, 1976], [Clayton, 1986], [Marcus, 1988], [Olefjord, 

1990], [De Vito, 1992], [Marcus, 1992a], [Vanini, 1994], [Maurice, 1996], [Maurice, 

1998], [Olsson, 2002], [Olsson, 2003], [Keller, 2004], [Högström, 2013], [Maurice, 2015], 

[Tardio, 2015] and more particularly for duplex stainless steels (composed of a mixed 

austenite-ferrite microstructure) [Olsson, 1995], [Schmidt-Rieder, 1999], [Femenia, 2004], 

[Donik, 2009a], [Fredriksson, 2010], [Vignal, 2010], [Luo, 2011], [Vignal 2011], 

[Mesquita, 2013], [Vignal, 2013a], [CHAPITRE III], [CHAPITRE IV] the corrosion 

resistance is provided by the formation of a thin layer (about 1-3 nm thick) composed mainly 
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of iron and chromium oxides and hydroxides, referred to as the passive film. Therefore, the 

stability of the oxide layer formed at the surface of stainless steels (in terms of thickness and 

chemical composition) during biofilm formation is a key question in order to understand the 

biocorrosion mechanisms of these alloys [Geesey, 1996], [Pendyala, 1996], [Beech, 2000a], 

[Yuan, 2007a], [Seyeux, 2015], [Xu, 2017a], [Zhou, 2018].  

 

VI.2.2.  Objectives 

 

The aim of this work is to investigate the bacteria-surface interactions occurring during the 

adhesion of marine aerobic Pseudoalteromonas NCIMB 2021 at the surface of 2304 Duplex 

Stainless Steel (DSS) in seawater-based media. The previous chapter was focused on the early 

stage of biofilm formation (1 hour adhesion) [CHAPITRE V]. In the present work, later 

stages of biofilm formation (24 hours and 1 week adhesion) are considered. The morphology 

of the biofilm is characterized by microscopy techniques (epifluorescence microscopy, SEM 

and AFM). The number of viable cultivable planktonic and adhering cells is discussed. XPS 

analyses are performed in order to characterize the chemical nature of the biofilm as well as 

the oxide layer formed at the surface of 2304 DSS. Electrochemical measurements (OCP, 

anodic and cathodic polarization curves) are performed in order to investigate the effect of 

biofilm formation on the corrosion behavior of 2304 DSS. 

 

VI.3.  Materials and methods 

 

VI.3.1.  Metallic material 

 

This study was carried out using 1 mm thick plates of 2304 lean Duplex Stainless Steel (DSS) 

from APERAM with a cold-rolled, annealed and pickled surface finish. The chemical 

composition (in at. %) of 2304 DSS is: Fe (balance), Cr (24.6), Ni (4.4), Mn (1.5), Si (0.88), 

Cu (0.33), Mo (0.27), N (0.36), C (0.07), S (< 10 ppm). Sigmameter analysis revealed that the 

surface of 2304 DSS was composed of 53.9 % ferrite regions and 46.1 % austenite regions. 

For the adhesion experiments, the coupons dimensions were 10 × 12 mm². For the 

electrochemistry experiments, the coupons were 30 mm diameter disks, the tightness between 

the disk and the sample holder was ensured by an O-ring and the area exposed to the 

electrolyte was 4.2 cm². The surfaces were abraded with a series of SiC papers and polished 
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with 6 µm, 3 µm and 1 µm diamond spray, successively. The polished samples were then 

ultrasonically cleaned for 10 min in acetone, ethanol and distilled water, successively, and 

dried with compressed air. The samples were finally stored in air between 2 and 4 weeks, 

following a procedure described in a previous chapter [CHAPITRE III]. The day before 

adhesion experiments, the coupons were again ultrasonically cleaned for 10 min in acetone, 

ethanol and distilled water, successively, and dried with compressed air. 

 

VI.3.2.  Electrolytes 

 

Artificial seawater (ASW) and nutrient-rich artificial seawater (ASW+N) were used in this 

study. The composition (in g/L) of ASW is: NaCl (24.62), MgCl2(H2O)6 (11.06), Na2SO4 

(4.11), CaCl2(H2O)2 (1.54), KCl (0.78), NaHCO3 (0.20). In ASW+N, peptone (3.0 g/L) and 

yeast extract (1.5 g/L) were added. The pH was adjusted to 8.0 by adding 0.1 M NaOH. ASW 

and ASW+N solutions were finally sterilized by 0.22 µm filtration and stored at 4°C before 

use.  

 

VI.3.3.  Bacteria 

 

The bacterial strain used in this study was the marine aerobic Pseudoalteromonas NCIMB 

2021. The bacteria were stored at −196°C in glycerol. A work stock was kept at −20°C. The 

culture of bacteria followed three steps. First, bacteria were inoculated on Marine Agar 2216 

(BD Difco) [Annexe C] plates and incubated for 2-3 days at 20°C. Then, isolated colonies 

were transferred into 5 mL of Marine Broth 2216 culture medium (BD Difco) [Annexe C] 

and incubated at 30°C under continuous agitation during 8 hours. Finally, bacteria were 

subcultured in 200 mL of Marine Broth 2216 culture medium at 30°C under continuous 

agitation during 40 hours (until the early-stationary phase). The bacteria were then harvested 

by centrifugation (7000 g; 10 min; 20°C) and washed in ASW solution. This step was 

repeated 3 times in order to remove residues from the culture medium. A bacterial suspension 

in ASW was then prepared by adjusting the optical density measured at 400 nm between 0.8 

and 0.9. This suspension was then ten-time diluted either in ASW or in ASW+N solution in 

order to get a concentration of 107 CFU/mL for all the experiments. 
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VI.3.4.  Adhesion experiments 

 

The 2304 DSS coupons were exposed with the polished face upward to the ASW and 

ASW+N bacterial suspensions in static conditions at 20°C for 24 hours or 1 week. Control 

experiments were performed in the sterile ASW and ASW+N solutions in the same 

conditions. After adhesion, the suspending liquid was eliminated and the non-adhering 

bacteria were removed by rinsing the coupons in sterile ASW solution. For the count of viable 

cultivable cells, adhering bacteria were detached from the coupons in 10 mL of sterile ASW 

using an ultrasonic bath for 2 min and this bacterial suspension was inoculated on Marine 

Agar 2216 plates and incubated at 20°C for 2-3 days.  

 

VI.3.5.  Coupons preparation 

 

Following the adhesion experiments, the coupons preparation depended on the upcoming 

analysis technique. For epifluorescence microscopy analysis, adherent cells were labeled with 

a fluorochrome solution (DAPI, Molecular Probes, Invitrogen). For AFM analysis, bacterial 

fixation was performed in 3 % glutaraldehyde in 0.01 M cacodylate buffer (pH = 7.2) at 4°C 

for 2 hours and the coupons were rinsed in distilled water. For XPS analysis, fixation was 

performed using the glutaraldehyde solution, then the coupons were rinsed with the 

cacodylate buffer and dehydration was performed using a graded ethanol series (30 %, 50 %, 

70 %, 90 %, and 100 % two times for 15 min each) and acetone (15 min) [Seyeux, 2015]. For 

SEM analysis, fixation was performed (same procedure), then the coupons were rinsed with 

the cacodylate buffer and dehydration was performed using a graded ethanol series (same 

procedure) and isoamyl acetate and finally the coupons were sputter-coated with Au/Pd for 2 

min [Seyeux, 2015]. In all cases, the same procedures were applied to the control coupons 

immersed in the sterile ASW and ASW+N solutions.  

 

VI.3.6.  Surface characterization 

 

VI.3.6.1.  Epifluorescence microscopy 

 

Epifluorescence microscopy analysis was performed with an Olympus BX51 microscope and 

images processing was performed with the analySIS software version 3.2. 
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VI.3.6.2.  SEM analysis 

 

Field Emission Gun Scanning Electron Microscopy (FEG-SEM) analysis was performed 

using a Jeol 7000F microscope (secondary electrons images, accelerating voltage = 10.0 kV). 

   

VI.3.6.3.  AFM analysis 

 

Atomic Force Microscopy (AFM) analysis was performed using a CSI Nano-Observer 

microscope in oscillating mode. Height, amplitude and phase images were recorded 

simultaneously. Image processing was performed using the Gwyddion software version 2.49. 

 

VI.3.6.4.  XPS analysis 

 

X-ray Photoelectron Spectroscopy (XPS) analysis was performed with a Thermo Electron 

Escalab 250 spectrometer, using a monochromated Al Kα X-ray source (ℎ𝜈 = 1486.6 eV). 

The base pressure in the analysis chamber was maintained at 10-9 mbar. The spectrometer was 

calibrated using Au 4f7/2 at 84.1 eV. The take-off angle was 90° and the analyzed area was a 

500 µm diameter disk. Survey spectra were recorded with a pass energy of 100 eV at a step 

size of 1 eV and high resolution spectra of the C 1s, N 1s, O 1s, Fe 2p, Cr 2p, Ni 2p and 

Mo 3d core level regions were recorded with a pass energy of 20 eV at a step size of 0.1 eV. 

Curve fitting of the spectra was performed with the Thermo Electron software Avantage 

version 5.938 using an iterative Shirley-type background subtraction. Symmetrical peaks were 

used except for the Fe 2p, Cr 2p, Ni 2p, and Mo 3d metallic components. The values of the 

photoionization cross-sections (𝜎𝑋) at 1486.6 eV taken from Scofield [Scofield, 1976], the 

inelastic mean free paths (𝜆𝑋
𝑌) calculated by the TPP2M formula [Tanuma, 1991] and the 

densities (𝐷𝑋
𝑌) used for XPS quantitative analyses have been reported in the previous chapter 

[CHAPITRE V]. 

 

VI.3.7.  Electrochemical characterization 

 

The electrochemical measurements have been performed using a Gamry Interface 1000 

potentiostat. Sterile and bacteria-inoculated ASW+N solutions were used. The working 

electrode was the 2304 DSS coupon, the counter electrode was a platinum disk and the 
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reference electrode was a Saturated Calomel Electrode (SCE) placed in a bridge tube filled 

with sterile saturated potassium chloride solution. The electrochemical cell was a glass 

cylinder. The working electrode was placed in a sample holder at the bottom of the cell. The 

counter electrode and the bridge tube containing the reference electrode were placed in a 

drilled rubber stopper and inserted from the top of the cell, providing sealing of the cell. 

Before use, the setup was sterilized following a procedure described in the previous chapter 

[CHAPITRE V]. An electrolyte volume of 50 mL was added (either sterile or bacteria-

inoculated ASW+N solution). Experiments were carried out at 20°C in static conditions. First, 

the Open Circuit Potential (OCP) was monitored during 24 hours or 1 week, then, anodic and 

cathodic polarization curves were recorded separately, starting from −20 or +20 mV/OCP, 

respectively, using a scan rate of 0.17 mV/s. After experiments, the setup was decontaminated 

following a procedure described in the previous chapter [CHAPITRE V]. 

 

VI.4.  Results and discussion 

 

VI.4.1.  Microscopic characterization 

 

VI.4.1.1.  Epifluorescence microscopy 

 

Figure VI-1 shows the epifluorescence images obtained after 24 hours and 1 week immersion 

of 2304 DSS in the ASW and ASW+N solutions inoculated with Pseudoalteromonas NCIMB 

2021. The bacteria adhering at the surface of 2304 DSS seem to form aggregates. Table VI-1 

shows the bacterial coverage and the total number of adhering cells obtained by 

epifluorescence microscopy after 24 hours and 1 week immersion in the ASW and ASW+N 

solutions inoculated with bacteria (mean values and standard deviations obtained from 10 

fields). The data obtained after 1 hour immersion in the previous chapter [CHAPITRE V] are 

added for comparison.  
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Figure VI-1  Epifluorescence microscopy images obtained after (a) 24 hours immersion in 

ASW, (b) 24 hours immersion in ASW+N, (c) 1 week immersion ASW and (d) 1 week 

immersion in ASW+N. 

 

After 24 hours adhesion, the surface coverage is found to be similar in the ASW (27.4 ± 5.1 

%) and ASW+N (28.8 ± 4.2 %) solutions inoculated with bacteria. This shows a marked 

increase of the bacterial coverage compared to the results obtained after 1 hour adhesion in 

the ASW (3.3 ± 1.3 %) and ASW+N (2.8 ± 0.7 %) solutions inoculated with bacteria 

[CHAPITRE V]. After 24 hours, considering that the area of a single cell is about 1.0 µm² in 

ASW and 1.5 µm² in ASW+N, the total number of adhering cells is found to be similar in the 

ASW (2.7 ± 0.5 × 107 cells/cm²) and ASW+N (1.9 ± 0.3 × 107 cells/cm²) solutions 

inoculated with bacteria. These values are about 10 times higher than the results obtained after 

1 hour adhesion in the ASW (2.2 ± 0.8 × 106 cells/cm²) and ASW+N (1.9 ± 0.4 × 106 

cells/cm²) solutions inoculated with bacteria [CHAPITRE V].  
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Table VI-1  Bacterial coverage and total number of adhering cells obtained by 

epifluorescence microscopy after 1 hour, 24 hours and 1 week immersion ASW and ASW+N. 

Adhesion time Solution Bacterial coverage (%) Total adhering cells number (cells/cm²) 

1 hour* 
ASW 3.3 ± 1.3 2.2 ± 0.8 × 106 

ASW+N 2.8 ± 0.7 1.9 ± 0.4 × 106 

24 hours 
ASW 27.4 ± 5.1 2.7 ± 0.5 × 107 

ASW+N 28.8 ± 4.2 1.9 ± 0.3 × 107 

1 week 
ASW 12.7 ± 8.0 1.2 ± 0.8 × 107 

ASW+N 2.8 ± 0.9 2.8 ± 2.0 × 106 

* Obtained from the data presented in the previous chapter [CHAPITRE V]. 

 

After 1 week adhesion, the bacterial coverage is found to be higher in the ASW solution 

inoculated with bacteria (12.7 ± 8.0 %) than in the ASW+N one (2.8 ± 0.9 %). This shows a 

decrease of the bacterial coverage compared to the results obtained after 24 hours, especially 

in ASW+N. After 1 week, considering that the area of a single cell is about 1.0 µm² (both in 

ASW and ASW+N), the total number of adhering cells is found to be higher in the ASW 

solution inoculated with bacteria (1.2 ± 0.8 × 107) than in the ASW+N one (2.8 ± 2.0 × 106 

cells/cm²). In ASW, no significant difference is observed compared to the results obtained 

after 24 hours while in ASW+N, the total adhering cells number is about 7 times lower than 

the results obtained after 24 hours. 

 

VI.4.1.2.  SEM analysis 

 

On the SEM images recorded after 24 hours immersion in the sterile ASW (Figure VI-2-a) 

and ASW+N (Figure VI-2-b) solutions and after 1 week immersion in the sterile ASW 

(Figure VI-3-a) and ASW+N (Figure VI-3-b) solutions, no bacteria are observed at the 

surface of 2304 DSS. Particles are observed, which might correspond to adsorbed salts and/or 

nutrients. After 24 hours immersion in the bacteria-inoculated ASW (Figure VI-2-c and 

Figure VI-2-c’) and ASW+N (Figure VI-2-d and Figure VI-2-d’) solutions and after 1 week 

immersion in the bacteria-inoculated ASW (Figure VI-3-c and Figure VI-3-c’) and ASW+N 

(Figure VI-3-d and Figure VI-3-d’) solutions, adhering rod-shaped cells of 

Pseudoalteromonas NCIMB 2021 are identified at the surface of 2304 DSS.  
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Figure VI-2  SEM images obtained after 24 hours immersion in (a) the sterile ASW solution, 

(b) the sterile ASW+N solution, (c), (c’) the ASW solution inoculated with bacteria and (d), 

(d’) the ASW+N solution inoculated with bacteria (secondary electron images, accelerating 

voltage = 10.0 kV). 
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Figure VI-3  SEM images obtained after 1 week immersion in (a) the sterile ASW solution, 

(b) the sterile ASW+N solution, (c), (c’) the ASW solution inoculated with bacteria and (d), 

(d’) the ASW+N solution inoculated with bacteria (secondary electron images, accelerating 

voltage = 10.0 kV). 

 

 

 



CHAPITRE VI 

216 

 

After 24 hours adhesion, the cell size is approximately 1-2 µm long and 0.4-0.6 µm wide in 

ASW while it is approximately 1-4 µm long and 0.5-0.8 µm wide in ASW+N, showing that 

the cells are bigger in presence of nutrients. Compared to the results obtained after 1 hour 

adhesion [CHAPITRE V], no significant difference concerning the cell size is observed in 

ASW, while the length and width of cells increase in ASW+N.  

 

After 1 week adhesion, the cell size is approximately 1-2 µm long and 0.4-0.6 µm wide both 

in ASW and ASW+N. Compared to the results obtained after 24 hours adhesion, no 

significant difference concerning the cell size is observed in ASW, while the length and width 

of cells decrease in ASW+N. The evolution of the cell size with adhesion time in ASW and 

ASW+N is in good agreement with the literature, which indicates that the lack of nutrients 

[Kjelleberg, 1982], [Givskov, 1994], [Lever, 2015] and/or dissolved oxygen [Gong, 2016] 

(phenomenon of starvation) induces a decrease in the cell size and/or cell volume in order to 

maximize the surface/volume ratio. 

 

After 24 hours, cells aggregates are present both in ASW and ASW+N. Thin filaments are 

visible within the aggregates, which might correspond to LB EPS released by bacteria. After 1 

week, cells aggregates are also visible both in ASW and ASW+N. The cell structure appears 

to be damaged and bacterial content seems to be spread at the surface, likely as a consequence 

of cells lysis. No pitting is identified at the surface of 2304 DSS after immersion in the control 

or in the bacteria-inoculated solutions. 

 

VI.4.1.3.  AFM analysis 

 

AFM characterization has been performed for the samples exposed to the ASW+N solution. 

Figure VI-4-a, Figure VI-4-b and Figure VI-4-c show the AFM height, amplitude and phase 

images (oscillating mode) obtained after 24 hours immersion in the control ASW+N solution, 

the bacteria-inoculated ASW+N solution and after ultrasonic removal of the ASW+N biofilm, 

respectively. Figure VI-5-a, Figure VI-5-b and Figure VI-5-c show the corresponding AFM 

images obtained after 1 week immersion. 
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Figure VI-4  AFM height, amplitude and phase images (oscillating mode) obtained after 24 

hours immersion of 2304 DSS in (a) the control ASW+N solution, (b) the bacteria-inoculated 

ASW+N solution and (c) after ultrasonic removal of the biofilm. 

 

As expected, no bacteria are visible at the surface of 2304 DSS after 24 hours and 1 week 

immersion in the sterile ASW+N solution. Small particles (few hundreds nanometers diameter 

and few tens nanometer height) are visible at the surface, which might correspond to adsorbed 

salts and/or nutrients. After 24 hours and 1 week immersion in the ASW+N solution 

inoculated with Pseudoalteromonas NCIMB 2021, adhering bacteria are present at the 

surface. After 1 week, the presence of flagella (approximately 100 nm width and 10 nm 

height) on the surface close to the bacteria is evidenced [El-Kirat-Chatel, 2017]. 
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Figure VI-5  AFM height, amplitude and phase images (oscillating mode) obtained after 1 

week immersion of 2304 DSS in (a) the control ASW+N solution, (b) the bacteria-inoculated 

ASW+N solution and (c) after ultrasonic removal of the biofilm. 

 

After 24 hours, the surface coverage is high and the cells exhibit high contact with each other, 

which was not observed on the SEM images. On the AFM images, the cells are approximately 

1.5-4.5 µm long and 0.8-1.5 µm wide, which is higher than on the SEM images. Similar 

differences were noted after 1 hour immersion [CHAPITRE V]. Different hypotheses can be 

considered in order to explain the differences in the cell size measured by SEM and AFM. 

