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RÉSUMÉ

Les aciers THLE ont la particularité de posséder à la fois une bonne ductilité et de hautes
caractéristiques mécaniques. Ceci les rend particulièrement adaptés pour l'industrie automobile,
dont les principales exigences sont l'allègement du véhicule et la sécurité des passagers. Toutefois,
il est bien connu que l'augmentation des caractéristiques mécaniques accroît la susceptibilité à la
fragilisation par l'hydrogène. Ce travail de thèse est consacré à l'étude de la susceptibilité vis-à-vis
de la fragilisation par l'hydrogène de quatre aciers THLE : un DP, un TRIP, un CP et le BAS
100, un acier enrichi en vanadium et chrome. Un acier aux propriétés mécaniques plus modestes,
dénommé HE (Haute Elasticité) a servi de référence.

Les caractéristiques de transport de l'hydrogène dans ces aciers ont été étudiées, grâce à des
essais de perméation électrochimique avec chargement en milieu acide, éventuellement additionné
d'un promoteur d'hydrogénation (l'arsenic). Comme observé sur d'autres aciers, il faut souligner
l'absence de conditions d'entrée stationnaires, dont il faut tenir compte dans l'évaluation des
caractéristiques de di�usion. La di�usivité à température ambiante est apparue élevée pour tous
les aciers, et une corrélation a été établie entre la microstructure et la di�usivité de l'hydrogène
dans le matériau : plus la microstructure est �ne et complexe, moins la di�usivité est élevée.
De plus, l'évaluation des concentrations subsurfaciques sur les courbes en présence d'arsenic a
révélé des valeurs relativement élevées pour les trois aciers aux caractéristiques mécaniques les
plus élevées (TRIP 800, CP 800 et BAS 100). Ces valeurs sont conformes avec les teneurs en
hydrogène di�usible mesurées par dosage juste après la perméation.

Les dosages d'hydrogène résiduel, réalisés par désorption thermique sous vide après perméa-
tion, ont par ailleurs indiqué que le piégeage profond dans ces aciers était peu important, même
après chargement sous polarisation et en présence d'arsenic. Ceci peut s'expliquer par des struc-
tures très bien élaborées, très �nes et comportant peu de défauts.

Des essais de traction ont montré qu'une hydrogénation sévère (en présence d'un promoteur)
était nécessaire pour obtenir une fragilisation notable des aciers THLE. Hormis les cas extrêmes
de dégradation spontanée par HIC (cloquage, �ssuration), la fragilisation est imputable à l'hy-
drogène di�usible ou faiblement piégé car les teneurs en hydrogène piégé profondément restent
négligeables.

Dans les conditions industrielles, en décapage acide HCl en présence d'inhibiteurs, les résul-
tats de perméation, de dosage et de traction s'accordent à montrer l'absence de fragilisation sur
ce type d'acier. Les inhibiteurs testés semblent jouer un rôle de barrière physique, par adsorption
sur le métal nu, limitant ainsi tant l'entrée d'hydrogène que la corrosion.

Mots clé : fragilisation par l'hydrogène, aciers THLE, perméation électrochimique, piégeage,
dosage.
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ABSTRACT

The distinctive feature of Very High Strength Steels (VHSS) is to present a good combina-
tion of ductility and high strength. This makes them particularly interesting for the automotive
industry because of the increasing demand for the reduction of car weight and the improvement
of passengers security. However, it is known that increasing mechanical characteristics enhances
susceptibility to hydrogen embrittlement. The aim of this doctoral thesis work is to study the
susceptibility to hydrogen embrittlement of four very high strength steels : a DP (Dual Phase),
a TRIP (Transformation Induced Plasticity), a CP (Complex Phase) and BAS, a Cr-V enriched
high strength steel. Low alloyed steel with lower mechanical properties, HE (high Elasticity) has
been used as a reference.

Hydrogen transport characteristics in these steels were investigated thanks to electrochemical
permeation tests including charging in acid solution, possibly with the addition of a hydrogenation
promoter (arsenic). As already observed on other steels, the absence of stationary entry conditions
is to be underlined due to its necessity for the evaluation of di�usion characteristics. Di�usivity
at room temperature has appeared to be very high in each of the �ve steels and a correlation
between hydrogen di�usion coe�cient and microstructure has been drawn : the �ner and the
more complex it is, the lower is the apparent di�usion coe�cient.
Moreover, sub-surface concentrations calculated on the permeation transient in the presence
of arsenic have revealed relatively high values for the three steels with the higher mechanical
properties (TRIP 800, CP 800 and BAS 100). These values comply with the di�usible hydrogen
content measured by thermal desorption technique just after permeation.

Otherwise, residual hydrogen dosage tests by thermal desorption under vacuum, have indica-
ted that deep trapping is very low for these steels, even after charging under polarisation and in
the presence of arsenic. These results can be explained by �ne and homogeneous microstructures
that are very well developed with few lattice defects.

Ordinary tensile tests have shown the necessity of extreme charging conditions (in the pre-
sence of a promoter) for VHS steel embrittlement. With an exception in the case of extreme
spontaneaous damages created by HIC (blistering, cracking), embrittlement is imputable to dif-
fusible and weakly trapped hydrogen because deeply trapped hydrogen content is very low.

In industrial conditions, during acid pickling while in the presence of inhibitors, permeation,
dosage and tensile tests results suggest the absence of embrittlement for the steels. Tested inhi-
bitors seem to act as a physical barrier, by adsorption on the bare steel surface, and limit that
way hydrogen absorption and corrosion.

Keywords : hydrogen embrittlement, very high strength steel, electrochemical permeation,
trapping, di�usivity.
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INTRODUCTION

Dans le contexte actuel d'économie d'énergie et de réduction d'émission des gaz à e�et de
serre, l'industrie automobile cherche à produire des véhicules de plus en plus légers. De plus,
les aspects sécuritaires, aussi importants que les aspects économiques et environnementaux, re-
quièrent l'utilisation d'aciers à la fois très ductiles et à très haute résistance. Les aciers à Très
Haute Limite d'Elastcité (THLE) tel que le TRIP 800 se révèlent des candidats idéaux pour
l'emboutisssage et la mise en forme de tôles minces et très résistantes, destinées à l'industrie au-
tomobile. En e�et, ils o�rent un excellent compromis de ductilité et de dureté comme en témoigne
la �gure 1.

Fig. 1 � Classement des aciers Haute et Très Haute Limite d'élasticité en fonction de leurs
propriétés mécaniques, d'après [1].

D'ici 4 à 5 ans, l'objectif des aciéristes et des constructeurs automobiles est de constituer près
de 70 % de la carrosserie d'une voiture en acier haute ou très haute résistance. Ces aciers sont
utilisés dans les structures frontales des voitures ou sur toutes les pièces de soubassement des
véhicules en général, comme les berceaux moteurs, les bras de suspensions, les traverses, pièces
pour lesquelles une tenue mécanique élevée est exigée.
La �gure 2 montre un exemple de répartition de l'utilisation des aciers THLE dans les pièces de
structure des caisses assemblées.
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Fig. 2 � Répartition des aciers à Très Haute Limite d'Elasticité (THLE) dans la caisse assemblée
[1]

Cependant, pour des raisons de tenue à la corrosion, acier et traitement de surface sont in-
dissociables, et en matière de traitement anticorrosion, les revêtements de zinc et le procédé de
galvanisation à chaud restent très largement répandus et utilisés. Or, le décapage acide de ce type
d'acier qui précède l'étape de trempé dans le bain de zinc en fusion, peut être accompagné d'une
importante absorption d'hydrogène dans l'acier, augmentant ainsi les risques de fragilisation par
l'hydrogène (FPH). Ces risques sont d'autant plus élevés que les caractéristiques mécaniques
de l'acier sont élevées. Ceci est particulièrement vrai pour les aciers présentant des résistances
mécaniques supérieures à 850 MPa. Ainsi, l'exploitation industrielle des nouveaux aciers aux
performances accrues et l'avènement programmé d'alliages légers susceptibles de les remplacer,
ravivent les préoccupations concernant les revêtements anticorrosion, d'autant plus qu'il existe
des risques importants de FPH. Cette fragilisation peut se manifester par des phénomènes d'en-
dommagement variés tels la perte de plasticité, la �ssuration ou la rupture di�érée.

Notre travail de thèse a été initié à la demande de l'équipementier automobile Électropoli. Il
a été réalisé dans le cadre d'une convention CIFRE entre l'École Centrale Paris (ECP) et Elec-
tropoli et a pour but d'évaluer les risques réels de fragilisation par l'hydrogène de quatre aciers à
Très Haute Limite d'Elasticité (THLE) : le DP 750, le TRIP 800, le CP 800, et un acier enrichi
en chrome et vanadium récemment développé par Benteler, le BAS 100.
L'acier HE 450 M, aux propriétés mécaniques moins élevées, servira de référence et viendra com-
pléter cette étude. L'objectif de cette étude est d'identi�er et de quanti�er les risques d'absorption
d'hydrogène lors du décapage acide, d'expliquer les mécanismes de FPH propres aux aciers THLE
et d'étudier l'e�cacité de certaines solutions industrielles proposées pour limiter la pénétration
de l'hydrogène (utilisation d'inhibiteurs de corrosion ou insertion d'une étape d'étuvage dans le
procédé de galvanisation). Cela nécessite d'une part une étude approfondie des propriétés mi-
crostructurales et mécaniques des aciers, d'autre part une analyse détaillée du comportement de
di�usion de l'hydrogène dans ces aciers : di�usivité, solubilité, piégeage.

Après la présentation d'une synthèse bibliographique, des méthodes et de l'appareillage uti-
lisés, ainsi que des propriétés mécaniques et microstructurales si particulières des aciers étudiés,
les chapitres résultats seront consacrés à l'étude du comportement des aciers à di�érents dégrés
d'hydrogénation. Nous caractériserons d'abord le comportement de l'hydrogène dans les aciers
par des tests de perméation, puis à l'aide d'essais mécaniques et de dosages sous vide. Des char-
gements dans des conditions extrêmes au moyen d'un promoteur d'hydrogénation ont ensuite été
réalisés pour comprendre les mécanismes et mode de rupture des aciers. En�n, les aciers ont été
testés en conditions industrielles de décapage dans des solutions d'acide chlorydrique additionné
d'inhibiteurs de corrosion.
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Chapitre 1

Synthèse bibliographique

La fragilisation par l'hydrogène (FPH) des métaux est un phénomène néfaste très fréquem-
ment rencontré sur pièces dans l'industrie et qui conduit à une diminution des propriétés méca-
niques. Ce phénomène est à l'origine de détériorations importantes telles qu'une rupture brutale
ou une rupture di�érée du fait de l'apparition et de la propagation de �ssures dans le matériau.
Ce problème majeur, tant du point de vue industriel qu'académique, a suscité de nombreuses
recherches qui ont contribué à apporter des réponses concernant sa dé�nition exacte, le contrôle
de ses e�ets et sa prévention. Néanmoins, la FPH dépendant de nombreux paramètres comme
la nature du métal, l'atmosphère environnante, la présence ou non de contraintes extérieures
et l'origine de l'hydrogène, il n'existe pas d'explication unique à ce phénomène. Une certitude
demeure, la susceptibilité à la FPH est d'autant plus importante que les propriétés mécaniques
de l'acier sont élevées [2�10].
Ce chapitre présente d'abord les aciers Très Haute Limite d'Élasticité (THLE) et notamment
leurs microstructures et leurs propriétés mécaniques. Est ensuite introduite la problématique in-
dustrielle de notre travail en exposant les risques d'hydrogénation des aciers étudiés. Puis, le
système fer-hydrogène, ainsi que les caractéristiques de di�usion et de piégeage de l'hydrogène
sont rappelés car la FPH des aciers dépend de la quantité d'hydrogène présent dans l'acier, de
sa localisation et de sa facilité à se mouvoir dans le réseau cristallin. En�n sont décrites les
principales conséquences néfastes de la FPH sur les aciers.

1.1 Les aciers à très haute limite d'élasticité

La hausse des prix des matières premières ainsi que les coûts énergétiques élevés sont des
facteurs qui incitent à l'innovation technologique dans le secteur automobile. Des recherches
considérables sont actuellement mises en oeuvre dans le but de développer des aciers cumulant
une très haute limite d'élasticité (de 500 à 1000 MPa) à une haute formabilité (élongation de 20
à 40%). Il s'agit là d'un dé� majeur, car ductilité et dureté sont deux propriétés antagonistes
di�cilement compatibles. Les principales motivations de ces recherches sont :

1. la réduction du poids des véhicules [11�19]
Développer des aciers alliant excellente résistance mécanique et ductilité, en augmentant
leur limite d'élasticité, permet de réduire l'épaisseur et donc le poids des tôles utilisées.
Cela conduit à la diminution de consommation d'essence et donc de production de CO2 ce
qui est très intéressant d'un point de vue écologique.

2. l'amélioration de la sécurité des passagers [11, 14]
Les matériaux doivent satisfaire aux crash tests et aux chocs multiples, et donc posséder une
haute énergie d'absorption dynamique lors de taux de déformation importants. Ces aciers
peuvent être utilisés sur la structure frontale et sur la structure latérale de la caisse pour
absorber les chocs. Ces parties sont critiques et doivent empêcher l'intrusion lors d'impacts.
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3. La compétition de matériaux plus légers : aluminium, alliages de magnésium ou de titane,
plastiques et matériaux composites ; mais actuellement, plus de 60% du poids d'une voiture
est encore constitué d'acier THLE [11,17].

Une bonne soudabilité, une meilleure formabilité et des qualités de galvanisation accrues sont
d'autres critères qui conduisent à l'amélioration de tels matériaux.

1.1.1 Généralités sur les aciers multiphasés

Plusieurs procédés peuvent être envisagés pour augmenter les propriétés mécaniques des
aciers : l'a�nement de la taille de grain ou le durcissement par solution solide, par précipitation
ou par un e�et composite lorsque la microstructure est multiphasée [1,20]. Le développement des
aciers Dual-Phase (DP) a permis d'introduire le concept de durcissement par e�et composite. Le
principe consiste en une microstructure composée de di�érentes phases (ferrite-martensite) aux
propriétés mécaniques très di�érentes. Au durcissement par précipitation se rajoute un durcis-
sement crée par la redistribution des contraintes entre les phases. En partant d'acier à teneurs
massiques en carbone de 0,1 % et en manganèse + silicium de 1,3 %, il devient alors possible,
par refroidissement rapide depuis 750�C, d'obtenir une structure mixte ferrite-martensite dite
"Dual-Phase".
Par ailleurs, avec des aciers à teneur en carbone, manganèse et silicium plus élevées, il est égale-
ment possible d'obtenir une structure triphasée ferrite-bainite-austénite. Ces aciers dits à "Trans-
formation Induite par la Plasticité" (TRIP) ont des performances exceptionnelles d'aptitude à
l'emboutissage.
Selon la composition chimique et les procédés thermomécaniques appliqués, l'acier peut présen-
ter une très large palette de microstructures desquelles va découler une variété importante de
propriétés mécaniques. Cette spéci�cité est volontairement mise en oeuvre et exploitée pour ob-
tenir des aciers multiphasés couvrant des limites d'élasticité de 500 à 1200 MPa. La �gure 1.1
schématise les di�érents types développés pour cette classe d'aciers.

Fig. 1.1 � Les di�érents types d'aciers multiphasés obtenus par durcissement microstructural :
microstructure et propriétés mécaniques [20]

Dans cette thèse, nous avons été amenés à travailler sur quatre aciers dits THLE : un DP,
un CP, un TRIP et un issu d'une nouvelle famille, BAS. Nous allons présenter ces quatre types
d'aciers.
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1.1.2 Les aciers DP (Dual-Phase)

Composition chimique

Couramment utilisés dans l'industrie, les aciers DP ont une faible teneur en carbone (de 0,05
à 0,15%) et contiennent aussi du manganèse (1-1,5%), du silicium (0,4 %) ainsi que d'autres
éléments comme le chrome, le molybdène et le vanadium [1].

Procédé d'élaboration

Les di�érentes étapes du procédé d'élaboration des aciers DP sont les suivantes [18] :

1. Étape 1 : chau�age rapide jusqu'à la température intercritique au cours duquel la ferrite
recristallise.

2. Étape 2 : le recuit intercritique
L'acier est maintenu à cette température pour permettre la nucléation et la croissance de
l'austénite (la ferrite se transforme en austénite) et la cémentite commence à se dissoudre
d'abord dans la ferrite puis dans l'austénite. Les ilôts d'austénite se forment au niveau des
joints de grains complètement recristallisés et au niveau des particules de cémentite sphé-
riques.
La température intercritique a une incidence sur la limite d'élasticité et la résistance mé-
canique.

3. Étape 3 : le refroidissement lent jusqu'à la température de trempe
Pendant le refroidissement lent, la microstructure devient plus homogène pendant que la
fraction volumique de ferrite et de carbures diminue. Un refroidissement long à la tempé-
rature de trempe conduit à transformer plus d'austénite en ferrite et donc à diminuer la
quantité d'austénite nécessaire à la formation de phases secondaires comme la martensite.

4. Étape 4 : le refroidissement rapide depuis la température de trempe qui conduit à la for-
mation d'une nouvelle phase, la martensite.

5. Étape 5 : le recuit �nal et le refroidissement à l'air.

Microstructure

La microstructure typique des aciers DP est essentiellement constituée de ferrite, identi�able
à sa forme polygonale [21] et de martensite (�gure 1.2).

Fig. 1.2 � (a) Microstructure d'un acier DP recuit à 750�C pendant 15 minutes puis trempé à
l'eau [22] et (b) image AFM des phases ferritique et martensitique sur acier DP C-Mn-Si . Mode
contact champs de vue 20 µm [21]

Les particules de martensite qui se retrouvent "encastrées" dans la ferrite [23], se présentent
sous forme de lattes avec une forte densité de dislocations. Les grains sont très �ns, inférieurs à
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10 µm. Sur la micrographie (a) de la �gure 1.2 par exemple, les grains de ferrite et de martensite
ont des tailles respectives de 6,3 et 2,9 µm.
La quantité et la morphologie des di�érentes phases dépend surtout des paramètres du recuit [18].
La martensite et les carbures se forment généralement aux joints de grain ferritiques [18].
Il est possible, sous certaines conditions de composition et de fabrication, de conserver une certaine
proportion d'austénite résiduelle dans les îlots de seconde phase. Cette austénite instable se
transforme en martensite lors d'une déformation ultérieure par e�et TRIP. C'est ce que nous
verrons par la suite avec les aciers TRIP (section 1.1.4).

Propriétés mécaniques

Ces aciers ont une meilleure formabilité que les autres aciers faiblement alliés avec la même
résistance mécanique [24]. Leurs propriétés mécaniques dépendent de nombreux facteurs dont
la morphologie et la fraction volumique de martensite (�gure 1.3) et la taille des grains de fer-
rite [24]. Les acier DP sont généralement sollicités pour les pièces qui demandent une faible limite
d'élasticité, une forte résistance mécanique et une importante élongation [18]. Avec une propor-
tion de martensite entre 10 et 20 %, ils présentent typiquement une résistance mécanique autour
de 600 MPa, une limite d'élasticité entre 300 et 400 MPa et une importante ductilité (plus de 25
%) [18]. La ductilité augmente avec la proportion de ferrite alors que la résistance mécanique est
proportionnelle à la quantité de martensite (�gure 1.3). Ainsi, il est possible d'obtenir di�érents
équilibres entre les trois propriétés principales : résistance, formabilité et soudabilité.
Un bon compromis pour la mise en forme est obtenu pour des quantités de martensite allant de
20% à 40%.
La teneur en carbone reste volontairement limitée pour conserver une bonne aptitude au sou-
dage. De même, les teneurs en silicium sont régies par les conditions de coulée continue et par
l'aptitude au revêtement à chaud. Par ailleurs, pour accroître la ductilité de l'acier, il est néces-
saire d'atteindre des tailles de grains ferritiques très faibles. Les voies de développement actuelles
visent à obtenir des tailles de sous-structures (grains ferritiques, îlots martensitiques) voisines du
micromètre.

Fig. 1.3 � Évolution des propriétés mécaniques en fonction de la quantité de martensite dans un
acier DP [25] : (a) résistance mécanique et limite d'élasticité et (b) allongement homogène
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1.1.3 Les aciers CP (Complex Phase)

Procédé d'élaboration

Le cycle d'élaboration des aciers CP consiste en un chau�age à la température intercritique
suivi d'un refroidissement et d'un maintien isotherme autour de 400�C au cours duquel l'austénite
intercritique se transforme en bainite. Lors du refroidissement �nal à la température ambiante,
la martensite se forme en laissant une part d'austénite résiduelle [16].

Microstructure

La microstructure des aciers CP est caractérisée par un mélange de ferrite, de bainite et de
martensite, phases elles-mêmes endurcies grâce à des précipités microalliés [16, 26]. Deux para-
mètres métallurgiques sont importants pour contrôler leur microstructure �nale : l'adoucissement
lors du laminage et la décomposition de l'austénite lors du refroidissement.
Le laminage �nal de l'acier doit être réalisé sous des conditions de non recristallisation ou de
recristallisation incomplète.
En utilisant des aciers faiblement alliés à base de carbone, manganèse et chrome, les microstruc-
tures et donc les propriétés mécaniques peuvent varier selon la température de laminage et la
stratégie de refroidissement :

� Un laminage réalisé autour de 250�C devient très intéressant, produisant des aciers riches
en martensite avec un peu de ferrite, ayant une résistance mécanique de plus de 1200 MPa.
De plus, l'ajout de titane a�ne fortement le grain dont la taille moyenne passe de 13 à
5 µm.

� Avec une température de laminage moyenne, on obtient une structure bainitique mais cette
microstructure, plus grossière, ne présente pas d'aussi bonnes propriétés mécaniques.

Actuellement, les aciers CP-W 800 à 1000 sont produits sur la base des éléments d'addition
suivants : C, Mn, Si et Ti. Ils ont l'avantage d'être très résistants au traitement de revenu. Ils
peuvent être galvanisés, même à chaud, sans risque de perdre leurs propriétés mécaniques (mal-
gré des problèmes de ségrégation d'éléments d'addition comme le manganèse et le silicium, qui
conduisent à la formation d'oxydes super�ciels). Ils peuvent également subir des déformations à
chaud à des températures inférieures à 700�C, car à cette température, la résistance à la défor-
mation est fortement réduite et la formabilité du matériau accrue. Leur composition chimique et
le procédé spéci�que de laminage qu'ils subissent leur confèrent une microstructure extrêmement
�ne. Dans cette microstructure, l'équilibre entre la ferrite, la bainite, la martensite et les préci-
pitations durcissantes (hardening phase) o�re une palette particulièrement attractive d'aciers à
très haute limite d'élasticité.

Propriétés mécaniques

Les aciers CP montrent une bonne résistance à la fatigue. Sur ce point, ils semblent plus
performants que les aciers DP et TRIP. Par rapport aux aciers DP (dont la résistance mécanique
se situe entre 500-700 MPa), ils ont une résistance à la rupture nettement supérieure (au dessus
de 850 MPa [16,27]) et un minimum de limite d'élasticité de 600 à 720 MPa. De plus, leur haute
limite d'élasticité pour des élongations égales, leur confèrent un meilleur comportement en crash
test que les aciers DP.
En�n, il sont très résistants au formage à froid et ont une bonne soudabilité.

1.1.4 Les aciers TRIP (Transformation Induced Plasticity)

Ces aciers ont été introduits par Zackay et al. [28] en 1967 dans les aciers inoxydables austéni-
tiques. Depuis, de nouveaux aciers ont été développés, contenant du manganèse et du silicium à la
place du nickel et du chrome, car moins chers. Parmi les mécanismes permettant la déformation
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plastique (dislocations, mâcles, di�usion), la transformation martensitique peut se révéler très
importante.

Principe de l'e�et TRIP

La transformation de la phase austénitique peut se produire si le matériau est soumis à une
contrainte de déformation, d'autant plus faible que le taux d'austénite résiduelle est élevé. La
transformation sous contraintes de cette austénite résiduelle en martensite va de plus s'accompa-
gner d'une déformation de plasticité dite "e�et TRIP" (Transformation Induced Plasticity). Pour
observer cet e�et TRIP, la transformation de l'austénite en martensite par déformation plastique
doit être possible [27]. Ainsi, l'austénite doit être su�samment enrichie en éléments gammagènes
pour assurer sa métastabilité [13,27] à l'ambiante tout en permettant sa transformation par une
introduction raisonnable d'énergie mécanique. Cette stabilité est assurée par les trois paramètres
suivants : enrichissement en carbone, petite taille de particule et forte densité de dislocations.
Ceci est obtenu en diminuant la température de début de transformation martensitique Ms en
dessous de la température ambiante [13,19,27,29,30].
L'e�et TRIP n'est pas bien compris d'un point de vue microscopique mais il peut être expliqué
en termes énergétiques. L'austénite résiduelle se trouve dans un état métastable, stabilisée par
la sursaturation en carbone et par les contraintes internes. Lors de la déformation plastique de
l'acier, l'austénite résiduelle se transforme en martensite en consommant de l'énergie élastique.
Si l'on compare la courbe de traction d'un acier TRIP avec celle d'un acier DP sans austénite
résiduelle, la consommation d'énergie élastique supplémentaire se traduit par une augmentation
de l'aire sous la courbe de traction. En conséquence, à niveau de résistance similaire, l'acier avec
austénite résiduelle aura un allongement supplémentaire.
Les facteurs qui in�uencent la transformation de l'austénite résiduelle durant la mise en forme du
métal sont donc : le mode de déformation, le taux de contrainte et la fraction volumique initiale
d'austénite résiduelle.
L'e�et TRIP, extrêmement séduisant dans son principe, connaît cependant une utilisation limitée
essentiellement aux aciers spéciaux, ce pour deux raisons principales : le coût de l'élaboration (lié
à la composition fortement enrichie en éléments d'alliage) et le niveau restreint de limite d'élas-
ticité atteint. Il permet une amélioration importante de la résistance mécanique du matériau, de
son durcissement et de sa formabilité ce qui conduit à un excellent compromis entre ductilité et
résistance à la rupture.

Procédé d'élaboration des aciers TRIP

Le procédé d'élaboration de ces aciers aux propriétés mécaniques exceptionnelles se décompose
en six étapes successives (�gure 1.4) qui conduisent chacune à la formation d'une phase nouvelle
[11,12,21,27] :

� L'étape 1 consiste en un chau�age rapide de la ferrite froide laminée. Celle ci se recristallise
et la cémentite commence à se dissoudre d'abord dans la ferrite, puis dans l'austénite quand
la température Ac1 est atteinte [11, 12].

� L'étape 2 est un recuit intercritique qui permet d'avoir une structure biphasée de ferrite
et d'austénite. Lors de celui-ci, la concentration en carbone dans l'austénite augmente. Ce
recuit sera à l'origine de la formation ultérieure des phases dites "fortes" à savoir la bainite
et la martensite. Il semble avoir un e�et décisif sur l'a�nement du grain et la formation de
la structure multiphasée désirée [30].

� L'étape 3 consiste en une trempe à une température autour de 450 �C. Une vitesse de
refroidissement élevée est nécessaire pour éviter la formation de nouvelle ferrite ou perlite.

� L'étape 4 est la transformation bainitique au cours de laquelle l'austénite restante va s'en-
richir en carbone et voir la taille de ses particules diminuer pour favoriser sa rétention à
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température ambiante [12, 27]. Au début de la transformation bainitique, le carbone est
chassé de la bainite pour atteindre l'austénite [11]. La principale di�érence entre les aciers
DP et les aciers TRIP est justement cette étape de revenu isotherme à la température de
la transformation de la bainite [11,23].
Cette étape est la plus critique car elle dé�nit trois paramètres cruciaux pour la stabilité
de l'austénite résiduelle :

1. la teneur en carbone

2. la fraction volumique d'austénite résiduelle

3. la taille des grains d'austénite

La transformation bainitique conduit à la morphologie caractéristique de la bainite, compo-
sée d'un mélange de ferrite et de carbures (cémentite) [27]. Une trop longue transformation
isotherme bainitique peut conduire à la décomposition de l'austénite en ferrite et carbures.
L'enrichissement maximal en carbone lors de ce recuit intercritique n'empêche pas la trans-
formation martensitique lors de la trempe à température ambiante [27].

� L'étape 5 qui termine le cycle thermique consiste en un lent refroidissement �nal à la
température ambiante. Lors de cette étape, une partie de l'austénite peut se transformer
en martensite. C'est souvent le cas des aciers TRIP contenant beaucoup d'aluminium. Un
refroidissement trop rapide pourrait conduire à la formation exclusive de martensite.

� L'étape 6 est la transformation martensitique. L'austénite résiduelle se transforme en mar-
tensite lors de la déformation mécanique.

Fig. 1.4 � Schéma du procédé intercritique pour des tôles d'aciers TRIP laminées à froid : les
principales caractéristiques des cinq premières étapes sont indiquées [11]

Microstructures des aciers TRIP

Idéalement, les aciers TRIP devraient contenir uniquement trois phases : ferrite, bainite et
austénite résiduelle. La martensite est à éviter car elle rend di�cile le contrôle de la teneur
en austénite résiduelle et diminue la ductilité. Mais souvent, ces microstructures très complexes
consistent en une matrice ferritique et une dispersion de grains multiphasés de bainite, martensite
et austénite résiduelle [12, 21, 23, 27, 30], avec une quantité normalement réduite de carbures (le
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carbone étant théoriquement destiné à enrichir l'austenite) (�gure 1.5). La taille des grains de
ferrite se situe généralement entre 3,5 et 10 µm [12,13,27,30].

Fig. 1.5 � Microstructure d'un acier TRIP observé (a) après attaque colorante au microscope
optique ; (b) après attaque Nital 2% au MEB [31]

Pour des petits grains d'austénite intercritique, la bainite qui se forme se présente sous forme
de plaquettes qui traversent les grains d'austénite [27]. La morphologie de la bainite classique
est caractérisée par des lattes de ferrite de haute densité de dislocations et des précipités de
carbures [12].
Les grains d'austénite, qui doivent être bien répartis et de petite taille pour augmenter leur
stabilité, sont souvent localisés entre les plages de bainite [12, 13, 19, 21, 23, 30]. La taille de ces
grains se situe entre 1 et 2 micromètres et peut même être inférieure à 1 µm [11,27].
La microstructure des ces aciers, très �ne, se présente donc comme une combinaison de di�érentes
phases avec des propriétés parfois antagonistes ; cela va de la ferrite ductile à la martensite ultra
dure.

Propriétés des aciers TRIP

Les principaux avantages des aciers TRIP, utilisés largement dans l'industrie automobile sont :

1. une grande ductilité

2. un niveau de contraintes élevé conduisant à une grande dureté et une importante résistance
mécanique

La ductilité est essentiellement due à la présence d'austénite résiduelle au sein du matériau (phase
molle). L'augmentation de la quantité de cette phase devient donc un facteur très important [30],
mais ceci peut aussi réduire la dureté à un moindre degré, l'austénite résiduelle jouant un rôle
vital pour la formablité de l'acier.
Ainsi ces divers éléments initialement présents leur confèrent un pouvoir d'absorption énergétique
élevé garantissant d'excellents résultats aux crash tests.
Ces propriétés mécaniques remarquables peuvent être attribuées d'une part à un traitement ther-
momécanique spéci�que sur mesure conduisant à l'e�et TRIP, et d'autre part à la microstructure
composite en résultant. Il s'agit d'une séduisante combinaison de phases avec des propriétés limite
antagonistes (�gure 1.6).
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Fig. 1.6 � Caractéristiques mécaniques des phases constituant la microstructure des aciers [1]

La résistance mécanique élevée est surtout à attribuer à la bainite [30]. Il est di�cile d'al-
lier les deux propriétés que sont ductilité et dureté car on peut di�cilement augmenter le degré
de contrainte que peut supporter un matériau sans réduire sa résistance à une déformation lo-
calisée qui aboutit �nalement à la rupture [27]. La ductilité décroît généralement linéairement
avec l'amélioration de la résistance à la rupture [11, 30]. Ces deux propriétés sont liées au taux
d'écrouissage de l'acier et à l'échelle microscopique, ce taux résulte de la dynamique des disloca-
tions à savoir du juste équilibre entre leur création et leur annihilation. Le meilleur compromis
limite d'élasticité et élongation est obtenu avec une quantité su�sante d'austénite stable face à
la transformation martensitique [27].
La soudabilité de ces aciers est limitée et moins bonne que celles des aciers DP et de résistance
similaire, compte tenu de la composition chimique relativement chargée en silicium, manganèse
et carbone.
Très extensibles, déformables, ils permettent de diminuer l'épaisseur des tôles utilisées sans perte
des performances mécaniques (de 10 à 15 % voire 20 %).