First, it can originate from the coupons preparation, as the dehydration procedure was 

performed only for the SEM coupons but not for the AFM ones. Second, a collapse of cells 

under vacuum during SEM analyses cannot be excluded, despite the dehydration procedure. 

Third, the lateral dimensions of bacteria obtained by AFM analyses might be overestimated 

due to measurement artefacts [Osiro, 2012].  
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Based on height profiles performed on cross sections of bacteria, the height of bacteria is 

found to be 252 ± 48 nm after 24 hours adhesion (mean and standard deviation obtained from 

20 profiles on 2 images), which is lower than the height measured after 1 hour adhesion (435 

± 97 nm) [CHAPITRE V]. Small particles (few hundreds nanometers diameter and few tens 

nanometers height) are present at the surface of bacteria as well as at the surface of 2304 DSS 

beside bacteria, which might correspond to adsorbed salts and/or nutrients. The presence of 

LB EPS released around bacteria is not clearly detected on the AFM images. After 1 week, 

aggregates (few micrometers diameter) are present at the surface, within which the cells are 

not clearly individually identified, which might be the assigned to highly damaged cells 

structure, as observed on the SEM images. Height profiles on cross sections of aggregates 

show that the height is not uniform and ranges between 100 to 300 nm, consistent with the 

presence of cells, damaged cells and/or LB EPS released around the bacteria. On the surface 

of 2304 DSS beside the aggregates, small particles (few hundreds nanometers diameter and 

few tens nanometers height) are present, which might correspond to adsorbed salts and/or 

nutrients.  

 

On the images obtained after removal of the biofilm, no bacteria are identified, confirming 

that the ultrasonic procedure induces bacterial detachment. Small particles (few hundreds 

nanometers diameter and few tens nanometers height) are identified, which might correspond 

to remaining adsorbed salts and/or nutrients despite the ultrasonic procedure. Larger particles 

(few hundreds nanometers diameter and up to 100 nm height) might correspond to bacterial 

debris. In all cases, no pitting is evidenced at the surface of 2304 DSS. 

 

VI.4.1.4.  Summary 

 

While after 1 hour adhesion in the ASW and ASW+N solutions inoculated with 

Pseudoalteromonas NCIMB 2021, an early biofilm was formed at the surface of 2304 DSS 

(low bacterial coverage) [CHAPITRE V], the biofilm formed after 24 hours can be 

considered as mature (high bacterial coverage) and a declining biofilm is observed after 1 

week (decrease of the bacterial coverage), especially in ASW+N.  
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VI.4.2.  Count of viable cultivable cells 

 

Figure VI-6 shows the number of viable cultivable planktonic bacteria (CFU/mL) and viable 

cultivable adhering bacteria (CFU/cm²) after 24 hours and 1 week adhesion of 2304 DSS in 

the ASW and ASW+N bacterial suspensions (mean and standard deviations obtained for 3 

independent cultures). The data obtained for the initial suspensions and after 1 hour adhesion 

[CHAPITRE V] are included for comparison.  

 

 

Figure VI-6  Number of viable cultivable planktonic bacteria (CFU/mL) and viable cultivable 

adhering bacteria (CFU/cm²), initially, after 1 hour [CHAPITRE V], 24 hours and 1week 

adhesion for 2304 DSS in the ASW and ASW+N bacterial suspensions. 

 

No significant variations of the number of viable cultivable planktonic bacteria are evidenced 

for the ASW bacterial suspension, initially (8.9 ± 3.4 × 106 CFU/mL), after 1 hour (8.3 ± 4.2 

× 106 CFU/mL), after 24 hours (1.1 ± 0.4 × 107 CFU/mL) and after 1 week (5.2 ± 4.4 × 106 

CFU/mL) adhesion. On the contrary, a continuous increase of the number of viable cultivable 

planktonic bacteria is evidenced for the ASW+N bacterial suspension, initially (8.6 ± 5.0 × 

1,E+00

1,E+02

1,E+04

1,E+06

1,E+08

1,E+10

t = 0 t = 1 hour t = 24 hours t = 1 week

N
u

m
b

er
 o

f 
v
ia

b
le

 c
u

lt
iv

a
b

le
 b

a
ct

er
ia

  

(C
F

U
/m

L
 o

r 
C

F
U

/c
m

²)

Viable cultivable planktonic bacteria ASW (CFU/mL)

Viable cultivable planktonic bacteria ASW+N (CFU/mL)

Viable cultivable adhering bacteria ASW (CFU/cm²)

Viable cultivable adhering bacteria ASW+N (CFU/cm²)



CHAPITRE VI 

221 

 

106 CFU/mL), after 1 hour (5.2 ± 3.7 × 107 CFU/mL), after 24 hours (6.4 ± 3.5 × 108 

CFU/mL) and after 1 week (7.6 ± 5.4 × 108 CFU/mL) adhesion. Therefore, it can be 

concluded that the presence of nutrients induces a significant and continuous increase of the 

number of viable cultivable planktonic bacteria.  

 

After immersion of 2304 DSS in the ASW bacterial suspension, even if the number of viable 

cultivable planktonic bacteria remains roughly constant over adhesion time, the number of 

viable cultivable adhering bacteria increases from 1 hour (7.6 ± 5.9 × 104 CFU/cm²) to 24 

hours (5.0 ± 1.6 × 106 CFU/cm²) and remains roughly stable after 1 week (6.2 ± 2.0 × 106 

CFU/cm²). After immersion of 2304 DSS in the ASW+N bacterial suspension, in which the 

number of viable cultivable planktonic bacteria continuously increases over adhesion time, 

the number of viable cultivable adhering bacteria increases from 1 hour (4.2 ± 3.4 × 105 

CFU/cm²) to 24 hours (2.4 ± 0.6 × 107 CFU/cm²) and decreases after 1 week (7.1 ± 4.1 × 

105 CFU/cm²). Therefore, for short adhesion times (1 hour and 24 hours), the presence of 

nutrients causes an increase of the number of viable cultivable adhering bacteria, whereas for 

longer adhesion time (1 week), the presence of nutrients seems to cause a decrease of the 

number of viable cultivable adhering bacteria. This might be explained by a detachment of 

bacteria due to less adhesive biofilm formed in presence of nutrients [Allen, 2018]. 

 

VI.4.3.  XPS characterization 

 

The chemical composition of the organic species, the oxide layer and the underlying metal 

was investigated by XPS after 24 hours and 1 week immersion of 2304 DSS in ASW without 

bacteria (control ASW), nutrient-rich ASW without bacteria (control ASW+N), ASW 

inoculated with bacteria (biofilm ASW) and nutrient-rich ASW inoculated with bacteria 

(biofilm ASW+N).  
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VI.4.3.1.  Qualitative characterization 

 

 

 

Figure VI-7  XPS survey spectra recorded after (a) 24 hours and (b) 1 week immersion in the 

ASW and ASW+N solutions without and with bacteria. 
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Figure VI-7 shows the XPS survey spectra recorded after immersion in the sterile and 

bacteria-inoculated ASW and ASW+N solutions. In all cases, the main elements detected at 

the surface are carbon, oxygen, nitrogen, iron and chromium. Nickel is not systematically 

detected as the signal is attenuated by the oxide layer and/or the organic species adsorbed at 

the surface of 2304 DSS. No molybdenum is detected due to the low Mo content of 2304 

DSS. After 1 week immersion in the ASW+N solution inoculated with bacteria, sodium is 

detected, which arises from the seawater. In all other cases, the elements characteristic of 

ASW (sodium, chlorine, magnesium, sulfur, calcium and potassium) are not observed, 

suggesting that the amount of adsorbed salts is low.  

 

Note that after 1 week immersion in the ASW+N solution inoculated with bacteria, As 

L2M45M45 (around 232 eV) and As L3M45M45 (around 268 eV) Auger lines are observable 

[Soma, 1994], [Groenewold, 2013]. As explained in the previous chapter [CHAPITRE V], 

arsenic species might originate from the cacodylate buffer used for the fixation procedure 

and/or from trace elements in the nutrients (peptone and yeast extract).  

 

Therefore, elements characteristic of the organic matter originating from the adventitious 

contamination, the nutrients and/or the biofilm (carbon, nitrogen and oxygen) as well as 

elements characteristic of the metallic substrate and/or the oxide layer formed on 2304 DSS 

(iron, chromium and nickel) are evidenced. 

 

The C 1s, N 1s, O 1s, Fe 2p3/2, Cr 2p3/2, Ni 2p3/2 and Mo 3d core level spectra have been 

recorded after 24 hours and 1 week immersion in the sterile and bacteria-inoculated ASW and 

ASW+N solutions. The peaks assignment and fitting parameters used in each case are 

summarized in the Table VI-2. 
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Table VI-2  Peaks assignment and fitting parameters used for the decomposition of XPS core level spectra recorded after 24 hours and 1 week 

immersion in the ASW and ASW+N solutions without and with bacteria. Binding Energy (eV) / Full Width at Half Maximum (eV). 

Core level Component Attribution 

24 hours 1 week 

Control 

ASW 

Control 

ASW+N 

Biofilm 

ASW 

Biofilm 

ASW+N 

Control 

ASW 

Control 

ASW+N 

Biofilm 

ASW 

Biofilm 

ASW+N 

C 1s 

C1 
C–C, C–H 

285.3 / 1.4 285.5 / 1.4 285.5 / 1.5 285.4 / 1.5 285.3 / 1.3 285.5 / 1.4 285.7 / 1.5 285.9 / 1.5 

C1* - - 287.7 / 1.5 287.7 / 1.5 - - - - 

C2 
C–O, C–N 

286.7 / 1.4 286.8 / 1.4 286.9 / 1.5 286.8 / 1.5 286.8 / 1.3 286.9 / 1.4 287.1 / 1.5 287.6 / 1.5 

C2* - - 289.1 / 1.5 289.1 / 1.5 - - - - 

C3 
O–C–O, N–C=O 

288.3 / 1.4 288.6 / 1.4 288.6 / 1.5 288.5 / 1.5 288.4 / 1.3 288.6 / 1.4 288.7 / 1.5 289.0 / 1.5 

C3* - - 290.8 / 1.5 190.8 / 1.5 - - - - 

C4 
O–C=O 

289.4 / 1.4 289.6 / 1.4 289.6 / 1.5 289.5 / 1.5 289.5 / 1.3 289.5 / 1.4 289.7 / 1.5 290.0 / 1.5 

C4* - - 291.8 / 1.5 291.8 / 1.5 - - - - 

N 1s 

N1 Alloyed nitrogen 398.2 / 1.8 398.4 / 1.7 398.4 / 1.7 398.4 / 1.6 398.2 / 1.8 398.4 / 1.6 398.4 / 1.8 398.7 / 1.8 

N2 
N–C, N–C=O 

400.2 / 1.9 400.5 / 1.7 400.7 / 2.0 400.6 / 1.9 400.2 / 1.9 400.6 / 1.7 400.8 / 2.1 400.8 / 1.8 

N2* - - 402.9 / 2.0 402.9 / 1.9 - - - - 

O 1s 

O1 Metal oxides 530.2 / 1.2 530.2 / 1.2 530.2 / 1.2 530.2 / 1.2 530.2 / 1.3 530.2 / 1.2 530.3 / 1.2 530.3 / 1.2 

O2 
Metal hydroxides, O=C–N, O=C–O 

531.5 / 2.1 531.6 / 2.1 531.7 / 2.1 531.7 / 2.1 531.9 / 2.1 531.7 / 2.0 531.8 / 2.1 531.9 / 2.1 

O2* - - 533.9 / 2.1 534.0 / 2.1 - - - - 

O3 
Adsorbed water, O–C, O–C–O, O–C=O 

533.4 / 2.1 533.3 / 2.1 533.3 / 2.1 533.2 / 2.1 533.2 / 2.1 533.5 / 2.0 533.5 / 2.1 533.8 / 2.1 

O3* - - 535.5 / 2.1 535.5 / 2.1 - - - - 

Fe 2p3/2 

Fe1 Femet 706.9 / 0.79 706.9 / 0.79 706.9 / 0.79 706.9 / 0.79 706.9 / 0.79 706.9 / 0.79 706.9 / 0.79 706.9 / 0.79 

Fe2 Fe(II) oxide/hydroxide - - - - - - 709.3 / 2.8 709.4 / 2.9 

Fe3 Fe(III) oxide/hydroxide 710.7 / 2.8 710.7 / 2.8 710.7 / 2.7 710.6 / 2.8 710.4 / 2.8 710.3 / 2.9 710.6 / 2.8 710.6 / 2.9 

Fe4 Fe(III) oxide/hydroxide (satellite) 712.7 / 2.8 712.7 / 2.8 712.8 / 2.7 712.8 / 2.8 712.7 / 2.8 712.7 / 2.9 712.7 / 2.8 712.8 / 2.9 

Cr 2p3/2 

Cr1 Crmet 574.3 / 1.31 574.2 / 1.31 574.2 / 1.31 574.3 / 1.31 574.2 / 1.31 574.2 / 1.31 574.3 / 1.31 574.2 / 1.31 

Cr2 Cr(III) oxide/hydroxide 576.1 / 1.4 576.1 / 1.5 576.1 / 1.4 576.1 / 1.4 576.0 / 1.4 576.1 / 1.4 576.2 / 1.5 576.2 / 1.6 

Cr3 Cr(III) oxide/hydroxide (satellite) 577.3 / 1.4 577.3 / 1.5 577.2 / 1.4 577.3 / 1.4 577.2 / 1.4 577.3 / 1.4 577.4 / 1.5 577.3 / 1.6 

Cr4 Cr(III) oxide/hydroxide (satellite) 578.6 / 1.4 578.7 / 1.5 578.5 / 1.4 578.6 / 1.4 578.5 / 1.4 578.6 / 1.4 578.8 / 1.5 578.6 / 1.6 

Ni 2p3/2 Ni1 Nimet 852.9 / 1.13 852.9 / 1.13 852.9 / 1.13 852.9 / 1.13 852.9 / 1.13 852.9 / 1.13 852.9 / 1.13 852.9 / 1.13 

Mo 3d 

Mo1 Momet (Mo 3d5/2) 227.9 / 0.81 227.7 / 0.81 227.9 / 0.81 227.8 / 0.81 227.9 / 0.81 227.9 / 0.81 227.9 / 0.81 227.9 / 0.81 

Mo1’ Momet (Mo 3d3/2) 231.0 / 0.81 230.8 / 0.81 231.0 / 0.81 230.9 / 0.81 231.0 / 0.81 231.0 / 0.81 231.0 / 0.81 231.0 / 0.81 

Mo2 Mo(IV) oxide/hydroxide (Mo 3d5/2) 229.5 / 2.4 229.4 / 2.4 229.3 / 2.4 229.3 / 2.4 229.4 / 2.4 229.4 / 2.4 229.4 / 2.4 229.4 / 2.4 

Mo2’ Mo(IV) oxide/hydroxide (Mo 3d3/2) 232.6 / 2.4 232.5 / 2.4 232.4 / 2.4 232.4 / 2.4 232.5 / 2.4 232.5 / 2.4 232.5 / 2.4 232.5 / 2.4 

Mo3 Mo(VI) oxide/hydroxide (Mo 3d5/2) 232.5 / 2.6 232.4 / 2.6 232.4 / 2.4 232.5 / 2.4 232.6 / 2.6 232.6 / 2.6 232.5 / 2.6 232.6 / 2.6 

Mo3’ Mo(VI) oxide/hydroxide (Mo 3d3/2) 235.6 / 2.6 235.5 / 2.6 235.5 / 2.4 235.6 / 2.4 235.7 / 2.6 235.7 / 2.6 235.6 / 2.6 235.7 / 2.6 
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Figure VI-8  C 1s core level spectra recorded after (a) 24 hours and (b) 1 week immersion in 

the ASW and ASW+N solutions without and with bacteria. 

 

The C 1s core level spectra recorded after 24 hours (Figure VI-8-a) and 1 week (Figure VI-

8-b) immersion are decomposed into four components assigned to (C1) carbon only bound to 

carbon and hydrogen (C–C and C–H) in hydrocarbons (found in lipids and side chains of 

polysaccharides and proteins), (C2) carbon with a single bond with oxygen or nitrogen (C–O 

and C–N) in alcohol (found in polysaccharides including amino sugars and uronic acids), 

amine (found in proteins, amino acids and amino sugars) or amide/peptide bond (found in 

proteins) functions, (C3) carbon with two single bonds or one double bond with oxygen (O–

C–O and N–C=O) in acetal (found in polysaccharides including amino sugars and uronic 

acids) or amide/peptide bond (found in proteins) functions and (C4) carbon making one 

double bond and one single bond with oxygen (O=C–O) in carboxyl (found in proteins, 

amino acids, uronic acids and lipids) or ester (found in lipids) functions [Rubio, 2002], 

[Pradier, 2005], [Landoulsi, 2008b], [Rouxhet, 2011], [Yang, 2016].  

 

After 24 hours immersion in the ASW and ASW+N solutions inoculated with bacteria, a 

differential charging effect is evidenced, resulting in the appearance of (C1*), (C2*), (C3*) and 

(C4*) components with an energy shift of +2.3 (in ASW) and +2.4 eV (in ASW+N) 

compared to the (C1), (C2), (C3) and (C4) components. 
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Figure VI-9  N 1s core level spectra recorded after (a) 24 hours and (b) 1 week immersion in 

the ASW and ASW+N solutions without and with bacteria. 

 

In the N 1s core level spectra recorded after 24 hours (Figure VI-9-a) and 1 week (Figure 

VI-9-b) immersion, a weak peak (N1) reveals the presence of nitrogen in the alloy (either in 

solid solution or as nitride) [Marcus, 1992a], [Vanini, 1994] while a major symmetrical peak 

(N2) corresponds to nitrogen bound to carbon (N–C and N–C=O) in amine (found in proteins, 

amino acids and amino sugars) or amide/peptide bond groups (found in proteins) [Rubio, 

2002], [Pradier, 2005], [Frateur, 2007], [Ithurbide, 2007], [Torres-Bautista, 2015]. No 

protonated amine groups are detected (R–NH3
+ signal would appear between 401.3 and 401.7 

eV) [Boonaert, 2000], [Pradier, 2005], [Leone, 2006], [Ahimou, 2007], [Rouxhet, 2011], 

[Yin, 2015], [Yang, 2016].  

 

After 24 hours immersion in the ASW and ASW+N solutions inoculated with bacteria, a 

differential charging effect is evidenced, resulting in the appearance of a (N2*) component 

with an energy shift of +2.3 (in ASW) and +2.4 eV (in ASW+N) compared to the (N2) 

component. 
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Figure VI-10  O 1s core level spectra recorded after (a) 24 hours and (b) 1 week immersion 

in the ASW and ASW+N solutions without and with bacteria. 

 

The O 1s core level spectra recorded after 24 hours (Figure VI-10-a) and 1 week (Figure VI-

10-b) immersion are decomposed into three components attributed to (O1) metal oxides, (O2) 

metal hydroxides and oxygen with a double bond with carbon (O=C–N and O=C–O) in 

amide/peptide bond (found in proteins), carboxyl (found in proteins, amino acids, uronic acids 

and lipids) and ester (found in lipids) functions and (O3) adsorbed water and oxygen making a 

single bond with carbon (O–C, O–C–O and O–C=O) in alcohol (found in polysaccharides 

including amino sugars and uronic acids), acetal (found in polysaccharides including amino 

sugars and uronic acids), carboxyl (found in proteins, amino acids, uronic acids and lipids) 

and ester (found in lipids) functions [De Vito, 1992], [Olsson, 1995], [Keller, 2004], 

[Frateur, 2007], [Landoulsi, 2008b], [Vignal, 2013a], [Maurice, 2015], [Yang, 2016]. 