Rôle des éléments d'addition

Les aciers TRIP contiennent en général peu d'éléments d'addition : moins de 3,5% en masse
[11]. Tous les éléments d'alliage ont pour but de stabiliser l'austénite résiduelle en l'enrichissant
en carbone et en limitant la formation de cémentite. La composition chimique traditionnelle d'un
acier TRIP comporte 0.1-0.4 C ; 1,5 Mn et 1,5 Si. Ces dernières années, la quantité de silicium a
été réduite pour faciliter la galvanisation. Une solution peut consister à remplacer le silicium par
l'aluminium [11,32].

E�et du carbone Outre son e�et gammagène, le carbone stabilise l'austénite en abaissant
les températures de transition martensitique Ms, Mf et Md . Les teneurs moyennes en carbone
(actuellement entre 0,20 et 0,25 %), semblent être un bon compromis. En e�et, une quantité
importante de carbone si elle augmente la dureté, réduit la soudabilité.

E�et du silicium La plupart des aciers TRIP contiennent plus de 1% de silicium [23] car il
évite la formation de cémentite durant l'austénitisation. Étant très peu soluble dans la cémentite
[11,19,27,33], il surprime la formation de cette phase lors du recuit intercritique et le carbone peut
ainsi di�user et enrichir l'austénite. Le minimum de silicium requis pour supprimer correctement
la formation de cémentite semble être de 0,8 % [34]. Cependant, le silicium diminue la ductilité et
favorise la formation d'oxydes SiO2 qui rend di�cile la galvanisation en diminuant le mouillage
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par le zinc liquide [11,21,23,27] ; il peut être remplacé par l'aluminium.

E�et de l'aluminium Le silicium est peu à peu remplacé par l'aluminium [29] pour améliorer
les conditions de surface (moins d'oxydes) et o�rir une meilleure ductilité. De plus, il permet
d'étendre la région intercritique [21, 32]. Un important taux d'aluminium conduit comme le si-
licium à un fort taux de carbone dans l'austénite revenue car il est également insoluble dans la
cémentite et inhibe sa précipitation, facilitant donc l'enrichissement en carbone de l'austénite
résiduelle lors de la transformation bainitique [11,27]. De plus, il accélère la formation de la bai-
nite [11]. L'inconvénient de l'utilisation de l'aluminium est le taux moins important de solution
durcissante et le fait qu'il augmente fortement la température Ms.

E�et du manganèse Une quantité d'environ 1,5 % de managanèse est le minimum requis
pour garantir une dureté convenable. De plus, le managanèse est un élément gammagène qui
stabilise l'austénite en abaissant la température à laquelle la cémentite commence à précipiter.

E�et du phosphore Le phosphore supprime la formation de la cémentite. Très bon élément
durcissant de la solution solide, il optimise également les propriétés mécaniques (entre 0,05 et
1%).

E�ets des autres éléments d'addition Outre les éléments précités (destinés avant tout
à stabiliser l'austénite résiduelle), la composition des aciers TRIP comporte également d'autres
éléments qui servent surtout à augmenter la résistance mécanique en a�nant les grains d'une part
et en précipitant des carbures dans la ferrite et l'austénite d'autre part. Les carbures précipités
sont parfois très �ns, inférieurs à 5 nm et augmentent ainsi la résistance du matériau [20,35].
Le niobium, le titane et le vanadium, seuls ou combinés, permettent d'a�ner la microstructure,
diminuant la taille des grains de 10 µm à 3,5 µm et forment des carbures. Le cuivre et le niobium
retardent la décomposition de l'austénite et améliorent les propriétés mécaniques [12]. Par ailleurs,
le titane, le niobium, le vanadium et le molybdène accroissent la ductilité ainsi que la soudabilité
[35,36].
Cependant, tous ces éléments d'addition conduisent à des coûts de fabrication plus élevés.

1.1.5 Acier BAS

Introduction

Les aciers DP, CP et TRIP présentent plusieurs inconvénients communs : leur di�culté de
mise en forme et leur faible soudabilité. Le lien connu qui existe entre la résistance mécanique et
l'aptitude au formage conduit, en présence de niveaux de contraintes élevés à une réduction de
la malléabilité. Cela complique ou rend impossible la préparation de la pièce.
Les aciers à haute résistance, formables à froid, présentent des durcissements localement élevés
du fait de la présence d'éléments tels que le carbone, le manganèse ou le chrome. Pour les pièces
trempées à la presse, on constate en revanche une perte de la dureté, car on observe un processus
de revenu dans les zones d'apport de chaleur. De telles variations de dureté constituent un in-
convénient majeur pour des pièces fortement sollicitées par des oscillations, car celles-ci peuvent
rompre précocement suite à un e�et d'entaille.
Une nouvelle famille d'aciers a été développée par BENTELER a�n de répondre à cette pro-
blématique. Depuis ces dernières années, elle occupe une place de plus en plus importante dans
di�érentes applications automobiles. Il s'agit d'aciers ayant subi un traitement de trempe à l'air
suivi d'un revenu, initialement conçus pour des applications dans l'aéronautique [15]. Avec des
optimisations d'alliage, ils sont devenus intéressants pour l'industrie automobile. Ils sont notam-
ment utilisés pour la fabrication de berceaux moteurs (classe C de Mercedes) [15]. Faute de
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posséder une dénomination normalisée, cette famille d'aciers sera désignée par le nom donné par
le fabricant, et plus précisément, l'acier que nous avons étudié sera appelé BAS 100.

Procédé d'élaboration et microstructure

Ces aciers subissent un réchau�ement jusqu'à la température d'austénitisation (supérieure
à 900 �C), suivi d'un refroidissement à l'air et d'un traitement de revenu à des températures
supérieures à 600�C. Ce traitement thermique génère une structure essentiellement bainitique
avec des proportions élevées de carbures de chrome et molybdène [15].

Propriétés mécaniques

Grâce au traitement de trempe à l'air suivi d'un revenu, les valeurs de limite d'élasticité
peuvent dépasser 800 MPa alors que l'allongement est réduit autour de 11 %. Un autre point fort
de l'acier BAS est son aptitude à être galvanisé.
Les aciers aptes au traitement de trempe à l'air suivi d'un revenu présentent des pro�ls de carac-
téristiques adaptés à di�érents types d'application. L'exemple de l'acier BAS 100 prouve qu'ils
sont parfaitement en mesure de remplacer les métaux légers tels que les alliages en aluminium.

1.1.6 Aciers THLE et susceptibilité à la fragilisation par l'hydrogène

Il est bien connu que les aciers sont d'autant plus sensibles à la FPH que leurs propriétés
mécaniques sont élevées. En général, les aciers faiblement alliés dans des conditions de trempe
ou de durcissement par précipitation sont plus susceptibles à la FPH qu'après revenu. Or, dans
l'industrie automobile un acier est nécessairement soumis à un traitement de surface et actuelle-
ment, la galvanisation reste encore une des protections anticorrosion les plus utilisées.
L'étude de la distribution de l'hydrogène dans ces aciers aux propriétés mécaniques croissantes
devient donc un enjeu de première importance.
Lorsqu'un acier contient de l'hydrogène, il peut être fragilisé et donc subir des dégradations ir-
réversibles telles qu'une �ssuration (voire une rupture) même pour des contraintes en service
inférieures à la limite d'élasticité.
Le paragraphe qui suit, explique les risques d'hydrogénation lié au procédé de galvanisation à
chaud.

1.2 La galvanisation à chaud et les risques d'hydrogénation

1.2.1 Problèmes industriels liés à la fragilisation par l'hydrogène

Les aciers, en raison de leurs caractéristiques mécaniques intéressantes et de leur durabilité,
sont des matériaux d'utilisation courante dans tous les secteurs de l'industrie (automobile, para-
pétrolier, énergétique, nucléaire, chimique, transport, construction etc...).
Toutefois, ils sont souvent sensibles à la FPH et les situations industrielles pouvant conduire à
cette fragilisation sont nombreuses et diverses. Sont notamment distinguées deux situations dif-
férentes au cours desquelles l'hydrogène est susceptible d'entrer dans le matériau : l'élaboration
et la mise en forme d'une part, l'utilisation en service d'autre part.

Hydrogène introduit lors de l'élaboration et de la mise en forme

1. Lors de l'élaboration, de l'hydrogène provenant d'une atmosphère contenant des traces de
vapeur d'eau peut être absorbé par le métal liquide [37]. L'hydrogène moléculaire va se
dissoudre, une fois en solution se dissocier et après solidi�cation être retenu dans le réseau
cristallin comme un soluté mono-atomique. Le risque survient lorsque l'acier contenant
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l'hydrogène à température élevée est refroidi rapidement à la température ambiante. L'hy-
drogène moléculaire qui reste, précipite depuis l'état gazeux et se retrouve brutalement en
sursaturation. La pression du gaz dihydrogène étant souvent assez élevée, ceci peut conduire
à de la �ssuration interne et à d'autres défauts tels que �ocons, sou�ures, ségrégations, ou
bien encore fragiliser le matériau lors de traitements thermomécaniques, ou lors d'une mise
sous contraintes.

2. Lors des traitements de surface électrochimiques [7,38�45] comme l'électrodéposition (zin-
gage, cadmiage...), les risques de fragilisation par l'hydrogène deviennent un problème lors-
qu'une portion du courant cathodique fourni pour former le dépôt sert à créer de l'hydrogène
qui peut alors pénétrer et di�user dans le métal. Les électrons fournis par le courant vont
activer la réaction de réduction des cations H+ présents à l'interface du substrat et du
revêtement. Dogan et al. [46] étudient par exemple le contrôle de l'absorption d'hydrogène
par un acier à très haute limite d'élasticité lors de l'électrodéposition de cadmium et Mil-
ler et al. [40] l'absorption d'hydrogène lors de l'électrodépostion d'alliage de zinc-cobalt. Le
contrôle de la composition du revêtement est un paramètre qui peut permettre de minimiser
l'absorption d'hydrogène par l'acier. Par ailleurs, la présence d'un dépôt peut compliquer
la désorption de l'hydrogène lors d'une étape d'étuvage ultérieure car il peut faire o�ce de
barrière voire de réservoir à hydrogène [41]. C'est le cas par exemple d'un dépôt de cadmium
sur acier : la solubilité de l'hydrogène y est beaucoup plus élevée que dans le fer et la di�u-
sivité y est très faible, ce qui rend le cadmium imperméable à l'hydrogène [2,46]. De même,
Casanova [38] suggère que l'hydrogène initialement absorbé et piègé dans le revêtement de
zinc lors de l'électrodéposition peut ensuite di�user dans le substrat métallique.
Il y a donc trois aspects à considérer pour ce problème :
� la polarisation cathodique nécessaire au dépôt peut conduire à la formation d'hydrogène
atomique ;

� le revêtement lui-même peut emmagasiner de l'hydrogène et jouer ultérieurement le rôle
de source ;

� il peut se comporter comme une barrière à l'e�usion d'hydrogène.

3. Lors de l'opération de soudage, l'hydrogène peut être absorbé par le métal à partir de
l'humidité ambiante et également à partir des �ux de soudage et du métal déposé, ce qui
entraîne un risque de �ssuration à froid en plus des modi�cations de structures et des
nouvelles contraintes locales induites par le chau�age [7, 47,48].

4. Le décapage acide
De nombreux traitements de surface sur acier nécessitent un décapage préalable, a�n d'ob-
tenir une surface propre, exempte d'oxydes et réactive. Cette opération est fréquemment
réalisée en milieu acide, susceptible de générer de l'hydrogène. Cette étape qui nous inté-
resse particulièrement sera détaillée au paragraphe 1.2.3. Il existe une autre circonstance
où un décapage acide est nécessaire : quelquefois, lorsque le dépôt de zinc présente des
défauts, il faut alors le retirer et galvaniser à nouveau [49]. Cette opération, souvent réali-
sée grâce à un décapage dans de l'acide chlorhydrique ou de la soude, présente des risques
importants d'hydrogénation surtout lorsque qu'il manque du zinc sur la pièce à traiter. La
faible surtension d'hydrogène sur le fer comparé à celle du zinc risque d'accélérer l'absorp-
tion importante d'hydrogène par cette partie du fer non protégée [49]. Ces parties, comme
les parties très dures, doivent subir un traitement de chau�age (étuvage) pour désorber
l'hydrogène avant toute nouvelle opération de galvanisation.

Hydrogène introduit en service

1. La protection cathodique des pipelines en acier est une source d'hydrogène contaminant
l'acier : cela est d'autant plus dangereux en présence de sulfure d'hydrogène H2S [4,6,9,48,
50, 51]. Cette technique anti-corrosion peut être dangereuse pour les alliages ferritiques en
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favorisant la formation de l'hydrogène à la surface du métal, son entrée puis la fragilisation
et la dégradation de l'acier par rupture di�érée. De plus, la �ssuration peut être accélérée
par la présence de bactéries dans l'eau de mer [9].

2. Dans le cas d'une réaction de corrosion, la réaction de formation de H2 est souvent la
réaction de réduction qui accompagne la réaction d'oxydation du métal puisque les phé-
nomènes de corrosion ont très souvent lieu en présence d'eau. Ainsi, tout milieu pouvant
par corrosion fournir un dégagement de dihydrogène (au cours d'une réaction chimique ou
électrochimique entre le métal et un milieu comportant des cations H+) pourra provoquer
une FPH.

3. Lors de l'entreposage ou de la transformation du métal, l'hydrogène peut pénétrer dans
l'acier via des e�uents acides ou même de l'eau.

4. Les bouteilles de stockage, les conduites, les équipements de transport sont souvent confron-
tés à l'action de l'hydrogène. L'hydrogène commercial est livré sous forme de gaz et sous
haute pression. De telles bouteilles perdent leur �abilité après un certain temps de service,
en raison d'un processus de fatigue sous pression d'hydrogène.

Il ne faut pas perdre de vue que dans la majorité des cas, une grande partie de ces atomes
d'hydrogène formés à la surface se combinent pour former du dihydrogène gazeux et seule une
faible portion d'atomes de ce gaz entre dans le métal et s'insère dans le réseau métallique. Mais
cette faible quantité peut se révéler su�sante pour fragiliser le matériau.

1.2.2 La galvanisation à chaud

Parmi les di�érents moyens de lutte contre la corrosion de l'acier, l'utilisation du zinc reste
privilégiée en raison des nombreux avantages qu'il propose (forte résistance à l'agressivité du
milieu extérieur et l'excellente protection contre la corrosion qu'il confère à l'acier lorsqu'il lui
est associé). Parmi les procédés de traitements de surface utilisant le zinc, on trouve la galvani-
sation à chaud, la galvanisation électrolytique à base de zinc, la métallisation par projection, la
shérardisation, les peintures riches en zinc...

Principe de la galvanisation à chaud

La galvanisation à chaud au trempé consiste à revêtir et à lier de l'acier avec du zinc en
immergeant l'acier dans un bain de zinc en fusion. Lorsque l'acier plonge dans le bain de zinc en
fusion, di�érents phénomènes se produisent plus ou moins conjointement :

� le mouillage de l'acier par le zinc ; la qualité du mouillage est liée à la composition super-
�cielle de l'acier, sa propreté, sa rugosité et aux caractéristiques du bain (composition et
température).

� une attaque du fer par le bain, avec dissolution
� des réactions de di�usion conduisant à la formation de composés intermétalliques Fe-Zn,
dépendant du bain et des conditions opératoires (temps-température).

Les règles de formation de ces couches sont liées aux aspects thermodynamiques : le diagramme
d'équilibre Fe-Zn donne les possibilités de combinaison des deux éléments pour former di�érentes
phases. Les composés Fe-Zn sont d'une grande dureté par rapport à l'acier de base. Cela peut
conférer au revêtement des propriétés particulières. Mais cette dureté s'accompagne aussi de fra-
gilité et, lors du refroidissement du produit galvanisé ou ultérieurement lors de la mise en oeuvre,
des contraintes internes voire des �ssures peuvent apparaître dans les couches intermétalliques.

Les di�érentes étapes du procédé de galvanisation

Ce procédé comporte plusieurs étapes (représentées sur le schéma 1.7) destinées à préparer
la surface avant le trempé lui même. Ces opérations ont pour but de mettre à nu la surface de
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l'acier, de la protéger jusqu'à son contact avec le zinc et d'optimiser le mouillage acier/zinc.
� Le dégraissage alcalin se fait dans des bains contenant du carbonate de sodium ou de la
soude caustique additionnée de détergents (polyphosphates ou silicates de sodium) et de
tensioactifs à une température avoisinant les 70�C dans le but de supprimer les huiles et les
graisses.

� Il est suivi d'un rinçage à l'eau pour éliminer toute trace de produit ainsi que les corps gras
surnageants qui auraient pu être entraînés lors de la sortie des pièces du bain de dégraissage.

� Le décapage permet d'enlever tous les oxydes pouvant recouvrir la surface de l'acier. Il
s'e�ectue à température ambiante en milieu acide en présence d'inhibiteurs de corrosion.

� Le �uxage consiste à déposer sur la surface un mélange de chlorure de zinc et de chlorure
d'ammonium. Ce dépôt protège le métal d'une oxydation avant galvanisation et réactive la
surface lors de l'immersion dans le bain de galvanisation à 450�C.

� L'étuvage qui n'est pas systématique est une précaution pour désorber l'hydrogène

Fig. 1.7 � Les di�érentes étapes du procédé de galvanisation

1.2.3 Décapage acide et hydrogénation

Le décapage consiste à immerger l'acier dans une solution d'acide chlorhydrique ou sulfurique
pour enlever les produits de corrosion souvent constitués de couches super�cielles d'oxydation
appelée calamine, ou de rouille (mélange d'oxydes et d'hydroxydes). Ce traitement favorise l'adhé-
sion ultérieure du zinc. L'acide chlorhydrique est préféré car il dissout plus rapidement la rouille
et la calamine à température ambiante. La calamine des aciers ordinaires élaborés à chaud est
constituée de trois couches présentées sur la �gure 1.8.

Fig. 1.8 � Structure schématique d'une couche de calamine recouvrant les aciers ordinaires

Lors du décapage acide, l'acide chlorhydrique réagit avec les oxydes de fer suivant les équa-
tions suivantes [45, 49,52,53] :
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Fe2O3 + 6 HCl → 2 FeCl3 + 3 H2O
Fe3O4 + 8 HCl → 2 FeCl3 + FeCl2, 4 H2O
FeO + 2 HCl → FeCl2 + H2O
Les oxydes sont chimiquement dissous et la surface est nettoyée. Outre le procédé désiré d'attaque
des oxydes, le substrat est également attaqué selon le bilan réactionnel :
Fe + 2 HCl → FeCl2 + H2

Préalable à la formation d'hydrogène moléculaire H2, la réaction d'adsorption puis d'absorption
de H suivante se produit :
H+ + e− ↔ Hads ↔ Habs

Ainsi, lors du procédé de galvanisation à chaud au trempé, l'étape critique au cours de la-
quelle l'hydrogène est susceptible de pénétrer dans le matériau est le décapage acide [44, 45, 54]
qui dure plusieurs minutes. La durée est un paramètre important vis-à-vis de la FPH, puisque
plus elle sera longue et plus les quantités d'hydrogène absorbé risquent d'être élevées. Jansen [49]
préconise un décapage plus court dans une solution plus concentrée pour davantage d'e�cacité
et moins de risque d'absorption d'hydrogène.
La dissolution super�cielle du métal combinée à la pression de l'hydrogène détache les couches
d'oxydes peu solubles. Lorsque le métal n'est plus protégé par les oxydes, la dissolution du fer
est accélérée. De l'hydrogène se forme alors à cause de la réaction cathodique accompagnant la
réaction anodique de dissolution du métal. Un décapage inapproprié peut ainsi conduire à des
�ssuration dues à l'absorption d'hydrogène [43]. Si de l'hydrogène pénètre dans le matériau lors
du décapage acide, au moment de la galvanisation à 450�C, l'hydrogène piégé est activé et peut
alors sous l'e�et de contraintes internes conduire à de la micro�ssuration [44]. Cette hydrogéna-
tion non désirée provoque également la réduction de la formabilité à froid lorsque cette étape a
lieu après la galvanisation [54].
Cependant, la température de galvanisation peut se révéler béné�que : dans le cas des aciers
à faibles caractéristiques mécaniques (de l'ordre de 600 MPa), elle permet une désorption de
l'hydrogène et diminue ainsi les risques de FPH. D'après Kim et al. [2], le décapage en soi n'est
pas vraiment un problème à moins que l'acier ne comporte de nombreuses microcavités dans
lesquelles l'hydrogène peut se recombiner en gaz car le métal n'est pas sous contrainte et qu'une
grande partie de l'hydrogène absorbée di�use hors du métal.
En revanche, ce problème d'absorption d'hydrogène peut devenir signi�catif lorsque cela s'ap-
plique à des aciers de limite d'élasticité dépassant les 950 MPa ou sur des aciers ayant des zones
beaucoup plus dures due à des procédés de soudure [48,54].
Industriellement, deux solutions éventuellement combinées permettent de limiter la présence d'hy-
drogène dans l'acier : un étuvage qui favorise l'e�usion de l'hydrogène et l'addition d'inhibiteurs
dans la solution de décapage pour limiter sa pénétration. Par contre, si l'une ou l'autre des solu-
tions précitées sont ine�caces, une rétention d'hydrogène même très faible rendrait l'acier propice
à la FPH [43].

1.2.4 Nature et mode d'action des inhibiteurs de corrosion

L'utilisation des inhibiteurs de corrosion est une méthode très pratique et e�cace en matière
de protection anti-corrosion et leur utilisation est fréquente. Il s'agit de substances qui, ajoutées
en très petite quantité dans le réactif corrosif, permettent de diminuer ou d'annuler son agres-
sivité vis-à-vis du métal [55]. Dans le cas du décapage acide, ces substances doivent ralentir la
cinétique de dissolution du métal tout en limitant la rugosité super�cielle. Il s'agit généralement
de produits organiques capables de s'adsorber à l'interface pour contrôler la réactivité électrochi-
mique du substrat.
Dans le cas de la galvanisation, ces inhibiteurs présentent également l'avantage de ne pas poser
de problème d'adhésion du zinc à la surface de l'acier. En e�et, l'inhibiteur utilisé lors du dé-
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capage acide est simplement éliminé au rinçage et n'est plus présent à la surface lors de l'étape
d'immersion dans le bain de zinc liquide [56].
Outre la protection contre l'attaque anodique de la surface de l'acier et des joints de grains,
leur présence en solution de décapage acide peut également ralentir l'absorption et la di�usion
de l'hydrogène [19, 41, 53, 56�58], mais certains sont parfois suspectés de favoriser l'absorption
d'hydrogène [53,59].

Nature des inhibiteurs

Il existe deux manières de classer les inhibiteurs :
� la formulation des produits (inhibiteurs organiques ou minéraux)
� le mécanisme d'action électrochimique (inhibiteurs cathodiques, anodiques ou mixtes)

Inhibiteurs organiques Les inhibiteurs organiques possèdent au moins un centre actif suscep-
tible d'échanger des électrons avec le métal, tel que l'azote, l'oxygène, le phosphore ou le soufre.
Les groupes fonctionnels riches en électrons permettant leur �xation sur le métal sont présentés
dans le tableau 1.1 [56].

Groupe riche en électrons formule chimique
alcène -C=C-
alcool RC-OH
amine C-NR2

aromatique polymérisé Ph-X-Ph
hétéroaromatique C3N3RX
acide carboxylique R-COOH

nitrile R-C≡ N|

Tab. 1.1 � Groupes fonctionnels usuels des inhibiteurs de corrosion organiques [56]

Dans le cadre de la protection contre la fragilisation par l'hydrogène, il s'agit souvent de
composants azotés comportant une fonction nitrile (valeonitrile, benzonitrile, chlorobenzonitrile,
naphtalonitrile [57, 60]) ; l'azote, avec ses liens non saturés augmente la densité d'électrons des
groupes fonctionnels nitrile et facilite l'adsorption de la molécule organique à la surface du métal
[57].
L'e�cacité de ces molécules dépend fortement de leur capacité d'adsorption sur la surface du
métal puisqu'elles doivent remplacer les molécules d'eau ou d'acide chlorydrique sur l'interface
métal/inhibiteur.

Inhibiteurs minéraux Des inhibiteurs minéraux peuvent également être utilisés. Leurs pro-
duits de dissociation en solution qui assurent les phénomènes d'inhibition (anions ou cations). Les
principaux anions inhibiteurs sont les oxo-anions de type XO4

n tels que les chromates, molyb-
dates, phosphates, silicates... Les cations sont essentiellement Ca2+ et Zn2+ et ceux qui donnent
des sels insolubles avec certains anions tels que l'hydroxyde OH−. Le nombre de molécules en
usage actuel va diminuer en raison des restrictions environnementales.

Mode d'action

Les inhibiteurs de décapage acide sont des substance organiques ou inorganiques interfacia-
lement actives. Ceci résulte d'interactions électrostatiques qui leur permettent de recouvrir la
surface du fer avec une couche monomoléculaire et réduire ainsi l'attaque acide. L'intensité des
interactions dépend non seulement de la polarité de la surface du métal, mais aussi de la composi-
tion chimique de l'inhibiteur et du milieu de décapage acide [56]. La polarité du fer est di�érente
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de celle de la couche d'oxyde, ce qui conduit à un taux de couverture moins important de la
couche d'oxyde par rapport à celle du fer [49,56].
Le principe de base des inhibiteurs organiques est le blocage physique de la surface, notamment
sur les sites cathodiques, pour empêcher la réaction d'évolution de l'hydrogène. L'inhibition est
obtenue grâce à la formation d'une barrière solide physique et/ou en modi�ant la double couche
électrochimique.
Les di�érents modes d'action d'un inhibiteur pour limiter la FPH sont les suivants [60] :

1. l'adsorption verticale de l'inhibiteur sur la surface bloque les sites actifs cathodiques, em-
pêchant la décharge de l'hydrogène sur le métal et limitant ainsi sa réaction d'entrée dans
le substrat métallique (mécanisme de physisorption).

2. le piégeage des ions hydrogène déchargés à la surface du métal par une couche de molé-
cules organiques grâce à une réaction entre H+ et le composant organique (mécanisme de
chimisorption).

L'utilisation combinée de plusieurs inhibiteurs est préconisée pour accroître leur e�cacité [41].

Inhibiteur catalyseur de fragilisation par l'hydrogène

Cependant, certains inhibiteurs de corrosion peuvent se révéler d'excellents inhibiteurs de la
réaction anodique tout en étant ine�caces face à l'absorption d'hydrogène, qu'ils peuvent au
contraire stimuler [53, 59]. Les composants organiques bloquent les sites actifs où l'hydrogène
peut partiellement être réduit, mais il peuvent aussi empêcher la recombinaison de H atomique
en molécule de dihydrogène, ce qui favorise son absorption dans le réseau du métal [59].
Un inhibiteur cathodique peut lui aussi se révéler dangereux vis-à-vis de l'absorption d'hydrogène ;
en e�et, si l'inhibition du processus cathodique n'est pas totale, la formation d'hydrogène se trouve
concentrée sur de faibles zones, et l'absorption d'hydrogène peut être ainsi localement très élevée.

1.2.5 Étuvage

L'étuvage est une opération supplémentaire qui peut être réalisée suite au décapage acide pour
désorber l'hydrogène qui aurait pu s'insérer dans le réseau malgré la présence des inhibiteurs.
Cette opération, e�ectuée pour détendre le matériau, est généralement spéci�ée entre 190�C et
200�C pour les aciers ayant une résistance mécanique autour de 1000 MPa et plus. Ce traitement
thermique, réalisé avant la galvanisation, permet de réduire la quantité d'hydrogène dans le ma-
tériau, de détendre les contraintes internes et d'anticiper sur tout phénomène de revenu pouvant
survenir au cours du bain de galvanisation.
Le tableau 1.2 fournit les données relatives à certains étuvages pratiqués industriellement.

Type d'acier température (�C) temps (min)
Rm de 1021 MPa à 1800 MPa 190 à 220�C 12 à 22
Acier à haute teneur en carbone 200 120

AISI 1080 191 180
Acier AISI 4340 en 300 M revêtu de cadmium 190 >6000

Tab. 1.2 � Quelques exemples d'étuvage appliqué industriellement [46]

De nombreux auteurs [37,43,44,46,61] ont montré l'intérêt et l'e�cacité de l'opération d'étu-
vage qui semble dans tous les cas limiter les �ssurations, d'une part en e�usant l'hydrogène,
d'autre part en réduisant les contraintes internes du réseau, ceci sans trop a�ecter les propriétés
mécaniques.
Un étuvage à 200�C permet de réduire la quantité d'hydrogène di�usible et la quantité d'hydro-
gène associée avec les pièges de faible énergie [44, 61]. Suite à cette opération, on peut espérer
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que l'hydrogène restant possède une énergie de liaison trop importante pour être fragilisant.
De même, Atxaga et al. [37] montrent qu'un léger étuvage de 220�C pendant 12 h sur des ressorts
en inox 17-7 PH permet de passer de ruptures fragiles à des ruptures plutôt ductiles, améliorant
ainsi la ductilité �nale. Si l'on considère qu'après le zingage, l'hydrogène est localisé tout près
de la surface d'entrée du métal, cette forte concentration peut être désorbée tout de suite après
le dépôt de zinc. Ainsi, lorsque la température diminue, la migration de l'hydrogène va ralentir.
C'est pour cette raison que le traitement à chaud doit survenir très rapidement [49].
Tous ces travaux s'accordent à dire que l'étuvage (jusqu'à 200�C) permet de diminuer en grande
partie la quantité d'hydrogène di�usible [61] mais reste ine�cace pour retirer l'hydrogène forte-
ment piégé [46].
Toutefois, cette opération présente des inconvénients. Bien que le coe�cient de di�usion de l'hy-
drogène croisse exponentiellement avec la température, le temps requis pour désorber tout l'hy-
drogène augmente avec le carré de l'épaisseur. Donc, pour des tôles épaisses, cela signi�e parfois
des centaines d'heures d'étuvage au bout desquelles il n'est pas garanti à 100 % que tout l'hy-
drogène soit désorbé.
Par ailleurs, cette opération est à e�ectuer avant la galvanisation. En e�et, l'étuvage peut abîmer
le revêtement en zinc, conduisant à une apparence peu esthétique et à une surface émoussée.
Jansen [49] récapitule les préconisations industrielles pour limiter l'entrée d'hydrogène lors de la
galvanisation à chaud :

� addition d'inhibiteurs
� décapage court n'excédant pas cinq minutes
� étuvage en une étape à la température optimale de 220�C

Mais il est à craindre que la durée d'un étuvage à une telle température n'a�ecte les propriétés
mécaniques, surtout pour les aciers à hautes caractéristiques. Le paragraphe qui suit présente les

interactions métal-hydrogène et résume les mécanismes couramment admis de FPH.

1.3 Le système Fer-Hydrogène

1.3.1 Particularités de l'atome d'hydrogène

Les particularités physiques et chimiques de l'hydrogène (présentées dans le tableau 1.3)
justi�ent son statut de principal contaminant du métal.

Données physiques
Masse molaire H2 : 2,016 g.mol−1

rH = rayon atomique de l'hydrogène : 0,053 nm
1 cm3 H2 = 5,38 x 1019 atomes

distances interatomiques :
dM−H = 0,15 nm et dH−H = 0,074 nm

Volume molaire partiel : VH ≈ 2 cm3.mol−1

Mobilité : DH(Feα) = 9.10−5 cm 2 s−1 à 20�C
Taille des sites interstitiels

Feα (cc) Sites tétraédriques : ri ≈ 3,7 x 10−2 nm
Sites octaédriques : ri ≈ 1,9 x 10−2 nm

Feγ (cfc) Sites tétraédriques : ri ≈ 2,9 x 10−2 nm
Sites octaédriques : ri ≈ 5,2 x 10−2 nm

Tab. 1.3 � Quelques grandeurs caractéristiques relatives à l'hydrogène [62]

Cet élément chimique, le plus abondant de la planète devant le carbone, l'oxygène et l'azote,
est disponible en quantité quasi in�nie grâce à l'électrolyse de l'eau et peut également être généré
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à partir des hydrocarbures fossiles. Il est le plus léger des éléments avec une structure atomique
constituée d'un proton et d'un électron et se présente dans son état naturel sous la forme du gaz
diatomique H2.
La petite taille de l'atome H et l'existence d'une forte densité de sites interstitiels disponibles dans
les réseaux métalliques expliquent en partie sa grande mobilité, en particulier dans les structures
cubiques à corps centrés, même à température ambiante. Elle lui permet d'entrer facilement en
solution d'insertion dans les métaux usuels. C'est le seul interstitiel pour lequel la di�usion est
directement mesurable à température ambiante. Le coe�cient de di�usion de H dans les métaux
est élevé : dans le fer pur, il atteint à 20�C la valeur de 10−8 m2.s−1. De plus, ses caractéristiques
électroniques sont à l'origine d'interactions avec le métal : sa position interstitielle lui permet
de transférer tout ou partie de sa charge électronique aux atomes voisins. Son volume molaire
partiel, très élevé, traduit sa forte aptitude à distordre le réseau métallique en ségrégeant dans
les champs de contraintes favorisant la dilatation des sites interstitiels.