Therefore, the decomposition of the O 1s core level spectra does not allow a complete 

identification of the contributions originating from the substrate and the adsorbed oxygen-

containing organic species (proteins, polysaccharides and lipids).  

 

After 24 hours immersion in the ASW and ASW+N solutions inoculated with bacteria, a 

differential charging effect is evidenced, resulting in the appearance of (O2*) and (O3*) 

components with an energy shift of +2.3 (in ASW) and +2.4 eV (in ASW+N) compared to 

the (O2) and (O3) components. 
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Figure VI-11  Fe 2p3/2 core level spectra recorded after (a) 24 hours and (b) 1 week 

immersion in the ASW and ASW+N solutions without and with bacteria. 

 

 

Figure VI-12  Cr 2p3/2 core level spectra recorded after (a) 24 hours and (b) 1 week 

immersion in the ASW and ASW+N solutions without and with bacteria. 
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Figure VI-13  Ni 2p3/2 core level spectra recorded after (a) 24 hours and (b) 1 week 

immersion in the ASW and ASW+N solutions without and with bacteria. 

 

The Fe 2p3/2 core level spectra recorded after 24 hours (Figure VI-11-a) and 1 week (Figure 

VI-11-b) immersion exhibit four components attributed to (Fe1) metallic iron, (Fe2) Fe(II) 

oxide and/or hydroxide species (only after 1 week immersion in the ASW and ASW+N 

solutions inoculated with bacteria) and (Fe3), (Fe4) Fe(III) oxide and/or hydroxide species 

with a discrete multiplet structure attributed to multiplet splitting of the Fe(III) compounds 

[Mansour, 2010], [Maurice, 2015]. 

 

The Cr 2p3/2 core level spectra recorded after 24 hours (Figure VI-12-a) and 1 week (Figure 

VI-12-b) immersion exhibit four components assigned to (Cr1) metallic chromium and (Cr2), 

(Cr3), (Cr4) Cr(III) oxide and/or hydroxide species with a discrete multiplet structure 

attributed to multiplet splitting of the Cr(III) compounds [Maurice, 2000], [Diaz, 2012], 

[Maurice, 2015]. After 1 week immersion in the ASW+N solution inoculated with bacteria, 

the increase of the proportion of the (Cr3) component (at 577.3 ± 0.1 eV), attributed to a 

multiplet of Cr(III) oxides but also hydroxides, likely reveals a higher amount of chromium 

hydroxides [Biesinger, 2004], [Biesinger, 2011]. 
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The Ni 2p3/2 core level spectra recorded after 24 hours (Figure VI-13-a) and 1 week (Figure 

VI-13-b) immersion present a single component characteristic of (Ni1) metallic nickel 

[Marcus, 1992b], [De Vito, 1992], [Torres-Baustista, 2015], [Maurice, 2015]. No oxidized 

nickel is detected. 

 

 

Figure VI-14  Mo 3d core level spectra recorded after (a) 24 hours and (b) 1 week immersion 

in the ASW and ASW+N solutions without and with bacteria. 

 

In the Mo 3d core level spectra recorded after 24 hours (Figure VI-14-a) and 1 week (Figure 

VI-14-b) immersion, doublets have to be defined for each component due to the spin-orbit 

splitting between Mo 3d5/2 and Mo 3d3/2 core levels (3.13 eV) [Marcus, 1988]. Three doublets 

can be distinguished, attributed to (Mo1), (Mo1’) metallic molybdenum, (Mo2), (Mo2’) 

Mo(IV) oxide and/or hydroxide species and (Mo3), (Mo3’) Mo(VI) oxide and/or hydroxide 

species [Clayton, 1986], [Marcus, 1988], [Brox,1988], [Olefjord, 1990], [De Vito, 1992], 

[Olsson, 2002], [Petrova, 2011], [Högström, 2013], [Mesquita, 2013], [Maurice, 2015]. 

The theoretical area ratio between Mo 3d5/2 and Mo 3d3/2 core levels was taken into account 

for the decomposition of the spectra (the area of each component in the Mo 3d3/2 core level is 

fixed 1.5 times lower than the area of each corresponding component in the Mo 3d5/2 core 

level). 
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As observed after 1 hour immersion [CHAPITRE V], the decomposition of the Mo 3d 

spectra suggests that, in some cases (and particularly after 1 week immersion in the ASW+N 

solution inoculated with bacteria), another contribution is present. It is assumed that it is due 

to As L2M45M45 Auger lines around 232 eV [Soma, 1994], [Groenewold, 2013]. This 

hypothesis is supported by the detection of As L3M45M45 Auger lines around 268 eV on the 

survey spectra (Figure VI-7) [Soma, 1994], [Groenewold, 2013]. As mentioned previously, 

arsenic species may originate from the cacodylate buffer and/or from trace elements in the 

nutrients. The intensities of the (Mo1), (Mo2) and (Mo3’) components were used to estimate 

the concentration of the metallic Mo, Mo(IV) and Mo(VI) species, respectively, as there is no 

overlapping at the binding energy of these components with the As Auger peak.  

 

Considering the thickness analyzed by XPS (≈ 10 nm) and the height of bacteria after 1 hour 

(435 ± 97 nm) [CHAPITRE V], 24 hours (252 ± 48 nm) and 1 week (100-300 nm) 

immersion, the surface under the bacteria does not contribute to XPS measurements. The 

photoelectrons come from the surface of bacteria and the surface of 2304 DSS not covered by 

the bacteria. The Fe 2p3/2, Cr 2p3/2, Ni 2p3/2 and Mo 3d core level spectra suggest that the 

oxide layer formed on 2304 DSS after 24 hours and 1 week immersion in the ASW and 

ASW+N solutions without and with inoculation of bacteria consists in a mixture of oxides and 

hydroxides composed mainly of Fe(III) and Cr(III) species, with a small amount of Mo(IV) 

and Mo(VI) species. After 1 week immersion in ASW and ASW+N solutions inoculated with 

Pseudoalteromonas NCIMB 2021, Fe(II) species are detected. As commonly reported for 

stainless steels, no oxidized nickel is detected [Frankenthal, 1976], [Clayton, 1986], 

[Olefjord, 1990], [De Vito, 1992], [Maurice, 1996], [Maurice, 1998], [Maurice, 2015], 

[Tardio, 2015]. A contribution corresponding to nitrogen present in the alloy is detected in 

the N 1s core level spectra. The detection of metallic components in the Fe 2p3/2, Cr 2p3/2, Ni 

2p3/2 and Mo 3d core level spectra indicates that the thickness of the oxide layer is of the order 

of a few nanometers in all cases. 

 

The C 1s, N 1s and O 1s core level spectra show that organic species are present at the surface 

after 24 hours and 1 week immersion in the sterile and bacteria-inoculated ASW and ASW+N 

solutions. A complex mixture of proteins, amino acids, polysaccharides (including amino 

sugars and uronic acids) and lipids is expected, originating from the adventitious 

contamination, the nutrients and the biofilm (TB EPS attached to the bacteria and/or LB EPS 

around the bacteria). After 24 hours immersion in the ASW and ASW+N solutions inoculated 
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with bacteria, the C 1s, N 1s and O 1s core level spectra are subject to a differential charging 

effect. Compared to the C1, C2, C3, C4, N2, O2 and O3 components, the C1*, C2*, C3*, C4*, 

N2*, O2* and O3* components present an energy shift of +2.3 and +2.4 eV in ASW and 

ASW+N, respectively. All components corresponding to the organic species are affected by 

this charging effect, whereas the other components are not. No charging effect is observed for 

the corresponding ASW and ASW+N control samples, indicating that the presence of the 24 

hours biofilm at the surface causes this charging effect. The exact origin of the charging effect 

remains unclear. It might be linked to the high bacterial surface coverage and/or to a higher 

amount of overlapping bacteria after 24 hours of bacterial adhesion.  

 

In order to discuss the nature and the content of the organic compounds adsorbed at the 

surface, different atomic ratios have been calculated from the C 1s and N 1s spectra, as 

defined in first approximation by Equation VI-1 [Torres Bautista, 2015]: 

 

𝑋

𝑌
=

𝐼𝑋

𝜎𝑋𝜆𝑋
𝐵𝑆𝐴𝑇𝑋

⁄

𝐼𝑌

𝜎𝑌𝜆𝑌
𝐵𝑆𝐴𝑇𝑌

⁄
 Equation VI-1 

 

where 𝐼𝑋,𝑌 is the intensity of the considered peak in the C 1s or N 1s core level, 𝜎𝑋,𝑌 the 

photoionization cross-section of the C 1s (1.00) or N 1s (1.80) core level, 𝜆𝑋,𝑌
𝐵𝑆𝐴 the inelastic 

mean free path of photoelectrons emitted by the C 1s (3.24 nm) or N 1s (2.99 nm) core level 

in the matrix of organic species (estimated for a BSA layer) and 𝑇𝑋,𝑌 the transmission 

function of C 1s (3079) or N 1s (3233) core levels.  

 

The C1/(C1+C2+C3+C4+N2) atomic ratio represents the content of hydrocarbon-type organic 

species (originating from lipids, side chains of polysaccharides and/or proteins), the 

N2/(C1+C2+C3+C4+N2) atomic ratio represents the content of nitrogen-containing organic 

species (originating from proteins, amine groups in amino acids and/or amino sugars) and the 

(C2+C3+C4−2×N2)/(C1+C2+C3+C4+N2) atomic ratio represents the content of oxygen-

containing organic species other than proteins and amino acids (originating from 

polysaccharides, lipids and/or other oxygenated species such as hydroxyl groups) [Yang, 

2016]. 



CHAPITRE VI 

233 

 

Table VI-3  Atomic ratios calculated from the XPS C 1s and N 1s core level spectra recorded after 1 hour, 24 hours and 1 week immersion in the 

ASW and ASW+N solutions without and with inoculation of bacteria. 

Sample C1/(C1+C2+C3+C4+N2) N2/(C1+C2+C3+C4+N2) (C2+C3+C4−2×N2)/(C1+C2+C3+C4+N2) 

1
 h

o
u

r*
 

Control ASW 0.76 0.02 0.18 

Control ASW+N 0.72 0.04 0.16 

Biofilm ASW 0.63 0.06 0.19 

Biofilm ASW+N 0.58 0.07 0.22 

2
4
 h

o
u

rs
 

Control ASW 0.75 0.02 0.19 

Control ASW+N 0.59 0.08 0.16 

Biofilm ASW 0.41 0.14 0.18 

Biofilm ASW+N 0.41 0.13 0.21 

1
 w

ee
k

 

Control ASW 0.84 0.01 0.14 

Control ASW+N 0.56 0.10 0.15 

Biofilm ASW 0.39 0.14 0.19 

Biofilm ASW+N 0.56 0.07 0.23 

*Obtained from the data presented in the previous chapter [CHAPITRE V]. 
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The values of the atomic ratios obtained after 24 hours and 1 week immersion are summarized 

in the Table VI-3. The data obtained after 1 hour immersion [CHAPITRE V] have been 

added for comparison. 

 

After immersion in the control ASW solution, the C1/(C1+C2+C3+C4+N2) atomic ratio is 

high, suggesting that hydrocarbon-type organic species are dominating. The 

N2/(C1+C2+C3+C4+N2) atomic ratio is low, suggesting that the content of nitrogen-

containing organic species is low. The (C2+C3+C4−2×N2)/(C1+C2+C3+C4+N2) atomic ratio 

suggests that oxygen-containing organic species are present. Similar results have been 

obtained after 1 hour immersion in the control ASW solution [CHAPITRE V]. These results 

may be explained by a high content of lipids at the surface. Polysaccharides are not likely 

expected but cannot be excluded. Other oxygenated species such as hydroxyl groups may also 

be present. After immersion in the control ASW+N solution, the N2/(C1+C2+C3+C4+N2) 

atomic ratio is found to increase with the immersion time, suggesting a continuous adsorption 

of nitrogen-containing organic species from the nutrients (proteins and/or amino acids). The 

(C2+C3+C4−2×N2)/(C1+C2+C3+C4+N2) atomic ratio remains stable with immersion time 

and close to the values obtained after immersion in the control ASW solution, suggesting that 

no oxygen-containing organic species such as polysaccharides from the nutrients are 

adsorbed. The C1/(C1+C2+C3+C4+N2) atomic ratio decreases with the immersion time, 

suggesting that the hydrocarbon-type organic species, most likely lipids (polysaccharides 

cannot be excluded), are progressively replaced by the nitrogen-containing organic species. 

As mentioned earlier, other oxygenated species such as hydroxyl groups might also be 

present. 

 

After immersion in the ASW and ASW+N solutions inoculated with Pseudoalteromonas 

NCIMB 2021, the N2/(C1+C2+C3+C4+N2) atomic ratio increases compared to the 

corresponding control samples (except for the biofilm formed after 24 hours immersion in 

ASW+N). This indicates that nitrogen-containing organic species (proteins, amine groups in 

amino acids and/or amino sugars) from the biofilm (TB EPS attached to the surface of 

bacteria and/or LB EPS around bacteria) are detected. After 1 week immersion in the 

ASW+N solution inoculated with bacteria, the N2/(C1+C2+C3+C4+N2) atomic ratio is lower 

compared to the control sample, which might indicate a lower content of nitrogen-containing 

organic species in the biofilm and/or a desorption of nutrients. The C1/(C1+C2+C3+C4+N2) 
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atomic ratio is lower in presence of bacteria, which can be interpreted as a decrease of the 

amount of lipids, replaced by nitrogen-containing organic species. The 

(C2+C3+C4−2×N2)/(C1+C2+C3+C4+N2) atomic ratio increases in presence of bacteria, 

suggesting that oxygen-containing organic species such as polysaccharides are present in the 

biofilm (except for the biofilm formed after 24 hours in ASW). 

 

After 1 hour immersion in the bacteria-inoculated ASW and ASW+N solutions 

[CHPAPITRE V], lower N2/(C1+C2+C3+C4+N2) atomic ratios and higher 

C1/(C1+C2+C3+C4+N2) atomic ratios are obtained, which can be explained by the increase 

of the bacterial coverage from 1 hour to 24 hours. After 24 hours and 1 week immersion in the 

ASW solution inoculated with bacteria, the N2/(C1+C2+C3+C4+N2) and 

C1/(C1+C2+C3+C4+N2) atomic ratios are similar despite a decrease of the bacterial coverage 

from 24 hours to 1 week immersion. This suggests that LB EPS containing proteins are 

present at the surface around adhering bacteria after 1 week immersion in the bacteria-

inoculated ASW solution. In the ASW+N solution inoculated with bacteria, the 

N2/(C1+C2+C3+C4+N2) atomic ratio decreases and the C1/(C1+C2+C3+C4+N2) atomic ratio 

increases from 24 hours to 1 week immersion, which can be explained by the decrease of the 

bacterial coverage. The (C2+C3+C4−2×N2)/(C1+C2+C3+C4+N2) atomic ratios remains 

stable during immersion in the bacteria-inoculated ASW and ASW+N solutions.  

 

VI.4.3.2.  Quantitative characterization 

 

The thickness and the composition of the oxide layer and the composition of the underlying 

metal were determined using a model consisting in (1) an homogeneous and continuous oxide 

layer, composed of Fe(III), Fe(II) (when detected), Cr(III), Mo(IV) and Mo(VI) species on top 

of (2) the underlying metal composed of Fe, Cr, Ni, Mo and N. The system of equations 

associated to this model has been reported in details in a previous chapter [CHAPITRE III]. 

Table VI-4 reports the XPS quantitative results (thickness of the oxide layer, composition of 

the oxide layer and composition of the underlying metal) obtained after 24 hours and 1 week 

immersion in the ASW and ASW+N solutions, without and with inoculation of 

Pseudoalteromonas NCIMB 2021. The data obtained after 1 hour immersion 

[CHAPITRE V] have been added for comparison.  

 

 



CHAPITRE VI 

236 

 

Table VI-4  XPS quantitative results (thickness of the oxide layer, compositions of the oxide layer and the underlying metal) obtained after 1 

hour, 24 hours and 1 week immersion of 2304 DSS in the ASW and ASW+N solutions without and with inoculation of bacteria. 

Sample 

1 hour* 24 hours 1 week 

Control  

ASW 

Control 

ASW+N 

Biofilm 

ASW 

Biofilm 

ASW+N 

Control 

ASW 

Control 

ASW+N 

Biofilm 

ASW 

Biofilm 

ASW+N 

Control 

ASW 

Control 

ASW+N 

Biofilm 

ASW 

Biofilm 

ASW+N 

Oxide layer thickness (nm) 2.4 2.3 2.3 2.3 2.2 2.2 2.1 2.4 2.8 2.5 2.1 2.2 

C
h

em
ic

a
l 

c
o

m
p

o
si

ti
o

n
 (

a
t.

 %
) 

Oxide layer 

Fe(III) 43.9 41.9 45.7 46.5 41.9 44.8 39.0 50.9 45.9 52.2 30.9 16.4 

Fe(II) 0 0 0 0 0 0 0 0 0 0 7.7 6.4 

Cr(III) 52.5 55.1 51.2 51.4 55.1 52.1 58.0 46.9 48.9 45.7 57.8 68.3 

Mo(IV) / Mo(VI) 3.6 3.0 3.1 2.1 3.0 3.1 3.0 2.2 5.2 2.1 3.6 8.9 

Underlying 

Metal 

Fe 55.7 58.1 58.8 57.5 59.0 57.5 59.0 59.2 55.4 58.5 56.2 53.9 

Cr 28.7 26.1 25.3 26.3 27.5 25.7 24.6 26.6 28.0 23.5 26.5 25.2 

Ni 8.9 11.3 13.2 10.8 10.2 11.6 11.1 11.4 11.3 13.1 11.7 12.1 

Mo 1.8 0.8 1.0 1.1 1.2 1.1 0.8 1.1 1.7 1.0 0.8 1.1 

N 4.9 3.7 1.7 4.3 2.1 4.1 4.5 1.7 3.6 3.9 4.8 7.7 

Bulk alloy 

Fe balance (67.6) 

Cr 24.6 

Ni 4.4 

Mo 0.27 

N 0.36 

*Obtained from the data presented in the previous chapter [CHAPITRE V]. 
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After 24 hours immersion in the different solutions, the thickness of the oxide layer is in the 

range of 2.1-2.4 nm. After 1 week immersion in the ASW and ASW+N sterile solutions, a 

slight increase in the thickness of the oxide layer is observed (2.8 and 2.5 nm, respectively). 

On the contrary, after 1 week immersion in the ASW and ASW+N solutions inoculated with 

bacteria, no increase in the thickness of the oxide layer is noted (2.1 and 2.2 nm, respectively). 

 

The Fe(III) content of the oxide layer is in the range of 39.0 to 50.9 at. % after 24 hours 

immersion, while it is comprised between 16.4 and 52.2 at. % after 1 week immersion, which 

is lower than in the bulk (67.6 at. %). After 1 week immersion in the ASW and ASW+N 

solutions inoculated with bacteria, the Fe(II) content of the oxide layer is found to be 7.7 and 

6.4 at. %, respectively. The Cr(III) content of the oxide layer is comprised between 46.9 and 

58.0 at. % after 24 hours immersion, while it is comprised between 45.7 and 68.3 at. % after 1 

week immersion, which shows that chromium is significantly enriched in the oxide layer 

compared to the bulk (24.6 at. %). The molybdenum content of the oxide layer (Mo(IV) + 

Mo(VI)) is comprised between 2.2 and 3.1 at. % after 24 hours immersion, while it is 

comprised between 2.1 and 8.9 at. % after 1 week immersion, which shows that molybdenum 

is significantly enriched in the oxide layer compared to the bulk (0.27 at. %). Complementary 

measurements performed in the sterile ASW and ASW+N solutions without the procedure of 

fixation and dehydration (not shown) indicated that the molybdenum content of the oxide 

layer is 1.2 and 2.2 at. % after 24 hours immersion, respectively, while it is 1.6 and 1.5 at. % 

after 1 week immersion, respectively. This suggests that the procedure of fixation and 

dehydration promotes molybdenum oxide enrichment, or that the content of molybdenum 

oxide is overestimated due to the overlapping of Mo 3d core level with As L2M45M45 Auger 

lines. As mentioned earlier, no oxidized nickel is detected.  