L'aptitude de l'hydrogène à être fragilisant est liée à son comportement en tant qu'élément
interstitiel du réseau, interagissant avec le métal et ses défauts, pouvant ainsi se piéger ou former
des hydrures.

1.3.2 Mécanismes d'entrée de l'hydrogène dans le métal

Pénétration à partir d'un environnement gazeux

La molécule diatomique de dihydrogène étant trop grosse pour pénéter directement dans le
métal, elle doit être dissociée en atomes simples.
L'interaction métal-hydrogène peut être représentée par les réactions :
2M + H2 ↔ 2MHads + Q1

MHads ↔ M + Habs + Q2

Q1 + Q2 traduit selon son signe le caractère endo ou exothermique du processus global de disso-
ciation puis dissolution de H dans le métal [62].
En faisant l'hypothèse d'une solution diluée et d'un taux de recouvrement faible, l'activité de
l'hydrogène dissous s'exprime pour un domaine de température et de pression d'hydrogène donné
selon la loi de Sieverts :

aHabs = K(PH2)
1
2 (1.1)

où PH2 est la pression d'hydrogène et K une grandeur fonction des constantes de vitesses, des
réactions de dissociation et de transfert de l'interface gaz-solide.
D'autre part, la solubilité peut s'exprimer, pour une solution diluée sous la forme :

S = S0(PH2)
1
2 exp

(
−∆Hs

RT

)
(1.2)

où ∆Hs est l'enthalpie de dissolution.
Cette relation montre la dépendance de la solubilité vis-à-vis de la pression d'hydrogène et de
la température. L'adsorption d'impuretés sur la surface ainsi que la présence d'éventuels oxydes
peuvent jouer un rôle déterminant sur la pénétration e�ective d'hydrogène dans le métal.

Pénétration à partir d'un environnement liquide [62]

Le mode spontané le plus important et le plus fréquent d'entrée de l'hydrogène dans les aciers
par la phase aqueuse a lieu lors la dissolution anodique dans les acides forts. Plus généralement,
dans tout environnement contenant une source de cations H+, la réaction cathodique d'un pro-
cessus d'oxydo-réduction a de très fortes chances d'être une réaction conduisant au dégagement
de H2 à la surface de la zone cathodique. La réaction cathodique de formation de l'hydrogène
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dans un électrolyte idéal (sans impuretés) est considérée comme constituée essentiellement de
deux étapes successives. La première étape, commune à tous les métaux est la suivante :

� La décharge des protons hydratés au travers de la double couche et l'adsorption chimique
en solution acide (réaction de Volmer)
H+ + M + e− → MHads

� ou l'électrolyse de l'eau en solution basique
H2O + M + e− → MHads + OH−

La deuxième étape dépend de la nature du métal et de la densité du courant cathodique.
La recombinaison des atomes adsorbés conduit au dégagement d'hydrogène gazeux :

� soit par désorption chimique (réaction de Tafel) ou recombinaison catalytique pouvant aussi
bien avoir lieu dans des solutions acides que basiques
MHads + MHads → H2 + 2 M

� soit par désorption électrochimique (réaction de Heyrovsky)
MHads + H+ → H2 + M (pour des milieux acides)
MHads + H2O → H2 + OH−+ M (pour des milieux basiques)

Le bilan de ces deux étapes est, suivant le pH du milieu :

2H+ + 2− → H2 (en milieu acide)
2H2O + 2 e− → H2 + 2 OH− (en milieu basique)

Parallèlement à la seconde étape peut se produire la réaction de pénétration de H sous forme
atomique.
MHads → MHabs
Le risque de FPH est à attribuer à l'existence de cette réaction, même à des faibles vitesses.
Les mécanismes de décharge cathodique de l'hydrogène ainsi que l'absorption d'hydrogène qui
leur est associée dépendent de nombreux paramètres :

� la nature de l'électrolyte
� la nature et l'état structural du métal (courant d'échange, hétérogénéités chimiques ou
structurales sur la surface, �lm super�ciel, impuretés, défauts, etc...)

� les conditions de polarisation (densité de courant et surtout surtension d'hydrogène)
Les vitesses relatives de chacune des étapes conditionnent l'absorption d'hydrogène. Elles dé-

pendent de trois paramètres principaux : le taux de recouvrement en hydrogène adsorbé, l'énergie
d'adsorption et la surtension d'hydrogène sur la surface. D'autres éléments peuvent in�uer sur
la vitesse d'entrée de l'hydrogène comme la composition chimique, l'histoire thermomécanique
du métal, l'état de surface, la composition de l'électrolyte, la densité de courant cathodique, le
potentiel de l'électrode, la température, la pression...

1.3.3 Les principaux mécanismes de fragilisation par l'hydrogène

De nombreux mécanismes ont été proposés pour décrire di�érents phénomènes de fragilisa-
tion par l'hydrogène. Néanmoins, la variété des aciers, des environnements et des contraintes
appliquées fait qu'il existerait autant de théories que de cas particuliers de FPH. Il n'existe pas
de théorie universelle de la fragilisation par l'hydrogène expliquant chaque cas rencontré dans
l'industrie. Toutefois, quatre grandes théories énoncées permettent de couvrir la majorité des cas
industriels :
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� la théorie de la pression interne
� la théorie de la réduction de l'énergie de surface
� la théorie de la réduction des forces cohésives du réseau (mécanismes de décohésion)
� la théorie des interactions hydrogène/déformation plastique

Théorie de la pression interne [63]

Ce modèle prédit qu'une pression élevée due à la recombinaison de l'hydrogène moléculaire
sous forme gazeuse dans les défauts microstructuraux du métal (pores, microcavités, joints de
grains et interfaces) serait à l'origine de la �ssuration. La fragilisation est provoquée par la
pression exercée par le gaz hydrogène dans une �ssure de Gri�th et lorsque l'acier est saturé
d'hydrogène à température élevée, l'hydrogène gazeux va précipiter dans les microcavités et une
pression de gaz extrêmement élevée peut se développer. Ces contraintes créées par ces pressions
internes élevées dans le matériau viennent s'ajouter aux contraintes appliquées ou résiduelles et
diminuent la valeur de contrainte apparente de rupture.
L'hydrogène doit être présent à une solubilité dépassant celle de la solution solide pour fragiliser
le matériau.
Même si ce modèle explique bien les cas de �ssuration pour un matériau fortement chargé en
hydrogène, il ne peut être accepté comme modèle universel puisqu'il ne peut pas expliquer le
phénomène de rupture di�érée.

Théorie de l'énergie de surface

La théorie de réduction de l'énergie de surface, proposée par Petch [64], suppose que l'ad-
sorption d'hydrogène sur la surface interne de la pointe d'une micro�ssure diminue l'énergie libre
de surface du métal et augmente la propagation des �ssures. Cette théorie peut expliquer la pro-
pagation des �ssures dans les aciers à très haute limite d'élasticité dans le cas de faibles teneurs
ou pressions d'hydrogène. Selon le modèle de Gri�th de la rupture fragile, dans le cas d'un ma-
tériau parfaitement élastique, la contrainte de rupture est proportionnelle à la racine carrée de
l'énergie de surface. Une diminution de l'énergie de surface conduit donc à une augmentation de
la fragilité.

Théorie de la décohésion cristalline

Ce modèle proposé, par Troiano [65], suggère que l'hydrogène, présent sous forme atomique
dans le réseau, réduit la force cohésive entre les atomes de fer en tête de �ssure. Les atomes
d'hydrogène di�usent alors facilement et massivement vers les régions de contraintes triaxiales,
favorisant ainsi la propagation de �ssures. La �ssuration se propage discontinûment, contrôlée
par une concentration critique d'atomes d'hydrogène en tête de �ssures. Ce modèle est à la base
de la théorie d'Oriani, qui a montré que l'augmentation du nombre de microcavités, la diminution
de la barrière énergétique au mouvement des dislocations (observable uniquement sur les aciers
de très haute pureté), et la réduction du mouvement de glissement des dislocations vis sont des
manifestations de la diminution des forces cohésives entre les atomes du métal [66].
L'hypothèse de base de ce mécanisme de décohésion est que la rupture fragile intervient quand
les contraintes locales dépassent les contraintes de liaison interatomique et que la présence d'hy-
drogène soluble réduit ces forces de cohésion.

Théorie des interactions hydrogène/déformation plastique

Les interactions hydrogène/dislocations constituent un phénomène complexe car d'une part
l'hydrogène peut être transporté par les dislocations [67] et d'autre part, celles-ci peuvent consti-
tuer des pièges ralentissant sa di�usion. Les théories quant à l'e�et de l'hydrogène sur les dislo-
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cations sont parfois contradictoires [66, 68]. De nombreux résultats de la littérature ont montré
tant un e�et durcissant de l'hydrogène qu'un e�et adoucissant. Bastien et Azou [67] ont été
les premiers à suggérer une interaction entre l'hydrogène et les dislocations. L'hydrogène, sous
forme de proton écranté, peut être transporté par les dislocations et contribuer à la création
de micro�ssures au niveau de l'empilement des dislocations, ce qui implique une vitesse de dif-
fusion des atomes supérieure ou égale à la vitesse des dislocations. Beachem [69] propose un
modèle selon lequel l'enrichissement en hydrogène en pointe de �ssures conduit à l'amélioration
de la mobilité des dislocations, ce qui implique un �ux plastique fortement localisé à des niveaux
de contrainte très faibles. Selon lui, les interactions dislocations/hydrogène doivent conduire à
un adoucissement du réseau cristallin en facilitant les mécanismes de déformation plastique. De
même, Lynch [70] suggère que l'adsorption de l'hydrogène sur la surface peut conduire à une
diminution des contraintes nécessaires à la formation de dislocations et produire une localisation
de la déformation plastique. Il y aurait �ssuration assistée par l'environnement, dans la mesure où
l'adsorption faciliterait la création et le mouvement des dislocations à partir des têtes de �ssures,
et faciliterait la coalescence des �ssures et cavités placées en avant de celles-ci.
Au contraire, d'après Asano [68], l'hydrogène dissous peut interagir avec les dislocations dans le
fer et l'acier pour apporter une résistance dynamique au mouvement des dislocations. D'après
Oriani [66], l'e�et adoucissant est lié à la formation des microcavités, qui explique la disparition
d'importantes contraintes localisées sur les sites où croissent ces microcavités, ce qui conduit à
l'augmentation de la vitesse moyenne des dislocations. En revanche, toujours d'après Oriani, une
explication à l'action durcissante de l'hydrogène peut être liée, à l'interaction attractive entre les
dislocations et l'hydrogène qui conduit à un transport de l'hydrogène le long des dislocations et
donc à un ralentissement de leur mouvement, ce qui rejoint la théorie de Bastien et Azou. Tou-
jours selon Oriani, l'e�et adoucissant du nombre important de microcavités entre directement en
compétition avec l'e�et durcissant de l'hydrogène lui-même.
Il existe donc un e�et compétitif du piégeage de H par les dislocations et l'amélioration de son
transport par les dislocations induite par la contrainte. Cette compétitivité dépend fortement de
la microstructure et de la résistance mécanique Rm à travers les mécanismes de déformation.
Comme aucune de ces théories n'est universellement valide, il semble raisonnable de suggérer que
toutes sont impliquées séparément ou en combinaison. Elles font toutes intervenir une localisation
d'hydrogène dans certains défauts du réseau cristallin ainsi qu'une concentration minimale en hy-
drogène, nécessaire pour diminuer la cohésion, introduire des contraintes internes ou modi�er la
vitesse de mouvement des dislocations.
En marge de la FPH proprement dite, d'autres phénomènes de dégradation peuvent survenir
qui impliquent la formation d'une seconde phase par le soluté hydrogène. Ces phénomènes dif-
fèrent donc des mécanismes précédents. Il s'agit essentiellement de deux types de phénomènes :
la formation d'hydrure et l'attaque par l'hydrogène.

Théorie de la formation d'hydrures métalliques

L'hydrogène peut également réagir : soit avec le métal pour former un hydrure, soit avec un
autre élément dissous pour former une nouvelle phase. Dans certains systèmes métalliques, il a
été montré que la fragilisation par l'hydrogène résultait de la formation d'hydrures métalliques ou
de phases fragiles et de la rupture fragile de ces phases. La formation de ces phases est favorisée
d'une part par la présence d'hydrogène et d'autre part par l'existence d'un champ de contraintes
en pointes de �ssures.
Les métaux sensibles à la FPH par formation d'hydrure sont le titane, le tantale, le zirconium,
l'uranium, le thorium et leurs alliages [2]. La présence d'hydrures dans ces métaux provoquent
une augmentation très signi�cative des phénomènes de �ssuration et conduit à de larges pertes
de ductilité et de ténacité.
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Attaque par l'hydrogène [47]

Elle a lieu dans les domaines de températures compris entre 300 et 500�C. Les solubilités de
H et C dans le fer α étant très faibles, ces atomes peuvent se combiner pour former du méthane
selon la réaction :
C + 2 H2 → CH4

Cette réaction détruit l'équilibre de la phase α du fer avec le carbone. Le système devant rester à
l'équilibre, une quantité importante de carbone non soluté (sous forme carbures) va se dissocier et
se redissoure dans la phase Feα, restaurant l'équilibre altéré par la réaction. Le matériau apparaît
alors à l'échelle macroscopique comme décarburé. Le taux de carbone nécessaire au rétablissement
du rééquilibre va dépendre de di�érents facteurs : la température, car la dissociation des carbures
est un procédé contrôlé par la loi d'Arrhénius, et l'énergie de liaison des carbures spéci�ques.
Si l'approvisionnement en hydrogène est maintenu, une quantité importante de méthane est
formée. Le méthane, molécule large et immobile dans le réseau, provoque des vides importants
dans la microstructure. Les bulles de méthane formées le long des joints de grains grossissent et
conduisent à des �ssures et à des phénomènes de cloquage qui accroissent la �ssuration typique
observée dans l'industrie parapétrolière.
Les aciers exposés à ces attaques à haute température et haute pression peuvent rester non a�ectés
pendant des mois avant de subir brutalement une perte de ductilité et de résistance mécanique.
L'attaque par l'hydrogène est di�érente de la FPH car il s'agit d'un phénomène irréversible, qui
survient à des températures très élevées. Le chrome et le molybdène améliorent la résistance à ce
type d'attaque.

1.3.4 Principaux paramètres in�uant sur la FPH

La susceptibilité à la FPH dépend de nombreux paramètres métallurgiques et environne-
mentaux. Parmi les paramètres métallurgiques, il y a les propriétés mécaniques qui dépendent
directement de la microstructure, qui est elle-même soumise à la composition chimique et aux
traitements thermiques.
Les facteurs les plus importants sont :

� les phases présentes
� la distribution de taille des grains
� les traitements thermiques
� la propreté inclusionnaire

Microstructure

Les microstructures peuvent être classées par ordre croissant de résistance à la FPH comme
suit :
martensite brute < bainite brute < ferrite/perlite < bainite revenue < martensite revenue <
austénite.
La martensite non revenue est une phase connue pour être particulièrement sensible à la FPH et à
la �ssuration due à l'hydrogène [50,71], notamment lorsqu'elle est riche en carbone. La structure
martensitique brute fait apparaître un niveau de contraintes résiduelles très élevées, et de plus, il
s'agit d'une structure qui contient de nombreux défauts structuraux. Ceci signi�e d'une part que
la quantité d'hydrogène absorbé peut être assez importante, d'autre part que la concentration
critique (concept expliqué au paragraphe 1.4.6) peut être facilement dépassée localement.
Généralement, les traitements thermiques comme les revenus [72] diminuent la densité de dislo-
cations et atténuent les e�ets de la FPH [73]. L'ordre de grandeur de cette diminution dépend
de la température de ce revenu de relaxation [73]. Ce type de traitement permet également la
redistribution de précipités uniformes et de particules de seconde phase.
L'a�nement du grain va avoir tendance à augmenter la résistance à la FPH car les paramètres
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de di�usion de l'hydrogène sont reliés à la microstructure du matériau [72,74].
L'austénite est susceptible de piéger beaucoup d'hydrogène en raison d'une forte solubilité dans
cette phase et pour cette raison, elle apparaît souvent comme une phase béné�que à la résistance
à la FPH [50, 72, 75, 76]. Pour un acier austéno-martensitique, la di�usion a surtout lieu dans la
phase martensitique ou ferritique (phase α) alors que le rôle de l'austénite est d'accumuler l'hy-
drogène et de stopper sa progression [72,76]. De même, dans les aciers duplex austéno-ferritiques,
la phase austénitique prévient de la �ssuration et la phase fragile s'avère être la ferrite [77].
Gu et al. [78] montrent que l'addition de la phase austénitique dans des aciers DP bainito-
martensitiques est favorable à la résistance à la FPH, car l'austénite résiduelle a une excellente
ductilité et peut ainsi inhiber la propagation des �ssures. Cette phase agit comme un piège qui
peut réduire la ségrégation locale d'hydrogène et son accumulation en tête de �ssures.
Les bandes de ségrégation de bainite ou de martensite dans les aciers au carbone ou faiblement
alliés, représentent assez souvent des sites sensibles, le long desquels se propagent des �ssures
en présence d'hydrogène [79, 80]. Ces bandes de ségrégation représentent des zones dont la mi-
crostructure est plus sensible à l'hydrogène. Leur résistance mécanique est élevée comparée au
reste de la matrice. Elles sont particulièrement riches en éléments d'addition [79]. Les bandes de
martensite sont néfastes pour les applications dans l'industrie parapétrolière : elles provoquent
et favorisent l'apparition d'une �ssuration interne même en l'absence de contrainte [2, 79] (fra-
gilisation appelée HIC [2, 79] qui sera évoquée au paragraphe 1.5.4). La présence de bandes de
ségrégation, où des éléments d'addition ont migré en appauvrissant les autres zones, rendent la
microstructure hétérogène et ne sont pas favorables à la résistance à la FPH [37].
D'après Cwiek [3], les zones soudées sont plus sensibles à la FPH : la susceptibilité à l'hydrogène
de ces zones est due à leur plus forte dureté et aux contraintes résiduelles plus élevées que dans le
métal massif [48]. Par ailleurs, une structure homogène avec des nombreux pièges correctement
distribués conduit à une répartition uniforme de l'hydrogène et diminue donc les risques de mi-
gration en tête de �ssure [78].
En résumé, plus la structure sera homogène et �ne et les contraintes résiduelles minimisées,
meilleure sera la résistance à la FPH.
En général, l'élimination et la réduction de la concentration des éléments ségrégés diminue, voire
supprime les �ssurations intergranulaires.

Présence d'inclusions et de défauts en général

Les inclusions non métalliques jouent un rôle primordial dans le processus de �ssuration
en présence de l'hydrogène [9, 10, 81�83], et les paramètres à considérer sont surtout le type
des inclusions, leur forme [50, 82, 84], leur taille, leur nombre et en�n leur distribution dans la
matrice [79]. L'accumulation d'hydrogène à l'interface entre la matrice et les inclusions peut
conduire à une �ssuration interfaciale [10, 72].
Du point de vue de la FPH, ce sont les sulfures de manganèse qui sont considérés comme les
plus dangereux [79, 83�86]. Ils sont, dans la plupart des cas, de forme elliptique et allongée et
se trouvent essentiellement dans les zones de ségrégation qui sont, comme vu précédemment,
les points faibles de la microstructure. Garet et al. [83] montrent que les sulfures de manganèse
contenant du fer et des particules riches en silicium, de même que les nitrures de titane, sont des
sites de piégeage préférentiels de l'hydrogène.
Non seulement les particules de MnS peuvent attirer l'hydrogène, mais elles peuvent aussi induire
de la �ssuration par corrosion sous contrainte au niveau de l'interface des inclusions avec la
matrice [85].
Les autres défauts microstructuraux pouvant piéger de l'hydrogène sont les inclusions à base
de silicium, plus rarement les nitrures de titane [83, 85] ou encore des inclusions enrichies en
soufre [83].
Les analyses MEB de Ren et al. [85] ont montré sur les fractographies d'un acier industriel que les
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sites d'initiation des �ssures étaient des inclusions cubiques qui se sont révélées être des carbures
de titane.

Les catalyseurs d'hydrogénation (poisons)

Certains composés sont considérés comme promoteurs de l'entrée d'hydrogène dans les mé-
taux ; ce sont des poisons de la réaction de recombinaison de l'hydrogène. Les plus connus et
répandus sont :

� certains composés des éléments suivants : phosphore, arsenic (As2O3), antimoine, soufre,
selenium, tellure

� les anions cyanures CN−, CNS−

� les composés suivants du carbone : CS2, CO, CON2H4

Ces espèces augmentent la surtension de l'hydrogène et ralentissent la recombinaison de l'hy-
drogène atomique en hydrogène moléculaire, favorisant ainsi la pénétration de l'hydrogène sous
forme atomique.
Ces composants sont de di�érents types et leur e�cacité à stimuler l'absorption d'hydrogène
dépend surtout de leur quantité relative par rapport à la solution acide ou basique.

Cas particuliers des sulfures Les sulfures sont promoteurs d'hydrogénation car ils inhibent
la réaction de recombinaison de H et augmentent la concentration d'hydrogène atomique en
surface [51]. La présence des sulfures d'hydrogène va promouvoir l'absorption d'hydrogène dans
l'acier [51], rendant ainsi l'environnement plus sévère et plus propice à la FPH. La présence de
H2S et de ses formes dissociées a�ecte les réactions de formation d'hydrogène moléculaire et
favorise la pénétration d'hydrogène dans le réseau cristallin [4, 6, 9, 48].

Cas particulier de l'arsenic As2O3 est très souvent utilisé comme promoteur d'hydrogé-
nation dans les essais de perméation électrochimique pour obtenir des �ux plus importants
[68, 72, 78, 81, 82, 85, 87]. L'arsenic peut être utilisé sous la forme de Na2HAsO4 [88] ou sous
la forme de KH2AsO4 [6]. C'est ce promoteur que nous avons pour notre part utilisé (chapitre
5).

Autres catalyseurs de FPH Le thiosulfate Na2S2O3 dans 0,1 N H2SO4 [76] dépolarise la
réaction d'évolution de l'hydrogène et augmente le taux de perméation dans le métal. Ses e�ets
sont à attribuer aux produits de décomposition comme H2SO4 et HSO−3 SO−3 et des sulfures
colloïdaux. Ainsi la présence de thiosulfate en solution neutre ou acide va porter préjudice aux
propriétés mécaniques des matériaux. Un autre exemple est celui du fer armco et de l'acier
inoxydable austénitique AISI 321 pour lesquels le composé à base d'arsenic (Na2HAsO4, 7H2O)
est bien meilleur pour améliorer l'absorption de H que ceux à base de cyanure comme le cyanure
de sodium NaCN ou un produit thiourée comme NH2CS.

Éléments d'addition, composition chimique

En général, les éléments d'addition et les impuretés vont agir sur l'acier en changeant le
potentiel de corrosion, en empoisonnant la surface (notamment les joints de grains), en formant
des précipités ou des inclusions (qui agissent comme des pièges) ou encore en formant un �lm
protecteur à la surface [4].

Carbone Le carbone n'est pas un élément fragilisant. Au contraire, il favorise la cohésion
cristalline. Cependant, il joue surtout un rôle au niveau du piégeage d'hydrogène (probablement
en raison de la présence de carbures). L'interaction hydrogène/carbures dépend de la quantité de
carbone, de la nature chimique des carbures, de leur taille, et de leur forme.
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La densité de piégeage est d'autant plus faible qu'il y a peu de carbone [89]. Plus la teneur en
carbone est élevée, meilleure est la solubilité sur les interfaces ferrite-cémentite.

Manganèse Il est connu qu'une concentration de 1 à 1,5 % de manganèse conduit à diminuer
la résistance à la FPH. Ceci est surtout lié à l'aptitude du manganèse à la ségrégation [90,91].

Chrome Le chrome, particulièrement à faible concentration, favorise la susceptibilité à la
FPH [90]. Son e�et fragilisant serait lié à sa tendance à accroître les phénomènes de corrosion,
de par l'établissement de piles locales aux niveaux des carbures de chrome. Une quantité impor-
tante de chrome semble faire augmenter la densité des pièges [89]. Il a tendance à augmenter la
quantité d'hydrogène absorbé en raison du pourcentage important d'interfaces incohérentes entre
les carbures et la matrice.

Silicium Le silicium a un e�et béné�que dans les aciers THLE [90] mais son rôle dans la
diminution de la sensibilité à la FPH est encore mal dé�ni. Il aurait tendance à diminuer la
quantité d'hydrogène absorbé par les aciers en diminuant le coe�cient de di�usion de l'hydrogène
[91].

Soufre Les e�ets du soufre vis-à-vis de la résistance à la FPH sont considérés comme étant
néfastes [90,91]. De par sa forte aptitude à la ségrégation dans les joints de grains et les interfaces
précipités-matrice, le soufre facilite la pénétration de l'hydrogène dans les aciers et augmente leur
susceptibilité à la fragilisation par l'hydrogène.

Bore Le bore permet d'éviter les ruptures intergranulaires. Il exclut la ségrégation des impu-
retés comme le phosphore aux joints de grain, les durcissant ainsi [73]. Il a également été montré
que le bore était e�cace pour diminuer l'absorption de l'hydrogène dans l'acier, améliorant ainsi
la résistance à la FPH. En fait, la ségrégation du bore diminue la présence des lacunes comme
les cavités au niveau des joints de grains, et diminue donc l'asymétrie d'énergie dans les joints de
grains.

Molybdène Si sa teneur ne dépasse pas 0,9 %, il semblerait que son e�et sur la résistance à
la FPH soit plutôt béné�que. La présence des carbures de molybdène mais aussi du molybdène
ségrégé aux joints de grains, empêche la ségrégation des éléments dangereux comme le phoshore
ou l'hydrogène [91]. De plus, ces carbures représenteraient des pièges béné�ques pour l'hydrogène.

Vanadium Il est généralement admis que le vanadium n'aggrave pas la résistance des aciers à
la FPH, en supposant qu'il soit présent sous forme de carbures.

La microstructure joue donc un rôle important, mais c'est surtout la présence de nombreuses
inclusions dans les aciers faiblement alliés qui contribue fortement à leur susceptibilité à la FPH.
C'est à leur niveau qu'une quantité importante d'hydrogène peut être piégée et que la �ssuration
peut être initiée. La présence d'inclusions et de particules non métalliques joue donc un rôle
important dans la dégradation due à l'hydrogène [9].

1.4 Piégeage et désorption de l'hydrogène

1.4.1 Dé�nition du piégeage

La di�usion de l'hydrogène dans les métaux est perturbée par la présence de défauts, ou
plus généralement de toute hétérogénéité microstructurale ou autre dans le réseau cristallin.
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Ces défauts, s'il sont une énergie d'interaction avec l'hydrogène plus élevée que celles des sites
interstitiels du réseau, provoquent une localisation préférentielle de l'hydrogène et sont appelés
"pièges" potentiels de l'hydrogène. Ces pièges sont précisément dé�nis par Coudreuse [92] comme
des défauts sur lesquels l'hydrogène est susceptible de se �xer, et au niveau desquels la force
résiduelle cohésive va varier. Il peut s'agir de joints de grain, de dislocations, de carbures, de
particules non métalliques, d'austénite résiduelle, de lattes de martensite, d'interstices lacunaires
... [82, 93]. Le piégeage ralentit le transport de l'hydrogène et augmente l'énergie d'activation
nécessaire à la di�usion. La répartition de l'hydrogène dans les pièges va dépendre de l'énergie
de liaison et de la concentration d'hydrogène dans les sites du réseau avoisinant le piège [94].

1.4.2 Étude physique du piégeage

Pressouyre [84, 95] a réalisé une classi�cation des pièges qui, si elle reste essentiellement
académique, a le mérite de clari�er les problèmes de piégeage. Les défauts constituant les pièges
à hydrogène peuvent ainsi être classés en plusieurs catégories [95] :

1. les pièges attractifs qui sont des sites qui exercent des forces attractives d'origine élec-
tronique, mécanique ou thermique sur l'hydrogène. Leur action sur la modi�cation de la
probabilité de saut d'hydrogène est schématisée �gure 1.9 c. La hauteur moyenne de saut
est constante, mais la probabilité du saut BA est supérieure à celle de BC (�gure 1.9 a).

2. les pièges physiques (discontinuités du réseau) sont des régions énergétiquement favorables
à la rétention d'hydrogène. Leur action est schématisée (�gure 1.9 d). La hauteur moyenne
du saut peut être variable mais donne toujours une probabilité plus importante pour le
saut BA que pour le saut BC (�gure 1.9 b).

3. les pièges mixtes sont les endroits où peuvent se présenter simultanément des forces attrac-
tives et une discontinuité du réseau (�gure 1.9 e).

Fig. 1.9 � Schémas généraux permettant la distinction entre di�érents types de pièges d'après [84]

1.4.3 Caractère de réversibilité du piégeage

Deux principaux types de pièges peuvent être dé�nis dépendant principalement de l'énergie
de piégeage [96]. Les pièges réversibles sont ceux dont l'énergie d'activation est inférieure à 0,7
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eV (67 kJ. mol−1) [96] ou 0,8 ev (77 kJ.mol−1) [95]. Ce type de pièges relâche l'hydrogène piégé
dès que l'activité externe d'hydrogène diminue. Cette libération s'opérant facilement à tempéra-
ture ambiante, ces pièges constituent une réserve interne d'hydrogène. Les pièges dont l'énergie
d'activation est supérieure à 0,7 - 0,8 eV sont des pièges de forte énergie. Ils sont irréversibles et
ne vont pas libérer leur hydrogène à la température ambiante. Le tableau 1.4 donne des exemples
de pièges et leur énergie d'activation associée.

Type de pièges exemple énergie d'activation caractère référence
en kJ.mol−1 à l'ambiante

austénite 40,4 [78]
pièges lattes de bainite 28,1 [78]

volumiques lattes de martensite 27 [61]
microcavités 27,6 [97]

cavités > 28,9 mixtes [46,84]
joints de gains 62,2 [46]
austénitiques
joints de grains de 29 à 58 mixtes [61]
joints de grains 20,5 [97]

pièges joints de grains de 28,9 à 57,9 [84]
joints de grains des lattes 28,1 [78]
de martensite et de bainite

bidimensionnels carbures TiC de 77,2 à 86,8 irréversible [46]
carbures cohérents de 34 à 97 [61]
et semi cohérents

carbures non dissous de 89,1 à 89,9 irréversibles [46]
carbures Fe3C de 67,54 à 77,2 mixte [84]

précipités réversibles 11,5 réversible [46]
de (Fe,Cr,Mo)2C

interfaces ferrite/cémentite 21,6 [97]
interfaces martensite 61,3 [46]

dislocations 29 réversibles [61]
dislocations 19,2 [97]

pièges dislocations de 24,1 à 29,9 [84]
unidimensionnels dislocations 21,6 [98]

joints triples > 77,2 probablement [84]
irréversibles

Tab. 1.4 � Exemples de piège et énergie d'activation associée

1.4.4 Les di�érents types de pièges réversibles

Les précipités de carbures et les inclusions telles que les sulfures de manganèse [83] sont
considérés comme des pièges de faible énergie, à partir desquels peuvent se propager les �ssures
[99]. Tsay et al. [72] ont reporté que les dislocations et les précipités cohérents sont les sites de
piégeage réversibles dominants pour l'hydrogène dans les aciers martensitiques à faible teneur
en carbone. Une densité de dislocations moins importante favoriserait la résistance à la FPH
[50]. Cependant, l'accumulation d'hydrogène aux interfaces matrice/inclusions conduit à une
séparation interfaciale ayant pour conséquence une augmentation de la susceptibilité à la FPH.
Contrairement aux pièges irréversibles, les pièges réversibles sont dans un équilibre dynamique
avec l'hydrogène dissous dans le réseau et représentent une résistance permanente au transport de
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celui-ci. Ces pièges, avec une faible énergie représentent un danger car ils constituent un important
réservoir d'hydrogène mobile qui di�use aux zones de faible potentiel chimique en H (cas des
régions dilatées associées à des contraintes triaxiales importantes en tête de �ssure [46, 61,74]).

1.4.5 Les di�érents types de pièges irréversibles

Les grains d'austénite sont des pièges potentiels pour l'hydrogène et peuvent jouer un rôle
important dans la FPH [72, 74, 89]. La solubilité de H dans les structures γ cubiques à faces
centrées (CFC) est connu pour être beaucoup plus élevée que dans la martensite et la ferrite dont
la structure est cubique à corps centré (CCC). Par exemple, Roychowdhury [76], montre que dans
les aciers duplex, l'austénite s'avère très utile pour éviter la FPH, car c'est un piège de plus forte
énergie qui stoppe la propagation des �ssures. En revanche, Luu [77] montre que la �ssure initiée
dans la ferrite va traverser les joints de grains et se propager ensuite dans l'austénite.
Parmi les pièges profonds, on trouve également les joints de grain austénitique, les carbures de
métaux non dissous comme les particules de carbures de titane [46]. Les constituants de seconde
phase sont des pièges plus profonds que les dislocations et bien répartis, ils peuvent réduire la
quantité d'hydrogène dans les dislocations [50], et donc augmenter la résistance à la FPH.
Les pièges à forte énergie ont un important taux d'occupation par les atomes d'hydrogène, du
fait du fort taux de capture et du faible taux de relâchement de H [94]. Mais ils sont souvent
rapidement saturés pour de faibles concentrations d'hydrogène et une fois remplis, n'interagissent
plus avec l'hydrogène dissous [50, 61]. Une distribution homogène de forts pièges réversibles et
irréversibles, à condition qu'ils ne constituent pas un chemin connecté à la �ssuration et qu'ils
ne soient pas interconnectés entre eux, empêche la rupture fragile du matériau et le protège donc
de la FPH [50,74,100].
Pressouyre [100] a reporté que les pièges irréversibles aidaient à ralentir la rupture di�érée et le
HIC (dé�ni paragraphe 1.5.4). Plus il y a de pièges irréversibles et meilleure sera la résistance au
HIC si la quantité d'hydrogène reste limitée [50].
Si le piège est une lacune, la présence de l'hydrogène va diminuer les contraintes du réseau.
L'hydrogène agit comme un élément de substitution (plus que comme un interstitiel), et demeure
immobile, ne posant donc pas de problème. En résumé, il semblerait que la présence des pièges
irréversibles aient plutôt tendance à limiter la FPH.

1.4.6 Concept de concentration critique

Pressouyre [84] a introduit la notion de concentration critique CK . Il s'agit de la concentration
minimale d'hydrogène nécessaire à l'initiation d'une �ssure [84]. Si CH > CK , la �ssure est
initiée et se propage (�gure 1.10). C'est donc la concentration minimale en hydrogène à partir de
laquelle la force de cohésion Σc devient inférieure à la contrainte totale Σt (somme des contraintes
résiduelles et des contraintes appliquées).

Fig. 1.10 � Généralisation du problème de FPH selon la position sur un défaut quelconque de la
quantité en hydrogène piégé CH et de la concentration critique CK d'après [84]
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Cette valeur dépend de plusieurs paramètres tels que la structure, la température, la taille
du défaut, sa forme, le niveau de contrainte et la cohésion de l'interface.
Pour une contrainte donnée, un certain taux d'hydrogène est nécessaire à la propagation des �s-
sures et cette rupture survient généralement au niveau des fortes contraintes triaxiales. Ainsi, la
concentration critique devrait être une constante d'un matériau donné et indépendante des forces
extérieures appliquées. Cette concentration critique est censée augmenter avec la température en
raison de la diminution de la limite d'élasticité.
La connaissance de la concentration critique pourrait être très utile d'un point de vue pratique
dans beaucoup de situations pour aider au choix du matériau dans les applications sous gaz. Mal-
heureusement, c'est une notion essentiellement locale, di�cile à relier aux conditions d'utilisation
du matériau.

1.4.7 Dégazage

Le dépiégeage de l'hydrogène est réalisé en chau�ant le matériau souvent jusqu'à fusion. La
quanti�cation de l'hydrogène dégazé se réalise soit par spectrométrie de masse, soit par des me-
sures volumétriques, ou par mesure de conductivité. Cette technique thermique est aussi utilisée
pour di�érencier entre eux, les di�érents niveaux d'énergie des pièges. En chau�ant l'échantillon
à des températures qui augmentent progressivement, on peut mesurer la quantité d'hydrogène
sortant à chaque température et quanti�er ainsi l'hydrogène piégé à di�érents niveaux d'énergie.

1.4.8 Conclusion

Pour améliorer la résistance à l'hydrogène, la tendance est généralement d'augmenter les
pièges irréversibles et de diminuer les pièges réversibles. Les principaux paramètres contrôlant la
di�usivité et le piégeage de l'hydrogène dans le réseau cristallin sont : la densité des dislocations
et la forme sous laquelle les précipités sont distribués dans le matériau. La �gure 1.11 schématise
les di�érentes localisations de l'hydrogène.

Fig. 1.11 � Vue schématique de sites de piégeage de l'hydrogène dans la microstructure du métal
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1.5 Les conséquences et les di�érentes formes de la FPH

1.5.1 Perte de ductilité et de ténacité

La sévérité des dommages occasionnés sur le matériau dépend de la concentration d'hydrogène
et peut prendre di�érentes formes [72]. Luu et al [77] ont observé sur des aciers inoxydables une
perte de ductilité et de ténacité importante lorsque la polarisation se fait à des potentiels très
cathodiques. Asano et al. [68] ont montré une perte de ductilité sur les aciers ferritiques et mis
en évidence le durcissement du réseau dû à de l'hydrogène dissous dans le fer pour les aciers
cubiques centrés. La conséquence néfaste sur les propriétés mécaniques la plus souvent observée
est la perte de plasticité [3, 4, 6, 33, 41,71,72,81,101].

1.5.2 E�ets sur la limite d'élasticité et la résistance mécanique

D'après Oriani [66] et Asano [68], l'introduction d'hydrogène dans le réseau provoque une
augmentation de la limite d'élasticité dans les aciers. D'après Asano [68], deux e�ets antagonistes
du chargement cathodique sur la déformation plastique de l'acier sont observés : d'une part,
l'augmentation intrinsèque du �ux de contrainte au sein du réseau cristallin dû à l'hydrogène
dissous, d'autre part, une diminution de ces contraintes due aux dommages causés par les pré-
cipités. Par contre, on observe généralement peu d'e�et sur le module d'Young et la résistance
mécanique [8, 81].

1.5.3 HELP : Hydrogen Enhanced Localized Plasticity

Le mécanisme HELP peut s'expliquer par l'accélération de la coalescence des vides [102]. La
présence de l'hydrogène diminue la barrière d'énergie pour activer le mouvement des dislocations,
augmentant ainsi la quantité des déformations pouvant survenir dans une région localisée près
de la surface de rupture. Ce processus de rupture ductile localisée est initié par la formation de
microcavités. D'après Oriani [66], une grande densité de microcavités est produite grâce aux e�ets
décohésifs de l'hydrogène sur le réseau. Ceci conduit à une instabilité plastique prématurée et à
une rupture ductile survenant pour de plus petites déformations. Les microcavités augmentent
ainsi localement la plasticité en diminuant le nombre d'entassement de dislocations et la contrainte
interne.

1.5.4 HIC : Hydrogen Induced Cracking

Le HIC est un cas particulier de FPH qui survient sur les aciers à faible résistance mécanique,
sous la forme de cloquage à la surface ou de �ssuration interne orientée parallèlement à la surface
de l'acier, et ce en l'absence de contraintes appliquées. La gravité du HIC dépend de deux types
de paramètres :

� l'activité externe de l'hydrogène, qui dépend principalement de paramètres chimiques et
électrochimiques comme la concentration en H2S [48], le pH, la concentration de la solution
et les réactions de surface électrochimiques.

� les paramètres métallurgiques comme l'homogénéité de la microstructure, la présence ou
non d'inclusions et/ou de ségrégations [9, 10, 79].

Dans le cas du HIC, les seules contraintes induites par l'hydrogène ou la diminution de la
cohésion cristalline su�sent à provoquer la FPH. L'étape clé dans le processus de HIC est la
di�usion des atomes d'hydrogène au niveau des zones en tête de �ssure [61]. L'initiation et la
propagation du HIC sont souvent liées aux interfaces entre la ferrite et les inclusions comme les
sulfures de manganèse allongés [83�85] ou la ferrite et les phases secondaires [10]. Le concept de
concentration critique est bien adapté pour décrire ce type de phénomène [92]. Une structure en
bandes favorise le HIC car elle fournit des chemins préférentiels à la propagation des �ssures. Une
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bonne résistance au HIC nécessite l'absence de bandes dures, de sulfures et d'impuretés au sein
de la structure.

1.5.5 Cloquage

Lorsque le métal est soumis à un environnement fortement productif en hydrogène, il peut
en absorber une quantité telle que la coalescence de nombreuses bulles de dihydrogène crée
une pression très importante, conduisant à la formation de boursou�ures en surface [103], dites
cloques. Ce phénomène de cloquage, a�ecte plus particulièrement les aciers à faible résistance
mécanique. La formation de cloques dans l'acier suppose l'absorption et la di�usion d'hydrogène
atomique produit à la surface du métal, et une accumulation importante d'hydrogène qui se
recombine en hydrogène moléculaire sur les sites internes du métal [88]. Les principaux sites de
nucléation de ce type de cloques sont les inclusions et les particules de phases secondaires [85]. Si
les défauts ne sont pas à proximité de zones très concentrées en hydrogène, des cloques se forment
pour relaxer toute la pression due à H2. Le cloquage constitue un dommage inattendu qui peut
masquer les e�ets intrinsèques de l'hydrogène dissous [68]. La tendance au cloquage augmente
avec la quantité d'hydrogène absorbé [88], et lorsque la rugosité de la surface diminue [88].
L'utilisation de poison adéquat associée à un chargement de longue durée, favorise la formation
en surface de cloques et la possibilité de �ssures sur les deux faces. Ce phénomène se rencontre
surtout dans l'industrie parapétrolière en présence de H2S. La �gure 1.12 schématise le processus
de formation d'une cloque à partir du piégeage d'hydrogène moléculaire [85] sur un défaut de la
structure.

Fig. 1.12 � Illustration schématique de (a) l'initiation, (b) la croissance et (c) la �ssuration d'une
cloque [85]

1.5.6 SCC : Stress Corrosion Cracking ou CSC : Corrosion sous contraintes

La dé�nition de la SCC (Stress Corrosion Cracking) par Thompson et Bernstein [90] est
que l'action combinée d'un environnement corrosif et d'une contrainte de traction (résiduelle ou
appliquée) provoque la �ssuration du matériau, qui présente une apparence macroscopiquement
fragile [4].
La �ssuration peut être initiée soit à cause de la réaction anodique soit de la réaction cathodique.
La susceptibilité à la SCC est d'autant plus importante que la concentration subsurfacique d'hy-
drogène est élevée. La �gure 1.13 présente une vue générale du processus de �ssuration par SCC.
Les facteurs déterminants dans l'initiation du processus sont environnementaux et le processus
de rupture est à la fois mécanique et électrochimique [90]. L'e�et principal est probablement dû
à une intervention de l'hydrogène atomique absorbé, produit par les processus de corrosion, sur
les discontinuités de la matrice métallique (inclusions ou les joints de grains, par exemple). Par
interaction avec une contrainte de traction, l'initiation et le développement des �ssures perpen-
diculairement à la contrainte externe a lieu, aboutissant à l'apparition de la FPH. Le phénomène
est aggravé en présence de H2S (puits de forage). On parle alors de SSC : Sul�de Stress Cracking,
ou �ssuration sous contrainte en présence de H2S.
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Fig. 1.13 � Séquence schématique des évènements (de gauche à droite) survenant lors de la
SCC [90]

1.5.7 Fissuration et rupture di�érée

La présence d'hydrogène dans le métal peut également favoriser la propagation de défauts
préexistants. Concrètement, il favorise la propagation des �ssures internes dans les aciers par la
formation, lors de la déformation plastique, de vides et de micro�ssures dans lesquels va précipiter
le gaz dihydrogène [85].
L'hydrogène s'accumule dans l'acier près des sites où il existe des contraintes importantes, car ce
sont les sites les plus propices à son piégeage. Ceci va augmenter la quantité de défauts et lorsque
l'on atteint une concentration su�sante, la �ssuration va se propager [90]. Il a été trouvée une
relation entre le temps au bout duquel survient la �ssuration et le �ux d'hydrogène intégrant
l'acier [40]. La rupture di�érée est observée lorsque de l'hydrogène en quantité su�samment
importante est présent dans l'acier. Elle se manifeste par une rupture fragile d'un matériau nor-
malement ductile, pour des contraintes en général inférieures à la limite d'élasticité apparente du
matériau, cela après un temps d'incubation plus ou moins long après application de la contrainte.
L'hydrogène piégé au niveau des pièges de faible énergie va avoir une forte probabilité de déga-
zer de ces pièges à température ambiante. Ainsi, l'hydrogène mobile libéré peut di�user vers les
zones de faible potentiel chimique en H telles que les régions dilatées sous contrainte triaxiale en
tête de �ssure et exacerber la fragilisation. La probabilité pour que les atomes d'hydrogène se
redistribuent en bout de �ssure et résident le long d'un chemin de �ssuration dépend fortement
du type de piégeage, de la microstructure et des contraintes locales.
Tous les processus susceptibles d'introduire des quantités signi�catives d'hydrogène dans des ma-
tériaux relativement sensibles peuvent être à l'origine de phénomènes de rupture di�érée (traite-
ment thermique sous pression partielle d'hydrogène, exposition de pièces sous pression d'hydro-
gène à température élevée, exposition d'aciers sensibles dans des bains acides lors de décapages
...).

1.5.8 Oeil de poisson

Ce terme désigne les petites tâches brillantes occasionnellement observées sur les surfaces
de rupture. Lorsque des oeils de poisson apparaissent sur la surface de rupture, la ductilité est
également réduite. Les examens fractographiques révèlent que les sites d'initiation des ruptures
sont régulièrement des inclusions ou des pores associés aux oeil de poissons [2,81,91]. La ductilité
peut être retrouvée et les oeils de poisson disparaître grâce à un étuvage ou à un revenu à
température ambiante. Néanmoins, il s'agit d'un phénomène singulier, principalement observé
sur des surfaces de rupture d'éprouvettes de traction [91].
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1.6 Étude du transport et de la di�usion de H dans l'acier par la
perméation électrochimique

1.6.1 Généralités sur la di�usion de l'hydrogène

Dans un réseau métallique parfait, l'hydrogène est localisé dans les sites interstitiels. Dans le
cas du fer et de ses alliages, les sites privilégiés sont les sites tétraédriques pour une structure
cubique à corps centré (ccc) (�gure 1.14 (a)) et les sites octaédriques pour une structure cubique
à face centrée (cfc) (�gure 1.14 (b)).

Fig. 1.14 � (a) site tétraédrique dans une structure CCC et (b) site octaédrique dans une structure
CFC

En l'absence de pièges, la di�usion de l'hydrogène se fait par sauts au hasard entre les di�é-
rentes positions interstitielles du réseau, avec un temps de résidence très court pour les atomes
d'hydrogène di�usant [96]. Le transport de cet hydrogène di�usible est caractérisé par un coef-
�cient de di�usion D élevé à température ambiante. La di�usion interstitielle n'est pas le seul
mode de transport de H : il existe d'autres mécanismes comme le transport par les dislocations
mobiles lors d'une déformation plastique locale ou par des "courts-circuits de di�usion" (lieux où
la di�usion est plus rapide que dans le réseau, par exemple le long de certains joints de grains).

1.6.2 Principe de la perméation électrochimique

La technique de perméation électrochimique a été mise au point en 1962 par Devanathan et
Stachursky [104] dans le but d'étudier la di�usion de l'hydrogène le palladium. La solubilité de
l'hydrogène y est élevée et le coe�cient de di�usion est de l'ordre de DH= 6,3. 10 −11 m2.s−1.
L'utilisation de cette méthode s'est depuis très largement répandue pour déterminer les caracté-
ristiques de di�usion en volume de l'hydrogène dans un matériau métallique. Son champ d'action
s'est aussi étendu à l'étude de phénomènes secondaires précédant ou accompagnant cette di�u-
sion, ou plus important encore, des phénomènes s'accompagnant d'une hydrogénation indésirable
du matériau métallique. Elle fournit des informations quantitatives de première importance dans
le cadre de l'étude de la FPH : le coe�cient de di�usion D, le taux de perméation en régime
permanent, la solubilité apparente subsurfacique C0 et le piégeage réversible et irréversible de
l'hydrogène. Tous ces paramètres peuvent être obtenus grâce à l'exploitation des courbes de per-
méation.
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1.6.3 Aspects pratiques : mise en oeuvre expérimentale

La perméation est généralement réalisée à travers une �ne membrane du métal étudié. Lors
d'un essai, l'hydrogène est généré par polarisation cathodique (ou au potentiel de corrosion) de
la face d'entrée de la membrane métallique dans une solution aqueuse ; il va ensuite di�user à
travers le métal, puis être récupéré sur la face de sortie par oxydation anodique dans un autre
milieu électrolytique.
Le détail des di�érentes étapes de la perméation électrochimique (�gure 1.15) est donnée ci-
dessous [51,105] :

� Adsorption à la surface au cours d'une réduction électrochimique.
� Absorption des atomes par le solide sur la surface d'entrée et dissolution interstitielle des
atomes .

� Di�usion à travers la membrane sous l'in�uence d'un gradient de concentration, éventuel-
lement a�ecté par un phénomène de piégeage ;

� Passage de l'état absorbé à l'état adsorbé sur la surface de sortie.
� Désorption par oxydation à l'état de cation H+ et mise en solution.

Sur la surface de sortie, l'oxydation des atomes d'hydrogène est assurée par l'application d'un
potentiel anodique. La solution de détection usuelle est une solution basique NaOH 0,1 N [50,
51, 72, 74, 75, 88, 93, 101, 106�108]. La détection de l'hydrogène sur la face de sortie nécessite une
polarisation supérieure au potentiel d'équilibre EH de l'hydrogène. Or, il ne faut pas noyer ce
courant dans le courant anodique de dissolution du métal. Pour éviter cela, il faut abaisser le
plus possible EH et donc choisir un milieu de détection au pH élevé et le moins agressif possible
d'où le choix de la soude [105]. La solution de chargement peut être une solution H2SO4 0,1
N [42, 68, 77, 82, 92] ou NaOH [42, 75, 77, 107], notamment utilisé pour les aciers duplex. La
cellule de perméation est constituée de deux compartiments avec une électrode de référence, une
électrode auxiliaire (platine), un potentiostat côté détection et un générateur de courant côté
chargement.
La face d'entrée est soumise à de nombreux phénomènes, comme l'attaque de la surface par
l'électrolyte rendant di�cile l'évaluation de la véritable concentration d'hydrogène dissous. Les
problèmes de surface sont souvent ignorés, car la cinétique de ces phénomènes est plus rapide que
celle des phénomènes en volume [109]. Les détails expérimentaux relatifs aux essais spéci�ques à
cette thèse seront détaillés dans le chapitre suivant.

Fig. 1.15 � Schéma de principe de la perméation électrochimique

La polarisation de la sortie à un potentiel supérieur au potentiel d'équilibre de l'hydrogène
ne su�t pas à oxyder totalement tous les atomes d'hydrogène. Une partie de ces atomes se
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recombinent et forment de l'hydrogène gazeux et ces atomes ne sont pas mesurés dans le courant
de détection. Une couche passive se forme sur l'acier au contact de la soude et cette couche
constitue une barrière à l'hydrogène. Le �ux mesuré n'est donc plus représentatif de la quantité
d'atomes d'hydrogène qui traverse l'acier [105, 110]. Pour éviter cela, une couche de palladium
est déposée en sortie sur la face de détection et assure une oxydation totale de l'hydrogène en
évitant la recombinaison en molécules de H2 [105, 110]. L'utilisation de cette couche, lors de la
perméation d'aciers ferritiques, est indispensable pour une exploitation précise des résultats.

1.6.4 Grandeurs caractéristiques d'un essai de perméation

Le �ux de perméation P dépend de nombreux paramètres qui sont :
� la densité du courant de polarisation
� la solution de chargement
� l'état de l'acier (traitements thermomécaniques)

Il s'exprime à tout instant en fonction de la densité de courant mesuré id grâce à la formule :

P =
id
nF

(1.3)

avec
� n valence de H+ (n=1)
� F la constante de Faraday

Le �ux permanent d'hydrogène P∞ s'exprime en fonction du courant anodique permanent mesuré
i∞ :

P∞ =
i∞
nF

(1.4)

Le taux de perméation (ou perméabilité) est quant à lui dé�ni par la formule suivante :

P∞L =
i∞L

nF
(1.5)

avec L l'épaisseur de la membrane.
Considérant la membrane d'acier comme un matériau simple, lorsque le régime permanent est
atteint, le gradient de concentration est linéaire et la concentration subsurfacique d'hydrogène
C0 peut être calculée grâce à la formule :

C0 =
J∞.L

FD
(1.6)

avec
� L épaisseur de l'échantillon
� D coe�cient de di�usion
Le coe�cient de di�usion augmente avec la température en suivant la loi d'Arrhénius [62,109] :

D = D0e
−Q
RT

où Q est l'énergie d'activation de la di�usion.

1.6.5 Les di�érents modèles appliqués pour calculer le coe�cient de di�usion
D

Pour exploiter au mieux les courbes de perméation, il faut trouver le modèle approprié (condi-
tions initiales et aux limites) pour calculer la di�usivité D et la concentration subsurfacique C0.
En considérant le métal comme un milieu continu, la di�usion de H dans le métal est régie par
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les deux lois de Fick :

→
P (x, y, z, t) = −D

→
∇ C(x, y, z, t) (1.7)

∂C

∂t
= div(D

→
∇ C) + q(x, y, z, t) (1.8)

avec :
�
→
P : �ux d'hydrogène

� C : concentration d'hydrogène
� D : coe�cient de di�usion
� q : l'intensité d'une source éventuelle d'espèce di�usante (q>0) ou d'un piège (q<0)

Pour simpli�er les équations de Fick, les hypothèses suivantes peuvent être émises :

1. pas de source d'hydrogène et piégeage négligé donc q=0

2. les dimensions de la membrane métallique étant grandes devant son épaisseur, la di�usion
est considérée comme unidirectionnelle et perpendiculaire aux faces de la membrane.

3. l'échantillon étant homogène et les distances mises en jeu dans la di�usion étant grandes
devant la taille moyenne des grains (isotropie de l'échantillon), la di�usivité est considérée
comme constante.

Avec ces simpli�cations, les équation 1.7 et 1.8 deviennent :

P (x, t) = −D∂C(x, t)
∂x

(1.9)

∂C

∂t
= D

∂2C

∂x2
(1.10)

Par ailleurs, la résolution des équations nécessite la connaissance de deux conditions aux
limites et d'une condition initiale, à déterminer en fonction des conditions expérimentales. Dans
le cas théorique le plus simple,

� il n'y a pas d'hydrogène dans l'échantillon avant l'expérience ce qui fournit la condition
initiale : C(x,0)= 0 pour 0 ≤ x ≤ L

� la concentration en entrée s'établit instantanément à une certaine valeur et reste constante :
C(0,t) = C0. Une hypothèse communément admise pour mieux interpréter les résultats est
que le processus de di�usion est l'étape la plus lente devant les phénomènes de surface [93].

� l'oxydation en sortie est su�samment rapide pour qu'il n'y ait pas d'accumulation d'hy-
drogène soit : C(x=L,t)=0.

Avec ces hypothèses, la résolution des équations 1.9 et 1.10 se fait soit par la méthode de sépa-
ration des variables soit par la transformation de Laplace [111].

D'après Chen [51], l'hypothèse de la concentration constante en entrée fonctionne mieux que
le modèle à �ux constant et permet de bien ajuster la courbe expérimentale à la courbe théorique.
Ce modèle de la concentration constante, détaillé en annexe B, donne les formules suivantes pour
l'expression du �ux :

P (t)
P∞

=
it
i∞

=
2

(πτ)1/2
∑

exp[−(2n+ 1)2

4τ
] (1.11)

avec it le courant de perméation à l'instant t et i∞ le courant permanent

τ =
Dt

L2
(1.12)

τ étant une constante de temps adimensionnée.
En pratique C0 évolue puisqu'il faut du temps pour que le potentiel de l'acier atteigne sa

valeur permanente. Cette période est très courte devant le breakthrough time, temps nécessaire
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à l'apparition du �ux de sortie (début du transitoire croissant).
Plusieurs méthodes sont utilisées pour calculer le coe�cient de di�usion dans le cadre de ce
modèle de la concentration constante [51].

Il existe classiquement quatre temps caractéristiques du transitoire en sortie :
� temps du breakthrough
� time lag
� temps du point d'in�exion
� half rise time temps t 1

2

Ces temps particuliers permettent chacun une évaluation de D [112], décrite ci-dessous.

Technique du Breakthrough time [40,51,75,83,88,112,113]

D =
L2

15, 3tb
(1.13)

avec tb obtenu en extrapolant la portion linéaire du courant de perméation d'hydrogène à it=0,
tb étant le temps nécessaire au passage du premier atome d'hydrogène (début du transitoire
croissant).

Technique du time lag

C'est une méthode jadis très répandue utilisée par de nombreux auteurs [51, 74, 77, 83, 101,
109,112,113] et proposée par Daynes en 1920.

D =
L2

6tL
(1.14)

avec tL le point sur la courbe de perméation où it=0,63 i∞

Méthode des tangentes [88,89]

D =
L2

2Π2ttang
(1.15)

où ttang correspond au point d'intersection entre la tangente au point d'in�exion de la courbe de
perméation et l'axe des abcisses qui donne "le temps de sortie" = ttang

Méthode obtenue grâce à la résolution par la transformation de Laplace [111]

Cette méthode [111] utilise le premier terme de la somme dans l'expression du �ux qui s'écrit
donc de manière simpli�ée :

it
i∞
≈ 2√

Π
L√
Dt

exp
(
− L2

4Dt

)
(1.16)

valable pour les temps t ≤ 0,3D
L2

En réarrangeant l'équation 1.16, on obtient :

ln(it.t
1
2 ) = constante.− L2

4Dt
(1.17)

D est alors obtenu en calculant la pente de la droite ln(it
1
2 ) en fonction de 1

t
La méthode que nous utiliserons dérive de cette même formule 1.16 et est détaillée en annexe

B.
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Méthode obtenue grâce à la résolution par la méthode de Fourier [114] au 1er ordre

L'équation du transitoire de perméation d'hydrogène est donnée par l'équation :

it
i∞

= 1− 2 exp
(

Π2Dt

L

)
(1.18)

valable pour t ≥ 0,2D
L2

Le coe�cient de di�usion dérive de la pente de la droite ln(1− it
i∞ ) en fonction du temps.

Toutes ces méthodes donnent des valeurs de D très proches [59], dès lors que le modèle à C0

constant s'applique.

1.6.6 Di�usivité, solubilité et perméabilité : les di�cultés d'interprétation

Interprétation de D

Les valeurs de D déterminées sont souvent di�ciles à interpréter et s'éloignent parfois des va-
leurs réelles pour plusieurs raisons, qui font que le modèle appliqué ne correspond pas tout à fait
à la réalité. Les phénomènes de surface interviennent sur les processus de perméation à l'entrée
et à la sortie du métal. Les propriétés de la surface se trouvent considérablement modi�ées par
la présence d'oxydes, leur nature dépendant de la composition chimique de l'acier, du traitement
thermique subi et de l'environnement. Des auteurs se sont particulièrement intéressé à ces phé-
nomènes [40, 93, 115]. Zakroczymski notamment, a constaté que lors du premier chargement, il
y a souvent des problèmes de processus lents à la surface et/ou des problèmes de piégeage qui
pertubent ce premier transitoire.
La courbe de désorption lorsque l'on cesse le chargement, re�ète la désorption non seulement de
l'hydrogène di�usible mais aussi celle de l'hydrogène piégé réversiblement dans le réseau cristallin.
Ce piégeage diminue la valeur de D apparent et a une énergie supérieure à l'énergie de migration
de H dans le réseau (barrière d'énergie à franchir entre les interstices). Ainsi le piégeage diminue
le taux de transport de H à travers le réseau et augmente l'énergie d'activation nécessaire à la
di�usion. Le coe�cient de di�usion (a�ecté par le piégeage ou coe�cient apparent) est alors bien
plus faible que D réel (qui correspond à la di�usivité dans un réseau idéal sans pièges).
Ces e�ets indésirables se retrouvent particulièrement dans les aciers pour lesquels la di�usivité
est relativement faible et la probabilité du piégeage élevée. Ces e�ets conduisent à une dispersion
importante des valeurs obtenues pour la di�usivité et la solubilité de H [40,93].

Interprétation de C0

C0 est indépendant de la quantité et de la nature des sites de piégeage qui incluent les pièges
irréversibles (forts) et les pièges réversibles (faibles) dans l'échantillon [72].
Pour expliquer les dispersions entre les résultats expérimentaux et les modèles de di�usion, des
modèles théoriques ont été proposés en tenant compte du piégeage. Par ailleurs, des modèles
tenant compte d'une concentration variable en surface ont été développés [105, 116, 117]. Za-
kroczymski [93] a montré que les e�ets de surface et du dépiégeage ne sont pas observés sur
une membrane préchargée lors d'un transitoire décroissant partiel et lors du transitoire croissant
partiel, en raison d'une faible variation de la concentration en début de chaque transitoire. Ces
débuts de transitoires permettent d'évaluer di�usivité et solubilité de H. Comme le transitoire
décroissant est complètement sensible au dépiégegage d'hydrogène, il peut être utilisé pour ca-
ractériser le caractère réversible ou non de H piégé (quantité et nature).
Tous ces problèmes seront examinés lors de la présentation de nos résultats de perméation.
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1.6.7 Avantages et inconvénients de la méthode de perméation

Avantages

Cette méthode, très utile, se révèle très pratique du fait de sa simplicité, de sa �exibilité, de sa
grande sensiblilité, de son faible coût et de sa sécurité (pas d'hydrogène gazeux) [50,78,93,105].

Inconvénients

La perméation électrochimique nécessitant des solutions aqueuses, son utilisation est limitée
à des températures voisines de la température ambiante. Il devient alors très di�cile de l'utiliser
pour des structures métalliques dont les coe�cients de di�usion sont inférieurs à 10−15 m−2.s−1

[105]. Par ailleurs, les essais montrent parfois une faible reproductibilité en raison de problèmes de
surface évoqués au paragraphe précédent. Ceci rend parfois di�cile l'interprétation des résultats.
La qualité de l'essai de perméation dépend en outre, de nombreux paramètres comme la propreté
de la surface, les composants structuraux, les défauts et l'état d'oxydation de la surface.

1.6.8 Ordre de grandeur du ce�cient de di�usion

Dans l'austénite, la di�usivité de l'hydrogène est connue pour être faible et la solubilité élevée
en comparaison de la ferrite et de la martensite [61,62,72,75,77,88,112].
À la température ambiante, le coe�cient de di�usion de l'hydrogène dans les di�érentes structures
des aciers est :

� Dferrite = 1-10.10−9 m2.s−1

� Daustenite= 1,8-10.10−16 m2.s−1

� Dmartensite = 10−11 m2.s−1 [79]
� Dmartensitetemperee ≈ 3.10−11 m2.s−1



Chapitre 2

Matériaux et méthodes expérimentales

2.1 Aciers étudiés

2.1.1 Choix des aciers

Le travail de thèse a porté sur cinq aciers : un à haute limite d'élasticité le HE 450 M (produit
par Arcelor-Mittal) à titre de témoin et quatre aciers Très Haute Limite d' Élasticité (THLE).
Trois d'entre eux sont multiphasés : le DP 750 (Arcelor-Mittal), le CP 800 (Thyssen) et le TRIP
800 (Arcelor) et le quatrième est un acier faiblement allié en chrome, molybdène et vanadium.
Ce dernier, le BAS 100 (Benteler) est encore actuellement en cours de développement et est donc
amener à évoluer.
Le choix des aciers se justi�e surtout d'un point de vue industriel, de par la volonté d'Electropoli
de connaître et maîtriser l'éventuelle susceptibilité de ces nouveaux aciers vis-à-vis de la FPH.
Ils sont actuellement galvanisés à chaud et peuvent donc potentiellement absorber de l'hydrogène
au cours de ce procédé.

2.1.2 Composition chimique des aciers

La composition chimique des aciers étudiés est donnée dans le tableau 2.1.