 

The iron content of the underlying metal is comprised between 57.5 and 59.2 at. % after 24 

hours immersion, while it is comprised between 53.9 and 58.5 at. % after 1 week immersion, 

which is lower than the iron bulk content. The chromium content of the underlying metal is 

comprised between 24.6 and 27.5 at. % after 24 hours immersion, while it is comprised 

between 23.5 and 28.0 at. % after 1 week immersion, which remains close to the chromium 

bulk content. The nickel content in the underlying metal is between 10.2 and 11.6 at. % after 

24 hours immersion, while it is between 11.3 and 13.1 at. % after 1 week immersion, which 

shows that nickel is enriched in the underlying metal compared to the bulk (4.4 at. %). The 

molybdenum content of the underlying metal is between 0.8 and 1.2 at. % after 24 hours 
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immersion, while it is between 0.8 and 1.7 at. % after 1 week immersion, which shows that 

molybdenum is enriched in the underlying metal compared to the bulk. The nitrogen content 

of the underlying metal is between 1.7 and 4.5 at. % after 24 hours immersion, while it is 

between 3.6 and 7.7 at. % after 1 week immersion, which shows that nitrogen is strongly 

enriched in the underlying metal compared to the bulk (0.36 at. %).  

 

After 24 hours immersion in the different solutions, the thickness and the composition of the 

oxide layer and the composition of the underlying metal remain close to those determined 

after 1 hour immersion [CHAPITRE V]. It can be concluded that neither the nutrients nor the 

bacteria affect the nature of the surface of 2304 DSS after 24 hours immersion. After 1 week 

immersion in the ASW and ASW+N sterile solutions, a slight increase in the thickness of the 

oxide layer is noted, suggesting that longer exposure promotes the growth of the oxide layer. 

No significant modification of the composition of the oxide layer and the underlying metal is 

detected in the sterile solutions. After 1 week immersion in the ASW and ASW+N solutions 

inoculated with bacteria, no increase in the thickness of the oxide layer is observed, 

suggesting that the presence of bacteria mitigates the growth of the oxide layer. The presence 

of bacteria induces the formation of Fe(II) species. The presence of Fe(II) species might be 

the result of the decrease in the dissolved oxygen concentration due to the bacterial respiration 

[CHAPITRE V]. A bacterial reduction of Fe(III) species to Fe(II) species through 

assimilatory (i.e. synthesis of biomolecules) or dissimilatory (i.e. respiration) metabolic 

processes might be involved [Schröder, 2003]. The Fe(II) species might be bound to the EPS 

produced by the bacteria [Beech, 2004b]. In presence of bacteria and nutrients, a further 

Cr(III) enrichment in the oxide layer is observed (68.3 at. %). This result is in good agreement 

with previous studies performed with different stainless steels and/or bacterial strains 

[Pendyala, 1996], [Beech, 2000a], [Yuan, 2007a], [Seyeux, 2015]. According to the Cr 2p3/2 

core level spectrum (Figure VI-12-b), this Cr(III) enrichment may be related to the formation 

of chromium hydroxides, as stated previously [Yuan, 2007a]. After 1 week immersion in the 

ASW+N solution inoculated with bacteria, the nitrogen content in the underlying metal is 

found to increase.  

 

Figure VI-15 shows schematically the evolution of the surface of 2304 DSS during adhesion 

of Pseudoalteromonas NCIMB 2021. Initially, the surface consists in the oxide layer formed 

on top of the metallic 2304 DSS surface. 
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Figure VI-15  Schematic representation of the evolution of the 2304 DSS surface during 

adhesion of bacteria. The dashed areas correspond to the parts of the oxide layer undergoing 

modifications as a consequence of bacteria/oxide interactions. 

 

After immersion in the ASW and ASW+N solutions inoculated with bacteria, bacterial 

adhesion occurs at the surface (Figure VI-15-a), and after 24 hours, the bacterial coverage is 

high (Figure VI-15-b). As mentioned earlier, only the oxide layer not covered by bacteria can 

be analyzed by XPS. No modification of the oxide layer not covered by the bacteria has been 

identified after 24 hours. We have shown in the previous chapter [CHAPITRE V] that after 1 

hour immersion in the ASW+N solution inoculated with bacteria, the oxide layer in close 

vicinity to the bacteria was enriched in chromium compared to the rest of the surface, 

suggesting the existence of short-range bacteria/oxide interactions. Therefore, it can be 

hypothesized that the oxide layer under the bacteria is modified after 24 hours immersion, but 

it cannot be measured by XPS. When the immersion time increases, detachment of bacteria 

from the surface occurs (Figure VI-15-c). Therefore, after 1 week immersion in the ASW and 

ASW+N solutions inoculated with bacteria, the bacterial coverage decreases and areas of the 

surface that were covered by bacteria are no longer covered (Figure VI-15-d). As a result, the 

modifications of the oxide layer can be measured by XPS. This interpretation explains why 

modifications of the oxide layer are identified by XPS after 1 week immersion and not after 

24 hours immersion. 
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The equivalent thickness of the organic layer (originating from adventitious contamination 

and/or adsorbed nutrients) formed after 24 hours and 1 week immersion in the control ASW 

and ASW+N solutions was calculated with a model consisting in an homogeneous and 

continuous organic layer composed of hydrocarbon-type species as well as nitrogen- and/or 

oxygen-containing species on top of the oxide layer formed on the underlying metal (Figure 

VI-16-a). The system of equations associated to this model has been detailed in the previous 

chapter [CHAPITRE V].  

 

 

Figure VI-16  Models used for XPS quantitative characterization of the 2304 DSS surfaces 

after 24 hours and 1 week immersion in the ASW and ASW+N solutions (a) without and (b) 

with inoculation of bacteria. 

 

Table VI-5 summarizes the results obtained after 24 hours and 1 week immersion. The data 

obtained for 1 hour immersion [CHAPITRE V] have been added for comparison. The 

equivalent thickness of the organic layer is comprised between 3.2 and 5.6 nm. It can be noted 

that neither the presence of nutrients nor the increase of immersion time affects significantly 

the thickness of the organic layer. However, the evolution of the N2/(C1+C2+C3+C4+N2) 

atomic ratio discussed earlier suggested a continuous adsorption of nitrogen-containing 

organic species from the nutrients (proteins and/or amino acids). Therefore, it is suggested 

that the proteins and/or amino acids adsorbing at the surface replace the other species initially 

present in the contamination layer.  
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Table VI-5  Equivalent thickness of the organic layer formed after 1 hour, 24 hours and 1 

week immersion in the ASW and ASW+N sterile solutions. 

Adhesion time 1 hour* 24 hours 1 week 

Control ASW 5.6 nm 3.2 nm 5.5 nm 

Control ASW+N 4.5 nm 4.0 nm 3.4 nm 

*Obtained from the data presented in the previous chapter [CHAPITRE V]. 

 

Given the composition of Tightly Bound (TB) and Loosely Bound (LB) EPS [Torres 

Bautista, 2015], mostly proteins and polysaccharides are expected to be detected by XPS on 

the biofilm. In order to simplify the problem, amino sugars and uronic acids were not taken 

into account in this analysis.  

 

The coverage of the biofilm formed after 24 hours and 1 week immersion in the ASW and 

ASW+N solutions inoculated with bacteria was estimated with a model composed of an 

homogeneous and discontinuous biofilm layer composed of proteins and polysaccharides with 

a coverage 𝛾 and a thickness ≫ 𝜆 (i.e. > 10 nm). Beside the biofilm, an homogeneous and 

discontinuous organic layer composed of hydrocarbon-type species as well as nitrogen- and/or 

oxygen-containing species with a coverage 1− 𝛾 (assumed to have the same composition and 

thickness compared to the ASW or ASW+N control samples) is considered. The biofilm and 

the organic layer are present on top of the oxide layer formed on the underlying metal (Figure 

VI-16-b). The system of equations associated to this model has been detailed in a previous 

work [CHAPITRE V]. 

 

The proportion of proteins (modeled by BSA) and polysaccharides (modeled by glucose) 

within the biofilm (tightly bound EPS at the surface of bacteria and loosely bound EPS around 

bacteria) is not known. Therefore, the biofilm coverage was calculated for a hypothetical 

biofilm composition ranging from 0 % proteins (assumed to be BSA) – 100 % 

polysaccharides (assumed to be glucose) to 100 % proteins – 0 % polysaccharides, as shown 

in the Figure VI-17. 
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Figure VI-17  Biofilm coverage (𝛾) calculated from XPS data as a function of the 

hypothetical proportion of proteins (modeled by BSA) in the biofilm. (a) Biofilm formed after 

24 hours in ASW, (b) biofilm formed after 24 hours in ASW+N, (c) biofilm formed after 1 

week in ASW and (d) biofilm formed after 1 week in ASW+N. The bacterial coverage 

obtained by epifluorescence microscopy (i.e. TB EPS coverage) is indicated. 

 

In all cases, the biofilm coverage decreases if the proportion of proteins (BSA) assumed 

within the biofilm increases. In other words, taking into account the presence of 

polysaccharides (glucose) leads to a higher calculated biofilm coverage. Whatever the 

proportions of proteins (BSA) and polysaccharides (glucose) considered in the model, the 

biofilm coverage increases as follows: 1 week ASW+N < 1 week ASW < 24 hours ASW+N < 

24 hours ASW. The evolution of the biofilm coverage after 1 week immersion in the ASW+N 

solution inoculated with bacteria is very close to the ones obtained after 1 hour immersion in 

the ASW and ASW+N solutions inoculated with bacteria [CHAPITRE V]. 
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After 24 hours immersion in the ASW and ASW+N solutions inoculated with bacteria as well 

as after 1 week immersion in the ASW solution inoculated with bacteria, the biofilm coverage 

determined by XPS remains higher than the bacterial coverage determined by epifluorescence 

microscopy (i.e. TB EPS coverage), whatever the proportions of proteins (BSA) and 

polysaccharides (glucose) considered in the model. This indicates that, in addition to TB EPS 

fixed at the surface of bacteria, LB EPS released by bacteria and adsorbed at the surface of 

2304 DSS are detected. Other bacterial structures might be present, such as membrane 

vesicles [Schwechheimer, 2015]. After 1 week immersion in the ASW+N solution inoculated 

with bacteria, the biofilm coverage determined by XPS is either equal to – for a proportion of 

proteins (BSA) comprised between approximately 50 and 100 % – or higher than – for a 

proportion of proteins (BSA) comprised between approximately 0 and 50 % – the bacterial 

coverage determined by epifluorescence microscopy (i.e. TB EPS coverage). This indicates 

that the conclusion on the presence of LB EPS released by bacteria and adsorbed at the 

surface of 2304 DSS depends on the proportion of proteins (BSA) in the model. 

 

After 1 hour immersion [CHAPITRE V], it has been hypothesized that no LB EPS were 

produced, which allowed us to determine the chemical composition of the surface of bacteria 

(i.e. TB EPS) in the ASW (63 % proteins – 37 % polysaccharides) and ASW+N (62 % 

proteins – 38 % polysaccharides) solutions inoculated with bacteria. The chemical 

composition of the biofilm can be supposed unchanged for longer immersion times. 

According to this hypothesis, the biofilm coverage after 24 hours immersion is 63 % in ASW 

and 52 % in ASW+N while after 1 week immersion it is 33 % in ASW and 3 % in ASW+N. 

Using these data, the TB EPS (present at the surface of bacteria) and the LB EPS (present 

around the bacteria) coverages can be separated according to Equation VI-2:  

 

𝛾𝑏𝑖𝑜𝑓𝑖𝑙𝑚 = 𝛾𝑇𝐵 𝐸𝑃𝑆 + 𝛾𝐿𝐵 𝐸𝑃𝑆 Equation VI-2 

 

with 𝛾𝑏𝑖𝑜𝑓𝑖𝑙𝑚 the coverage of the biofilm obtained by XPS, 𝛾𝑇𝐵 𝐸𝑃𝑆 the coverage of the TB 

EPS, corresponding to the bacterial coverage obtained by epifluorescence microscopy and 

𝛾𝐿𝐵 𝐸𝑃𝑆 the coverage of LB EPS. 
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Figure VI-18 shows the TB EPS and LB EPS coverages obtained after 24 hours and 1 week 

immersion in the ASW and ASW+N solutions inoculated with Pseudoalteromonas NCIMB 

2021. The coverages obtained after 1 hour immersion [CHAPITRE V] have been added for 

comparison. The LB EPS coverage after 1 hour immersion is 0 % in ASW and ASW+N as it 

was supposed that no LB EPS were produced [CHAPITRE V]. After 24 hours immersion, 

the LB EPS coverage is found to be 36 % in ASW and 23 % in ASW+N. After 1 week 

immersion, the LB EPS coverage is found to be 20 % in ASW and 0 % in ASW+N.  

 

 

Figure VI-18  Evolution of the TB EPS and LB EPS coverages obtained after 1 hour 

[CHAPITRE V], 24 hours and 1 week immersion in the ASW and ASW+N solutions 

inoculated with bacteria. Chemical compositions of 63 % proteins (BSA) – 37 % 

polysaccharides (glucose) and 62 % proteins (BSA) – 38 % polysaccharides (glucose) were 

considered for the biofilms formed in ASW and ASW+N, respectively [CHAPITRE V].  

 

After 24 hours immersion in the ASW and ASW+N solutions inoculated with bacteria, the TB 

EPS coverage (at the surface of bacteria) increases compared to the results obtained after 1 

hour and LB EPS (around bacteria) are evidenced. The LB EPS represent a significant part of 

the biofilm. The proportion of LB EPS within the biofilm is higher in ASW (57 %) than in 

ASW+N (44 %). These results suggest that the absence of nutrients promotes the production 

of EPS by Pseudoalteromonas NCIMB 2021 after 24 hours.  

0

20

40

60

80

100

1 hour

ASW

1 hour

ASW+N

24 hours

ASW

24 hours

ASW+N

1 week

ASW

1 week

ASW+N

C
o
v
er

a
g
e 

(γ
) 

o
f 

th
e 

T
B

 a
n

d
 L

B
 E

P
S

 (
%

) LB EPS

TB EPS



CHAPITRE VI 

245 

 

After 1 week immersion in the ASW solution inoculated with bacteria, both the TB EPS and 

the LB coverages decrease compared to the results obtained after 24 hours. The LB EPS 

represent a significant part of the biofilm (61 %), which remains close to the part determined 

after 24 hours immersion. After 1 week immersion in the ASW+N solution inoculated with 

bacteria, the TP EPS coverage is considerably reduced compared to the results obtained after 

24 hours. Moreover, no LB EPS are identified in this case. These results indicate that after 1 

week immersion, both the TB EPS and the LB EPS coverages decrease. These decreases are 

more pronounced in presence of nutrients.  

 

Our results are in good agreement with the idea that the production of EPS contributes to the 

growth of the biofilm and promotes the survival of the bacteria within the biofilm [Gubner, 

2000], [Donlan, 2002a], [Vu, 2009], [Yuan, 2009], [Flemming, 2010], [Flemming, 2016]. 

In the case of Pseudoalteromonas NCIMB 2021, the absence of nutrients seems to promote 

the production of EPS and the survival of cells for longer immersion times. A possible 

explanation is that the oxygen consumption by bacterial respiration leads to a severe decrease 

in the dissolved oxygen concentration [CHAPITRE V], so that the oxygen concentration 

becomes a limiting factor to the development of the biofilm [Gong, 2016]. The number of 

viable cultivable planktonic bacteria for the ASW suspension has been found to remain stable 

over immersion time while a continuous increase has been observed for the ASW+N 

suspension. Therefore, in presence of nutrients, a more pronounced decrease in the dissolved 

oxygen concentration can be expected with time, leading to a more pronounced decrease in 

the TB EPS and LB EPS coverages.  

 

VI.4.4.  Electrochemical characterization 

 

VI.4.4.1.  OCP evolution 

 

Electrochemical characterization has been performed in the ASW+N solution, without 

(control) and with (biofilm) inoculation of Pseudoalteromonas NCIMB 2021. First, the Open 

Circuit Potential (OCP) was monitored over immersion time (up to 1 week). Representative 

examples are shown in the Figure VI-19.  
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Figure VI-19  Typical evolution of the Open Circuit Potential (OCP) over immersion time 

(up to 1 week) of 2304 DSS in the ASW+N solution without and with inoculation of bacteria. 

 

In the sterile ASW+N solution, the OCP slightly decreases during the 2 first days and then 

remains roughly stable up to 1 week. In presence of bacteria, the initial value of the OCP is 

close to the one obtained in the sterile solution, but a significant decrease is observed during 

the 2 first days followed by a stabilization, in agreement with previous works [Moradi, 2014]. 

The initiation of this OCP decrease was already noted after 1 hour immersion in the ASW+N 

solution inoculated with bacteria [CHAPITRE V]. 

 

VI.4.4.2.  Anodic and cathodic polarization curves 

 

After 24 hours and 1 week immersion at the OCP in the ASW+N solution without (control) 

and with (biofilm) inoculation of bacteria, anodic and cathodic polarization have been 

recorded separately, as shown in Figure VI-20-a and Figure VI-20-b, respectively.  
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Figure VI-20  (a) Anodic and (b) cathodic polarization curves of 2304 DSS recorded after 24 

hours and 1 week immersion at the OCP in the ASW+N without and with inoculation of 

bacteria. Scan rate: 0.17 mV/s. 

 

On the anodic polarization curves (Figure VI-20-a), the corrosion potential (Ecorr) is found to 

be −0.044 V/SCE and −0.089 V/SCE after 24 hours and 1 week immersion in the sterile 

medium, respectively, while values of −0.293V/SCE and −0.365 V/SCE are found after 24 

hours and 1 week immersion in presence of bacteria, respectively. After 1 hour immersion 
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[CHAPITRE V], Ecorr was found to be −0.083 ± 0.013 V/SCE and −0.050 ± 0.037 V/SCE 

in the sterile and bacteria-inoculated ASW+N solutions, respectively. On the cathodic 

polarization curves (Figure VI-20-b), the corrosion potential (Ecorr) is found to be −0.067 

V/SCE and −0.096 V/SCE after 24 hours and 1 week immersion in the sterile medium, 

respectively, while values of −0.243 V/SCE and −0.348 V/SCE are found after 24 hours and 

1 week immersion in presence of bacteria, respectively. After 1 hour immersion 

[CHAPITRE V], Ecorr was found to be −0.024 ± 0.012 V/SCE and −0.101 ± 0.013 V/SCE 

in the sterile and bacteria-inoculated ASW+N solutions, respectively.  

 

It can be concluded that the presence of bacteria induces a significant decrease of the OCP 

and the corrosion potential over immersion time (1 hour >> 24 hours >> 1 week) while the 

OCP and the corrosion potential slightly decrease over immersion time in the sterile medium 

(1 hour > 24 hours > 1 week).  