ACIER C Mn Si P Cr Mo Cu
HE 450M 0,082 1,452 0,013 0,0107 NM NM NM
DP 750 0,141 1,916 0,207 0,016 NM NM NM
CP 800 0,12 1,891 0,663 0,015 0,287 0,009 0,025
TRIP 800 0,226 1,654 1,707 0,02 0,026 0,009 0,021
BAS 100 0,12 1,5 0,21 0,01 1,29 0,405 0,12
ACIER Al S Ni Ti V Cu Sn
HE 450M 0,029 0,005 NM NM NM NM NM
DP750 0,024 0,001 NM NM NM NM NM
CP 800 0,047 0,003 0,03 0,109 0,006 0,025 0,004
TRIP 800 0,043 0,004 0,02 0,004 0 ,006 0,021 0,006
BAS 100 0,029 0,004 0,090 0,002 0,135 0,12 0,009

Tab. 2.1 � Composition chimique des aciers (teneur massique en %) déterminée par ICP (Induc-
tively Coupled Plasma), NM = Non Mesuré

À la �n du procédé d'élaboration, l'acier HE 450 M subit un laminage à chaud qui permet
d'accroître sa limite d'élasticité en augmentant les contraintes puisqu'il s'agit de l'acier le moins
performant. Les autres aciers, notamment le DP 750, le CP 800 et le TRIP 800 subissent un
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laminage à froid.
Le HE 450 M, avec le DP 750, est également l'acier le moins allié. Outre une teneur en manganèse
dépassant les 1%, cet acier ne contient que très peu d'éléments d'addition.
En revanche, les aciers CP 800 et surtout TRIP 800 contiennent des quantités non négligeables
de silicium. Pour le TRIP, cet élément est surtout destiné à stabiliser l'austénite résiduelle tout
comme le manganèse qui lui est un élément gammagène. Le silicium, qui est pour sa part un élé-
ment alphagène, stabilise l'austénite indirectement en empêchant ou en ralentissant la formation
des carbures et augmente ainsi la quantité de carbone dans l'austénite.
Le BAS 100 est quant à lui faiblement allié en chrome, molybdène et vanadium, éléments qui
favorisent le bon déroulement du traitement de trempe à l'air suivi d'un revenu auquel il est
soumis.

2.1.3 Réalisation des échantillons

Ces aciers sont étudiés sous forme de tôles laminées à partir desquelles sont prélevées les pas-
tilles utilisées pour la perméation électrochimique ainsi que les éprouvettes de traction. Lorsque
l'on parlera d'acier brut de livraison, il s'agira d'acier reçu tel quel sans traitement spéci�que. La
�gure 2.1 montre comment les échantillons ont été découpés à partir des tôles.

Fig. 2.1 � Schéma de prélèvement des échantillons sur tôles

Les épaisseurs des tôles et donc les épaisseurs des pastilles et des éprouvettes de traction sont
données pour chaque acier dans le tableau 2.2.

ACIER épaisseur en mm
HE 450 M 2,50
DP 750 1,17
CP 800 1,21
TRIP 800 1,50
BAS 100 1,80

Tab. 2.2 � Épaisseurs des tôles d'acier

Pour les essais de perméation électrochimiques, certaines épaisseurs ont été réduites a�n de
diminuer la durée des essais.

2.1.4 Préparation de surface des échantillons

Les préparations de surface des échantillons, spéci�ques à chaque type d'essais ont été les
suivantes :
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1. Pour la microscopie, des pastilles ont été enrobées à chaud dans une résine conductrice,
polies mécaniquement sur papiers abrasifs sous eau (successivement sur papiers 180, 320,
800 puis 1200), puis polies à la pâte diamantée jusqu'à 1 µm et en�n attaquée chimiquement
au Nital 4% (4% d'acide nitrique diluée dans de l'éthanol). Entre chaque opération, les
échantillons sont nettoyés à l'éthanol absolu a�n de les débarasser de tout résidu et séchés
avec de l'air pur inerte et sec Jet-Pur (PRESI). Le dernier nettoyage se fait à l'aide d'un
bain d'alcool à ultrasons.

2. Pour les fractographies, tous les faciès et surfaces observés ont été examinés après nettoyage
à l'alcool dans une cuve à ultra-sons et séchage avec un gaz pur inerte et sec.

3. Pour les essais électrochimiques (courbes de polarisation et perméation), les échantillons
ont la forme d'un disque de diamètre 2 cm et d'épaisseur variable entre 0,5 et 1,5 mm et la
surface utile de chaque face du disque vaut 1 cm2. Ces pastilles d'acier sont préalablement
polies (sur les deux faces pour les pastilles de perméation) sur papiers abrasifs SiC de
granulométrie décroissante 180, 320, 800 puis �nalement 1200. Les conditions de surface de
la face d'entrée ayant une forte incidence sur les courbes de perméation, la préparation de
surface des échantillons a été réalisée avec beaucoup de précautions de façon à obtenir des
surfaces bien parallèles et les plus reproductibles possibles d'un essai à l'autre.

4. Pour les essais mécaniques, les éprouvettes de traction utilisées (�gure 2.2) sont des éprou-
vettes plates prélevées dans les tôles avec une longueur utile de 120 mm, une largeur de
20 mm et une épaisseur variable selon l'acier (voir le tableau 2.2). Pour leur chargement
électrolytique avant traction, elles ont été polies sur les deux faces au papier 180 suivi du
320 a�n d'avoir un état de surface propre et identique pour tous les essais.

Fig. 2.2 � Éprouvette de traction

2.2 Techniques expérimentales utilisées

2.2.1 Techniques microscopiques/métallographie

Attaque métallographique

L'attaque acide est un procédé contrôlé de corrosion guidé par les di�érences de potentiel
électrochimique entre les di�érentes hétérogénéités physiques ou chimiques de la surface. L'at-
taque induit une dissolution di�érenciée des phases présentes.
Le nital attaque généralement plus sévèrement la ferrite [21] que les autres phases et laisse aus-
ténite et cémentite intactes [21, 23]. La bainite, qui contient de la ferrite est également dissoute
mais présente une morphologie très caractéristique ce qui permet de la reconnaître aisément. Les
lattes de bainite sont plus résistantes à l'attaque au nital que la ferrite [21]. Le nital n'est pas
e�cace lorsqu'une microstructure présente simultanément de l'austénite (cubique faces centrées)
et de la martensite car il ne permet pas de les distinguer [23].
Ainsi, pour l'acier TRIP 800 dont la structure est particulièrement �ne et complexe, une attaque
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colorante adaptée de la méthode Le Pera [34] est préférée [10, 12, 19, 23, 27]. En e�et, elle o�re
l'avantage de faire apparaître les di�érentes phases dans des couleurs distinctes.
Cette technique de métallographie spéci�que à l'acier TRIP, et dont le réactif d'attaque est un
mélange de deux solutions, est détaillée en annexe A.

Microscopie optique (MO)

Divers examens métallographiques ont été réalisés sur les aciers, d'une part bruts de livraison,
d'autre part après avoir subi di�érents types d'hydrogénation.

� Les observations sur les pastilles d'acier prélevées sur les faces longitudinale et transversale
des tôles ont permis de déterminer les microstructures complexes de ces aciers. L'attaque
des aciers polis met en évidence les joints de grains, les défauts, les irrégularités de sur-
face, la sous-structure, les précipités, les inclusions.... La microstructure et la présence de
défauts (notamment les inclusions ou autres �ssures préexistantes) sont deux paramètres
fondamentaux et déterminants dans l'étude de la fragilisation des aciers par l'hydrogène.
La présence de ces défauts microstructuraux peut être propice au piégeage d'hydrogène.
Par ailleurs, il existe une di�érence de solubilité et de di�usivité de l'hydrogène en fonction
de la phase de fer en présence. L'hydrogène est connu pour être plus soluble dans l'austénite
que dans la ferrite [72, 75, 77, 88, 112] tandis que la di�usivité y est beaucoup plus faible :
de l'ordre de 10−15 m2.s−1, contre 10−9 m2.s−1 pour la ferrite à la température ambiante.
La présence des inclusions métalliques peut être observée directement sur la surface polie
non attaquée.

� Par ailleurs, des coupes transversales des pastilles passées en perméation ont permis d�évaluer
les �ssures ou les cloques semblables à celles qui peuvent être observées dans le cas du HIC
(Hydrogen Induced Cracking) et ainsi d'observer les e�ets à coeur de l'hydrogène sur les
aciers en l'absence de sollicitation mécanique.
Cette technique sert d'une part à comparer l'état brut des aciers à l'état hydrogéné et
d'autre part à observer les e�ets à coeur de l'hydrogène sur les aciers et le mode de propa-
gation des �ssures (si �ssures il y a).

Microscopie Electronique à Balayage et analyse (MEB)

� Grâce à un grossissement et à une profondeur de champ plus importants qu'en microscopie
optique, le microscope électronique à balayage (MEB) a permis de distinguer les di�érentes
phases présentes dans les aciers THLE dont les structures sont très �nes.

� Les surfaces de rupture des cinq aciers (bruts de livraison puis hydrogénés) ont également
été observées après les essais de traction simple au MEB à Centrale Paris, avec un MEB
JEOL JSM-T220 A et à Saint-James (au siège d'Electropoli) avec un MEB LEO 1455
VP. Des analyse chimiques ont été ponctuellement réalisées près des �ssures notamment
pour les aciers TRIP et CP. Pour les deux MEB, la microanalyse à sonde électronique est
le système INCA de Oxford Instrument. Les spectres ont été obtenus par spectrométrie à
dispersion d'énergie EDS (Energy Dispersive Spectrometry). Ces examens fractographiques
ont permis l'identi�cation de la nature des ruptures pour tous les aciers.

� Le MEB a également permis d'observer en coupe longitudinale et transversale des pastilles
de perméation électrochimique hydrogénées pour constater les e�ets à coeur de l'hydrogène
sur le matériau.

Microtopographie

L'utilisation d'un microtopographe STIL Micromesure, basé sur la microscopie confocale, a
permis de mieux visualiser la présence des cloques en surface des pastilles de perméation après
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chargement sévère en hydrogène en présence d'oxyde arsénieux. Cette technique o�re l'avan-
tage de montrer le relief des cloques, et d'ainsi mieux appréhender leur volume et permettre de
comprendre leur mode de formation.

2.2.2 Essais mécaniques : traction simple

Des essais de traction sur une machine Zwick/Roell de capacité 100 kN ont permis d'accéder
aux caractéristiques mécaniques des aciers : allongement à la rupture Ar, résistance mécanique
Rm et limite d'élasticité Re. Ces valeurs serviront de référence pour évaluer le degré de fragili-
sation des aciers suite à un chargement cathodique en hydrogène. Les essais de traction ont été
réalisés à une vitesse de 5.10−4 s−1. Ils ont été triplés a�n de s'assurer de la reproductibilité des
résultats. De plus, les essais de dureté Vickers réalisés sur les pastilles avec un microduromètre
M-400-H1 LECO sont venus compléter les essais de traction.

Suite à des chargements cathodiques en hydrogène (voir paragraphe suivant), les éprouvettes
de traction ont été également soumises à des essais de traction pour évaluer leur degré de fra-
gilisation, par comparaison aux essais sur échantillons bruts. Ces essais ont été e�ectués aux
vitesses de déformation dε

dt = 5.10−4 s−1 et dε
dt=2,5.10

−4 s−1. Deux vitesses de traction ont été
choisies pour étudier l'in�uence de la vitesse de déformation sur les modi�cations de propriétés
mécaniques et les interactions hydrogène/dislocations.

2.2.3 Chargement cathodique des éprouvettes de traction

Les éprouvettes ont été chargées cathodiquement en hydrogène dans un bécher de 5 litres
contenant H2SO4 1 N. Le schéma du montage de chargement en hydrogène des éprouvettes de
traction est représenté sur la �gure 2.3.
L'anode est constituée de deux grilles de titane platiné de surface utile 180 cm2 chacune, placées de
part et d'autre de l'éprouvette. Un générateur de courant permet d'imposer un courant cathodique
de 30 ou 60 mA.cm−2. La tête inférieure de l'éprouvette immergée dans la solution est protégée
avec un ruban adhésif.
De plus, le potentiel de l'acier est relevé par rapport à une électrode de référence placée en solution
entre l'électrode de travail et la contre électrode tout au long des 4 heures de chargement. Le suivi
du potentiel permet de surveiller l'évolution surfacique de l'échantillon au cours du chargement
cathodique.

Fig. 2.3 � Schéma et photo du montage de chargement cathodique sur éprouvettes de traction

Pour tous les essais de traction, le temps entre la �n du chargement cathodique et le début de
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l'essai de traction a été précisément relevé. La première série d'essai de traction a été e�ectuée
immédiatement après le chargement en hydrogène.
Des chargements plus sévères ont ensuite été mis en place au moyen d'une solution d'acide
sulfurique 1 N additionnée d'oxyde arsénieux (As2O3) à une concentration de 5 mg.l−1 soit une
concentration en As3+ de 5.10−5 mol.l−1.

2.2.4 Techniques d'analyse chimique

Di�raction X

D'autres techniques plus précises et approfondies que la microscopie permettent de distin-
guer la martensite de l'austénite résiduelle. Il s'agit des mesures RX [23] qui permettent de
distinguer la martensite (quadratique centré) de l'austénite ou encore de l'AFM (Atomic Force
Microscopy) [21] qui permet d'identi�er les phases grâce à leurs caractéristiques topographiques.
Cela est possible car les di�érentes phases ne subissent pas le même degré d'attaque conduisant
à des hauteurs di�érentes. Lors des analyses topographiques, la zone la plus basse correspond
à de la ferrite, la zone intermédiaire à de la bainite et la zone la plus surélevée à de l'austénite
résiduelle et martensite.

La di�raction X ou radiocristallographie nous a donc permis de quanti�er l'austénite résiduelle
dans tous les aciers et notamment dans l'acier TRIP. Les échantillons sont préparés comme les
polis métallographiques (paragraphe 2.1.4). L'analyse qualitative pour déterminer la nature des
phases présentes est réalisée grâce à la méthode des poudres, dont le dispositif expérimental est
schématisé sur la �gure 2.4.

Fig. 2.4 � Principe de la méthode des poudres

L'échantillon massif est bombardé par un rayonnement monochromatique FeKα dont la lon-
gueur d'onde est 1,9373 Å. Les rayons di�ractés sont enregistrés sur un �lm photographique. Le
diagramme de Debye-Scherrer obtenu sur �lm permet d'identi�er pour chaque acier les phases
présentes (ferrite et austénite). Ensuite, les pics caractéristiques de l'austénite sont identi�és grâce
à la valeur des angles relevés. Ceux-ci sont liés par la loi de Bragg (2.1) à une distance réticulaire
caractéristique elle-même de la nature cristalline et donc de la phase.

2d sin θ = n.λ (2.1)

avec
� d = distance entre les plans cristallographiques
� θ = angle de Bragg (moitié de l'angle entre le faisceau incident et le faisceau di�racté,
c'est-à-dire la direction du détecteur)
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� n = ordre de di�raction
� λ = longueur d'onde des rayons X

En�n, l'analyse quantitative est e�ectuée en remplaçant le �lm par un détecteur de rayonnement
X. Ce détecteur tourne sur un cercle goniométrique à une vitesse double de celle de l'échantillon.
Le protocole expérimental utilisé est montré sur la �gure 2.5. L'avantage de cette technique est la
mesure précise de l'intensité. Pour la mesure quantitative de la phase austénitique, le rayonnement
CoKα dont la longueur d'onde est 1,7902 Åa été utilisé. Les di�ractogrammes montrant l'intensité
en fonction de la longueur d'onde ont été enregistrés pour tous les échantillons et la quantité
d'austénite résiduelle a été calculée, dans la mesure du possible, pour tous les aciers (le seuil de
détection de cette méthode étant de 2-3 %).

Fig. 2.5 � Schéma d'un di�ractomètre à compteur

Spectroscopie à décharge Luminescente (SDL)

La Spectroscopie à Décharge Luminescente a ponctuellement servi à valider les composi-
tions chimiques des aciers (valeurs fournies par Electropoli). Il s'agit d'une méthode d'analyse
élémentaire fondée sur la spectroscopie d'émission optique. Initialement utilisée pour l'analyse
élémentaire, en volume, des matériaux métalliques (surtout les aciers), elle permet désormais
d'obtenir les pro�ls de répartition, en profondeur, d'un grand nombre d'éléments.

2.2.5 Techniques électrochimiques

Dans tous les essais électrochimiques, l'électrode de référence est une électrode au sulfate
de mercure saturée en K2SO4. Le potentiel à 25�C de cette électrode par rapport à l'électrode
normale à hydrogène est : E = 0,6513 V/ENH. Les contre-électrodes sont en platine.
Toutes les valeurs de potentiel données ultérieurement sont relatives à cette électrode de référence.
L'électrode au calomel saturé n'est pas utilisée de manière à éviter les interactions avec des ions
chlorures susceptibles d'induire des phénomène de piqûration ou de corrosion et donc de perturber
les essais. La surface de l'électrode de travail est toujours de 1 cm2 (pour les essais de perméation
comme pour les essais de polarisation potentiodynamiques). Tous les essais électrochimiques
(voltampérométrie et chronoampérométrie) ont été réalisés au moyen d'un Voltalab PGZ 100
(Radiometer Analytical).

Courbes de polarisation

Le tracé des courbes de polarisation pour les cinq aciers a été réalisé à l'aide d'un montage
potentiodynamique à 3 électrodes, a�n de fournir des renseignements sur le comportement élec-
trochimique des aciers en solution acide ainsi que sur les e�ets des inhibiteurs. Tous les tests sont
réalisés à température ambiante soit environ 25�C.
Cette technique électrochimique consiste à suivre la réponse en courant de l'échantillon à une
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rampe de potentiel. Le balayage en potentiel réalisé va du potentiel à l'abandon vers les poten-
tiels plus cathodiques puis revient au potentiel de corrosion et se poursuit vers les potentiels
anodiques.
Les conditions de réalisation des courbes de polarisation en milieu H2SO4 0,1 N sont les suivantes :

� dans une solution de H2SO4 0,1 N : balayage en potentiel de Ecorrosion-600 mV (domaine
cathodique) à Ecorrosion +400 mV (domaine anodique) puis balayage retour de Ecorrosion
+ 400 mV à Ecorrosion-600 mV à une vitesse de 10 mV.min−1.

� dans les solutions industrielles (soit HCl 18,5 % sans inhibiteurs soit HCl 18,5 % additionné
de 25 ml.l−1 de Surtec, 1 ml.l−1 de Block ou 25 ml.l−1 d'Addistrip) : balayage dans le
domaine cathodique de Ecorrosion à Ecorrosion- 800 mV puis balayage potentiel de Ecorrosion-
800 mV à Ecorrosion + 300 mV dans le domaine anodique et en�n retour depuis Ecorrosion
+ 300 mV à Ecorrosion- 800 mV à une vitesse de balayage de 10 mV.min−1.

Fig. 2.6 � Schéma du protocole de tracé des courbes de polarisation en solutions industrielles

Perméation électrochimique

Le principe de cette technique a été présenté au chapitre 1. Les di�érentes étapes sont rap-
pelées sur la �gure 2.7. La cellule de perméation du laboratoire est présentée sur la �gure 2.8.
La pastille d'acier est une électrode commune à deux cellules d'électrolyse : la face d'entrée (com-
partiment cathodique) est mise au contact d'une solution aqueuse de H2SO4 0,1N et la réduction
du cation H+ est réalisée selon la réaction :

H+
sol + e− → Hads(R1)

Un montage intentiostatique qui permet d'imposer un courant de réduction (ou de charge-
ment) ic à l'entrée.
La détection sur la face de sortie (compartiment anodique) se fait à l'aide d'un montage poten-
tiostatique en solution basique (NaOH 0,1N) en maintenant le potentiel en sortie à un potentiel
adéquat pour réaliser l'oxydation inverse :

H → H+ + e−

le potentiel choisi est de - 200 mV/ENH, valeur très supérieure au potentiel d'équilibre de la
réaction R1, qui dans ce milieu fortement basique, est de l'ordre de - 780 mV/ENH. La mesure
du courant de sortie ainsi que le maintien du potentiel sont assurés par le potentiostat Voltalab
PGZ 100.

La face de sortie est au préalable palladiée a�n que cette oxydation soit bien totale en em-
pêchant la recombinaison des atomes d'hydrogène en molécules de dihydrogène H2 [108, 110].
Ce dépôt permet en même temps d'éviter la dissolution anodique ou la passivation de l'acier en
sortie sans diminuer de manière signi�cative la vitesse de perméation de l'hydrogène.
Le palladiage est réalisé dans une solution de NH4 OH dans laquelle est dissous 5 g.l−1 de chlorure
de palladium PdCl2 sous un courant cathodique de 2 mA.cm−2 pendant deux minutes [118].
Après polarisation de la face de détection, il faut attendre un certain temps la stabilisation du
courant résiduel.
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Fig. 2.7 � Schéma des di�érentes étapes du processus de perméation

Fig. 2.8 � Cellule de perméation du laboratoire

Une fois ce courant stabilisé à une valeur de idresiduel de l'ordre de 0,1 µA, on introduit la so-
lution de chargement préalablement désaérée à l'argon et on impose un courant de chargement
ic. À partir de cet instant, on enregistre le courant id en sortie (courant de détection) jusqu'à
l'obtention du régime permanent.
La courbe obtenue donne donc l'évolution dans le temps du �ux de sortie de l'hydrogène et s'ap-
pelle transitoire de perméation. Le �ux d'hydrogène sortant P est proportionnel au courant de
détection sortant selon la relation de Faraday :

P =
id
S.q

(2.2)



62 Matériaux et méthodes expérimentales

avec S = 1 cm2, q = 1,6.10−19 C
Cette relation s'écrit numériquement, pour notre montage :

P = 6, 25.1012.id (2.3)

où id est en µA et P en atomes H.cm−2 .s−1

2.2.6 Dosage d'hydrogène occlus

Principe du dosage par désorption de l'hydrogène sous vide

La méthode de dosage choisie consiste à extraire l'hydrogène du matériau, à température
élevée (600�C ou 700�C) et sous vide, et à le stocker grâce à une pompe turbomoléculaire dans
un ballon de volume V connu, dont on mesure la pression.
Le schéma de principe est représenté sur la �gure 2.9.

Fig. 2.9 � Schéma de principe de l'appareil de dosage d'hydrogène

Le dégazage au laboratoire est réalisé au moyen d'un appareillage en verre avec un tube en
quartz et maintenu sous un bon vide (de l'ordre de 10−3 Pa) grâce à un système de pompes
à palette (RPn) et de pompes turbomoléculaires (TPn). La �gure 2.10 montre l'ensemble de
l'appareillage.

L'échantillon, préalablement pesé, rincé et séché, est introduit dans la partie extraction de
l'enceinte remise à l'air. Il est ensuite amené grâce à une canne au centre du tube en quartz
chau�é par un four à une température de 600�C.
L'hydrogène dégazé est transféré par une pompe turbomoléculaire (TP2) dans le ballon doseur de
volume V connu situé dans la partie mesure de l'enceinte. Sur celui-ci sont montées deux jauges
de pression : une jauge capacitive notée Baratron et une jauge combinée Pirani-magnétron notée
WRG1 qui permettent d'obtenir instantanément la valeur de la remontée de pression dans le
ballon due au dihydrogène accumulé.
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Fig. 2.10 � Appareillage de dosage d'hydrogène

Ces deux jauges sont complémentaires. La Baratron o�re l'avantage d'accroître la précision de
la mesure de la pression alors que WRG1 o�re une gamme de mesure de pression plus large.
Cependant, WRG1 étant étalonnée pour mesurer de l'air, la Baratron a également servi à éta-
lonner l'appareillage pour l'hydrogène. Le principe de l'étalonnage est expliqué plus loin dans le
paragraphe suivant.
A priori, d'autres gaz peuvent provenir de l'échantillon mais deux pièges à azote liquide servent
à condenser ces gaz, dont la vapeur d'eau éventuellement désorbée par les parois de l'enceinte
ou de l'échantillon. Le premier piège, situé entre la sortie du four et TP2 permet une première
�ltration des gaz avant l'accès au ballon. Le deuxième est positionné après le ballon doseur.
À la �n du dégazage, lorsque la pression devient constante, on mesure la quantité totale de l'hydro-
gène désorbé de l'échantillon à l'aide d'un étalonnage préliminaire de l'appareillage. Connaissant
la pression �nale de H2 et la masse de l'échantillon, il est possible de calculer la teneur en hydro-
gène.
Après mesure, une fois la désorption terminée, le vide est alors à nouveau réalisé par un système
de pompes primaire et secondaire et l'échantillon est sorti de l'appareil.
Il est également possible de réaliser des cinétiques de dégazage en augmentant progressivement la
température. 600�C est une température su�sante pour évaluer le piégeage profond car d'après
Coudreuse et Charles [92], il s'agit de la température minimale requise pour libérer l'hydrogène
des sites de piégeage irréversibles. Cependant, pour certains essais, on a choisi de monter en
température jusqu'à 700�C, température maximale au delà de laquelle le quartz du tube devient
poreux.



64 Matériaux et méthodes expérimentales

Démarche expérimentale suivie

Les échantillons utilisés pour le dosage sont soit les pastilles de perméation de 2 cm de
diamètre, soit des fragments des éprouvettes de traction ; les échantillons ont toujours une masse
de l'ordre de 2 grammes.
Deux types de dégazages ont été e�ectués :

1. Dégazage simple à 600�C après perméation (H2SO4 ou HCl additionné ou non d'inhibiteurs)
et après désorption de l'hydrogène di�usible dans le but de déterminer la quantité d'hydro-
gène piégé irréversiblement. Dans cet essai, le four est amené sur l'échantillon directement
à 600�C.

2. Dégazage avec augmentation progressive de la température à partir d'un palier de 15 mi-
nutes à 120�C suivi d'une cinétique de dégazage jusqu'à 600�C à une vitesse de 5�C /minute.
Il s'agit là, d'une part de voir l'e�et d'un éventuel étuvage à 120�C, envisagé par Electropoli
pour les aciers TRIP et BAS et d'autre part, de déterminer si des pièges caractéristiques
existent. Ces pièges dégazeraient alors à des températures précises correspondant à des
énergies d'activation précises.

Étalonnage de l'appareil de dosage

L'appareillage comporte deux jauges combinées identiques, WRG1 (partie dosage) et WRG2

(partie extraction), étalonnées par le constructeur pour di�érents gaz (dont l'air), mais pas l'hy-
drogène. Il a donc fallu étalonner ces jauges.

Le principe de l'étalonnage des jauges de pression étape par étape est le suivant :

1. Grâce à une bouteille de dihydrogène �xée sur la partie extraction de l'appareillage, on
introduit une quantité n inconnue de H2 dans la partie 1.

2. On relève la pression indiquée par WRG2. La correspondance obtenue au point 4 ci-après
permet de convertir cette mesure en une vraie pression d'hydrogène, soit PWRG2. En utili-
sant la loi des gaz parfaits, on en déduit la quantité de H2 introduite avec :

[mH2 ] = MH2 ∗
V ∗ PWRG2

R ∗ T
(2.4)

avec
� mH2 la masse de H2 introduite
� MH2 la masse molaire de H2 qui est de 2 g.mol−1

� V le volume de la zone 2 = 1522 cm3

� PWRG2 la pression réelle en H2

� R la constante des gaz parfaits 8,314 J. K−1. mol−1

� T la température ambiante qui est de 293 K

3. Cette masse mH2 désormais connue est détendue dans la partie dosage dans laquelle il y a
un piège à azote liquide.

4. On relève au niveau du ballon doseur les deux pressions PWRG1 et PBaratron . Di�érents
essais permettent d'établir une relation entre PBaratron qui est une véritable mesure de
pression et PWRG1 :

PWRGn = f(PBaratron) (2.5)

Cet étalonnage secondaire permet de connaître la vraie pression d'hydrogène introduite au
début PWRG2 et donc la vraie masse de H2, mH2.
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5. En combinant 2.4 et 2.5, on obtient

mH2 = f(PWRG1) (2.6)

et
mH2 = g(PBaratron) (2.7)

6. En�n pour obtenir la teneur en ppm, il su�t de faire le rapport des masses.

tH =
mH2

mechantillon
(2.8)

Le détail des correspondances entre les pressions mesurées par la jauge WRG1 et la jauge
Baratron est donné en annexe C.
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Chapitre 3

Caractérisation des aciers étudiés

3.1 Microstructures

Le comportement de l'hydrogène dans les aciers (solubilité, di�usivité et tendance au pié-
geage) dépend fortement de la microstructure des aciers et donc de leurs propriétés mécaniques.
De nombreux auteurs [4, 6, 8�10, 72, 74, 77, 79, 81�83, 89, 90, 119] ont montré l'in�uence de l'état
microstructural des aciers sur leur susceptibilité à la fragilisation par l'hydrogène. Il est alors
important d'identi�er les phases en présence pour chaque acier et de véri�er l'homogénéité mi-
crostructurale en cherchant d'éventuels défauts (inclusions, précipités, bandes de ségrégation,
�ssures ...).

3.1.1 Acier HE 450 M

Cet acier, qui contient très peu d'éléments d'addition, a une microstructure �ne et plus simple
que les aciers THLE. Sur les micrographies optiques de la �gure 3.1, la taille des grains se situe
entre 3 et 7 µm. Il s'agit ici essentiellement d'une matrice ferritique (grains polygonaux facilement
identi�ables en gris clair) avec quelques zones perlitiques qui apparaissent en noir au microscope
optique.

Fig. 3.1 � Micrographie optique HE 450 M après attaque Nital : (a) vue longitudinale (section
parallèle à la surface) et (b) vue transversale (section perpendiculaire à la surface)

Ces zones sont plus facilement visibles sur les micrographies MEB (�gure 3.2 (b)) car elles
sont minoritaires et de très faible étendue. La taille moyenne d'un grain de ferrite, déterminée
par la méthode du segment linéaire intercepté sur des photographies à grossissement 1000, est de
3,57 µm.

67
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Fig. 3.2 � Micrographie MEB HE 450 M après attaque Nital : (a) vue générale longitudinale et
(b) zoom sur un ilôt de perlite

Cet acier a subi un laminage à chaud contrôlé et présente donc sur la coupe transversale des
grains de ferrite plus allongés. Cette opération est réalisée en contrôlant que la température de
�n de laminage soit su�samment basse pour éviter la recristallisation. Les grains restent ainsi
déformés, écrouis, avec une densité de dislocations élevée ce qui permet d'accroître sa limite
d'élasticité.

3.1.2 Acier DP 750

La microstructure de l'acier DP 750 est constituée, comme décrit dans la littérature [20] de
particules de martensite "encastrées" dans une matrice ferritique. Sur les deux micrographies
optiques (�gure 3.3), la ferrite apparaît en gris clair et la martensite en noir. Dans notre acier,
la proportion de martensite semble avoisinner les 25%. Il est parfois possible de retrouver de
l'austénite à température ambiante dans ce type d'acier lorsque la trempe n'est pas su�samment
rapide.

Fig. 3.3 � (a) Microstructure typique d'un acier contenant 75% de ferrite et 25% de martensite [20]
et (b) microstructure du DP 750
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Sur les photos MEB de la �gure 3.4, les zones plus sombres et plus creuses représentent la
ferrite (phase plus sensible à l'attaque).

Fig. 3.4 � Micrographie MEB DP 750 : (a) vue générale de la structure et (b) ferrite et martensite

Lorsque l'on augmente le grossissement (�gure 3.5), on distingue entre les grains de ferrite
polygonaux de 10 µm des zones martensitiques caractérisées par une structure en aiguilles.
Cette structure biphasée lui confère des propriétés mécaniques très élevées.

Fig. 3.5 � Micrographie MEB DP 750 : (a) structure biphasée ferrite et martensite et (b) zoom
sur la martensite
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3.1.3 Acier CP 800

La microstructure très �ne du CP 800 est caractérisée par une matrice ferritique à laquelle
vient s'ajouter une fraction volumique importante de phases dites dures qui sont la bainite et
la martensite [16]. Il est également possible d'y trouver de l'austénite résiduelle. Au MO (�gure
3.6), la ferrite est la phase la plus claire, suivie de la martensite et en�n de la bainite qui apparaît
comme la phase la plus sombre en raison des particules de cémentite (carbures).

Fig. 3.6 � Micrographie optique CP 800 : (a) Stucture générale et (b) inclusion

La martensite et la bainite sont plus di�cilement identi�ables même au MEB (�gure 3.7). Cet
acier contient qualitativement et quantitativement plus d'éléments d'addition que le DP 750 et le
HE 450 M. Outre sa �ne microstructure triphasée, il a la particularité de présenter de nombreux
précipités qui sont des carbures et des nitrures de titane, de niobium et de vanadium destinés à
durcir l'acier. Ces précipités dont la taille est de l'ordre de dizaines ou de centaines de nanomètres
sont di�cilement observables au MEB.

Fig. 3.7 � Micrographie MEB CP 800 : (a) Stucture générale et (b) zoom sur un grain de ferrite
entouré de phases dures et de carbures

Par contre, des inclusions de quelques micromètres sont observables directement au MO et au
MEB sur échantillon poli sans attaque (�gure 3.6 (b)). Elles sont facilement identi�ables car elles
se présentent souvent sous la forme de �gures géométriques (cubes, parallélépipèdes, triangles)
et apparaissent en rose ou jaune en microscopie optique. À titre d'exemple, la �gure 3.8 montre
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une inclusion parallélépipédique qui après analyse présentée sur le spectre donné �gure 3.8 (b)
se révêle être un nitrure de titane. Ces inclusions peuvent constituer par la suite des sites de
piégeage irréversibles privilégiés pour l'hydrogène.

Fig. 3.8 � Inclusion de nitrure de titane dans CP 800 : (a) micrographie et (b) analyse spectrale

Sur les vues transversales de la microstructure (�gures 3.9 et 3.10), on voit l'allongement
des grains, résultat du laminage à froid �nal. On aperçoit également des bandes de ségrégation
allongées dans le sens du laminage. L'analyse élémentaire ponctuelle de quelques points de la
�gure 3.10 montre que ces bandes, qui sont des zones fortement enrichies en éléments d'alliage
comme le chrome, le manganèse et le silicium, sont remplies de carbures. Le tableau 3.1 de
résultats de l'analyse met en évidence la di�érence notable de teneur en silicium, chrome et
manganèse dans les bandes de ségrégation (spectres 1 et 2) et en dehors de celles-ci (spectres 3
et 4).

Fig. 3.9 � Micrographie MEB CP 800 vues transversales
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Fig. 3.10 � Bandes de ségrégation sur une coupe transversales du CP 800

Spectre Si Ti Cr Mn Fe Total
Spectre 1 0.56 NM 0.44 3.11 83.23 100.00
Spectre 2 0.57 0.37 0.37 3.13 81.21 100.00
Spectre 3 NM NM 0.21 1.69 84.56 100.00
Spectre 4 0.38 NM 0.21 1.66 82.38 100.00

Tab. 3.1 � Résultats des analyses élémentaires locales de la �gure 3.10 ; NM= Non Mesuré

3.1.4 Acier TRIP 800

La �gure 3.11 présente la microstructure de l'acier TRIP 800 révélée par une attaque au
Nital à 4%. À l'exception des grains polygonaux de ferrite, les autres phases sont di�cilement
identi�ables au vu de l'extrême �nesse de la microstructure. La taille de grains de ferrite varie
de 3 µm à 10 µm.

Fig. 3.11 � Micrographies de l'acier TRIP 800 après attaque Nital : (a) MO et (b) MEB
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Par contre, l'attaque colorante décrite par Girault [23], plus adaptée à ce type d'acier o�re
l'avantage de pouvoir distinguer les trois autres phases. La photographie optique 3.12 extraite
de l'article [23] montre que cette attaque fait apparaître la matrice ferritique (50%) en vert, les
grains de bainite (35%) en marron et les constituants M/A (M/A= Martensite et/ou Austénite
résiduelle) (15%) en blanc.

Fig. 3.12 � Micrographie optique d'un acier TRIP [23] après attaque colorante adaptée de la
technique Le Pera avec F = ferrite (vert), B = bainite (marron), MA = martensite et austénite
résiduelle (blanc)

L'attaque colorante révèle une microstructure de l'acier TRIP 800 étudié (�gure 3.13) très
proche de celle présentée dans la littérature (�gure 3.12).

Fig. 3.13 � Micrographies optique de l'acier TRIP 800 après attaque Le Pera : matrice ferritique
verte

Cette attaque colorante est très délicate à mettre en oeuvre car di�cilement reproductible.
Parfois, l'attaque ne donne qu'un dégradé de marron avec des tâches blanches éparses qui corres-
pondent aux constituants M/A : il est alors plus di�cile de distinguer la ferrite de la bainite. Le
détail de cette technique métallographique est décrit en annexe A. Cependant, cette attaque ne
fait pas la distinction entre la martensite et l'austénite, la première résultant d'une déformation
mécanique de la seconde.
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Les photographies MEB permettent de mieux visualiser la morphologie des phases et l'organi-
sation de cette structure multiphasée. Si l'on se réfère aux micrographies de Zhang et al [13] (�gure
3.14) pour identi�er les phases sur nos micrographies (�gure 3.15), on peut supposer que les grains
d'austénite ont une taille bien inférieure à 1 µm et que cette austénite est principalement localisée
aux joints de grain ferritique et est souvent entourée de zones bainitiques [12, 13, 19, 21, 23, 30].
Souvent, bainite et martensite apparaissent comme des îlots sur les joints de grain ferritique avec
un fort taux de dislocations qui diminue lorsque l'on s'éloigne de ces îlots [17].
On note également la présence de nombreux carbures (�gure 3.15) dans la microstructure, ce qui
n'est pas favorable à la stabilisaton de l'austénite résiduelle à la température ambiante.

Fig. 3.14 � Microstructure d'un acier TRIP 800 : (a) MO et (b) MEB F = ferrite, B = Bainite,
Ar = Austénite résiduelle d'après [13]

Fig. 3.15 � Identi�cation des phases du TRIP 800 au MEB : F = ferrite, B = bainite, A =
austénite résiduelle, M = martensite, C = carbures
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Tout comme pour l'acier CP 800, on peut apercevoir sur les coupes transversales (�gures
3.16) des bandes de ségrégation.

Fig. 3.16 � Vues transversales du TRIP 800 au MEB ; F = ferrite, B = bainite, M ou A = mar-
tensite ou austénite résiduelle et S de M = sulfure de manganèse

Ces bandes de ségrégation (�gure 3.17), dont l'analyse est donnée tableau 3.2, s'avèrent éga-
lement très riches en silicium (élément plus soluble dans la phase ferritique) et en manganèse
(migrant préférentiellement dans l'austénite). Ces bandes peuvent être des lieux propices à un
piégeage important d'hydrogène.

Fig. 3.17 � Micrographie MEB et analyse d'une bande de ségrégation sur acier TRIP 800 vue
transversale

Spectre Si Mn Fe Total
Spectre 1 2.76 3.22 76.14 100.00
Spectre 2 2.61 2.92 75.32 100.00
Spectre 3 2.52 3.11 76.17 100.00
Spectre 4 2.71 3.75 79.49 100.00
Spectre 5 1.69 1.69 77.78 100.00
Spectre 6 2.12 1.38 80.95 100.00

Tab. 3.2 � Tableau des résultats des analyses élémentaires des spectres de la �gure 3.17

Les nombreux éléments d'addition tels que Si, Al, Nb, Ti, P, Mn sont ajoutés a�n d'obtenir une
microstructure très �ne et surtout d'augmenter la quantité d'austénite résiduelle à température
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ambiante. On note également sur cet acier une formation très rapide d'oxyde à l'air en raison
d'une quantité non négligeable de silicium qui conduit à la formation d'ilôts de SiO2.

3.1.5 Acier BAS 100

L'acier BAS 100 est un acier haute résistance qui a subi un traitement de trempe à l'air suivi
d'un revenu. Ce traitement de trempe à l'air suivi du revenu génère une structure essentiellement
bainitique et/ou martensitique avec des proportions élevées de vanadium. La présence d'éléments
d'alliage comme le chrome, le molybdène et le vanadium permet au BAS 100 de préserver son
excellente aptitude au traitement de trempe et de revenu à l'air. Le fabricant ayant fait évoluer
cet acier au cours du temps, nous avons été amené, dans le cadre de la thèse à l'étudier dans
deux états di�érents ; d'abord dans un état que nous appellerons "hard", obtenu après trempe à
l'air puis dans un état dit "soft", obtenu après un recuit d'adoucissement. Cependant, seule la
version "hard" a subi les tests de perméation électrochimique et les tests mécaniques alors que
les essais de dosage ont été réalisés sur les deux types de BAS.
La �gure 3.18 montre les deux états de BAS 100 qui ont été étudiés :

� la photo (a) montre la structure pour l'état souple recuit (dite version "soft" du BAS 100)
� la photo (b) montre la structure pour l'état trempé à l'air puis revenu (dite version "hard"
du BAS 100)

Fig. 3.18 � Microtructure de l'acier de type BAS 100 à di�érents états de revenu : (a) recuit
d'adoucissement et (b) trempé à l'air et revenu d'après [15]

Les micrographies de la version "hard" sont présentées sur les �gures 3.19 et 3.20.

Fig. 3.19 � Microtructure de la version hard de l'acier BAS 100 : (a) MO et (b) MEB
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Fig. 3.20 � Microstructure du BAS "hard"

Les micrographies de la version soft sont présentées �gure 3.21.

Fig. 3.21 � Microstructure de la nuance soft de l'acier BAS 100 : (a) MO et (b) MEB

On remarque également entre les deux états du BAS 100 que le traitement de recuit d'adou-
cissement (relaxation) a accentué la migration des éléments chrome et de molybdène vers les
joints de grains.

La dureté élevée peut être liée aux carbures de chrome et molybdène identi�és sur les spectres
de la �gure 3.22 et les analyses du tableau 3.3.
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Fig. 3.22 � Micrographie MEB BAS soft : analyse et identi�cation des carbures

Spectre Cr Mn Fe Mo Total
Spectre 1 5.12 2.93 72.26 3.45 100.00
Spectre 2 4.25 2.62 75.02 2.70 100.00
Spectre 3 1.45 1.47 97.08 - 100.00

Tab. 3.3 � Tableau des résultats des analyses élémentaires des spectres de la �gure 3.22

3.1.6 Bilan de l'étude métallographique

Les aciers THLE ont tous des microstructures multiphasées très complexes et très �nes en
comparaison de l'acier de référence HE 450 M. Tous sont des aciers au carbone, avec très peu
d'éléments d'addition, à l'exception du BAS 100 qui est faiblement allié en chrome, molybdène et
vanadium. S'agissant de l'acier TRIP 800, les plages austénitiques (non observables au microscope
optique) ont des dimensions inférieures au µm. Ces microstructures complexes dites "composites",
obtenues par des traitements thermiques et mécaniques spéci�ques sont à l'origine des propriétés
mécaniques exceptionnelles de ces aciers. La multiplicité et la diversité des phases présentes
(ferrite, bainite, martensite et austénite résiduelle) permettent à ces aciers de cumuler di�érentes
propriétés plutôt antagonistes telles que la dureté et la ductilité. Les éléments d'addition sont
également judicieusement choisis (notamment pour le BAS 100) pour faciliter les traitements
thermo-mécaniques. Ces microstructures di�érentes sont à l'origine de comportement di�érents
vis-à-vis de l'hydrogène.
Ces aciers présentent une certaine hétérogénéité à l'échelle microscopique (présence d'inclusions
pour CP, DP et HE, de bandes de ségrégation pour CP, TRIP et HE mais pas pour le BAS et de
carbures notamment pour BAS, CP et TRIP). On note également la présence d'inclusions non
métalliques de nitrures de titane pour le CP, de quelques sulfures de manganèse pour le TRIP.
Cependant, ces aciers semblent macroscopiquement très homogènes. Ils ont en outre fait l'objet
d'une élaboration très soignée, ce qui constitue un élément favorable à leur résistance à la FPH.
Il faudra porter une attention particulière aux bandes de ségrégation qui représentent un défaut
néfaste quant à la susceptibilité vis-à-vis de la FPH.
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3.2 Teneur en austénite résiduelle

Des mesures de di�raction X ont été réalisées à l'Université Technique d'Ostrava pour les
cinq aciers, dans le but de déterminer la teneur en austénite résiduelle, paramètre très important
dans la di�usion et le piégeage de l'hydrogène.
Les résultats sont présentés dans le tableau 3.4.
Le coe�cient de di�usion de l'hydrogène dans la ferrite est de l'ordre de 10−9-10−8 m2.s−1 soit
106 fois plus élevé que dans l'austénite où il vaut environ 10−15 m2.s−1 .

Acier Teneur en AR en %
HE 450 M ND
DP 750 ND
CP 800 traces 2 à 3 %
TRIP 800 7%
BAS 100 ND

Tab. 3.4 � Valeurs de teneur en austénite résiduelle ; ND=Non Détecté

Le seuil de détection de la technique étant de 2%, il a été trouvé globalement très peu d'aus-
ténite résiduelle. Seuls, le TRIP 800 et le CP 800 contiennent cette phase, mais en très faible
proportion, ce qui est assez surprenant pour l'acier TRIP, qui est censé en présenter davantage
au vu de son mode d'élaboration et de ses caractéristiques microstructurales. En théorie, un
acier TRIP contient près de 20% d'austénite résiduelle. Ceci peut s'expliquer par la présence de
nombreux carbures dans la microstructure, ce qui limite la stabilisation de l'austénite résiduelle.
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3.3 Propriétés mécaniques

3.3.1 Résultats des essais mécaniques

Les propriétés mécaniques des cinq aciers étudiés sont déterminées par essais de traction
simple et essai de dureté Vickers.

L'essai de traction fournit un diagramme donnant la force appliquée en fonction de son allon-
gement et cela pour une vitesse de traverse constante de 5.10−4 s−1 .

Fig. 3.23 � Courbe de traction typique avec caractéristiques mécaniques fournies par l'essai

La courbe de traction (�gure 3.23) montre comment les courbes de traction ont été exploitées
pour accéder aux caractéristiques mécaniques suivantes de nos aciers :

� Re = R0,2 = limite d'élasticité conventionnelle à 0,2 % = F
S0

pour une déformation plastique
de 0,2%. Elle est utilisée pour les matériaux qui subissent une déformation plastique très
progressive et ne présentent pas de limite d'élasticité nette. Cette Re a été choisie car les
courbes de traction des aciers THLE ont la particularité de ne pas présenter de crochet de
traction suivi d'un palier (palier de Luders).

� Rm = résistance à la traction = F
S0

au début de la striction (sommet de la courbe).
� Ar (%) = allongement plastique après rupture ou ductilité. On met bout à bout les deux
morceaux de l'éprouvettes de traction, on en mesure la longueur totale l que l'on compare
à la longueur initiale l0 et on en déduit :
Ar(%)=

(l−l0)
l0

*100

Les courbes de traction des aciers et leurs analyses sont présentées sur les �gures 3.24 à 3.28. Les
essais de traction triplés étant très reproductibles, une seule courbe moyenne est présentée pour
chaque acier.
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HE 450 M

Fig. 3.24 � Courbe de traction de l'acier HE 450 M ; dεdt = 5.10−4 s−1

L'acier HE 450 M se distingue très nettement des autres en raison de ses propriétés mécaniques
bien inférieures à celles des quatre THLE. Contrairement aux autres aciers, sa courbe de traction
présente un palier de Luders typique des aciers ferritiques "ordinaires".
Le rapport de la limite d'élasticité sur la résistance mécanique Re

Rm est tout de même élevé ce qui
paraît paradoxal avec un allongement à la rupture relativement important de l'ordre de 20,6 %.
Ceci peut être expliqué par un écrouissage, obtenu par laminage contrôlé à chaud. Celui-ci permet
d'obtenir une densité de dislocations élevée lors de la transformation austénite en ferrite et ainsi
d'accroître la limite d'élasticité de cet acier.

DP 750

Fig. 3.25 � Courbe de traction de l'acier DP 750 ; dεdt = 5.10−4 s−1

Cet acier présente à la fois une meilleure résistance mécanique (737 MPa) que le HE 450 M et
une bonne ductilité (17,4 %) assurée par un rapport Re

Rm faible par rapport aux autres. Toutefois,
il s'agit du moins performant des quatre THLE, ses propriétés mécaniques étant juste légèrement
supérieure à celle du HE 450 M et bien en deçà de celles du CP 800, TRIP 800 et BAS 100.
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CP 800

Fig. 3.26 � Courbe de traction de l'acier CP 800 ; dεdt = 5.10−4 s−1

L'équilibre des phases ferritique, bainitique et martensitique et la précipitation de phases
durcissantes o�re à cet acier des propriétés mécaniques exceptionnelles. Sa résistance mécanique
de 977 MPa et sa limite d'élasticité de 675 MPa le place parmi les meilleurs juste derrière le BAS
100. Son élongation de 9,6 % est toutefois très réduite par rapport à celle du TRIP 800.

TRIP 800

Fig. 3.27 � Courbe de traction de l'acier TRIP 800 ; dεdt = 5.10−4 s−1

Outre ses propriétés mécaniques élevées (résistance à la rupture de 947,51 MPa), le TRIP
présente avec un allongement à la rupture de 29,5 %,une ductilité très élevée attribuable à un
rapport Re

Rm très faible par rapport au BAS 100. Sa structure multiphasée ainsi que l'e�et TRIP
lui permet de concilier dureté et ductilité. Cet acier o�re à la fois une résistance mécanique
élevée, une bonne soudabilité, une bonne formabilité à froid et une ductilité homogène en fortes
sections [120].
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BAS 100

Fig. 3.28 � Courbe de traction de l'acier BAS 100 "hard" ; dεdt = 5.10−4 s−1

Parmi les aciers étudiés, le BAS 100 a les propriétés mécaniques les plus élevées : Rm de 1029
MPa, Re de 964 MPa et dureté de 244 HV, très supérieures à celles des autres aciers. Lorsqu'il se
trouve à l'état "soft" (recuit et adouci), le BAS 100 se situe dans la zone des aciers conventionnels
microalliés et double phase. En revanche, dans l'état "hard" (trempé et revenu à l'air), il présente
des valeurs analogues aux aciers à phase complexe. L'acier BAS 100 permet ainsi d'obtenir des
propriétés mécaniques dans une plage très large grâce à un traitement thermique correctement
ajusté et �able.

Bilan comparatif

Le tableau 3.5 récapitule les valeurs des propriétés mécaniques obtenues pour les cinq aciers.

Acier Élongation (%) Re (Mpa) Rm (Mpa) Re
Rm dureté (HV)

HE 450 M 20,6 513 579 0,89 187
DP 750 17,4 458 737 0,62 223
CP 800 9,6 675 977 0,69 258
TRIP 800 29,5 596 947,5 0,63 244
BAS 100 6,7 964 1029 0,94 308

Tab. 3.5 � Tableau récapitulatif des propriétés mécaniques des aciers Re=Limite d'Élasticité ;
Rm= Résistance mécanique ; dureté = dureté Vickers

Les meilleurs aciers semblent être le CP 800 et le TRIP 800 car ils o�rent un bon compromis
entre la dureté et la ductilité surtout le TRIP. Le BAS 100 est de loin le plus dur mais sa plasticité
est très réduite. La �gure 3.29 qui classe les aciers par famille en fonction de leur ductilité et de
leur dureté con�rme que le TRIP o�re le meilleur compromis ductilité/résistance mécanique. Par
ailleurs, le traitement d'adoucissement appliqué au BAS 100 accroît sa ductilité tout en diminuant
fortement sa dureté.
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Fig. 3.29 � Résistance mécanique et allongement à la rupture d'aciers THLE comparés au BAS
100 (état +A = recuit et état QT = trempé et revenu à l'air) [15]

3.3.2 Fractographies

Les examens fractographiques des faciès de rupture (�gures 3.30, 3.31 et 3.32) révèlent des
ruptures typiquement ductiles à cupules par cisaillement pour tous les aciers. Néanmoins, globa-
lement, les faciès de rupture sont composés de cupules juxtaposées et de dimensions plus ou moins
grandes. Ces fractographies des aciers bruts seront comparées à celles des aciers hydrogénés.

Fig. 3.30 � Fractographies aciers (a) HE 450 M et (b) DP 750

Fig. 3.31 � Fractographies aciers (a) CP 800 et (b) TRIP 800
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Fig. 3.32 � Fractographie acier BAS 100

3.4 Comportement électrochimique en milieu acide

En préliminaire aux essais de perméation, nous avons examiné le comportement électrochi-
mique de nos aciers dans les di�érents milieux de chargement utilisés ensuite en perméation.

3.4.1 Courbes de polarisation en solution H2SO4 0,1 N

Fig. 3.33 � Comparaison des courbes de polarisation des cinq aciers dans H2SO4 0,1 N sous
désaération assurée par un �ux d'argon

Les courbes de polarisation des cinq aciers sont extrêmement voisines tant dans leurs branches
anodiques que cathodiques (�gure 3.33). Ces aciers ont donc sensiblement les mêmes compor-
tements électrochimiques en solution H2SO4 0,1 N et leurs di�érences de composition, de mi-
crostructure et de traitement thermomécanique, si importantes pour leurs comportements méca-
niques, ne jouent ici aucun rôle sur l'électrochimie de surface.
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3.4.2 Courbes de polarisation en solutions industrielles à base de HCl 18,5
%

Les cinq aciers ayant des comportements surfaciques électrochimiques similaires en milieu
acide, l'étude comparative des courbes de polarisation en présence d'inhibiteur ne sera ici présen-
tée que pour l'acier CP 800 (�gures 3.34 et 3.35). Toutes les autres courbes de polarisation pour
les quatre autres aciers (HE 450, DP 700, TRIP 800 et BAS 100) sont présentées en annexe D.

Fig. 3.34 � Courbes de polarisation du CP 800 : (a) dans une solution HCl ep=0,51 mm et (b)
dans une solution de HCl inhibé avec Surtec (25 ml.l−1) ep=0,52 mm

Fig. 3.35 � Courbes de polarisation du CP 800 : (a) dans une solution HCl inhibé avec Addistrip
(25 ml.l−1) ep=0,55 mm et (b) dans une solution de HCl inhibé avec Block (1ml.l−1) ep=0,52

HCl HCl + 25 ml.l−1 HCl + 25 ml.l−1 P HCl + 1 ml.l−1

de SURTEC de ADDISTRIP de BLOCK
HE 450 M -910 -832 -845 -833
DP 750 -890 -856 -855 -831
CP 800 -894 -861 -873 -839
TRIP 800 -895 -862 -869 -849
BAS 100 -857 -830 -850 -848

Tab. 3.6 � Potentiel d'abandon des cinq aciers Ecorr en mV/Ess dans di�érentes solutions indus-
trielles

On constate que la présence d'un inhibiteur diminue fortement les courants, tant anodiques
que cathodiques, et augmente quelque peu le potentiel d'abandon (tableau 3.6). On peut donc
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penser qu'ils agissent essentiellement par e�et de barrière physique, en s'adsorbant à la surface
du métal. Dans le cas du Block, la di�érence avec les courbes de polarisation en milieu non inhibé
est moins marquée, révélant une moins bonne e�cacité de cet inhibiteur.

Dans l'acide chlorhydrique, le potentiel de corrosion est plus cathodique pour l'acier HE 450
M. Il est quasiment identique pour les trois THLE DP 750, TRIP 800 et CP 800 et il est bien
moins négatif pour le BAS 100.
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Chapitre 4

Comportement des aciers THLE en

présence d'hydrogène cathodique

Après avoir déterminé les caractéristiques microstructurales et mécaniques de nos aciers, il
s'agit maintenant de s'intéresser aux caractéristiques de di�usion et de solubilité de l'hydrogène
au sein de ces aciers. Pour ce faire, nous avons utilisé la perméation électrochimique avec un
chargement dans un milieu acide couramment utilisé : H2SO4 0,1 N. Nous avons ensuite évalué
l'incidence de ce type de chargement sur les propriétés mécaniques de nos aciers, à l'aide d'essais
de traction simple.

4.1 Transfert de l'hydrogène dans les THLE (perméation électro-
chimique)

4.1.1 Protocole expérimental en milieu H2SO4

Ces tests de perméation ont été e�ectués sur des pastilles métalliques de 20 mm de diamètre
et d'épaisseur variant entre 0,5 et 2 mm. Les essais ont été au minimum doublés pour chaque
type d'acier.
Un protocole expérimental commun a été adopté pour tous les essais dans le but de comparer les
aciers entre eux.
Il se déroule comme suit :

� stabilisation du courant résiduel de détection jusqu'à une valeur inférieure à 0,5 µA ;
� un premier chargement à -10 mA jusqu'à stabilisation du courant, au cours duquel les pièges
irréversibles sont éventuellement saturés ;

� attaque anodique à + 35 mA pour extraire l'hydrogène di�usible et surtout pour décaper
la face d'entrée et l'activer, a�n de faciliter la pénétration ultérieure d'hydrogène ;

� renouvellement en continu de l'électrolyte de chargement (H2SO4 désaéré) a�n d'éliminer
les ions Fe2+ provenant de l'attaque précédente, tout en évitant une remise à l'air de
l'échantillon ;

� nouveau chargement à -10 mA ou -20 mA ;
� nouvelle attaque à + 35 mA pour obtenir un nouveau transitoire décroissant ;
� ce protocole peut éventuellement être prolongé par de nouveaux chargements cathodiques.

Les courbes de perméation qui donnent l'évolution temporelle du �ux de sortie de l'hydro-
gène sont appelées transitoires croissants lors d'un chargement et transitoires de désorption (ou
décroissants) lors d'une attaque.

89
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4.1.2 Méthode de détermination de la di�usivité apparente D et de la solu-
bilité subsurfacique C0

Détermination de D

Il existe plusieurs méthodes de calcul du coe�cient de di�usion D (m2.s−1) à partir des
transitoires de perméation. Comme exposé au paragraphe 1.6.5, nous avons choisi d'utiliser une
formule proposée entre autres par Jérôme [105], où l'on choisit deux points du début du transitoire
(�gure 4.1), repérés par les coordonnées suivantes : [(t1-t0),(id1-id0)] et [(t2-t0),(id2-id0)]
t0 correspondant au début du chargement cathodique et id0 étant la densité de courant résiduel
mesuré au moment t0. D est alors donné par la formule

D =
e2
(

1
t1−t0 −

1
t2−t0

)
4 ln

(
id2−id0
id1−id0

√
t2−t0
t1−t0

) (4.1)

avec e l'épaisseur de la membrane métallique.
La démonstration de la formule 4.1 est donnée dans l'annexe B.

Fig. 4.1 � Exploitation d'un transitoire croissant de perméation

Cette méthode repose sur le modèle le plus simple de transitoire et suppose que la concentra-
tion C0 sous la face d'entrée s'établit instantanément et ne varie pas trop en début d'expérience.
Elle o�re l'avantage de permettre d'évaluer D, même si le modèle ne s'applique plus au delà du
temps t2, c'est à dire si la concentration subsurfacique évolue par la suite. Par ailleurs, le calcul
du coe�cient de di�usion se fait à partir du deuxième transitoire de perméation. Le premier
n'est généralement pas exploité, car il donne une valeur sous estimée de D en raison d'une part
des réactions de piégegage qui surviennent lors du premier passage de l'hydrogène à travers la
membrane métallique, et d'autre part des évolutions de la face d'entrée (réduction des oxydes
formés à l'air entre autres). Lors de cette première perméation, le �ux d'hydrogène se voit ralentir
par les interactions avec les pièges réversibles et irréversibles.
A l'arrêt du chargement et lors de l'attaque anodique, seuls l'hydrogène piégé réversiblement et
l'hydrogène di�usible sont désorbés, tandis que les pièges irréversibles restent occupés [93, 107,
108,121].
Le deuxième chargement donne alors lieu à une courbe de perméation plus rapide [77, 88, 107�
109,121] qui s'a�ranchit des phénomènes lents de surface et de piégeage.
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Il est également possible de calculer D sur les transitoires décroissants à l'aide d'une formule
similaire à la formule 4.1. En e�et, le �ux en sortie est en théorie symétrique au �ux de charge-
ment par rapport à l'axe horizontal P = P∞

2 (annexe B). Les coe�cients de di�usion ont donc
été évalués sur les secondes perméations et les transitoires de désorption sachant que la valeur
obtenue sur les transitoires décroissants est la plus proche de la valeur réelle puisqu'elle est moins
a�ectée par les problèmes de surface.

Détermination de la concentration subsurfacique C0 et de la perméabilité P

La concentration subsurfacique d'hydrogène C0 à l'entrée du métal en régime permanent est
directement proportionnelle au �ux stationnaire et son évaluation se fait grâce à la formule :

C0 =
P∞.e

D
=
Id∞.e

F.D
(4.2)

avec

� C0 : concentration subsurfacique en mol H.m−3

� P∞ : �ux stationnaire en mol H.m−2 .s−1

� e : épaisseur en m
� D : di�usivité en m2.s−1

� Id∞ : �ux permanent atteint en �n de transitoire en A.m−2

� F : constante de Faraday (96485 C.mol−1)

C0 en molH.m−3 peut être converti en ppm par la formule :

C0(ppm) =
C0(molH.m−3).M(H)

µ
.106 (4.3)

avec

� M(H) : masse molaire de l'hydrogène (1 g.mol−1)
� µ : masse volumique de l'acier et µ ≈ µFe = 7,87 g.cm−3 = 7,87. 106 g.m−3

La perméabilité est quant à elle dé�nie comme le �ux pour une unité d'épaisseur :

P = P∞.e = D.C0 (4.4)

Les conditions de surface à l'entrée du métal sont des paramètres extrêmement in�uents sur
la pénétration d'hydrogène, par l'intermédiaire de C0.
Malgré des problèmes de piégeage et surtout de surface non stabilisée, il a été possible d'évaluer
la di�usivité de H pour nos cinq aciers. En revanche, les problèmes de surface ont rendu di�cile le
calcul des concentrations subsurfaciques. Celles-ci n'ont été déterminées que sur des perméations
présentant un �ux quasi-stationnaire. De plus, dans l'équation 4.2 donnant C0, le D utilisé pour
le calcul est le Dmoyen évalué sur les transitoires décroissants. Cette valeur de D semble la plus
juste et la plus proche de la di�usivité réelle.
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4.1.3 Evaluation de D et C0 pour les di�érents aciers

HE 450 M

Les �gures 4.2 et 4.4 montrent un exemple de cycle de perméation pour un échantillon d'acier
HE 450 M et la �gure 4.3 un zoom sur un transitoire de désorption suivi d'un transitoire croissant.

Fig. 4.2 � Cycle de perméation pour l'acier HE 450 M : échantillon n�1 ep = 1,72 mm

Fig. 4.3 � Zoom sur un transitoire décroissant puis un transitoire croissant de la �gure 4.2
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Pour l'acier HE 450 M, le coe�cient de di�usion Dmoyen, calculé est de 1,15.10−9 m2.s−1

sur les transitoires croissants (2me transitoire sur le zoom �gure 4.3) et de 2,58.10−9 m2.s−1 sur
les transitoires décroissants (1er transitoire sur le zoom �gure 4.3) ; la di�érence entre les deux
valeurs peut être attribuée au piégeage réversible ralentissant la di�usion de l'hydrogène.
Le �ux d'hydrogène augmente avec le courant de chargement (visibles sur les courbes 4.2 et 4.4).
Ces �ux sont élevés, mais du fait d'un coe�cient de di�usion élevé, les valeurs de C0 sont relati-
vement faibles : 0,4 ppm et 0,65 ppm pour un courant de chargement respectif de - 10 mA et de
- 20 mA.
Par ailleurs, on note que pour les chargements à -20 mA, le �ux passe par un maximum avant de
diminuer progressivement pour en�n se stabiliser vers une valeur plus basse. Nous reviendrons
ultérieurement (paragraphe 4.1.6) sur ce phénomène couramment rencontré lors de tests de per-
méation et qui traduit une diminution progressive de C0 sans doute due à un blocage lent de
la surface d'entrée. Les valeurs de D et de C0 permettent de conclure que dans cet acier, l'hy-
drogène di�use très rapidement et la réserve de H di�usible est très faible, ces deux paramètres
étant plutôt favorables à sa résistance à la FPH.

Fig. 4.4 � Cycle de perméation pour l'acier HE 450 M : échantillon n�2 ep = 1,10 mm

Les �gures 4.2 et 4.4 montrent une assez bonne reproductibilité ; les perméabilités évaluées
pour les deux échantillons en �n des seconds transitoires (ic=10 mA) valent respectivement
8,6.10−8 moleH.m−1.s−1 et 9,9.10−8 moleH.m−1.s−1. De plus, la concentration C0 et donc la
perméabilité, semble peu dépendre des conditions de chargement ; au bout d'un temps de per-
méation long, les �ux sont en e�et sensiblement les mêmes en �n de transitoire croissant pour les
deux courants de chargement à -10 et à -20 mA.cm−2.
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DP 750

Les �gures 4.5 et 4.6 présentent des cycles de perméation pour deux échantillons d'aciers DP
750.