 

The anodic polarization curves obtained after 24 hours and 1 week immersion in the sterile 

and bacteria-inoculated ASW+N solutions (Figure VI-20-a) show that the anodic current 

density increases from Ecorr to ≈ 0.5-0.6 V/SCE. The absence of passive plateau might be the 

consequence of non-stationary conditions using a scan rate of 0.17 mV/s [Annexe E]. Except 

in the case of the biofilm formed after 24 hours, current peaks are observed in the anodic 

domain, which can be attributed to metastable pitting due to the presence of chloride ions 

[Garfias-Mesias, 1999]. In the sterile medium, slight variations in the anodic current density 

are observed after 24 hours and 1 week.  

 

The anodic current density is significantly higher in presence of bacteria compared to the 

control samples. The value of the anodic current density in presence of bacteria would be 

even higher by considering that the surface covered by the bacteria after 24 hours (28.8 ± 4.2 

%) and 1 week (2.8 ± 0.9 %) is excluded from the active surface. On the contrary, after 1 

hour adhesion [CHAPITRE V], the presence of bacteria was found to induce a decrease of 

the anodic current density compared to the control samples. Therefore, the adhesion of 

Pseudoalteromonas NCIMB 2021 clearly affects the anodic behavior of 2304 DSS, but 

different effects are observed for short (1 hour) and long (24 hours and 1 week) immersion 

times. The increase in the anodic current observed above ≈ 0.9 V/SCE is attributed to 

transpassivity and/or water decomposition rather than to pitting [Peguet, 2012].  
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After 1 hour adhesion [CHAPITRE V], it was concluded that the adhesion of bacteria 

inhibited the pitting corrosion of 2304 DSS. More data would be required in order to conclude 

about the role of biofilm formation after longer immersion times (24 hours and 1 week) on the 

pitting behavior of 2304 DSS. However, considering the increase in the anodic current 

density, it seems that that longer immersion times (24 hours and 1 week) promotes corrosion 

of 2304 DSS. 

 

On the cathodic polarization curves obtained after 24 hours and 1 week immersion in the 

sterile and bacteria-inoculated ASW+N solutions (Figure VI-20-b), different potential 

domains are observed. The increase of the cathodic current density (in absolute value) from 

Ecorr to ≈ −0.4 V/SCE might be associated to the partial reduction of the oxide film formed at 

the surface of 2304 DSS [Le Bozec, 2001]. Except for the biofilm formed after 1 week, the 

cathodic current plateau observed between ≈ −0.4 and ≈ −0.7 V/SCE corresponds to the 

reduction of dissolved oxygen [Le Bozec, 2001]. In the sterile medium, the value of the 

cathodic current density of the plateau (in absolute value) is found to be ≈ 3-4 µA/cm² after 

24 hours and ≈ 2-3 µA/cm² after 1 week. After 1 hour immersion in the sterile medium 

[CHAPITRE V], a value of ≈ 4-5 µA/cm² was obtained. Therefore, a slight decrease of the 

cathodic current density of the plateau is observed in the sterile ASW+N solution when the 

immersion time increases. It might be linked to a decrease in the active surface following the 

adsorption of nutrients at the surface of 2304 DSS. After 24 hours immersion in presence of 

bacteria, the value of the cathodic current density of the plateau is found to be ≈ 0.3 µA/cm², 

which is close to the value obtained after 1 hour immersion in the ASW+N solution 

inoculated with bacteria (≈ 0.2-0.5 µA/cm²) [CHAPITRE V]. This shows that the presence 

of Pseudoalteromonas NCIMB 2021 induces a significant decrease of the cathodic current 

density of the plateau after 1 hour (about 13 times) and after 24 hours (about 12 times) 

immersion. As mentioned previously, given the bacterial coverage after 1 hour (2.8 ± 0.7 %) 

and 24 hours (28.8 ± 4.2 %) adhesion, this cannot be explained by a decrease in the active 

surface area.  

 

Therefore, the decrease in the cathodic current density of the plateau is likely a consequence 

of a decrease of the concentration of dissolved oxygen due to oxygen consumption by 

bacterial respiration, leading to a decrease in the cathodic reaction rate. In the previous 

chapter [CHAPITRE V], the dissolved oxygen concentration after 1 hour immersion in the 
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bacteria-inoculated medium was estimated around 0.6 mg/L. Because the value of the current 

density of the plateau remains roughly similar after 24 hours immersion in presence of 

bacteria, a similar dissolved oxygen concentration is expected. After 1 week immersion in 

presence of bacteria, the cathodic current plateau is not observed, which suggests that the 

dissolved oxygen concentration further decreases. The decrease of the cathodic reaction rate 

in presence of bacteria explains the decrease of the OCP and Ecorr values over immersion time. 

At lower potentials, the increase in the cathodic current density (in absolute value) 

corresponds to hydrogen evolution reaction.  

 

After short-term adhesion of Pseudoalteromonas NCIMB 2021 (1 hour) [CHAPITRE V], the 

inhibition of corrosion processes was associated to the presence of a more protective passive 

film due to bacterial activity. After long-term adhesion of Pseudoalteromonas NCIMB 2021 

(24 hours and 1 week), the increase in the anodic current density indicates on the contrary that 

the formation of the biofilm promotes corrosion processes, which might be linked to a less 

protective passive film. The modifications of the oxide layer evidenced after 1 week 

immersion (oxide layer thinning, presence of Fe(II), enrichment in Cr(III) and possible 

formation of chromium hydroxides) are the result of bacterial activity. It might be due to 

modifications of the physico-chemical conditions (for example a decrease in pH promoting 

preferential dissolution of iron) or to the reduction of Fe(III) species into Fe(II) species 

through anaerobic respiration processes. 

 

VI.5.  Conclusions 

 

The aim of this work was to characterize the bacteria-surface interactions occurring during 

biofilm formation for 24 hours and 1 week adhesion of marine aerobic Pseudoalteromonas 

NCIMB 2021 at the surface of 2304 Duplex Stainless Steel (DSS) in artificial seawater 

without (ASW) and with (ASW+N) addition of nutrients. Significant differences were 

evidenced compared to the results obtained in the early stage of biofilm formation (1 hour 

adhesion) the previous chapter [CHAPITRE V]. 

 

Microscopic characterization (epifluorescence microscopy, SEM and AFM) showed that the 

biofilm formed after 24 hours can be considered as mature (high bacterial coverage) while a 

decline of the biofilm was noted after 1 week (decrease of the bacterial coverage), especially 
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in ASW+N. Cells adhering at the surface formed aggregates in which LB EPS are likely 

present. After 1 week, the cells structure appeared to be damaged likely as a consequence of 

cell lysis. The adhesion time and the presence of nutrients were found to influence the cell 

size (length, width and height). No pits were identified at the surface of 2304 DSS beside and 

under the bacteria. The presence of nutrients induced a significant and continuous increase of 

the number of viable cultivable planktonic bacteria over time. For shorter adhesion times (1 

hour and 24 hours), the presence of nutrients induced an increase of the number of viable 

cultivable adhering bacteria. On the contrary, for longer adhesion time (1 week), the number 

of viable cultivable adhering bacteria decreased in presence of nutrients.  

  

The biofilm consists in Tightly Bound (TB) EPS covering the surface of bacteria and Loosely 

Bound (LB) EPS released by bacteria and adsorbed at the surface of 2304 DSS. XPS analysis 

allowed evidencing and quantifying the presence of LB EPS. After 24 hours, the LB EPS 

represented a significant part of the biofilm and the absence of nutrients was found to promote 

the production of LB EPS. After 1 week, the LB EPS also represented a significant part of the 

biofilm when no nutrients were added to the medium, but in presence of nutrients, no LB EPS 

were evidenced.  

 

The data indicated that the presence of nutrients was responsible for a more pronounced 

decrease of the bacterial coverage (i.e. TB EPS coverage) after 1 week, a decrease of the 

number of viable cultivable adhering bacteria after 1 week as well as a lower production of 

LB EPS after 24 hours and 1 week. The production of LB EPS might contribute to the growth 

of the biofilm and the survival of cells within the biofilm. It is suggested that the respiration 

rate of bacteria was higher in presence of nutrients, so that the oxygen became a limiting 

factor for the growth of bacteria.  

 

The surface of 2304 DSS not covered by bacteria was analyzed by XPS. After 24 hours 

bacterial adhesion, the oxide layer remained stable compared to the control coupons. After 1 

week bacterial adhesion, clear modifications of the oxide layer were evidenced. The oxide 

layer was found to be slightly thinner compared to the control coupons, suggesting that 

biofilm formation mitigated the growth of the oxide layer. Fe(II) species were detected while 

in presence of nutrients, a further Cr(III) enrichment likely related the formation of chromium 

hydroxides was noted. The oxide layer present under the bacteria cannot be analyzed by XPS 

but it might be affected by bacteria already after shorter adhesion times.  
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The electrochemical measurements showed that the presence of bacteria induced a significant 

decrease of the OCP and Ecorr over adhesion time, which was assigned to a decrease in the 

concentration of dissolved oxygen (visible on the cathodic polarization curves) due to 

bacterial respiration. The presence of bacteria had also an influence on the anodic behavior of 

2304 DSS. After 1 hour [CHAPITRE V], a decrease of the anodic current was observed and 

a pitting corrosion inhibition was observed. On the contrary, after 24 hours and 1 week, an 

increase of the anodic current was observed, which might indicate that biofilm formation 

promotes corrosion of 2304 DSS. These phenomena might be associated to a more or less 

protective passive film depending on bacterial activity and oxide layer modifications during 

biofilm formation. 
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Conclusion générale et perspectives 

 

 

 

 

Les aciers inoxydables, et plus particulièrement les aciers inoxydables duplex (alliages 

biphasés composés d’austénite et de ferrite), doivent leur résistance à la corrosion à la 

formation spontanée d’une couche d’oxyde à leur surface, couramment qualifiée de film 

passif. Cette couche d’oxyde a une épaisseur de quelques nanomètres et se compose 

majoritairement d’oxydes et/ou d’hydroxydes de Fe(III) et de Cr(III). Néanmoins, dans des 

milieux agressifs, la stabilité de la couche d’oxyde peut être compromise, ce qui peut 

déclencher des phénomènes de corrosion (localisée ou généralisée) et porter atteinte à 

l’intégrité des structures. Par exemple, l’adhésion de microorganismes, et plus 

particulièrement de bactéries, et la formation d’un biofilm à la surface d’un acier inoxydable 

peut conduire à l’établissement de conditions physico-chimiques particulières à l’interface 

substrat/biofilm, et ainsi déclencher et/ou accélérer les processus de corrosion. Ce phénomène 

est qualifié de biocorrosion, ou corrosion influencée par les microorganismes. Une des 

approches pour étudier la biocorrosion des aciers inoxydables est de considérer l’évolution 

des propriétés de la couche d’oxyde au cours de la formation du biofilm. 

 

Ces travaux de thèse portent sur la caractérisation des interactions bactéries-surfaces suite à 

l’adhésion de bactéries marines aérobies Pseudoalteromonas NCIMB 2021 à la surface de 

l’acier inoxydable duplex 2304 en milieu marin. Dans un premier temps, nous avons 

caractérisé la couche d’oxyde par un couplage XPS/ToF-SIMS. Nous avons utilisé deux 

approches : une étude à l’échelle globale de la couche d’oxyde formée sur l’alliage duplex et 

sur les alliages monophasés correspondants (Chapitre III) et une étude à l’échelle locale de la 

couche d’oxyde formée sur chaque phase de l’alliage duplex (Chapitre IV). Dans un second 

temps, nous avons caractérisé la surface de l’alliage duplex au cours de l’adhésion 

bactérienne, avec pour objectif principal d’étudier l’évolution de la couche d’oxyde suite à la 

formation du biofilm. Nous avons considéré les premiers stades de la formation du biofilm 

(Chapitre V) ainsi que des stades plus avancés (Chapitre VI). Cette caractérisation fait appel à 

des techniques fines d’analyse des surfaces (XPS et ToF-SIMS), à des techniques 

microscopiques (microscopie à épifluorescence, MEB et AFM) ainsi qu’à des techniques 



Conclusion générale et perspectives 

254 

 

électrochimiques (suivi du potentiel à l’abandon, courbes de polarisation anodiques et 

cathodiques). 

 

Le film d’oxyde natif (formé après polissage mécanique) et le film passif (formé après 

passivation électrochimique dans H2SO4 0.05 M) formés à la surface de l’acier inoxydable 

duplex 2304 ont été caractérisés par XPS et ToF-SIMS à l’échelle globale, c’est-à-dire que les 

zones analysées contiennent plusieurs régions de phases ferrite et austénite. Dans les deux cas, 

la couche d’oxyde a une épaisseur de quelques nanomètres et se compose majoritairement 

d’oxydes et/ou d’hydroxydes de Fe(III) et de Cr(III) avec des quantités plus faibles de Mo(IV) 

et de Mo(VI). Le film d’oxyde natif (2.4 ± 0.1 nm) est légèrement plus épais que le film 

passif (2.0 ± 0.2 nm). Après passivation électrochimique, la quantité d’hydroxydes augmente 

et les espèces hydroxydées se concentrent dans la partie externe de la couche d’oxyde. La 

couche d’oxyde est enrichie en chrome et en molybdène par rapport au cœur de l’alliage. Ces 

enrichissements sont plus prononcés pour le film passif que pour le film d’oxyde natif, en 

conséquence de la dissolution préférentielle de l’oxyde de fer en milieu acide. Pour le film 

d’oxyde natif, la concentration en chrome est de 37.0 ± 1.1 % atomiques et la concentration 

en molybdène est de 1.1 ± 0.2 % atomiques. Pour le film passif, la concentration en chrome 

est de 69.8 ± 3.4 % atomiques et la concentration en molybdène est de 2.2 ± 0.8 % 

atomiques. Les oxydes et/ou hydroxydes de fer, de chrome et de molybdène sont stratifiés au 

sein de la couche d’oxyde : le fer et le molybdène sont concentrés dans la région externe et le 

chrome est concentré dans la région interne. Le nickel n’est pas détecté sous forme oxydée, ce 

qui est lié à l’oxydation préférentielle du fer et du chrome par rapport au nickel. Par 

conséquent, le métal sous la couche d’oxyde est enrichi en nickel par rapport au cœur de 

l’alliage. L’enrichissement en nickel métallique est plus prononcé pour le film passif (14.0 ± 

2.3 % at.) que pour le film d’oxyde natif (8.5 ± 1.5 % at.). Le métal sous-jacent est également 

fortement enrichi en azote, à des niveaux similaires pour les deux types de couches d’oxyde 

(entre 3 et 4 % at.).  

 

Pour comprendre le lien entre la composition chimique des phases de l’acier inoxydable 

duplex 2304 et la composition chimique de la couche d’oxyde formée sur chaque phase, nous 

avons développé deux stratégies : une caractérisation à l’échelle globale de la surface de 

l’alliage duplex et des alliages monophasés correspondants, et une caractérisation à l’échelle 

locale de la surface sur chaque phase de l’alliage duplex. Dans le Chapitre III, nous avons 

caractérisé le film d’oxyde natif (formé après polissage mécanique) à la surface de l’alliage 
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duplex et des alliages monophasés correspondants (austénitique et ferritique), dont la 

composition chimique est très proche de celle des phases de l’alliage duplex, par un couplage 

XPS/ToF-SIMS (échelle globale). L’épaisseur de la couche d’oxyde est légèrement plus 

élevée pour l’alliage monophasé austénitique (2.8 ± 0.1 nm) que pour l’alliage duplex et 

l’alliage monophasé ferritique (2.4 ± 0.1 nm). La composition chimique de la surface des 

trois alliages présente des différences qui montrent que la teneur en éléments d’alliage (Fe, 

Cr, Ni, Mo et N) dans la couche d’oxyde et/ou dans le métal sous-jacent dépend de leur teneur 

au cœur de l’alliage. Ces résultats suggèrent qu’il existe des différences chimiques de la 

surface de l’alliage duplex au niveau de chaque phase. Dans le Chapitre IV, nous avons 

présenté une méthodologie permettant d’analyser le film d’oxyde natif (formé après polissage 

mécanique) et le film passif (formé après passivation électrochimique dans H2SO4 0.05 M) 

sur les phases ferrite et austénite de l’alliage duplex, par un couplage XPS/ToF-SIMS 

innovant (échelle locale). Cette méthodologie repose sur le couplage des données 

quantitatives obtenues par XPS, des cartographies chimiques ToF-SIMS permettant de 

visualiser les phases de l’alliage duplex et des profils ToF-SIMS extraits des zones d’intérêt 

correspondant à chacune des phases. L’épaisseur du film d’oxyde natif est légèrement plus 

élevée sur la phase austénite que sur la phase ferrite, en accord avec les résultats obtenus pour 

les alliages monophasés. En revanche, l’épaisseur du film passif est similaire sur les deux 

phases. La stratification des espèces Fe, Cr et Mo au sein de la couche d’oxyde est observée 

sur chacune des phases. Des différences de composition chimique concernant la couche 

d’oxyde formée sur chaque phase sont mises en évidence : les teneurs en chrome et en 

molybdène de la couche d’oxyde sont plus élevées sur la ferrite que sur l’austénite. Grâce à la 

corrélation des résultats XPS et ToF-SIMS, la concentration en Cr(III) de la couche d’oxyde 

formée sur chaque phase a pu être estimée. Pour le film d’oxyde natif, la concentration en 

Cr(III) est de 31.1 % at. sur l’austénite et de 34.5 % at. sur la ferrite. Ces valeurs sont en bon 

accord avec les résultats obtenus à l’échelle globale pour les alliages monophasés austénitique 

(28.9 ± 2.4 % at.) et ferritique (37.4 ± 2.6 % at.). Pour le film passif, la concentration en 

Cr(III) est de 68.1 % at. sur l’austénite et de 77.0 % at. sur la ferrite. La différence entre la 

concentration en Cr(III) de la couche d’oxyde formée sur l’austénite et sur la ferrite est plus 

prononcée pour le film passif que pour le film d’oxyde natif. L’enrichissement en nickel et en 

azote est observé à l’interface métal/oxyde pour les deux phases, mais il est plus prononcé 

pour l’austénite que pour la ferrite. Ainsi, les résultats obtenus à l’échelle globale et à 

l’échelle locale sont en bon accord et soulignent que la composition chimique de la surface de 

l’alliage duplex est directement liée à la composition chimique de la phase sous-jacente.  
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Dans la suite du manuscrit, nous avons caractérisé la surface de l’acier inoxydable duplex 

2304 au cours de l’adhésion de bactéries marines aérobies Pseudoalteromonas NCIMB 2021 

en eau de mer artificielle sans (ASW) et avec (ASW+N) ajout de nutriments. Les analyses 

microscopiques (microscopie à épifluorescence, MEB et AFM) ont permis de caractériser la 

morphologie du biofilm. Après 1 heure d’adhésion (Chapitre V), le biofilm est dans les 

premiers stades de sa formation : les bactéries adhérentes forment des chaînes (processus de 

division par fission binaire) et le taux de recouvrement bactérien est faible, aussi bien en 

ASW (3.3 ± 1.3 %) qu’en ASW+N (2.8 ± 0.7 %). Après 24 heures et 1 semaine d’adhésion 

(Chapitre VI), le biofilm est dans des stades plus avancés. Après 24 heures, le biofilm est 

décrit comme mature : des agrégats bactériens sont présents à la surface et le taux de 

recouvrement bactérien est élevé, aussi bien en ASW (27.4 ± 5.1 %) qu’en ASW+N (28.8 ± 

4.2 %). Après 1 semaine, le biofilm est en déclin : la structure des bactéries est endommagée, 

et le taux de recouvrement bactérien diminue, en ASW (12.7 ± 8.0 %) mais surtout en 

ASW+N (2.8 ± 0.9 %). 