Fig. 4.5 � Cycle de perméation pour l'acier DP 750 : échantillon n�1 ép = 0,58 mm

Fig. 4.6 � Cycle de perméation pour l'acier DP 750 : échantillon n�2 ép = 0,82 mm

Le coe�cient de di�usion D calculé pour le DP 750 est de 4,1.10−11m2.s−1 sur les transitoires
croissants et de 2,6.10−10m2.s−1 sur les transitoires décroissants. Ces valeurs sont plus faibles que
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pour le HE 450 M.
Pour les deux courants de chargement de -10 mA et -20 mA, l'évaluation de la solubilité C0

moyenne à partir des courbes de perméation présentées �gures 4.5 et 4.6 est délicate pour deux
raisons :

� d'une part, on n'observe parfois pas de stabilisation du courant permanent (�gure 4.6 par
exemple)

� d'autre part, on note une dispersion non négligeable entre les di�érentes courbes de ce
même acier.

Toutefois, des remarques communes se dégagent de toutes ces courbes :
� Les �ux sont élevés et lorsque la surface est débarrassée des oxydes après une attaque
anodique à +35 mA, le �ux devient alors extrêmement élevé (visibles sur les courbes 4.5 et
4.6). Ces �ux donnent des valeurs de C0 de l'ordre de 0,4 ppm pour un chargement à -10
mA et de 1,9 ppm à -20 mA.

� Les conditions de surface peuvent changer rapidement entre un chargement à -10 mA et
-20 mA puisqu'un déblocage systématique de la surface semble se produire pour ce courant
plus élevé de chargement.

� Lorsque le chargement devient long, le �ux n'arrive pas à se stabiliser et ne cesse d'aug-
menter, même après 40 à 50 heures de chargement (�gure 4.6).

Les oxydes super�ciels, et plus largement les phénomènes de surface semblent jouer un rôle très
important sur la pénétration d'hydrogène dans cet acier.

CP 800

Les �gures 4.5 et 4.6 montrent des cycles de perméation pour deux échantillons d'aciers CP
800.

Fig. 4.7 � Cycle de perméation pour l'acier CP 800 : échantillon n�3 épaisseur = 0,73 mm
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Fig. 4.8 � Cycle de perméation pour l'acier CP 800 : échantillon n�4 épaisseur = 0,95 mm

Le coe�cient de di�usion moyen calculé pour l'acier CP est de 2,2.10−11 m2.s−1 sur les transi-
toires croissants et de 1,1.10−10 m2.s−1 sur les transitoires décroissants. Le coe�cient de di�usion
est plus faible que pour le HE 450 M et le DP 750, sans doute en raison d'une microstructure
plus complexe.
Les �ux mesurés (sur les courbes des �gures 4.7 et 4.8) fournissent des valeurs de C0 de l'ordre
de 1,9 ppm pour un chargement à -10 mA et de 3,5 ppm à -20 mA. Ces valeurs dénotent une
solubilité plus élevée que pour les aciers HE 450 M et DP 750, traduisant un risque de FPH plus
important.
En ce qui concerne les phénomènes de surface, on rencontre le même type de problèmes d'évolu-
tion des �ux "permanents" que pour les autres aciers, notamment pour le chargement à -20 mA
avec des �ux non stabilisés.
L'absence de �ux stationnaire se manifeste tantôt par une montée lente du �ux (dernière per-
méation de la �gure 4.7), tantôt par un passage par un maximum (�gure 4.8).

TRIP 800

La �gure 4.9 est un exemple de cycle de perméation pour le TRIP 800. Le coe�cient de
di�usion moyen calculé pour l'acier TRIP est de 2,8.10−11 m2.s−1 sur les transitoires croissants
et de 4,9.10−11 m2.s−1 sur les transitoires décroissants.
Ce coe�cient de di�usion, proche de celui du CP 800, est bien plus faible que pour l'acier HE
450 M.
Le calcul de C0 à partir des �ux permanents de perméation donne des concentrations en entrée
de l'ordre de 3,8 ppm pour un chargement à -10 mA et de 12,1 ppm à -20 mA, ce qui est très
élevé. Les potentialités d'absorption d'hydrogène de cet acier laissent donc présager des risques
non négligeables de FPH.
Pour cet acier, nous avons également rencontré des di�cultés de reproductibilité sans doute liée
à une évolution non maîtrisée des conditions de surface en entrée.



Transfert de l'hydrogène dans les THLE (perméation électrochimique) 97

Fig. 4.9 � Cycle de perméation pour l'acier TRIP 800 : échantillon n�1 épaisseur = 0,73 mm

BAS 100

Les �gures 4.10 et 4.11 présentent des cycles perméation pour deux échantillons d'acier BAS
100.

Fig. 4.10 � Cycle de perméation pour l'acier BAS 100 : échantillon n�1 épaisseur = 1,05 mm
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Fig. 4.11 � Cycle de perméation pour l'acier BAS 100 : échantillon n�2 épaisseur = 0,85 mm

Le coe�cient de di�usion moyen calculé pour l'acier BAS est de 2,02.10−10 m2.s−1 pour les
transitoires décroissants. Les valeurs calculées sur les transitoires croissants sont anormalement
basses (de l'ordre de 10−12 m2.s−1), ce qui parait trop faible au vu de la microstructure mar-
tensitique et bainitique de l'acier. Cette valeur trop faible obtenue sur les transitoires croissants
est probablement due à un blocage de la surface d'entrée beaucoup plus fort que pour les autres
THLE ralentissant fortement la pénétration d'hydrogène.
Les courbes de perméation de la �gure 4.10 montrent bien le retard dans la di�usion de l'hydro-
gène entre les transitoires croissants et les transitoires décroissants.
De plus, on remarque sur les deux courbes des �gures 4.10 et 4.11 que comme pour les autres
aciers, en l'absence d'attaque anodique précédant le chargement de l'acier en hydrogène, le �ux
permanent d'hydrogène sortant est bien plus faible que celui obtenu sur les transitoires suivants.
Le calcul de C0 à partir des �ux permanents des transitoires de seconde perméation donne des
valeurs de l'ordre de 1 ppm pour un chargement à -10 mA et de 3,9 ppm pour un chargement à
-20 mA.

4.1.4 Récapitulatif des valeurs de D et C0 et interprétation

Les tableaux 4.1 et 4.2 récapitulent les caractéristiques de di�usion calculées à partir des
courbes de perméation qui viennent d'être présentées ainsi que des autres essais de perméation
réalisés mais non présentés.
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ACIER échantillons Transitoire Transitoire Transitoire
croissant (T.C.) croissant (T.C.) décroissant (T.D.)
Ic = - 10 mA Ic= - 20 mA

ech 1 6,86 5,4 28,7
7,83 5,11 24,2

20,1
HE 450 M ech 2 7,82 22,79 25,3

7,96 27,9 30,5
Dmoyen T.C. Dmoyen T.D.
11,46 ± 8,70 25,74 ± 3,91

ech1 1,17 1,31 1,71
8,82

ech 2 0,56 3,74 1,52
1,23 1,23 1,39
3,08 3,89

0,67
DP 750 ech 3 0,38 0,59 0,87

0,58 0,58 2,17
0,41 0,75

ech 4 0,66 0,71 4,03
0,55

Dmoyen T.C. Dmoyen T.D.
1,12 ± 0,97 2,58 ± 2,48

ech 1 0,24 1,01
0,19

ech 2 0,31 0,58
0,87

ech 3 0,21 0,86
CP 800 0,68

ech 4 0,15 0,78
0,19 2,11
0,23 1,85

Dmoyen T.C. Dmoyen T.D.
0,22 ± 0,05 1,09 ± 0,56

ech 1 0,13 0,37 0,69
0,39

TRIP 800 ech 2 0,23 0,52
0,29

Dmoyen T.C. Dmoyen T.D.
0,28 ± 0,12 0,50 ± 0,21

ech 1 0,04 2,29
0,01

ech 2 0,52 1,38 1,72
BAS 100 2,15

Dmoyen T.C. Dmoyen T.D.
non évalué car 2,02 ± 0,29

valeurs aberrantes de l'ech 1

Tab. 4.1 � Tableau récapitulatif des valeurs de Dapparent (m2.s−1).1010 calculé à partir des courbes
de perméation pour les cinq aciers
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ic = -10 mA ic = -20 mA
ACIER échantillon C0 (ppm) C0moyen (ppm) C0 (ppm) C0moyen (ppm)

ech 1 0,32 0,53
HE 450 M 0,41 0,43 ± 0,09 0,49 0,64 ± 0,15

ech 2 0,48 0,69
0,52 0,83

ech 1 0,13 1,55
ech2 0,24 3,01

0,18
DP 750 ech 3 0,68 0,40 ± 0,34 0,55 1,92 ± 1,24

0,79 1,06
0,95

ech 4 0,11 3,43
0,17

ech 1 3,74
CP 800 ech 2 1,05

ech 3 1,2 1,87 ± 1,43 1,30 3,48 ± 1,53
ech 4 0,49 3,43

4,51
4,61

ech 1 8,37 10,20
TRIP 800 7,92 5,76 ± 4,11 14,01 12,11 ± 2,69

ech 2 0,99
ech1 0,42 3,68

3,99
BAS 100 ech 2 0,52 1,01 ± 0,92 3,97 3,88 ± 0,17

2,08

Tab. 4.2 � Tableau des valeurs de C0

Globalement, la di�usion et la désorption de l'hydrogène se font facilement dans ce type
d'acier à température ambiante, au vu des coe�cients de di�usion relativement élevés (tableau
4.1).
Ces coe�cients de di�usion calculés sont plus élevés sur les transitoires décroissants que sur les
transitoires croissants. Ceci s'explique d'une part par les phénomènes de piégeage, d'autre part,
par une évolution des conditions de surface, qui conduisent à une sous évaluation du coe�cient
de di�usion réel, particulièrement sur les transitoires croissants.
En e�et, les courbes des transitoires décroissants sont moins sensibles au piégeage et surtout au
blocage de la surface d'entrée, puisque la polarisation anodique nettoie cette surface et impose la
réaction de désorption : H → H+ + e−. Cette valeur de D obtenue étant plus proche de la valeur
réelle, elle a été utilisée pour calculer C0.
Les valeurs relatives de D dans les di�érents aciers sont toutefois cohérentes avec les microstruc-
tures puisque les ordres de grandeur suivants sont généralement admis :

� Dferrite=10−9 m2s−1

� Daustenite=10−15 m2s−1

� Dmartensite=10−11 m2s−1 d'après [121]

Le classement des aciers étudiés par ordre décroissant de di�usivité de l'hydrogène est donc le
suivant : HE 450 M puis DP 750 et BAS 100 et en�n CP 800 et TRIP 800. Ce classement
s'explique par la microstructure essentiellement ferritique du HE 450 M alors que le CP 800 et
le TRIP 800 présentent des quantités non négligeables d'austénite résiduelle (phase dans laquelle
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l'hydrogène est beaucoup moins mobile).
Le DP 750, avec sa structure biphasée ferrito-martensitique et le BAS 100 avec sa structure
bainito-martensitique ont des valeurs de di�usivité intermédiaires.
S'agissant des concentrations subsurfaciques, on note que la solubilité C0 est très faible pour l'acier
HE 450 M, en comparaison des THLE ; elle reste inférieure à la ppm (tableau 4.2). En revanche,
cette concentration subsurfacique se révèle plus élevée pour les aciers THLE, notamment pour
l'acier TRIP où elle peut dépasser les 10 ppm.
Ces résultats nous permettent de conclure que la mobilité de l'hydrogène dans nos quatre aciers
THLE est relativement élevée en raison de la présence de phases à forte di�usivité (notamment
la ferrite). La solubilité apparaît également assez élevée. Le classement de nos aciers en fonction
de cette mobilité et des di�érentes solubilités s'expliquent grâce à leurs microstructures. Les
caractéristiques de di�usion de l'hydrogène dans ces aciers restent néanmoins assez voisines mais
très di�érentes de celles de l'acier témoin HE 450 M (aux caractéristiques mécaniques plus faibles).

4.1.5 Piégeage

De nombreux modèles de piégeage ont été proposés par le passé [122], di�cilement applicables
en raison de paramètres supplémentaires qu'ils introduisent. On peut simpli�er de la manière sui-
vante en distinguant très grossièrement deux types de pièges : les pièges peu profonds (paragraphe
1.4.2) susceptibles de relâcher aisément l'hydrogène, et les pièges profonds, qui ne peuvent être
désorbés qu'à haute température. Ce cas du piégeage irréversible peut donc être analysé par
désorption thermique sous vide et nous en ferons état dans la section 4.2. En ce qui concerne le
piégeage peu profond, supposé réversible, il est délicat à mettre en évidence, car il a essentielle-
ment pour e�et de simplement diminuer la valeur apparente du coe�cient de di�usion. En e�et,
l'hypothèse la plus simple consiste à admettre que le piégeage est homogène et en équilibre avec
l'hydrogène di�usible, c'est à dire que la quantité piégée s'écrit :

Q(x, t) = aC(x, t) (4.5)

La quantité piégée par unité de temps est donc : q(x,t) = ∂Q
∂t = a∂C∂t

La seconde loi de Fick 1.8 s'écrit alors :

∂C

∂t
= D

∂2C

∂2x
− a∂C

∂t
(4.6)

ou encore : ∂C∂t = D
1+a

∂2C
∂2x

soit en posant : Da= D
1+a

∂C

∂t
= Da

∂2C

∂2x
(4.7)

Cette équation est identique à l'équation de Fick sans piégeage, en remplaçant le coe�cient de
di�usion réel par un coe�cient apparent Da.
Ainsi donc, en cas de piégeage peu profond, l'allure des transitoires n'est pas a�ectée. Seule,
l'évaluation du coe�cient de di�usion est sous-estimée, puisqu'on mesure un coe�cient apparent
Da = Dreel

1+a qui est inférieur au Dreel, sans qu'il soit possible d'évaluer le paramètre a. Plus
généralement, l'existence d'un piégeage ne peut que conduire à une diminution du coe�cient de
di�usion apparent ; on peut donc penser que les transitoires décroissants sont moins a�ectés par
le piégeage que les transitoires croissants puisque les coe�cients de di�usion qu'ils donnent sont
plus élevés. Ceci peut s'expliquer par le fait que lors d'un transitoire décroissant, l'essentiel de
l'hydrogène est localisé côté entrée et ressort (non mesuré) par cette face [113].
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4.1.6 Problèmes de surface

Les transitoires sont ici souvent a�ectés du fait de cinétiques de réactions de surface trop
lentes et/ou à cause du piégeage d'hydrogène.
Selon Turnbull [94], les e�ets du piégeage irréversible peuvent être éliminés par plusieurs tran-
sitoires croissants successifs, et les e�ets de surface par un chargement cathodique su�samment
long et ininterrompu. Zacroczymski estime qu'on n'a plus ces problèmes de surface et de piégeage
à partir du moment où les transitoires sont reproductibles [93].

Casanova [107] a montré que l'évolution du �ux de perméation était fortement dépendante
de l'évolution du �lm d'oxyde en entrée qui a tendance à bloquer le passage de l'hydrogène.
Cette barrière est progressivement réduite par l'évolution de l'hydrogène et le �ux de perméation
augmente donc progressivement. Le courant de perméation est ainsi fortement lié à l'importance
de l'e�et barrière des oxydes, d'autant plus lorsque les coe�cients de di�usion sont élevés. Pour
des temps de chargement cathodique très longs, la perméation de l'hydrogène augmente avec le
temps grâce à la réduction du �lm d'oxyde [107,123] ; c'est probablement ce que nous observons
pour les aciers DP et CP (�gures 4.6 et 4.7). La formation de bulles de dihydrogène n'est pas
la principale raison à l'instabilité du �lm. Le �lm passif est également sensible à l'hydrogène
atomique qui conduit à une surface plus active en réduisant partiellement le �lm passif. Un e�et
antagoniste a également lieu : même sur une surface active, on constate une lente diminution du
�ux et donc de C0, qu'il faut bien attribuer à une sorte de blocage de la surface d'entrée ; ce
blocage non maîtrisé, est encore de nature inconnue et est détruit par une polarisation anodique
de la surface. Ces deux types de phénomènes font que les conditions stationnaires nécessaires à
la détermination des paramètres de perméation ne peuvent pas facilement être atteintes sur la
surface de l'acier durant la perméation de l'hydrogène.
La méthode choisie pour évaluer le coe�cient de di�usion a justement pour but de minimiser ces
di�cultés : les points utilisés dans la formule 4.1 sont bien choisis en début de transitoire et la
concentration subsurfacique peut être considérée comme étant constante tout au moins dans ce
début de transitoire [105], ce qui permet de rester en accord avec les conditions d'application du
modèle.

4.2 Dosage de l'hydrogène résiduel après perméation

Après chaque essai de perméation, les pastilles ont été dosées à 600�C dans le but de déter-
miner les quantités d'hydrogène résiduel.
Seront distingués les deux cas suivants :

� les dosages réalisés après désorption de l'hydrogène, soit de manière naturelle à température
ambiante, c'est-à-dire que la pastille a été dosée longtemps après l'essai de perméation (au
moins 24 h après), soit après une attaque anodique qui a donc désorbé de manière élec-
trochimique tout l'hydrogène di�usible de la pastille. Reste alors uniquement l'hydrogène
piégé profondément, qui ne peut se désorber à la température ambiante.

� les dosages réalisés tout au plus 20 minutes après la �n d'un chargement cathodique à
-20 mA.cm−2 qui évaluent les teneurs en hydrogène piégé irréversiblement, et au moins
partiellement l'hydrogène di�usible et faiblement piégé.

La �gure 4.12 montre une courbe de dégazage typique. Elle représente l'évolution de la pres-
sion d'hydrogène au cours de l'essai de dégazage réalisé selon la procédure décrite en section 2.2.5.
Connaissant la valeur de la pression �nale et la masse de l'échantillon, la teneur en hydrogène
dans l'échantillon est calculée grâce aux formules d'étalonnage C.1, C.2, C.3 et C.4 données en
annexe C.
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Fig. 4.12 � Exemple de courbe de désorption sur acier DP 750 après un cycle de perméation en
présence d'arsenic

4.2.1 Dosage après désorption de l'hydrogène : piégeage irréversible

Tous les résultats présentés ci-dessous sont les valeurs moyennes d'au moins deux dosages.
Ces dosages ont été réalisés après attaque anodique à + 35 mA.cm−2 ou au moins 24 heures après
la �n de l'essai de perméation ; au vu des valeurs des coe�cients de di�usion et des épaisseurs des
pastilles, cette durée est largement su�sante pour que l'hydrogène di�usible désorbe totalement
de l'acier.
Le tableau 4.3 compare les teneurs en hydrogène d'échantillons bruts de livraison aux teneurs
obtenues sur échantillon après perméation ou chargement cathodique suivi d'une désorption.

Teneur en hydrogène résiduel en ppm
ACIER HE 450 M DP 750 CP 800 TRIP 800 BAS 100

brut de livraison 0,09 ± 0,03 0,16 ±0,09 0,51 ± 0,02 0,26 ± 0,10 0,16 ±0,07
après perméation
puis désorption 0,52 ±0,12 0,37 ±0,04 0,52 ± 0,11 0,12 ± 0,08 0,15 ±0,03
6 mois après

chargement à - 30 mA.cm−2 0,15 ±0,09 0,21 ±0,08 0,41 ±0,09 0,31 ±0,09 0,20 ±0,05

Tab. 4.3 � Teneurs moyennes en hydrogène irréversible

Les valeurs de référence sont très faibles : il s'agit d'hydrogène d'élaboration présent avant la
perméation. Seul, le CP 800 présente une teneur initiale en hydrogène un peu élevée probablement
due à la présence de nombreuses inclusions dans sa structure comme les carbures et nitrures de
titane qui sont des pièges profonds presque irréversibles de l'hydrogène.
Ces résultats suggèrent que le piégeage profond irréversible est négligeable, (très inférieure à
la ppm). Comparativement aux valeurs de référence, les teneurs en hydrogène après désorption
spontanée de l'hydrogène ne sont légèrement plus élevées que pour le HE 450 M et le DP 750.
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4.2.2 Dosage immédiatement après chargement cathodique : piégeage réver-
sible

Ces dosages ont été réalisés immédiatement après l'essai de perméation, celui-ci se terminant
par un transitoire croissant, �ux permanent atteint. La manipulation nécessite cependant 20
minutes entre la �n du chargement et la mesure de l'hydrogène, temps au cours duquel une
partie de l'hydrogène di�usible a déja eu le temps de se désorber.

Teneur en hydrogène résiduel en ppm
ACIER HE 450 M DP 750 CP 800 TRIP 800 BAS 100

brut de livraison 0,09 ± 0,03 0,16 ±0,09 0,51 ± 0,02 0,26 ± 0,10 0,16 ± 0,07
Après chargement

cathodique 0,11 ± 0,08 0,88 ± 0,22 3,19 ± 0,11 1,31 ± 0,18
à -20 mA.cm−2

Tab. 4.4 � Teneurs en hydrogène immédiatement après chargement

Les valeurs du tableau 4.4 peuvent être comparées aux teneurs en hydrogène di�usible sub-
surfacique C0 calculées à partir des courbes de perméation. En théorie, en l'absence de piégeage,
ces valeurs devraient être égale à C0

2 (C0 étant déja donné tableau 4.2), compte tenu du gradient
linéaire de concentration dans l'échantillon. On constate que l'ordre de grandeur est correct, et
que les trois aciers présentant le plus d'hydrogène di�usible ou faiblement piégé sont dans l'ordre
le TRIP 800, le BAS 100 et le CP 800.
Le risque de FPH pour ces trois aciers s'en trouve ainsi accru, d'autant plus qu'il s'agit des trois
aciers aux caractéristiques mécaniques les plus élevées.

4.3 Évaluation de la résistance à la FPH par des essais de traction
simple

4.3.1 Traction et indice de fragilisation

Des essais de traction ont été réalisés sur des éprouvettes chargées cathodiquement en hy-
drogène comme décrit dans le paragraphe 2.2.3 du chapitre 2. Les essais de traction ont lieu
immédiatement après la �n du chargement soit moins d'une minute entre la sortie de l'éprou-
vette du bain de chargement et le début de l'essai de traction.
Ces essais sur éprouvettes hydrogénées sont ensuite comparés à ceux obtenus sur les éprouvettes
non hydrogénées que nous appellerons éprouvettes de référence.

Choix des conditions du chargement électrolytique

Des tests préliminaires ont été e�ectués pour �xer les di�érents paramètres du chargement
électrolytique, (temps et intensité du courant de chargement). Les conditions de chargement
optimales sont celles qui permettent d'obtenir une fragilisation signi�cative (modi�cation de la
courbe de traction) tout en restant simple à mettre en ÷uvre. On fait donc varier le temps de
chargement entre 2 heures et 4 heures et l'intensité du courant de chargement entre 30 mA.cm−2

et 60 mA.cm−2. Ces essais préliminaires sont réalisés sur des éprouvettes de traction de l'acier
BAS 100.

La comparaison des courbes de traction d'un échantillon de référence avec un échantillon
hydrogéné (�gure 4.13) montre que le domaine élastique de la courbe reste inchangé alors que
le domaine plastique est fortement restreint par la présence d'hydrogène. Résistance mécanique
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(Rm) et limite d'élasticité (Re) subissent peu de modi�cation (tableau 4.5) : légère diminution
pour Rm et légère augmentation de Re. Par contre, l'allongement à la rupture se trouve diminué
d'autant plus que le courant de chargement augmente, comme l'avaient déja observé d'autres
auteurs sur des aciers Très Haute Limite d'Elasticité [4, 6, 101,124].
Les résultats obtenus sur l'acier BAS 100 sont très reproductibles comme en témoignent les va-
leurs moyennes ainsi que les écarts type du tableau 4.5 calculés sur trois essais.
Le temps de chargement semble avoir peu d'incidence notable sur la plasticité alors que l'aug-
mentation de l'intensité du courant de chargement diminue de façon signi�cative l'allongement à
la rupture.

Fig. 4.13 � Courbes de traction BAS 100 référence et chargé 2h sous un courant de 30 mA.cm−2

et de 60 mA.cm−2

Conditions de chargement Re moyen en MPa Rm moyen en MPa Ar moyen en %
Référence 963,76 ± 6,36 1029,56 ± 1,62 6,4 ± 0,54

2 h sous 30 mA.cm−2 975,20 ± 1,06 1022,20 ± 12,16 2,21 ± 0,76
4 h sous 30 mA.cm−2 984,94 ± 10,74 1018,57 ± 17,78 2,12 ± 0,91
2 h sous 60 mA.cm−2 986,57 ± 1,75 1013,81 ± 11,21 1,95 ± 0,79
4 h sous 60 mA.cm−2 985,12 ± 12,18 1015,00 ± 12,20 1,78 ± 0,87

Tab. 4.5 � Caractéristiques mécaniques pour l'acier BAS 100 sous di�érentes conditions d'hy-
drogénation

Conditions de chargement retenues

Compte tenu de l'ordre de grandeur des coe�cients de di�usion, deux heures de chargement
su�sent pour charger à c÷ur l'échantillon. En utilisant l'équation 4.8 proposé par Chêne et Brass
[62], il est possible d'obtenir un calcul approché de la profondeur de pénétration de l'hydrogène
interstitiel :

x = 2
√
DHt (4.8)

Si on prend comme exemple l'acier TRIP 800 au coe�cient de di�usion le plus faible (4,9.10−11

m2.s−1), on obtient x = 1,2 mm pour t=2h ; le chargement se faisant à partir des deux faces, on
peut multiplier x par deux. On obtient alors 2,4 mm, or l'épaisseur des éprouvettes de traction
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n'excèdent jamais 2 mm sauf pour le HE 450 M, dont le coe�cient de di�usion est quatre fois
plus élevé que celui des THLE. Les conditions de chargement électrolytique cathodique suivantes
ont donc été retenues pour les essais sur tous les aciers :

� temps de chargement : 2 heures
� solution de chargement : H2SO4 1 N
� température de chargement : Tambiante soit 25�C
� courant de chargement : 30 mA.cm−2 et 60 mA.cm−2

En plus de l'essai de référence, nous avons deux conditions de chargement di�érentes ; chaque
essai étant triplé, cela conduit à 9 essais par acier. Nous ne présenterons cependant qu'une courbe
par essai, la reproductibilité s'étant avéré très bonne.

Indice de fragilisation

Pour tous les aciers, la résistance mécanique et la limite d'élasticité ne subissant pas de
modi�cation signi�cative suite au chargement en hydrogène, la grandeur utilisée pour dé�nir
l'indice de fragilisation est l'allongement à la rupture. Cet indice se calcule grâce à la formule
suivante :

IF =
A0 −AH

A0
.100 en % (4.9)

avec
� A0 : allongement à la rupture sur une éprouvette de référence
� AH : l'allongement à la rupture d'une éprouvette chargée en hydrogène

La fragilisation est d'autant plus importante que l'indice est élevé.
Cet indice est plus adapté à nos essais sur éprouvettes plates que l'indice de fragilisation classique
utilisé par la plupart des auteurs, qui se base sur la réduction de striction [3,9,51,82,90,91,101].
Ce dernier n'est en e�et utilisable que dans le cas d'éprouvettes cylindriques. Dans notre cas,
l'allongement à la rupture s'est révélé un paramètre très pertinent pour évaluer le degré de
fragilisation. De plus, dans certains cas, en présence de fragilisation par l'hydrogène, aucune
striction n'est observée alors que la ductilité est tout de même fortement diminuée [33].

Le tableau 4.6 montre l'évolution des propriétés mécaniques en fonction du courant de char-
gement.

ACIER Conditions Ar (%) Re (MPa) Rm (MPa)
de chargement
Référence 23,5 ± 0,1 536,2 ± 26,2 584,6 ± 2,3

HE 450 M 30 mA.cm−2 22,7 ± 1,0 513,3 ± 27,0 578,9 ± 26,9
60 mA.cm−2 22,8 ± 1,7 496,3 ± 7,5 548,9 ± 4,1
Référence 17,9 ± 0,2 458,4 ± 0,6 736,8 ± 20,9

DP 750 30 mA.cm−2 15,9 ± 1,6 466,9 ± 3,5 720,8 ± 5,5
60 mA.cm−2 15,2 ± 0,8 507,9 ± 38,8 777,5 ± 62,0
Référence 10,7 ± 0,7 674,7 ± 0,9 977,4 ± 1,4

CP 800 30 mA.cm−2 4,5 ± 1,3 676,4 ± 8,9 925,9 ± 27,5
60 mA.cm−2 4,3 ± 0,8 672,8 ± 3,5 928,3 ± 9,8
Référence 30,8 ± 1,3 596,4 ± 40,8 1007,0 ± 63,4

TRIP 800 30 mA.cm−2 19,8 ± 0,8 558,7 ± 19,5 866,7 ± 72,9
60 mA.cm−2 7,5 ± 1,2 621,5 ± 67,4 895,2 ± 77,6

Tab. 4.6 � Évolution des propriétés mécaniques des di�érents aciers pour di�érents degrés d'hy-
drogénation

Les �gures 4.14.a à 4.14.d rassemblent les courbes de traction des quatre autres aciers, et les
propriétés qui en découlent sont rapportées dans le tableau 4.6.
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Fig. 4.14 � Courbes de traction des di�érents aciers pour di�érents degrés d'hydrogénation

� La �gure 4.14.a montre que le chargement en hydrogène n'a�ecte pratiquement pas les
caractéristiques mécaniques de l'acier HE 450 M, résultats con�rmés par les valeurs du
tableau 4.6. Son indice de fragilisation est quasiment nul. Ce résultat n'est pas surprenant
puisqu'il s'agit de l'acier avec la résistance à la rupture la plus faible.

� Pour l'acier DP 750 (�gure 4.14.b), on remarque également une diminution de l'allongement
à la rupture qui est d'autant plus importante que le courant de chargement augmente.
Toutefois, cet acier THLE semble subir une perte de plasticité moindre par rapport aux
autres dont les résistances à la rupture sont beaucoup plus élevées. Ceci n'est pas étonnant
puisqu'il s'agit de l'acier THLE avec les propriétés mécaniques les moins performantes, ses
propriétés étant juste un peu plus élevées que celles du HE 450 M.

� Pour l'acier CP 800 (�gure 4.14.c), on observe une diminution importante de l'allonge-
ment à la rupture suite au chargement en hydrogène. Contrairement aux autres aciers, un
courant de chargement plus élevé n'augmente pratiquement pas l'indice de fragilisation.
Un chargement de 2 heures à un courant de 30 mA.cm−2 est probablement su�sant pour
saturer l'échantillon en hydrogène et atteindre la solubilité maximale de H dans l'acier : le
chargement à 60 mA.cm−2 ne fragilise que légèrement plus l'acier.

� Quant au TRIP 800 (�gure 4.14.d), la perte de ductilité est également très importante,
particulièrement pour le courant de chargement de 60 mA.cm−2. Mais il faut remarquer
que cela est dû en partie à la ductilité très élevée de cet acier en l'absence d'hydrogène
(de l'ordre de 30%). On remarquera que contrairement aux autres aciers, il existe une
relation de propotionalité entre le courant de chargement et l'indice de fragilisation. Il faut
souligner que cet acier n'est pas dans son état �nal d'utilisation, la mise en forme �nale
par déformation n'étant pas encore réalisée.



108 Comportement des aciers THLE en présence d'hydrogène cathodique

Bilan

La �gure 4.15 rassemble les indices de fragilisation de nos aciers. Comme souvent évoqué
dans la littérature [2�10], l'indice évolue comme la résistance mécanique Rm. Ceci s'explique
par des contraintes internes plus élevées, qui impliquent une concentration en hydrogène plus
faible pour provoquer la �ssuration. L'acier HE 450 M est comme prévu l'acier le moins fragilisé.
L'acier DP 750 est l'acier THLE le moins sensible, ce qui est cohérent avec ses faibles propriétés
mécaniques très proches de celle du HE 450 M en comparaison avec celles des autres aciers THLE.
Par contre, les trois autres aciers subissent une importante perte de ductilité. Le CP 800 et le
BAS 100 semblent atteindre une fragilisation maximale dès le plus faible courant de chargement
(30 mA.cm−2) tandis que la fragilisation est plus progressive pour le TRIP 800. L'indice de
fragilisation semble proportionnel au courant de chargement pour cet acier.