 

Nous avons étudié l’évolution de la couche d’oxyde à côté des bactéries au cours de la 

formation du biofilm. Après 1 heure d’adhésion, la surface de l’alliage duplex a été 

caractérisée par XPS et par ToF SIMS. Par XPS, nous n’avons pas identifié d’effet des 

bactéries sur la nature de la couche d’oxyde. Par ToF-SIMS, nous avons montré que la couche 

d’oxyde s’enrichit en chrome en présence de nutriments (62.5 % at.). Nous avons conclu que 

des interactions bactéries-oxyde sur de faibles distances (quelques micromètres) induisent un 

enrichissement en chrome de la couche d’oxyde autour des bactéries. Après 24 heures et 1 

semaine d’adhésion, la surface de l’alliage duplex a été caractérisée par XPS. Après 24 heures 

d’adhésion, nous n’avons pas identifié d’effet des bactéries sur la nature de la couche 

d’oxyde. Après 1 semaine d’adhésion, nous avons montré plusieurs effets de la présence des 

bactéries sur la couche d’oxyde : une épaisseur plus faible, la présence d’espèces Fe(II) et, en 

présence de nutriments, un enrichissement en chrome (68.3 % at.), probablement lié à la 

formation d’hydroxydes de chrome. Sur les profils ToF-SIMS, nous avons identifié la 

présence d’une couche d’oxyde sous les bactéries. Toutefois, cette couche d’oxyde n’a pas 

pu être caractérisée dans ces travaux. D’une part, considérant l’épaisseur analysée par XPS (≈ 

10 nm) et la hauteur des bactéries après 1 heure (435 ± 97 nm), 24 heures (252 ± 48 nm) et 1 

semaine (100-300 nm) d’adhésion (mesures AFM en ASW+N), la surface sous les bactéries 

ne peut pas être analysée par XPS. D’autre part, en l’absence d’interface bactéries/oxyde 

clairement définie, les profils ToF-SIMS ne permettent pas d’obtenir d’information 
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concernant la surface sous les bactéries. Etant donné les résultats obtenus pour la couche 

d’oxyde à côté des bactéries, il est néanmoins probable que la couche d’oxyde sous les 

bactéries soit affectée par la formation du biofilm 

 

Nous avons également caractérisé la surface du biofilm, composé des bactéries, sur lesquelles 

des « Tightly Bound » EPS sont attachés, et de « Loosely Bound » EPS, relâchés à côté des 

bactéries. Au vu de la complexité des spectres XPS et du nombre élevé d’ions secondaires 

associés aux bactéries détectés par ToF-SIMS, la composition chimique du biofilm est 

complexe. Pour la suite des interprétations, nous avons modélisé le biofilm par un film 

organique composé de protéines et de polysaccharides. Nous avons développé un modèle afin 

de déterminer, à partir des données XPS, le taux de recouvrement du biofilm en fonction de la 

proportion de protéines et de polysaccharides dans le biofilm. Après 1 heure d’adhésion, nous 

avons montré que la surface des bactéries est composée majoritairement de protéines, aussi 

bien en ASW (63 % de protéines et 37 % de polysaccharides) qu’en ASW+N (62 % de 

protéines et 38 % de polysaccharides). Après 24 heures et 1 semaine d’adhésion, nous avons 

considéré que la composition du biofilm est similaire à celle calculée après 1 heure 

d’adhésion. Nous en avons déduit le taux de recouvrement du biofilm, et, connaissant le taux 

de recouvrement bactérien (obtenu par microscopie à épifluorescence), le taux de 

recouvrement des LB EPS a été obtenu. Après 24 heures d’adhésion, les LB EPS représentent 

une part significative du biofilm, aussi bien en ASW (57 %) qu’en ASW+N (44 %). Après 

une semaine d’adhésion, le biofilm formé en ASW comprend également une part significative 

de LB EPS (61 %), alors qu’en ASW+N, le biofilm ne comprend pas de LB EPS. Ainsi, 

l’absence de nutriments dans le milieu semble favoriser la production de LB EPS, ce qui 

pourrait contribuer à la croissance du biofilm et à la survie des bactéries au sein du biofilm. 

 

Les mesures électrochimiques réalisées en ASW+N indiquent que la formation du biofilm à la 

surface de l’acier inoxydable duplex 2304 a une influence sur les processus anodiques et 

cathodiques. Une baisse significative de la concentration en oxygène dissous a été identifiée, 

qui est probablement liée à la respiration bactérienne, et qui entraîne une diminution de la 

vitesse de la réaction cathodique. Après 1 heure d’adhésion, la présence du biofilm semble 

inhiber la propagation des piqûres à la surface de l’alliage duplex, ce qui pourrait être lié à la 

présence d’un film passif plus protecteur. Après 24 heures d’adhésion, le biofilm contient une 

part significative de LB EPS, et après 1 semaine d’adhésion, le biofilm se dégrade (du fait de 

l’absence d’oxygène et/ou de nutriments dans le milieu) et la couche d’oxyde est 
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significativement modifiée (épaisseur plus faible, présence de Fe(II), enrichissement en 

Cr(III) probablement associé à la formation d’hydroxydes de chrome), ce qui semble plutôt 

favoriser la corrosion de l’alliage duplex. 

 

Plusieurs perspectives émergent de ces travaux de thèse. Tout d’abord, il serait intéressant 

d’appliquer la méthodologie d’analyse locale de la couche d’oxyde sur chaque phase de 

l’alliage duplex aux surfaces en présence du biofilm. Il faudrait pour cela réaliser des analyses 

complémentaires en adaptant les conditions d’analyse au système substrat-oxyde-biofilm 

(taille de la zone analysée, courants des faisceaux, choix des ions caractéristiques…). Des 

essais préliminaires réalisés ont montré qu’il est possible des visualiser les phases grâce aux 

cartographies 3D des ions OH- en accumulant suffisamment de données dans la partie externe 

de la couche d’oxyde, et nous avons ainsi confirmé, en présence du biofilm, que la couche 

d’oxyde est plus riche en chrome sur la ferrite que sur l’austénite. Nous avons aussi montré 

que la formation du biofilm induit des modifications de la couche d’oxyde. Plusieurs 

hypothèses ont été formulées pour en expliquer les mécanismes, comme des modifications 

physico-chimiques à l’interface biofilm/oxyde (par exemple une baisse de la concentration en 

oxygène dissous ou une acidification locale), des processus métaboliques (par exemple la 

respiration du fer) ou un attachement d’ions métalliques aux EPS. Des essais complémentaires 

seraient nécessaires, comme des mesures locales de concentration en oxygène dissous et de 

pH. Il n’a pas été possible de caractériser la surface sous les bactéries avec les techniques 

utilisées dans ce travail. Puisque nous avons montré l’existence d’interactions bactéries-oxyde 

sur de faibles distances, l’oxyde sous les bactéries est probablement affecté. Il serait 

intéressant de développer une approche permettant d’avoir accès à l’interface 

bactéries/oxydes, sans toutefois induire de modifications de la surface, par exemple en 

détachant le biofilm aux ultra-sons en boîte à gants. Enfin, nous avons vu que les LB EPS 

peuvent représenter une part significative du biofilm, et que la production des LB EPS semble 

influencer les caractéristiques du biofilm. Il serait intéressant de mieux caractériser les 

interactions EPS-surface pour comprendre leur rôle dans la formation du biofilm. Dans cette 

optique, une étude est en cours au laboratoire, qui porte sur la caractérisation de l’adhésion 

des EPS produits par Pseudoalteromonas NCIMB 2021 à la surface d’un alliage Fe-Cr, par un 

couplage de microbalance à cristal de quartz/électrochimie (EQCM) et d’XPS. Un des 

objectifs est de comprendre si le conditionnement de la surface par des EPS favorise (ou non) 

l’adhésion des bactéries. 
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Tableau A-1  Compositions chimiques, exprimées en pourcentages massiques (% m), et propriétés mécaniques de différentes nuances d’aciers 

inoxydables. Les paramètres mécaniques ont été déterminés à 20°C, et dans le cas des nuances duplex, dans le sens transversal. Source : fiches 

techniques APERAM (www.aperam.com). 

 

Famille 

 

EN AISI Cr Ni Mo Mn Si N C Autres 
Rm 

(MPa)1 

Rp0.2 

(MPa)2 

A 

(%)3 

Ferritique 

1.4512 409 11.30 - - 0.30 0.45 - 0.01 Ti = 0.190 420 250 32 

1.4016 430 16.50 - - 0.30 0.35 - 0.04 - 500 330 26 

1.4509 441 17.80 - - 0.30 0.60 - 0.015 Ti + Nb = 0.65 480 310 30 

1.4521 444 17.70 - 1.85 0.30 0.50 - 0.015 Ti + Nb = 0.45 520 370 29 

1. 4621 445 20.20 - - 0.25 0.25 - 0.015 
Nb = 0.45 

Cu = 0.45 
510 360 29 

Austénitique 

1.4310 301 17.3 7.3 - 0.9 0.6 - 0.1 - 1000 740 30 

1.4301 304 18.20 8.05 - 1.10 0.40 - 0.05 - 650 300 54 

1.4307 304L 18.20 8.05 - 1.40 0.40 - 0.025 - 630 300 54 

1.4404 316L 16.80 10.10 2.10 1.20 0.40 - 0.025 - 620 300 52 

1.4371 201L 16.30 4.75 - 7.0 - 0.18 0.025 Cu = 0.30 720 360 55 

Martensitique 1.4028 420 13.7 - - 0.35 0.35 0.03 0.32 - 610 330 24 

Duplex (austéno-

ferritique) 

1.4062 2202 23.00 2.50 0.30 1.30 - 0.21 0.02 - 710 530 30 

1.4362 2304 22.80 3.80 0.40 1.80 - 0.13 0.02 - 730 550 30 

1.4462 2205 22.80 5.50 3.10 1.80 - 0.17 0.02 - 800 620 30 

1.4410 2507 25.8 7.0 3.8 - - 0.3 <0.02  900 670 30 
1 Résistance à la traction 

2 Limite d’élasticité à 0.2 % 

3 Allongement à la rupture 
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Tableau A-2  Exemples de caractérisation chimique par XPS du film passif formé sur différents alliages. 

Réf Alliage Préparation de la surface 
Epaisseur de 

l’oxyde (nm) 

Composition chimique (% atomiques) 

Oxyde Métal sous-jacent 
[M

au
ri

ce
, 

1
9

9
6

] 

Fe-22Cr (110) 

Film d’oxyde natif  

(15 min d’exposition à l’air) 
2.0 

Fe2O3 : 77 

Cr2O3 : 23 

Fe : 82 

Cr : 18 

Film d’oxyde natif  

(18 h d’exposition à l’air) 
2.5 

Fe2O3 : 80 

Cr2O3 : 20 

Fe : 75 

Cr : 25 

Passivation électrochimique  

(0.5 M H2SO4 ; +500 mV/ESH ; 2 h) 

Couche externe : 0.5 

Couche interne : 1.1 

Couche externe : Cr(OH)3 : 100 

Couche interne : Fe2O3 : 10 ; Cr2O3 : 90 

Fe : 55 

Cr : 45 

Passivation électrochimique 

(0.5 M H2SO4 ; +500 mV/ESH ; 22 h) 

Couche externe : 0.2 

Couche interne : 1.2 

Couche externe : Cr(OH)3 : 100 

Couche interne : Fe2O3 : 5 ; Cr2O3 : 95 

Fe : 50 

Cr : 50 

[M
au

ri
ce

, 
1
9

9
8

] 

Fe-18Cr-13Ni (100) 

Film d’oxyde natif  

(3 h d’exposition à l’air) 
1.8 

Fe2O3 : 73 

Cr2O3 : 27 

Fe : 60 

Cr : 8 

Ni : 32 

Film d’oxyde natif  

(20 h d’exposition à l’air) 
2.0 

Fe2O3 : 79 

Cr2O3 : 21 

Fe : 50 

Cr : 19 

Ni : 31 

Passivation électrochimique  

(0.5 M H2SO4 ; +500 mV/ESH ; 2 h) 

Couche externe : 1.8 

Couche interne : 0.6 

Couche externe : Cr(OH)3 : 96, Ni(OH)2 : 4 

Couche interne : Fe2O3 : 38 Cr2O3 : 62 

Fe : 20 

Cr : 30 

Ni : 50 

Passivation électrochimique  

(0.5 M H2SO4 ; +500 mV/ESH ; 20 h) 

Couche externe : 1.3 

Couche interne : 0.9 

Couche externe : Cr(OH)3 : 97 ; Ni(OH)2 : 3 

Couche interne : Fe2O3 : 17 ; Cr2O3 : 83 

Fe : 35 

Cr : 15 

Ni : 50 

[M
au

ri
ce

, 
2
0

1
5

] 

Fe-17Cr-14.5Ni-2.3Mo 

(100) 

Film d’oxyde natif 
Couche externe : 0.7 

Couche interne : 1.0 

Couche externe : Fe2O3 : 100 

Couche interne : Cr2O3 : 96.4 ; Mo4+/Mo6+ : 3.6 

Fe : 60.8 

Cr : 13.1 

Ni : 24.6 

Mo : 1.5 

Passivation électrochimique  

(0.05 M H2SO4 ; +500 mV/ESH ; 2 h) 

Couche externe : 0.6 

Couche interne : 1.3 

Couche externe : Fe2O3 : 89.1 ; Mo4+/Mo6+ : 10.9 

Couche interne : Cr2O3, Cr(OH)3 : 100 

Fe : 51.0 

Cr : 14.7 

Ni : 32.8 

Mo : 1.5 

Passivation électrochimique  

(0.05 M H2SO4 ; +500 mV/ESH ; 20 h) 

Couche externe : 0.5 

Couche interne : 1.3 

Couche externe : Fe2O3 : 83.9 ; Mo4+/Mo6+ : 16.1 

Couche interne : Cr2O3, Cr(OH)3 : 100 

Fe : 50.5 

Cr : 15.1 

Ni : 33.1 

Mo : 1.3 
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Tableau A-3  Récapitulatif des études portant sur la caractérisation locale du film passif formé sur chaque phase des aciers inoxydables duplex. 

Réf Techniques Alliage et préparation de la surface Principaux résultats 

[O
ls

so
n

, 
1

9
9

5
] 

AES, XPS 

Duplex 2205 + alliages monophasés 

correspondant à chaque phase 

 

Passivation électrochimique dans 1 M 

NaCl 

Bonne corrélation concernant la composition du film passif formé sur le duplex et les monophasés mais film passif 

légèrement plus épais sur les monophasés que sur le duplex 

Enrichissement en Ni et N à l’interface oxyde/métal sur les deux phases mais plus prononcé sur l’austénite que sur la 

ferrite 

Teneur en Cr légèrement plus élevée dans le film passif formé sur la ferrite que dans celui formé sur l’austénite 

Proposition d’un mécanisme d’interactions entre Mo et N 

[S
ch

m
id

t-
R

ie
d

er
, 
1
9

9
9

] 

AES 

Super duplex Zeron 100 

 

Polarisation dans 0.6 M NaCl (pH = 2) 

dans le domaine transpassif 

Teneur en Cr légèrement plus élevée dans le film formé sur la ferrite 

Enrichissement en Ni plus prononcé sur l’austénite que sur la ferrite 

Enrichissement en N dans tout le film formé sur l’austénite, pas de N détecté sur la ferrite 

La présence de N sur l’austénite pourrait expliquer sa meilleure résistance à la corrosion 

[F
em

en
ia

, 
2

0
0

4
] 

AES, XPS 

Duplex UNS S31803 (AISI 2205), UNS 

S32750 (AISI 2507), UNS S32305 

(AISI 2304) 

 

Pulvérisation du film d’oxyde natif 

Cr et Mo partitionnés dans la ferrite, Ni et N partitionnés dans l’austénite, gradient de composition entre les phases sur 

quelques micromètres 

Enrichissement en Ni sur les deux phases, enrichissement en N sur l’austénite mais pas toujours sur la ferrite 

Enrichissement en Ni et N sur l’austénite améliore sa résistance à la corrosion  

Propositions de mécanismes de synergie entre Mo, Ni et N pour chaque alliage 

[K
em

p
f,

 2
0
0

8
] 

AES 

Acier inoxydable duplex UNS S31803 

(AISI 2205) 

 

Oxydation thermique jusque 490°C 

Influence des contraintes résiduelles et de l’orientation cristalline sur l’épaisseur et/ou la composition de l’oxyde, 

épaississement et enrichissement en Cr de l’oxyde pour les zones sous tension 

Pression en oxygène de 10-5 mbar : oxyde plus fin sur la ferrite et composé majoritairement de Cr 

Pression en oxygène de 2 × 10-5 mbar : épaississement et enrichissement en fer de l’oxyde formé sur l’austénite, peu 

de variations sur la ferrite 
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[V
ig

n
al

, 
2

0
1

0
] 

AES, 

électrochimie 

locale 

Duplex UNS S31803 (AISI 2205) et 

UNS S32304 (AISI 2304) 

 

Traitement thermique pour augmenter la 

taille des grains 

Polissage mécanique + décapage 

électrochimique 

Après polissage mécanique : UNS S31803 : présence de Mo promeut l’enrichissement en Cr du film passif, ratios 

Cr/Fe des deux phases proches, Ni présent à l’interface métal/oxyde, teneur en Ni plus élevée sur l’austénite que sur la 

ferrite ; UNS S32304 : ratio Cr/Fe plus élevé sur la ferrite que sur l’austénite, Ni présent dans tout le film passif, 

teneur en Ni homogène sur les deux phases  

Après décapage électrochimique : UNS S31803 : pas de variation de l’épaisseur du film passif, enrichissement en Cr 

du film passif, pas de différence significative du ratio Cr/Fe entre les phases, Ni dans la partie interne du film passif ; 

UNS S32304 : épaississement et enrichissement en Cr du film passif, pas de différence significative du ratio Cr/Fe 

entre les phases, Ni dans la partie interne du film passif 

Augmentation du ratio Cr/Fe lorsque les contraintes compressives augmentent 

Influence de la couche d’écrouissage sur le comportement électrochimique 

[V
ig

n
al

, 
2

0
1

1
] 

AES, SIMS, 

DRX, 

électrochimie 

locale 

Duplex UNS S32304 (AISI 2304) 

 

Traitement thermique pour augmenter la 

taille des grains 

 

Polissage mécanique + électropolissage 

+ décapage chimique + vieillissement à 

l’OCP dans NaCl 0.5 M à 50°C pendant 

21 jours 

Après polissage mécanique, électropolissage et décapage : épaisseur du film passif homogène, ratio Cr/Fe légèrement 

plus élevé sur la ferrite que sur l’austénite, Ni présent dans tout le film passif préférentiellement sur l’austénite, 

adsorption de chlorures préférentiellement sur l’austénite, possiblement du fait du plus faible ratio Cr/Fe, différences 

de stœchiométrie du film passif selon la phase et selon l’orientation cristallographique des grains, meilleure résistance 

à la piqûration de la ferrite qui pourrait liée au ratio Cr/Fe plus élevé 

Après vieillissement dans NaCl : épaississement du film passif, épaisseur homogène, enrichissement en Cr du film 

passif, ratio Cr/Fe plus élevé sur la ferrite que sur l’austénite, quantité de chlorure adsorbé plus importante mais l’effet 

négatif des chlorures sur la résistance à la corrosion est compensé par l’augmentation du ratio Cr/Fe 

[V
ig

n
al

, 
2

0
1

3
a]

 

AES, XPS (global 

et local), EBSD, 

électrochimie 

locale 

Duplex UNS S32304 (AISI 2304) 

 

Traitement thermique pour augmenter la 

taille des grains 

 

Polissage mécanique + polissage 

vibratoire + vieillissement à l’air 

pendant un an 

Après polissage : Film passif plus épais sur l’austénite que sur la ferrite, ratio Cr/Fe légèrement plus élevé sur la ferrite 

que sur l’austénite, enrichissement en Ni à l’interface métal/oxyde pour l’austénite, ratio O2-/OH- homogène, pas 

d’influence de l’orientation cristallographique des grains, pas de différence du comportement électrochimique entre 

les phases 

Après vieillissement à l’air : Epaississement du film passif, différences d’épaisseur selon l’orientation 

cristallographique des grains, pas de variation du ratio Cr/Fe et de la teneur en Ni, teneur en eau adsorbée diminue, 

ratio O2-/OH- inchangé globalement, mais plus élevé sur l’austénite que sur la ferrite, comportements électrochimiques 

différents pour chaque phase 

[V
ig

n
al

, 
2

0
1

4
] 

AES, 

électrochimie 

locale 

Acier inoxydable duplex UNS S32202 

(AISI 2202) 

 

Traitement thermique ? 

 

Polissage mécanique + électropolissage 

+ décapage chimique 

Dans tous les cas, ratio Cr/Fe légèrement plus élevé sur la ferrite que sur l’austénite, ces différences sont néanmoins 

supposées insuffisantes pour induire une différence de résistance à la corrosion entre les phases 

Détection de N à l’interface métal/oxyde seulement sur l’austénite 

Après polissage mécanique : film passif plus épais sur la ferrite que sur l’austénite du fait de la présence d’une couche 

d’écrouissage plus épaisse sur l’austénite que sur la ferrite  

Après électropolissage: pas de différence d’épaisseur entre les phases, enrichissement en Cr du film passif, teneur en 

N plus élevée 

Après décapage chimique : film passif plus fin après décapage, pas de différence d’épaisseur entre les phases, 

enrichissement en Cr du film passif 

Pas de différence de comportement électrochimique entre les phases 

[W
an

g
, 
2

0
1

5
] 

Electrochimie, 

XPS 

Echantillons monophasés préparés par 

dissolution sélective des phases de d’un 

acier inoxydable duplex 2205 

 

Immersion à l’OCP dans NaCl 3.5 % 

pendant 12 h 

L’austénite a un domaine passif plus étendu et un courant plus bas à la fin du domaine passif que la ferrite 

Voltammétries cycliques indiquent que le fer est plus riche sur la ferrite 

Le pic transpassif est plus élevé sur la ferrite que sur l’austénite, ce qui suggère une moins bonne stabilité du chrome 

sur la ferrite 

Analyses XPS indiquent que les espèces Cr(III) sont moins stables sur la ferrite que sur l’austénite 

Ni détecté sur l’austénite mais pas sur la ferrite, pourrait contribuer à la stabilité des espèces Cr(III) sur l’austénite 
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Annexe B : Conditions utilisées pour la passivation 

électrochimique 

 

 

 

 

Le domaine passif de l’acier inoxydable duplex 2304 dans H2SO4 0.05 M est situé entre 

environ −500 et +400 mV/ESS (Figure B-1). Un potentiel de −100 mV/ESS a été choisi 

pour la passivation électrochimique.  

 

 

Figure B-1  Courbe de polarisation de l’acier inoxydable duplex 2304 dans H2SO4 0.05 M 

(après 15 min à l’OCP). Vitesse de balayage : 1 mV/s. 

 

Lorsqu’un potentiel de −100 mV/ESS est appliqué à l’acier inoxydable duplex 2304 dans 

H2SO4 0.05 M, une chute du courant est observée, qui correspond à la formation du film 

passif (Figure B-2). Après 30 min, la baisse du courant est peu significative. Par conséquent, 

un temps de passivation de 30 min a été choisi. 
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Figure B-2  Evolution du courant au cours du temps lorsqu’un potentiel de −100 mV/ESS est 

appliqué à l’acier inoxydable duplex 2304 dans H2SO4 0.05 M (après 15 min à l’OCP). 

0

1E-09

2E-09

3E-09

4E-09

5E-09

0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100 110 120

j 
(A

/c
m

²)

t (min)



 

308 

 

Annexe C : Composition des milieux de culture 

 

 

 

 

Tableau C-1  Composition (en g/L) des milieux de culture Marine Agar 2216 et Marine 

Broth 2216 (BD Difco), pH = 7.6 ± 0.2 at 25°C.  

g/L Marine Agar 2216 Marine Broth 2216 

Peptone 5.0 5.0 

Extrait de levure 1.0 1.0 

Citrate de fer 0.1 0.1 

Chlorure de sodium 19.4 19.45 

Chlorure de magnésium 8.8 5.9 

Sulfate de sodium 3.24 - 

Sulfate de magnésium - 3.24 

Chlorure de calcium 1.8 1.8 

Chlorure de potassium 0.5 0.55 

Bicarbonate de sodium 0.16 0.16 

Bromure de potassium 0.08 0.08 

Chlorure de strontium 34.0 × 10-3 34.0 × 10-3 

Acide borique 22.0 × 10-3 22.0 × 10-3 

Silicate de sodium 4.0 × 10-3 4.0 × 10-3 

Fluorure de sodium 2.4 × 10-3 2.4 × 10-3 

Nitrate d’ammonium 1.6 × 10-3 1.6 × 10-3 

Phosphate disodique 8.0 × 10-3 8.0 × 10-3 

Agar 15.0 - 

 

Préparation des milieux de culture : 

Suspendre la poudre dans de l’eau distillée. Agiter et faire bouillir pendant 1 min pour 

totalement dissoudre la poudre. Autoclaver à 121°C pendant 15 min. 
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Annexe D : Détail des paramètres XPS utilisés 

 

  

 

 

Tableau D-1  Paramètres utilisés dans le logiciel Avantage pour introduire l’asymétrie des 

pics XPS associés aux éléments métalliques. 

Pic XPS L/G mix (%) Tail mix (%) Tail exponent (%) 

Femét (Fe 2p3/2) 94.30 9.51 0.0718 

Crmét (Cr 2p3/2) 35.00 0.66 0.0867 

Nimét (Ni 2p3/2) 35.00 59.41 0.1040 

Momét (Mo 3d5/2 et Mo 3d3/2) 34.72 64.67 0.0851 

 

 

Tableau D-2  Valeurs des facteurs de transmission (𝑇𝑋), des sections efficaces (𝜎𝑋) et des 

libres parcours moyens (𝜆𝑋
𝑀) utilisés dans ces travaux. 

Niveau de cœur C 1s N 1s Fe 2p3/2 Cr 2p3/2 Ni 2p3/2 Mo 3d5/2 

𝑻𝑿 3079 3233 3753 3502 4062 3008 

𝝈𝑿 1.00 1.80 10.82 7.69 14.61 5.62 

𝝀𝑿
𝒑𝒐𝒍𝒚𝒆𝒕𝒉𝒚𝒍𝒆𝒏𝒆

 (nm) 3.96 - - 3.17 - - 

𝝀𝑿
𝑩𝑺𝑨 (nm) 3.24 2.99 - 2.60 - - 

𝝀𝑿
𝒈𝒍𝒖𝒄𝒐𝒔𝒆

 (nm) - 3.06 - 2.67 - - 

𝝀𝑿
𝒐𝒙𝒊𝒅𝒆 (nm) - 2.10 1.63 1.83 1.40 2.34 

𝝀𝑿
𝒎𝒆𝒕𝒂𝒍 (nm) - 1.74 1.35 1.52 1.17 1.94 
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Annexe E : Influence de la vitesse de balayage 

  

 

 

 

 

 

Figure E-1  Courbes de polarisation anodiques en représentation (a) linéaire et (b) 

logarithmique pour l’acier inoxydable duplex 2304 après 1 heure d’OCP en ASW+N stérile. 

Potentiel initial : −200 mV/OCP. Vitesse de balayage : 0,1 ; 0,17 ; 1,0 ; 1,7 mV/s. 
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Les courbes de polarisation anodiques en représentation linéaire (Figure E-1-a) et en 

représentation logarithmique (Figure E-1-b) obtenues pour l’acier inoxydable duplex 2304 

après 1 heure d’OCP en ASW+N stérile montrent un effet de la vitesse de balayage. Dans le 

domaine passif, on ne distingue pas de plateau passif, mais une augmentation continue de la 

densité de courant. L’absence de plateau passif peut être expliquée par des conditions non 

stationnaires, quelle que soit la vitesse de balayage utilisée. Toutefois, la densité de courant 

diminue lorsque la vitesse de balayage diminue, ce qui suggère qu’on se rapproche des 

conditions stationnaires. Au vu de ces résultats, nous avons choisi dans ce travail une vitesse 

de balayage de 0,17 mV/s.  
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Annexe F : Résumé des travaux présentés dans la thèse 

 

 

 

 

Cette thèse est structurée en 6 chapitres. Le Chapitre I est une synthèse bibliographique (en 

français) et le Chapitre II présente les techniques expérimentales (en français). Le Chapitre 

III, le Chapitre IV, le Chapitre V et le Chapitre VI présentent les résultats des travaux de thèse 

et sont chacun rédigés en anglais dans un format de type publication. Ainsi, les chapitres de 

résultats sont constitués de différentes parties : 

- Une introduction qui présente le contexte de l’étude et son positionnement par rapport 

aux travaux de la littérature ; 

- Une partie présentant les matériaux et les méthodes ; 

- Une partie résultats et/ou discussion ; 

- Une conclusion. 

Ces travaux feront l’objet de publications. Dans ce document, nous présenterons un résumé en 

français des principaux résultats présentés dans la thèse. 

 

Résumé du Chapitre III 

 

Titre en anglais : 

« Comparative study of the surface oxide films on lean duplex and corresponding single phase 

stainless steels by XPS and ToF-SIMS » 

 

Titre en français : 

« Etude comparative des films d’oxyde formés à la surface d’un acier inoxydable lean duplex 

et des alliages monophasés correspondants par XPS et ToF-SIMS » 
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L’objectif de ce chapitre est de caractériser le film d’oxyde natif formé après polissage 

mécanique à la surface de l’acier inoxydable « lean » duplex 2304 ainsi que sur les alliages 

monophasés (austénitique et ferritique) correspondant à chacune des phases de l’alliage 

duplex. Ce travail propose une première approche pour caractériser la couche d’oxyde formée 

à la surface des aciers inoxydables duplex grâce à un couplage XPS/ToF-SIMS. 

 

Pour chaque alliage, le film d’oxyde natif formé après polissage mécanique peut être décrit 

par une couche d’oxydes et d’hydroxydes composée majoritairement d’espèces Fe(III) et 

Cr(III) avec une faible quantité d’espèces Mo(IV) et Mo(VI). Le nickel n’est pas détecté sous 

forme oxydée. Sur les profils ToF-SIMS, l’évolution des signaux caractéristiques des oxydes 

de fer (FeO2
-), de chrome (CrO2

-) et de molybdène (MoO3
-) suggère que le fer et le 

molybdène sont concentrés dans la partie externe de la couche d’oxyde alors que le chrome 

est concentré dans la partie interne, ce qui suggère que la couche d’oxyde a une structure 

« bicouche ». En revanche, les signaux associés aux oxydes (O2
-) et aux hydroxydes (OH-) ne 

révèlent aucune stratification de ces espèces.  

 

La présence de composantes métalliques dans les spectres XPS des niveaux de cœur Fe 2p3/2, 

Cr 2p3/2, Ni 2p3/2 et Mo 3d indique que l’épaisseur de la couche d’oxyde est de l’ordre de 

quelques nanomètres. Afin de calculer l’épaisseur et la composition de la couche d’oxyde 

ainsi que la composition du métal sous-jacent à partir des données XPS, un modèle a été 

proposé. Ce modèle consiste en une couche d’oxyde homogène et continue composée 

d’oxydes et/ou d’hydroxydes de Fe(III), Cr(III), Mo(IV) et Mo(VI) au-dessus du substrat 

métallique (alliage duplex, austénitique ou ferritique) composé de Fe, Cr, Ni, Mo et N. Le 

système d’équations associé à ce modèle a été détaillé.  

 

L’épaisseur de la couche d’oxyde déterminée par XPS est de : 

- Pour l’alliage duplex : 2.1 ± 0.1 nm après 24 heures de vieillissement à l’air et 2.4 ± 

0.1 nm après 3 semaines de vieillissement à l’air ; 

- Pour l’alliage austénitique : 2.8 ± 0.1 nm après 3 semaines de vieillissement à l’air ; 

- Pour l’alliage ferritique : 2.4 ± 0.1 nm après 3 semaines de vieillissement à l’air. 

 

Les épaisseurs équivalentes obtenues à partir des profils ToF-SIMS sont légèrement 

inférieures mais du même ordre de grandeur que les épaisseurs obtenues par XPS. Ces 
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résultats indiquent qu’après 3 semaines de vieillissement à l’air, l’épaisseur de la couche 

d’oxyde est similaire pour l’alliage duplex et l’alliage ferritique alors qu’elle est légèrement 

plus élevée pour l’alliage austénitique. Pour l’alliage duplex, l’épaisseur du film d’oxyde natif 

augmente légèrement lorsque le temps de vieillissement à l’air augmente de 24 heures à 3 

semaines, ce qui suggère une croissance continue de la couche d’oxyde. 

 

Les données XPS indiquent que, pour chaque alliage, le film d’oxyde natif est enrichi en 

chrome et en molybdène alors que le métal sous-jacent est enrichi en nickel, en molybdène et 

en azote par rapport à la composition à cœur de l’alliage. La présence d’un enrichissement en 

nickel et en azote dans le métal proche de l’interface métal/oxyde est confirmée sur les profils 

ToF-SIMS par les signaux caractéristiques de l’azote (CN-) et du nickel métallique (Ni2
-). Des 

différences de composition chimique de la couche d’oxyde et du métal sous-jacent entre les 

trois alliages sont mises en évidence. Les résultats obtenus indiquent que la teneur en 

éléments d’alliage (Fe, Cr, Ni, Mo et N) dans le film d’oxyde natif et/ou dans le métal sous-

jacent est directement liée à la teneur à cœur des alliages.  

 

Etant donnés ces résultats, des différences de composition peuvent être attendues à l’échelle 

des phases austénite et ferrite de l’alliage duplex. L’analyse locale de la couche d’oxyde 

formée localement sur les phases de l’acier inoxydable duplex 2304 par un couplage 

XPS/ToF-SIMS fait l’objet du chapitre suivant [CHAPITRE IV].  

 

Résumé du Chapitre IV 

 

Titre en anglais :  

« XPS and ToF-SIMS characterization of the surface oxides on duplex stainless steel – Global 

and local approaches » 

 

Titre en français : 

« Caractérisation XPS et ToF-SIMS des oxydes formés à la surface d’un acier inoxydable 

duplex – Approches globale et locale » 
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L’objectif de ce chapitre est de caractériser le film d’oxyde natif formé après polissage 

mécanique et le film passif formé par passivation électrochimique dans H2SO4 0.05 M à la 

surface de l’acier inoxydable duplex 2304 par un couplage XPS/ToF-SIMS. A notre 

connaissance, ce travail propose la première comparaison des surfaces native et passive dans 

le cas d’un acier inoxydable duplex. Une méthodologie innovante permettant de caractériser 

localement la couche d’oxyde formée sur les phases austénite et ferrite sera présentée. Une 

attention particulière sera portée à la distribution des éléments d’alliage (Cr, Mo, Ni et N) 

dans la couche d’oxyde et le métal sous-jacent au niveau de chaque phase. 

 

Le film d’oxyde natif ainsi que le film passif formé à la surface de l’alliage duplex peuvent 

être décrit, comme précédemment, par une couche d’oxydes et d’hydroxydes composée 

majoritairement d’espèces Fe(III) et Cr(III) avec une faible quantité d’espèces Mo(IV) et 

Mo(VI). Le nickel n’est pas détecté sous forme oxydée. Sur les profils ToF-SIMS, l’évolution 

des signaux caractéristiques des oxydes de fer (FeO2
-), de chrome (CrO2

-) et de molybdène 

(MoO3
-) suggère que le fer et le molybdène sont concentrés dans la partie externe de la 

couche d’oxyde alors que le chrome est concentré dans la partie interne, ce qui suggère que la 

couche d’oxyde a une structure « bicouche ». Au vu des analyses XPS angulaires, la 

stratification du fer et du chrome dans la couche d’oxyde est beaucoup plus prononcée pour le 

film passif que pour le film d’oxyde natif. La quantité d’hydroxydes augmente après la 

passivation. Les analyses XPS angulaires suggèrent que les espèces oxydées et hydroxydées, 

qui ne sont pas stratifiées pour film d’oxyde natif, sont stratifiées pour le film passif, avec une 

concentration des espèces hydroxydées dans la partie externe de la couche d’oxyde.  

 

La présence de composantes métalliques dans les spectres XPS des niveaux de cœur Fe 2p3/2, 

Cr 2p3/2, Ni 2p3/2 et Mo 3d indique que l’épaisseur de la couche d’oxyde est de l’ordre de 

quelques nanomètres. L’épaisseur de la couche d’oxyde déterminée par XPS est de : 

- Pour le film d’oxyde natif : 2.4 ± 0.1 nm 

- Pour le film passif : 2.0 ± 0.2 nm 

 

Les épaisseurs équivalentes obtenues à partir des profils ToF-SIMS sont légèrement 

inférieures mais du même ordre de grandeur que les épaisseurs obtenues par XPS. Ces 

résultats suggèrent que le film passif est légèrement plus fin que le film d’oxyde natif. Cette 

différence peut être expliquée par la dissolution d’une partie de la couche d’oxyde au cours de 
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la passivation électrochimique ou par une migration plus lente des espèces dans les couches 

d’oxydes riches en chrome entraînant une vitesse de croissance plus faible pour le film passif 

que pour le film d’oxyde natif.  

 

A l’échelle globale, les données XPS et ToF-SIMS indiquent que la couche d’oxyde est 

enrichie en chrome et en molybdène par rapport au cœur de l’alliage. Ces enrichissements 

sont plus prononcés pour le film passif que pour le film d’oxyde natif, en conséquence de la 

dissolution préférentielle de l’oxyde de fer en milieu acide. Un enrichissement en nickel et en 

azote dans le métal proche de l’interface métal/oxyde est mis en évidence par XPS et 

confirmé sur les profils ToF-SIMS par l’évolution des signaux caractéristiques de l’azote 

(CN-) et du nickel métallique (Ni2
-). L’enrichissement en nickel est plus prononcé pour le film 

passif que pour le film natif alors que l’enrichissement en azote est similaire pour les deux 

surfaces. 

 

Une relation linéaire est mise en évidence entre le ratio d’aires CrO2
- / FeO2

- calculé par ToF-

SIMS et la concentration en Cr(III) de la couche d’oxyde calculée par XPS, permettant une 

approche quantitative des données ToF-SIMS.  

 

Les cartographies ToF-SIMS des ions CN- et Ni- permettent de visualiser les phases austénite 

et ferrite, qui présentent des teneurs différentes en azote et en nickel. A partir de ces 

cartographies, des profils ToF-SIMS correspondant à chacune des phases de l’alliage duplex 

ont été extraits, ce qui a permis une caractérisation à l’échelle locale. Les profils ToF-SIMS 

locaux montrent que pour le film d’oxyde natif, l’épaisseur de la couche d’oxyde est 

légèrement plus élevée sur la phase austénite que sur la phase ferrite (différence d’épaisseur 

d’environ 0.2 nm), en accord avec les résultats obtenus pour les alliages monophasés 

[CHAPITRE III]. Pour le film passif, l’épaisseur de la couche d’oxyde est similaire sur 

chaque phase. La stratification des espèces Fe, Cr et Mo qui a été démontrée à l’échelle 

globale (couche externe riche en Fe et en Mo et couche interne riche en Cr) est observée sur 

chacune des phases. Les ratios d’aires CrO2
- / FeO2

- et MoO3
- / FeO2

- calculés sur chaque 

phase permettent de mettre en évidence des différences de composition chimique de la couche 

d’oxyde : les teneurs en chrome et en molybdène dans la couche d’oxyde sont plus élevées sur 

la ferrite que sur l’austénite, aussi bien pour le film d’oxyde natif que pour le film passif. 

Grâce à la corrélation des résultats XPS et ToF-SIMS, les valeurs des concentrations en 

Cr(III) de la couche d’oxyde formée sur chaque phase sont estimées. Pour le film natif, ces 
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valeurs sont en bon accord avec les résultats obtenus pour les alliages monophasés 

[CHAPITRE III]. Les profils ToF-SIMS indiquent qu’un enrichissement en nickel et en 

azote est présent à l’interface métal/oxyde pour les deux phases, mais il est plus prononcé 

pour l’austénite que pour la ferrite. 

 

Ainsi, le Chapitre III et le Chapitre IV proposent deux méthodologies permettant de 

caractériser la couche d’oxyde formée à la surface d’un acier inoxydable duplex. Le Chapitre 

III s’appuie sur la caractérisation d’alliages monophasés, élaborés de manière à avoir la 

composition chimique la plus proche possible de celle des phases de l’alliage duplex. Le 

Chapitre IV s’appuie sur la caractérisation de la couche d’oxyde localement sur les phases de 

l’alliage duplex. Les conclusions de ces deux chapitres sont en bon accord. 

 

Résumé du Chapitre V 

 

Titre en anglais : 

« Adhesion of marine bacteria on duplex stainless steel in artificial seawater – Early stage of 

biofilm formation » 

 

Titre en français : 

« Adhésion de bactéries marines sur un acier inoxydable duplex en eau de mer artificielle – 

Premiers stades de la formation du biofilm » 

 

L’objectif de ce chapitre est de caractériser les interactions bactéries-surface qui ont lieu au 

cours de l’adhésion des bactéries marines aérobies Pseudoalteromonas NCIMB 2021 et la 

formation d’un biofilm à la surface de l’acier inoxydable duplex 2304 en eau de mer 

artificielle, sans (ASW) et avec (ASW+N) addition de nutriments. Les premiers stades du 

biofilms sont considérés ici (1 heure d’adhésion). Différentes techniques sont couplées : des 

techniques microscopiques (microscopie à épifluorescence, MEB et AFM), un dénombrement 

des bactéries viables cultivables planctoniques et adhérentes, des techniques d’analyse de 

surface (XPS et ToF-SIMS) et des techniques électrochimiques (évolution du potentiel à 

l’abandon, courbes de polarisation anodiques et cathodiques). 
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Les techniques de caractérisation microscopiques (microscopie à épifluorescence, MEB et 

AFM) ont permis de caractériser la morphologie des bactéries adhérant à la surface de l’acier 

inoxydable duplex 2304. Les bactéries adhérentes sont en forme de bacille (bâtonnet) et 

forment des chaînes suite au processus de fission binaire [Yuan, 2007a]. Après 1 heure 

d’adhésion, les taux de recouvrement bactériens (obtenus par microscopie à épifluorescence) 

sont faibles en ASW (3.3 ± 1.3 %) ainsi qu’en ASW+N (2.8 ± 0.7 %). Sur les images MEB, 

la longueur des bactéries est comprise entre 1 et 2 µm en ASW et entre 1 et 3 µm en ASW+N 

alors que leur largeur est comprise entre 0.4 et 0.6 µm en ASW ainsi qu’en ASW+N. Sur les 

images AFM, les dimensions latérales des bactéries sont plus élevées, ce qui peut être dû à la 

préparation de l’échantillon (pas de procédure de fixation et de déshydratation) ou à des 

artefacts de mesure par AFM [Osiro, 2012]. Les profils réalisés sur la section transverse des 

bactéries montrent que la hauteur des bactéries est de 435 ± 97 nm. Cette valeur est proche de 

la largeur des bactéries mesurée sur les images MEB. La présence de « Loosely Bound » EPS 

(EPS faiblement attachés) sur la surface à côté des bactéries n’est pas identifiée. Il est suggéré 

qu’un temps d’adhésion de 1 heure est trop court pour permettre aux bactéries de produire des 

LB EPS.  

 

Après 1 heure d’adhésion bactérienne sur l’alliage duplex, le nombre de bactéries viables 

cultivables, aussi bien planctoniques qu’adhérentes, est plus élevé en ASW+N qu’en ASW. 

Ceci indique que la présence de nutriments induit une augmentation du nombre de bactéries 

viables cultivables. 

 

Les analyses XPS quantitatives montrent, en accord avec les chapitres précédents, que le film 

d’oxyde formé à la surface de l’acier inoxydable duplex 2304 a une épaisseur comprise entre 

2.3 et 2.4 nm et est composé majoritairement d’espèces Fe(III) et Cr(III) avec une faible 

quantité d’espèces Mo(IV) et Mo(VI). Par rapport à la composition à cœur de l’alliage, la 

couche d’oxyde est enrichie en chrome et en molybdène alors que le métal sous-jacent est 

enrichi en nickel, en molybdène et en azote. Aucune modification significative du film 

d’oxyde suite à l’immersion en ASW et ASW+N sans et avec inoculation de 

Pseudoalteromonas NCIMB 2021 n’est identifiée par XPS. Néanmoins, étant donnée 

l’épaisseur analysée par XPS (de l’ordre de 10 nm) et la hauteur des bactéries mesurée par 

AFM (435 ± 97 nm), seulement l’oxyde et le métal sous-jacent non couverts par les bactéries 

sont analysés par XPS alors qu’aucune information n’est obtenue par cette technique sur la 

surface directement sous les bactéries. 
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Les profils ToF-SIMS montrent la présence d’un film d’oxyde sous les bactéries. Une 

conclusion similaire avait été obtenue par ToF-SIMS par Seyeux et al. [Seyeux, 2015] dans le 

cas d’Escherichia coli adhérant à la surface de l’acier inoxydable 316L. Cependant, du fait de 

la non-uniformité de la hauteur des bactéries, l’interface bactéries/film d’oxyde n’est pas 

clairement définie sur les profils ToF-SIMS. L’épaisseur et la composition du film d’oxyde 

présent sous les bactéries ne peuvent donc pas être discutées ici. 

 

Les profils ToF-SIMS mettent en évidence la présence du film d’oxyde non couvert par les 

bactéries. Les épaisseurs équivalentes obtenues à partir des profils ToF-SIMS sont légèrement 

inférieures mais du même ordre de grandeur que les épaisseurs obtenues par XPS. La 

méthodologie permettant une exploitation quantitative des données ToF-SIMS, développée 

dans le Chapitre IV, a été utilisée pour comparer les teneurs en Cr(III) de la couche d’oxyde 

en présence de bactéries. En ASW, des résultats similaires sont obtenus par XPS et ToF-

SIMS. En ASW+N, la teneur en Cr(III) est plus élevée par ToF-SIMS que par XPS. Ce 

résultat peut être expliqué par le fait que la zone analysée par XPS (disque de 500 µm de 

diamètre) est beaucoup plus élevée que la zone analysée par ToF-SIMS (30 × 30 µm²). Ainsi, 

la surface analysée par XPS comprend plus de zones éloignées des bactéries que la zone 

analysée par ToF-SIMS. Nous pouvons faire l’hypothèse que des interactions bactéries/oxyde 

sur de faibles distances (quelques µm) conduisent à un enrichissement de la couche d’oxyde 

(en présence de nutriments dans le milieu). Ces résultats sont en accord avec les travaux de 

Seyeux et al. [Seyeux, 2015] qui montrent par ToF-SIMS un enrichissement en chrome de la 

couche d’oxyde sous et à côté des cellules d’Escherichia coli adhérant à la surface de l’acier 

inoxydable 316L. 

 

La nature chimique du biofilm a été étudiée par XPS et ToF-SIMS. Un modèle a été proposé 

afin d’interpréter de manière quantitative les données XPS, en considérant que le biofilm est 

composé de protéines (modélisées par la BSA) et de polysaccharides (modélisés par le 

glucose). Des compositions chimiques similaires sont trouvées en ASW (63 % de protéines et 

37 % de polysaccharides) et en ASW+N (62 % de protéines et 38 % de polysaccharides). Les 

résultats ToF-SIMS indiquent que différents fragments ioniques peuvent être associés aux 

bactéries : des ions hydrocarbures, des ions contenant de l’oxygène, de l’azote, du phosphore 

et du soufre. Ces résultats illustrent la complexité de la composition chimique des bactéries et 

des EPS adhérant à la surface. 
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Une caractérisation électrochimique a été réalisée après 1 heure d’adhésion en ASW+N. Les 

courbes de polarisation anodiques suggèrent que l’adhésion bactérienne inhibe la propagation 

des piqûres stables, ce qui pourrait être lié à la présence d’un film passif plus protecteur. Les 

courbes de polarisation cathodiques suggèrent que la respiration bactérienne en présence 

d’une grande quantité de nutriments induit une baisse de la concentration en oxygène dissous. 

Une vitesse de respiration bactérienne a été proposée à partir de ces résultats.  

 

Résumé du Chapitre VI 

 

Titre en anglais : 

« Adhesion of marine bacteria on duplex stainless steel in artificial seawater – Later stages of 

biofilm formation » 

 

Titre en français : 

« Adhésion de bactéries marines sur un acier inoxydable duplex en eau de mer artificielle – 

Stades avancés de la formation du biofilm » 

 

L’objectif de ce chapitre est, dans la continuité du chapitre précédent, de caractériser les 

interactions bactéries-surface qui ont lieu au cours de l’adhésion des bactéries marines 

aérobies Pseudoalteromonas NCIMB 2021 et la formation d’un biofilm à la surface de l’acier 

inoxydable duplex 2304 en eau de mer artificielle, sans (ASW) et avec (ASW+N) addition de 

nutriments. Alors que le chapitre précédent portait sur les premiers stades de la formation du 

biofilm (1 heure d’adhésion), des stades plus avancés sont considérés ici (24 heures et 1 

semaine d’adhésion). Différentes techniques sont couplées : des techniques microscopiques 

(microscopie à épifluorescence, MEB et AFM), un dénombrement des bactéries viables 

cultivables planctoniques et adhérentes, des analyses de surface (XPS) et des techniques 

électrochimiques (évolution du potentiel à l’abandon, courbes de polarisation anodiques et 

cathodiques). 

 

Les techniques microscopiques utilisées (microscopie à épifluorescence, MEB et AFM) ont 

permis de caractériser la morphologie du biofilm présent à la surface de l’acier inoxydable 

duplex 2304. Par rapport au taux de recouvrement bactérien déterminé par microscopie à 

épifluorescence après 1 heure d’adhésion en ASW (3.3 ± 1.3 %) et en ASW+N (3.3 ± 1.3 
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%), une augmentation du taux de recouvrement est constatée après 24 heures d’adhésion en 

ASW (27.4 ± 5.1 %) et en ASW+N (28.8 ± 4.2 %). Après 1 semaine d’adhésion, le taux de 

recouvrement diminue en ASW (12.7 ± 8.0 %), mais surtout en ASW+N (2.8 ± 0.9 %). 

L’effet de la présence des nutriments sur la taille des bactéries a été discuté. En ASW, la taille 

des bactéries ne varie pas significativement tout au long de l’adhésion. En ASW+N, la taille 

des bactéries augmente après 24 heures puis diminue après 1 semaine. Des agrégats 

cellulaires sont visibles à la surface. Après 24 heures, des filaments sont visibles sur les 

images MEB au sein de ces agrégats, qui pourraient correspondre à des « Loosely Bound » 

EPS. Après 1 semaine, la structure des bactéries est endommagée et du contenu bactérien 

semble être répandu sur la surface, probablement en conséquence de la lyse cellulaire. En 

ASW+N, les profils en hauteur AFM indiquent que la hauteur des bactéries est de 252 ± 48 

nm après 24 heures alors que la hauteur des agrégats est comprise entre 100 et 300 nm après 1 

semaine. Aucune piqûre n’est identifiée à la surface de l’alliage duplex.  

 

Ainsi, alors qu’un temps d’adhésion de 1 heure correspond aux premiers stades de la 

formation du biofilm (taux de recouvrement faible), le biofilm formé après 24 heures peut être 

considéré comme mature (taux de recouvrement élevé) alors qu’un biofilm en déclin est 

observé après 1 semaine (baisse du taux de recouvrement et structure endommagée), 

particulièrement en présence de nutriments dans le milieu. 

 

En ASW, le nombre de bactéries viables cultivables planctoniques reste approximativement 

constant tout au long de l’adhésion, alors qu’en ASW+N, une augmentation continue du 

nombre de bactéries cultivables planctoniques est observée. Pour des temps d’adhésion de 1 

heure et de 24 heures, la présence de nutriments cause une augmentation du nombre de 

bactéries viables cultivables adhérentes, alors que pour un temps d’adhésion de 1 semaine, la 

présence de nutriments semble causer une baisse du nombre de bactéries viables cultivables 

adhérentes.  

 

Les analyses XPS permettent de caractériser quantitativement la couche d’oxyde (épaisseur et 

composition) non couverte par les bactéries. Après 24 heures d’adhésion en présence de 

bactéries, la couche d’oxyde n’est pas modifiée par rapport aux échantillons témoins. Après 1 

semaine d’adhésion en présence de bactéries, la couche d’oxyde est légèrement plus fine par 

rapport aux échantillons témoins, ce qui suggère que la formation du biofilm inhibe la 

croissance de la couche d’oxyde. Des espèces Fe(II) sont détectées en présence de nutriments, 
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et un enrichissement supplémentaire en Cr(III) est noté, probablement lié à la formation 

d’hydroxydes de chrome. Ces modifications peuvent être liées à des modifications physico-

chimiques du milieu (baisse de la teneur en oxygène dissous) ou à des processus 

métaboliques. La couche d’oxyde présente sous les bactéries ne peut pas être analysée par 

XPS, mais elle pourrait être déjà affectée par la présence du biofilm pour des temps 

d’adhésion plus courts. 

 

Le couplage des informations obtenues par microscopie à épifluorescence et par XPS a permis 

de développer un modèle afin de mettre en évidence et de quantifier la présence des « Loosely 

Bound » EPS produits par les bactéries à la surface de l’alliage duplex 2304. Après 24 heures 

d’adhésion, les LB EPS représentent une part significative du biofilm, particulièrement en 

l’absence de nutriments. Après une semaine d’adhésion, le biofilm formé en l’absence de 

nutriments comprend également une part significative de LB EPS, alors qu’en présence de 

nutriments, le biofilm ne comprend pas de LB EPS. Ainsi, l’absence de nutriments dans le 

milieu semble favoriser la production de LB EPS, ce qui pourrait contribuer à la croissance du 

biofilm et à la survie des bactéries au sein du biofilm (en lien avec la baisse du taux de 

recouvrement et du nombre de bactéries viables cultivables après 1 semaine en présence de 

nutriments).  

 

Les mesures électrochimiques réalisées en ASW+N montrent que la présence de bactéries 

cause une baisse prononcée du potentiel à l’abandon (OCP) et du potentiel de corrosion (Ecorr) 

au cours de l’adhésion, ainsi qu’une baisse de la densité de courant du plateau correspondant à 

la réduction de l’oxygène dissous sur les courbes de polarisation cathodiques. Ces 

observations sont attribuées à une diminution de la concentration en oxygène dissous liée à la 

respiration bactérienne. En présence de bactéries, une augmentation de la densité de courant 

anodique par rapport aux échantillons témoins est observée. Ceci indique que la formation du 

biofilm sur des temps longs (24 heures et 1 semaine) pourrait favoriser la corrosion de 

l’alliage duplex 2304, ce qui pourrait dans ce cas être lié à la présence d’un film passif moins 

protecteur.  

 

Ainsi, dans le Chapitre V et le Chapitre VI, nous avons caractérisé l’évolution de la surface de 

l’acier inoxydable duplex 2304 au cours de l’adhésion de bactéries et la formation d’un 

biofilm. Nous avons observé que la formation du biofilm s’accompagne de modifications de 

la couche d’oxyde (à côté des bactéries). La nature chimique du biofilm a également été 
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discutée et un modèle a été proposé, permettant, à partir des données XPS, de calculer le taux 

de recouvrement du biofilm. Enfin, les mesures électrochimiques ont montré que la présence 

du biofilm a une influence sur le comportement électrochimique de l’alliage duplex 

(processus anodiques et cathodiques). 
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Abstract 
 

Stainless steels have a high corrosion 

resistance thanks to the formation of an oxide 

layer at their surface, commonly referred to 

as the passive film, which is a few 

nanometers thick and composed mainly of 

Fe(III) and Cr(III) oxides and/or hydroxides. 

However, in aggressive environments, the 

stability of the oxide layer can be 

compromised, which can initiate corrosion 

phenomena (localized or general). For 

example, in presence of microorganisms, and 

more particularly of bacteria, bacterial 

adhesion and biofilm formation at the surface 

can lead to the initiation and/or the 

acceleration of corrosion processes: this is 

referred to as biocorrosion. In this work, we 

first characterized the oxide layer formed at 

the surface of 2304 duplex stainless steel by 

a coupling of fine surface analysis techniques 

(XPS and ToF-SIMS). We showed differences 

in the chemical composition of the surface on 

each phase of the duplex alloy. We then 

characterized the surface of the duplex alloy 

during the adhesion of marine aerobic 

bacteria Pseudoalteromonas NCIMB 2021 in 

marine medium by a coupling of microscopic 

characterization techniques (epifluorescence 

microscopy, SEM and AFM), fine surface 

analysis techniques (XPS and ToF-SIMS) and 

electrochemical techniques (open circuit 

potential monitoring, anodic and cathodic 

polarization curves). In particular, we showed 

that biofilm formation is accompanied by 

modifications of the oxide layer. 
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Résumé 
 

Les aciers inoxydables doivent leur 

résistance à la corrosion à la formation d’une 

couche d’oxyde à leur surface, communément 

qualifiée de film passif, qui a une épaisseur 

de quelques nanomètres et se compose 

majoritairement d’oxydes et/ou d’hydroxydes 

de Fe(III) et de Cr(III). Cependant, dans des 

milieux agressifs, la stabilité de la couche 

d’oxyde peut être compromise, ce qui peut 

déclencher des phénomènes de corrosion 

(localisée ou généralisée). Par exemple, en 

présence de microorganismes, et plus 

particulièrement de bactéries, l’adhésion 

bactérienne et la formation d’un biofilm à la 

surface peut conduire à l’initiation et/ou à 

l’accélération des processus de corrosion : on 

parle alors de biocorrosion. Dans un premier 

temps, nous avons caractérisé la couche 

d’oxyde formée à la surface de l’acier 

inoxydable duplex 2304 par un couplage de 

techniques fines d’analyse des surfaces (XPS 

et ToF-SIMS). Nous avons notamment mis en 

évidence des différences concernant la 

composition chimique de la surface sur 

chacune des phases de l’alliage duplex. Dans 

un second temps, nous avons caractérisé la 

surface de l’alliage duplex au cours de 

l’adhésion de bactéries marines aérobies 

Pseudoalteromonas NCIMB 2021 en milieu 

marin par un couplage de techniques de 

caractérisation microscopiques (microscopie 

à épifluorescence, MEB et AFM), de 

techniques fines d’analyse des surfaces (XPS 

et ToF-SIMS) et de techniques électro-

chimiques (suivi du potentiel à l’abandon, 

courbes de polarisation anodiques et 

cathodiques). Nous avons notamment montré 

que la formation du biofilm s’accompagne de 

modifications de la couche d’oxyde. 
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