Fig. 4.15 � Indice de fragilisation des aciers en fonction du courant de chargement

Restauration des propriétés mécaniques après chargement

Des essais de traction complémentaires sur l'acier BAS 100 ont été réalisés, avec un temps
d'attente de 24 heures entre la �n du chargement et la traction. Nous constatons sur la �gure
4.16 que l'indice de fragilisation dans ce cas est quasi nul alors qu'il avoisine les 65% pour les
essais réalisés immédiatement après le chargement. La fragilisation serait donc due à l'hydrogène
di�usible et à l'hydrogène piégé réversiblement. Après une désorption naturelle pendant 24h,
l'acier n'est alors plus fragilisé. Avec ce type de chargement, les e�ets de l'hydrogène semblent donc
réversibles puisqu'une fois l'acier débarrassé de l'hydrogène di�usible, il retrouve intégralement
ses propriétés mécaniques originelles.
De plus, les dosages ont montré l'absence d'hydrogène piégé irréversiblement. Seul le di�usible
serait donc impliqué dans la FPH de ce type d'acier. Les essais qui suivent vont con�rmer ce
point pour les autres aciers THLE.
L'idée consiste donc à réaliser le même type d'essai de traction, après chargement avec di�érents
temps d'attente entre la �n du chargement cathodique et l'essai de traction. La vitesse d'essai
n'ayant pas d'incidence sur l'évolution des propriétés mécaniques [91], une seule vitesse d'essai
est retenue. Les temps d'attente choisis sont de 1, 5, 10, 15, 30 et 60 minutes. Il s'agit de voir
si les e�ets de l'hydrogène sont réversibles sur les di�érents aciers et si oui, de suivre l'évolution
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de l'allongement à la rupture avec le temps de désorption de l'hydrogène. Pour chaque acier
THLE, nous avons porté l'allongement à la rupture en fonction du temps écoulé entre la �n du
chargement et le milieu de l'essai de traction (�gures 4.17 (a) à (d)).

Fig. 4.16 � Comparaison des courbes de traction du BAS 100

Fig. 4.17 � Évolution de l'allongement à la rupture A% en fonction du temps de désorption de
l'hydrogène pour les quatre THLE

� La �gure 4.17.a indique que l'acier DP 750 est peu fragilisé puisque son élongation, initiale-
ment de 17,4 % n'est que très peu a�ectée par le chargement en hydrogène. Lorsque l'essai
de traction est réalisé immédiatement après le chargement, son élongation diminue un peu
(15,2%) mais il retrouve rapidement sa ductilité au bout d'environ un quart d'heure, temps
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minimal requis pour la désorption d'une grande partie de l'hydrogène. Cet acier THLE
est donc peu fragilisé puisque tout l'hydrogène di�usible a le temps de se désorber très
rapidement.

� L'acier CP 800 subit également une perte de ductilité non négligeable juste après charge-
ment. Cependant, tout comme le DP 750, il retrouve rapidement sa plasticité initiale de
8,6 % lorsqu'on attend su�samment longtemps (environ un quart d'heure) entre la �n du
chargement en hydrogène et la traction. En e�et, au bout de 15 minutes, quelles que soient
les conditions de chargement ou de traction, la courbe de traction de l'acier CP 800 chargé
redevient presque parfaitement identique à celle d'un acier CP 800 non chargé.

� On note que comme pour le DP 750, même si les e�ets de l'hydrogène semblent s'estomper
avec le temps, il reste des petites traces irréversibles du passage de l'hydrogène puisque la
plasticité retrouvée est légèrement en dessous de la plasticité originelle.

� L'acier THLE TRIP 800 (�gure 4.17.c) est celui qui subit la plus importante perte d'élon-
gation. Néanmoins, tout comme les autres THLE, une fois l'hydrogène désorbé, l'acier
retrouve quasiment la totalité de sa plasticité originelle. Le temps nécessaire est cette fois
plus élevé, environ une heure, ce qui est en accord avec une plus faible valeur du coe�cient
de di�usion.

� Tout comme le TRIP 800 et le CP 800, le BAS 100 est très fortement fragilisé avec une perte
de ductilité importante immédiatement après chargement comme le montre la �gure 4.17.d.
Il retrouve son allongement à la rupture initial de 6,7 % après une désorption d'environ une
heure.

Ces observations con�rment le rôle fragilisant de l'hydrogène di�usible et représentent un
point positif quant aux risques industriels de fragilisation. En e�et, le temps qui s'écoule entre le
décapage et la galvanisation est favorable à la désorption d'un hydrogène éventuellement absorbé
lors du décapage.

4.3.2 Fractographies

Rupture ductile

Les faciès de rupture ont été observés au microscope électronique à balayage et des fractogra-
phies des surfaces de rupture ont été réalisées. Toutes les ruptures ont un caractère essentiellement
transgranulaire ductile à cupules (présence de cupules plus ou moins grandes sur les �gures 4.18
à 4.22), même après chargement en hydrogène. Ainsi, bien que l'hydrogène fragilise (réversible-
ment) nos aciers THLE en diminuant la plasticité, il ne modi�e pas de manière sensible le mode
de rupture, sauf dans les quelques cas particuliers qui suivent.

Fig. 4.18 � Fractographies HE 450 M (a) non chargé (b) chargé 60 mA.cm−2 pendant 2h
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Fig. 4.19 � Fractographies DP 750 (a) non chargé (b) chargé 60 mA.cm−2 pendant 2h

Fig. 4.20 � Fractographies CP 800 (a) non chargé (b) chargé 60 mA.cm−2 pendant 2h

Fig. 4.21 � Fractographies TRIP 800 (a) non chargé (b) chargé 60 mA.cm−2 pendant 2h
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Fig. 4.22 � Fractographies BAS 100 (a) non chargé (b) chargé 60 mA.cm−2 pendant 2h

Quelques échantillons ont présenté un faciès mixte : ductile/fragile avec des zones de rupture
fragile par clivage.
C'est par exemple le cas d'un échantillon d'acier TRIP dont les micrographies sont présentées
sur les �gures 4.23 et 4.24. Il présente un faciès de rupture tout à fait original en comparaison
avec les autres échantillons. On peut observer sur la �gure 4.23 (a) des zones fragiles présentant
des formes plus ou moins circulaires avec un caractère transgranulaire fragile par quasiclivage :
il s'agit d'oeils de poissons, �gures caractéristiques de la FPH comme observés dans la littéra-
ture [2,81,91]. Les examens métallographiques au MEB de ce type de �gure caractéristique de la
fragilisation par l'hydrogène montre au fond des oeils de poissons la présence d'inclusions à base
d'oxygène, magnésium, calcium et d'aluminium comme le con�rment les résultats des analyses
élémentaire de la �gure 4.24. Il s'agit probablement d'oxysulfures complexes qui sont les sites
d'amorçage de ces oeils de poisson [91]. Cet échantillon dont l'allongement �nal a été de 7 %
alors que les deux autres échantillons ont donné des valeurs autour de 12 % a été plus sensible à
la FPH, du fait de la présence de ces inclusions, l'hydrogène se piégeant aux interfaces matrice-
inclusions.

Fig. 4.23 � Fractographies TRIP (a) oeil de poisson (b) Zoom
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Fig. 4.24 � Analyse de l'inclusion au fond de l'oeil de poisson de la �gure 4.23

Le même type de phénomène a été observé pour l'acier CP 800 : des inclusions identi�ées
comme étant des carbures de titane, sont des sites d'initiation des �ssures (�gure 4.25).
En dépit de ces cas particuliers qui témoignent du passage de l'hydrogène dans le réseau cristallin,
l'hydrogène à des concentrations induites par ce type de chargement, produit peu de conséquences
irréversible sur les aciers. L'initiation des micro�ssures est due à une augmentation locale de la
concentration d'hydrogène au niveau de ces inclusions [81] et cette accumulation de l'hydrogène
autour des inclusions favorise la nucléation des vides. Cependant, ces exemples de rupture fragile
restent des cas isolés vu la très faible densité d'inclusions dans nos aciers THLE.

Fig. 4.25 � Fractographies acier CP (a) vue générale (b) zoom les inclusions

4.3.3 Conclusion

Les conditions de chargement en hydrogène dans une solution de H2SO4 1N, à température
ambiante (25�C) pendant 2h avec un courant de 30 mA.cm−2 permettent d'obtenir des résultats
intéressants sur les essais de traction. L'allongement à la rupture est un bon critère d'évaluation
de la fragilisation des aciers. Une perte de ductilité non négligeable est à relever sur les aciers
DP 750, CP 800, TRIP 800 et BAS 100 qui sont les aciers aux résistances mécaniques les plus
élevées. Ces e�ets de l'hydrogène sur les tests mécaniques avaient déja été observés par Lode et
al [124] sur des aciers THLE de même type comprenant un TRIP 700 et un DP 600. En revanche,
l'acier HE 450 M aux propriétés mécaniques plus modestes ne subit aucune perte de ductilité.
Le chargement en hydrogène n'a aucune incidence notable sur les autres propriétés mécaniques :
la limite d'élasticité est légèrement accrue sans doute grâce à l'e�et de durcissement en solution
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solide par l'hydrogène interstitiel [91] et la résistance à la rupture faiblement diminuée sous ces
conditions de chargement ; le rapport Re

Rm a donc augmenté pour tous les aciers en présence d'hy-
drogène. L'hydrogène n'intervient donc que sur la déformation plastique des aciers en diminuant
l'allongement à la rupture de manière plus ou moins importante.
Si l'essai de traction est réalisé immédiatement après la �n du chargement, alors que l'hydrogène
di�usible est encore dans le matériau, une fragilisation est observable. En revanche, si on laisse
le temps à l'hydrogène de se désorber (de 15 à 60 minutes suivant l'acier), les aciers ne sont plus
fragiles. En e�et, ces aciers THLE piègent très peu d'hydrogène profondément et l'hydrogène
piégé réversiblement a pu quitter l'acier.
TRIP 800 et BAS 100 sont les deux aciers qui présentent la plus grande sensibilité à l'hydrogène.
Celle-ci reste cependant limitée voire inexistante, dès lors que l'on laisse le temps à l'hydrogène
de se désorber naturellement à l'ambiante. La perte de ductilité n'est due qu'à la présence in-
trinsèque de l'hydrogène dans l'acier [124], sans dégâts spontanés irréversibles. Pour provoquer
une fragilisation irréversible, il est nécessaire d'utiliser des conditions de chargement encore plus
sévères, en ajoutant un poison à la solution de chargement, ce qui sera l'objet du chapitre suivant.

4.4 Conclusion sur le comportement des THLE en présence d'hy-
drogène

Ces essais nous ont permis d'établir des conclusions intéressantes s'agissant du comportement
de l'hydrogène dans ces aciers et de leur susceptibilité potentielle à la FPH .

� Au vu des valeurs des coe�cients de di�usion élevés (au dessus de 10−11 m2.s−1 pour tous
les aciers), la di�usion et la désorption de l'hydrogène se font aisément dans les cinq aciers à
température ambiante. Ces résultats sont en cohérence avec les di�érentes structures �nes,
homogènes essentiellement ferritiques sauf pour le TRIP 800 et le CP 800 qui contiennent
un peu d'austénite résiduelle, ce qui explique qu'ils aient tous deux les di�usivités les plus
faibles.

� Globalement, on trouve très peu d'hydrogène piégé profondément pour les cinq aciers malgré
la présence de l'austénite résiduelle pour le TRIP 800 et le CP 800. Ceci s'explique aussi
par des microstructures �nes, homogènes et exempte de défauts d'élaboration (pré�ssures,
inclusions) qui pourraient constituer des sites de piégeage privilégiés (paragraphe 3.1).
Les dosages révèlent essentiellement l'hydrogène di�usible qui juste après chargement est
non négligeable pour les trois aciers aux résistances mécaniques les plus élevées c'est-à-dire
le TRIP 800, le CP 800 et le BAS 100. Il faut être prudent car pour les aciers ordinaires, le
danger survient à partir de 1 ppm alors que pour les aciers THLE, la concentration critique
se situe plutôt autour de 0,5 ppm.

� Dans nos conditions de chargement électrolytique, les quatre aciers THLE (DP 750, CP 800,
TRIP 800 et BAS 100) subissent une perte de ductilité notable (surtout le TRIP 800) juste
après chargement. L'allongement à la rupture est un bon critère d'évaluation de l'indice de
fragilisation qui est le plus élevé pour le TRIP 800, puis le BAS 100, le CP 800, le DP 750
et en�n le HE 450 M. Ce dernier est comme attendu, le moins sensible à l'hydrogène.
Après désorption spontanée de l'hydrogène, soit moins d'une heure pour les quatre aciers, la
plasticité est presque totalement retrouvée. Les e�ets de l'hydrogène paraissent donc réver-
sibles : aucun endommagement irréversible ne semble être survenu suite à l'hydrogénation.

A�n de réussir à fragiliser irréversiblement ces aciers et observer leur mode de rupture, nous avons
repris des essais de perméation et des tests de traction, le milieu de chargement étant additioné
d'un promoteur d'hydrogénation. Ces essais font l'objet du chapitre suivant.



Chapitre 5

Comportement des aciers THLE dans

des conditions extrêmes

d'hydrogénation

Les chargements en hydrogène en milieu H2SO4 sous polarisation cathodique induisent peu
de fragilisation des aciers THLE. Les quantités d'hydrogène piégé irréversiblement sont minimes
malgré une forte mobilité de l'hydrogène dans ces matériaux et les e�ets sur la ductilité semblent
réversibles.
A�n d'hydrogéner plus sévèrement les aciers de manière à piéger davantage d'hydrogène, nous
avons choisi d'ajouter un promoteur d'hydrogénation au milieu acide de chargement. L'ion As3+,
à raison de quelques milligrammes par litre est pour cela un promoteur d'hydrogénation bien
connu [68,72,78,81,82,85,87] puisqu'il empêche la recombinaison de H en H2 sur la face d'entrée
de l'échantillon, favorisant ainsi l'accroissement du taux d'adsorption, et donc la concentration
subsurfacique.

5.1 Perméation en présence d'arsenic

5.1.1 Protocole expérimental

Les essais de perméation en milieu arsénié suivent le protocole expérimental déjà décrit dans le
chapitre 4. La solution de chargement est remplacée par une solution de H2SO4 0,1 N additionnée
de 5 mg.l−1 de As2O3. De plus, quelques échantillons n'ont pas subi d'attaques anodiques mais
uniquement des chargements cathodiques progressifs de -20 mA.cm−2 jusqu'à -70 mA.cm−2 et
ce dans le but de garder une face d'entrée non corrodée qui est ensuite observée au MEB et au
microtopographe.

5.1.2 Courbes de perméation

Les �gures 5.1, 5.2 et 5.3 montrent à titre d'exemple des cycles de perméation obtenus res-
pectivement sur les aciers DP 750, CP 800 et BAS 100.
Les �ux permanents sont très élevés mais le plus remarquable est la diminution systématique
du �ux après avoir atteint un maximum pour tous les aciers THLE. Ce phénomène révèle la
formation de cloques qui piégent l'hydrogène moléculaire H2 et constituent ainsi des réservoirs
à hydrogène [51, 88]. Ce cloquage dépend de la nature de l'acier, du courant et du temps de
chargement et est plus fréquemment rencontré en présence d'un promoteur d'hydrogénation [88].
Les cloques se forment par piégeage d'hydrogène, sans doute sur des défauts tels que des micro-
cavités, des interfaces ou des inclusions [85] en quantité su�sante pour précipiter à l'état molécu-
laire. Elles apparaissent donc préférentiellement sur la face d'entrée. L'apport continu d'hydrogène
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pendant le chargement conduit à une augmentation de la pression ; les cloques croissent alors par
déformation plastique et forment des boursou�ures [85,103].
Cependant, la formation de ces cloques à la surface a�ecte le comportement en perméation de
l'acier car en drainant l'hydrogène, elles induisent une forte diminution du �ux de perméation.

Fig. 5.1 � Cycle de perméation de l'acier DP 750 dans H2SO4 0,1 N + 5 mg.l−1 As2O3 : ep=0,95
mm

Fig. 5.2 � Cycle de perméation de l'acier CP 800 dans H2SO4 0,1 N + 5 mg.l−1 As2O3 : ep=1,02
mm
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Fig. 5.3 � Cycle de perméation de l'acier BAS 100 dans H2SO4 0,1 N + 5 mg.l−1 As2O3 : ep=1,65
mm

5.1.3 Méthode d'évaluation de D et C0 à partir des transitoires croissants de
perméation à l'aide du modèle de concentration subsurfacique constante

Étude détaillée d'un transitoire croissant

Aucun cloquage n'a été observé pour le plus faible courant de chargement (20 mA) ; les tran-
sitoires correspondant ont donc pu être exploités pour le calcul de D et C0 grâce à la méthode
de laquelle découlent les formules 5.1 et 5.3.
Pour mieux comprendre les problèmes de surface rencontrés sur les THLE dans le chapitre pré-
cédent, nous avons tracé les courbes théoriques du �ux de perméation (l'expression du �ux est
donné par les équations B.8 et B.9 en annexe B) et calculer les valeurs optimales de D et C0 qui
permettent l'ajustement des courbes expérimentales aux courbes théoriques .
Nous avons également suivi l'évolution dans le temps du coe�cient de di�usion D, de la concen-
tration subsurfacique C0 et du �ux permanent P∞ au cours du transitoire croissant.

Pour ce faire, nous prenons deux points du transitoire A(t1,P1) et B(t2,P2) qui se suivent, et
D(t) se calcule en chaque temps t= t1+t2

2 grâce à la formule :

D(t) =
e2
(

1
t1−t0 −

1
t2−t0

)
4 ln

(
P2−P0
P1−P0

√
t2−t0
t1−t0

) (5.1)

Puis il est possible de calculer le �ux théorique in�ni P∞(t) à chaque instant t en fonction
du coe�cient de di�usion D trouvé grâce à la formule

P∞(t) =

√
πDt exp

(
e2

4Dt

)
P (t)

2e
(5.2)

En�n, C0 théorique est déduit de P∞ théorique et D grâce à la formule :

C0(t) =
P∞(t).e
D(t)

=
Id∞.e

FD
(5.3)
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La �gure 5.4 présente les évolutions de C0 et D calculés ainsi, et dans le cas de ce transitoire
particulier, elles sont constantes sur presque tout le transitoire.

Fig. 5.4 � Évolution de la concentration subsurfacique C0 théorique (a) et de la di�usivité D (b)
au cours du transitoire croissant d'un acier CP 800 chargé à -20 mA.cm−2 dans une solution de
H2SO4 0,1 N + 5 mg.l−1 de As2O3

La �gure 5.5 (a) montre une valeur extrapolée par ce calcul du �ux permanent théorique à
peu près constante et très proche de la valeur expérimentale. En�n, la �gure 5.5 (b) superpose
la courbe expérimentale et la courbe théorique à partir des C0 et D obtenus constants.

Fig. 5.5 � Évolution du �ux permanent P∞ théorique (a) et superposition de la courbe théorique
avec la courbe expérimentale (b) pour le transitoire croissant d'un acier CP 800 chargé à -20
mA.cm−2 dans une solution de H2SO4 0,1 N + 5 mg.l−1 de As2O3

Évolutions de D et C0 pour tous les aciers

La méthode précédente a systématiquement été employée pour exploiter les transitoires de
perméation en présence d'arsenic, car ils nous ont paru s'approcher beaucoup plus du modèle
simple de di�usion que ceux étudiés au chapitre précédent.
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Acier DP 750 Pour l'acier DP 750, l'ajustement des transitoires de perméation à ic=-20 mA
(�gure 5.6) montre que la concentration subsurfacique en hydrogène augmente progressivement
depuis une valeur initiale évaluée grâce au modèle autour de 16,5 ppm grâce à un déblocage
progressif de la surface d'entrée, probablement attribuable à la réduction de la couche d'oxyde
super�cielle formée à l'air. Cette couche n'est plus présente sur les secondes perméations réalisées
à ic=-40 mA et l'ajustement est alors excellent (�gure 5.7). On en déduit alors une di�usivité
moyenne de 1,1.10−10 m2.s−1 et une solubilité de l'ordre de 16 ppm pour cet acier (�gures 5.6 et
5.7).

Fig. 5.6 � Modélisation des premiers transitoires de perméation croissants ic=- 20 mA.cm−2

d'acier DP 750 chargé dans H2SO4 0,1 N + 5 mg.l−1 As2O3 (a) ep=0,98 mm et (b) ep=1,02 mm

Fig. 5.7 � Modélisation d'un second transitoire croissant de perméation de l'acier DP 750 chargé
dans H2SO4 0,1 N + 5 mg.l−1 As2O3 ep = 0,95 mm ic=- 20 mA.cm−2 après attaque anodique
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Acier CP 800 Pour l'acier CP 800, la courbe théorique semble très bien s'ajuster à la courbe
expérimentale même sur des premiers transitoires de perméation (�gures 5.5 (b), 5.8 et 5.9) et ce
pour des valeurs respectives de D et C0 de 3,5.10−11 m2.s−1 et de 46,8 ppm. On peut donc dire
que pour cet acier, l'hypothèse de conditions stationnaires pendant le chargement (C0=constante)
est assez bien justi�ée, avec notamment un éventuel e�et barrière, sinon négligeable, du moins
sans évolution et dont on peut se débarasser en e�ectuant une attaque anodique juste avant le
chargement cathodique.

Fig. 5.8 � Modélisation du transitoire croissant de perméation à ic = -20 mA d'acier CP 800
chargé dans H2SO4 0,1 N + 5 mg.l−1 As2O3 (a) ep = 0,98 mm (b) ep=0,78 mm

Fig. 5.9 � Modélisation du transitoire croissant de perméation à ic = -20 mA d'acier CP 800
chargé dans H2SO4 après attaque anodique ia=+35 mA ep = 0,93 mm

Acier TRIP 800 L'ajustement des transitoires expérimentaux au modèle théorique pour cet
acier (�gures 5.10) révèle une évolution de C0 en sens contraire par rapport à l'acier DP 750,
puisque la valeur �nale du �ux est en e�et inférieure à la valeur extrapolée à partir du début de
la courbe. La �gure 5.11 montre bien que D augmente au cours de la perméation alors que C0

diminue. On observerait donc ici un blocage progressif de la surface, et non un e�et de barrière dû
aux oxydes, e�et qui irait en diminuant avec la perméation (cas du DP 750). La valeur de D est
correcte mais celle de C0 théorique surestimée et deux fois plus élevée que la valeur expérimentale.
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Fig. 5.10 � Modélisation du premier transitoire croissant de perméation à ic = -20 mA d'acier
TRIP 800 chargé dans H2SO4 0,1 N + 5 mg.l−1 As2O3 ; (a) ep=1,16 mm et (b) ep=1,34 mm

Fig. 5.11 � Évolution de D (a) et C0 (b) pour le transitoire croissant de l'acier TRIP 800 de la
�gure 5.10 (a) ep=1,16 mm

Acier BAS 100 Pour le BAS 100, vu les importants problèmes de surface rencontrés sys-
tématiquement lors de la perméation, la modélisation est réalisée sur les secondes perméations
et en présence d'arsenic, conditions qui permettent de limiter ce retard particulier au BAS 100
au démarrage de la perméation. Dans ces conditions, nous obtenons une courbe théorique qui
s'ajuste parfaitement à la courbe expérimentale et qui fournit des valeurs respectives de D et C0

de 2,11.10−10 m2.s−1 et de 2,5 ppm .

Fig. 5.12 � Modélisation du transitoire croissant de perméation à ic = -20 mA d'acier BAS 100
chargé dans H2SO4 0,1 N + 5 mg.l−1 As2O3 ; ep=1,62 mm
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En résumé, les écarts de l'expérience avec le modèle sont essentiellement dus à des évolutions
non maîtrisées de C0. Toutefois en appliquant malgré tout le modèle, on obtient une évaluation
du coe�cient de di�usion par défaut a priori plus faible que la valeur réelle.
Il faut en conclure que le modèle simple de di�usion peut assez bien s'appliquer en présence
d'arsenic : celui-ci permet d'avoir une valeur de C0 très élevée, ce qui atténue les problèmes de
variation de celle-ci au cours du temps.

5.1.4 Comparaison de D et C0 avec et sans arsenic

Comparaison des di�usivités

Le tableau 5.1 compare les di�usivités des di�érents aciers calculées sur des transitoires de
perméation (croissants et décroissants) et dans les deux milieux (avec et sans arsenic).

D en m2.s−1 . 1010

Transitoires Croissants Transitoires Décroisssants
Acier sans arsenic avec arsenic sans arsenic avec arsenic

HE 450 M 11,46 ± 8,70 5,79 ± 1,9 25,74 ± 3,91 7,12 ± 4,98
DP 750 1,12 ± 0,97 1,98 ± 1,11 2,58 ± 2,48 4,56 ± 1,89
CP 800 0,22 ± 0,05 0,48 ± 0,32 1,09 ± 0,56 1,18 ± 0,87
TRIP 800 0,28 ± 0,12 0,33 ± 0,21 0,50 ± 0,21 0,57 ± 0,38
BAS 100 - 2,11 2,02 ± 0,29 2,45 ± 0,88

Tab. 5.1 � Comparaison des di�usivités H2SO4 0,1 N avec et sans arsenic

Mis à part pour le HE 450 M, les valeurs des di�usivités sont légèrement plus élevées en milieu
arsénié sur les transitoires croissants et à peu près égales sur les transitoires décroissants. Cela
conforte l'idée selon laquelle l'addition d'arsenic, qui favorise l'absorption d'hydrogène (et donc
une forte augmentation de l'hydrogène di�usible) permet de se rapprocher des conditions aux
limites du modèle, en minimisant l'in�uence du piégeage.

Comparaison des concentrations subsurfaciques

Le tableau 5.2 donne les valeurs des concentrations subsurfaciques calculées grâce à la formule
4.2 pour chaque acier. Pour rendre ces valeurs comparables (avec et sans arsenic), le D utilisé
dans la formule 4.2 est le Ddecroissant moyen du tableau 5.1 car les valeurs avec et sans arsenic
de D sont dans ces cas-là sensiblement les mêmes.
Sont également présentées les valeurs de C0 calculées avec Dcroissant en présence d'arsenic.

Acier C0 en ppm dans H2SO4 C0 en ppm dans
sans arsenic avec Ddecroissant H2SO4 avec arsenic

Dcroissant Ddecroissant
HE 450 M 0,64 ± 0,15 6,22 ± 0,91 1,39 ± 0,21
DP 750 1,92 ± 1,24 25,41 ± 4,02 8,09 ± 3,22
CP 800 3,48 ± 1,53 44,25 ± 3,21 13,88 ± 1,04
TRIP 800 12,11 ± 2,69 20,31 ± 5,12 13,41 ± 4,54
BAS 100 3,88 ± 0,17 - 6,24 ± 1,33

Tab. 5.2 � Comparaison des concentrations subsurfaciques dans H2SO4 0,1 N pour un
ichargement=-20 mA avec et sans arsenic
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On note que les concentrations sont beaucoup plus élevées en milieu arsénié ce qui con�rme les
résultats de Cheng [51] : les valeurs sont doublées pour le HE 450 M et le BAS 100 et quadruplées
pour le DP 750 et CP 800. Toutefois elles restent équivalentes pour le TRIP 800, acier pour lequel
cette valeur reste tout de même la plus élevée.

Comparaison des perméabilités

À titre d'exemple, la �gure 5.13 montre la superposition de deux transitoires croisssants de
perméation normalisés (c'est-à-dire que la valeur représentée en ordonnée est la perméabilité,
soit le �ux multiplié par l'épaisseur de l'échantillon). Il s'agit d'un premier transitoire croissant
avec un chargement cathodique de ic=-20 mA obtenu sur un acier CP 800. Cette �gure met en
évidence l'in�uence de l'arsenic dans la solution de chargement sur les �ux d'hydrogène détectés
en sortie : ici le �ux est multiplié par 4.

Fig. 5.13 � In�uence de la présence d'arsenic sur le �ux d'hydrogène sur acier CP 800 à ic=-
20 mA : premier transitoire sans attaque anodique

De même, les �gures 5.14 et 5.15 comparent les �ux détectés pour l'acier DP 750 en présence
et en l'absence d'arsenic. L'e�et de l'arsenic est surtout notable sur le premier transitoire de
perméation (�gure 5.14) pour lequel on peut remarquer que le rapport des �ux permanents est
de l'ordre de 20, alors qu'il ne l'est que de 4 sur les transitoires après attaque anodique (�gure
5.15). Ces résultat con�rment d'une part l'e�et catalyseur d'hydrogénation de l'arsenic, d'autre
part la présence pour l'acier DP 750 d'une couche d'oxyde bloquant l'entrée de l'hydrogène mais
détruite progressivement au cours de la perméation ou grâce à une attaque anodique à +35 mA
par exemple.
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Fig. 5.14 � In�uence de la présence d'arsenic sur le �ux d'hydrogène sur acier DP 750 à ic=-
20 mA : premier transitoire sans attaque anodique

Fig. 5.15 � In�uence de la présence d'arsenic sur le �ux d'hydrogène sur acier DP 750 à ic=-20
mA après attaque anodique à ia=+35 mA

5.1.5 Observation de la face d'entrée après cloquage

Le cloquage de nos aciers a été observé après un cycle de perméation en milieu acide sulfurique
arsénié se terminant par un chargement sous le courant le plus élevé (70 mA.cm−2). Les cloques
sont parfois di�cilement observables en microscopie optique comme en microscopie électronique à
balayage ; il s'est avéré plus intéressant de reconstituer la surface de l'acier au microtopographe, ce
qui permet de mieux appréhender la forme et les dimensions des cloques. Les microtopographies
5.16 et 5.17 respectivement des surfaces des aciers DP 750 et CP 800 hydrogénés montrent la
présence de cloques qui atteignent en général des hauteurs d'une vingtaine de µm. Le cloquage
résulte de la pression très élevée exercée par la précipitation d'hydrogène moléculaire dans l'acier
qui conduit à la déformation du métal. Ces cloques sont présentes sur la face d'entrée et on trouve
à c÷ur des �ssures. Les cloques seront notamment visibles sur les coupes tranversales des pastilles
hydrogénées (paragraphe 5.1.6). Ce type de fragilisation en l'absence de contraintes externes ne
se rencontre qu'en présence de très fortes quantités d'hydrogène.
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Fig. 5.16 � Relief de la surface d'entrée d'un acier DP 750 après perméation en milieu arsénié,
vue au microtopographe

Fig. 5.17 � Relief de la surface d'entrée d'un acier CP 800 après perméation en milieu arsénié,
vue au microtopographe

5.1.6 Observation en coupe des pastilles hydrogénées

Des coupes métallographiques ont été réalisées sur les échantillons passés en perméation et
présentant de nombreuses cloques. Les échantillons ont été coupés en deux selon un diamètre
et l'observation se fait sur la tranche. Les échantillons ont ensuite été attaqués au Nital avant
observation. Ces observations ont été réalisées en microscopies optique et électronique à balayage.
Nous présentons ici surtout des observations en microscopie optique et quelques-unes obtenues
au MEB lorsqu'elles se sont avérées plus explicites.
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Acier HE 450 M

Les coupes tranversales de cette pastille d'acier HE 450 M ayant subi un cycle perméation
en présence d'arsenic sont présentées sur les �gures 5.18,5.19 et 5.20. Ces micrographies révèlent
principalement deux types de manifestations du HIC :

� Sur la face d'entrée, la formation de cloques est très prononcée (�gures 5.18) : cet acier avec
une faible résistance mécanique est particulièrement sensible au cloquage car la déformation
plastique est plus facile que sur les THLE.

Fig. 5.18 � MO : coupe transversale d'une pastille d'acier HE 450 M après perméation après
attaque au Nital (a) cloque sur la face d'entrée et (b) �ssuration près de la face d'entrée

� Plus à c÷ur de l'échantillon, des �ssures dues à l'hydrogène (�gures 5.19 et 5.20) : cela se
traduit par une déformation plastique plus ou moins importante de quelques grains près
des �ssures visible sur la �gure 5.20 (b). Cette déformation a probablement été provoquée
par l'hydrogène.
La �gure 5.20 (a) laisse deviner une �ssuration tantôt intergranulaire tantôt intragranulaire.
En e�et, la propagation des �ssures peut être ou transcritalline ou intercristalline et peut
même passer d'une forme à l'autre pendant l'avancée de la �ssuration.

Fig. 5.19 � MO : coupe transversale d'une pastille d'acier HE 450 M après perméation après
attaque au Nital : �ssure au c÷ur de la pastille
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Fig. 5.20 � MEB : coupe transversale d'une pastille d'acier HE 450 M après perméation après
attaque au Nital : �ssure au c÷ur de la pastille

� Les points faibles de cet acier semblent être les bandes perlitiques et les bandes de ségré-
gation qui sont parallèles au sens du laminage (�gure 5.19 (a) et 5.20 (b)), comme l'avait
déja observé Hardie [6] sur des aciers très haute limite d'élasticité de pipelines. Dans ces
bandes, les grains apparaissent allongés.
De plus, on a relevé dans cet acier la présence de sulfures de manganèse de forme très
allongée qui sont réputés propices au HIC et à la �ssuration [79,83�86].

Acier TRIP 800

Tout comme pour le HE 450 M, les micrographies des coupes transversales d'une pastille
d'acier TRIP 800 passée en perméation en présence d'arsenic mettent en évidence des �ssures
sur la face de chargement (�gures 5.21 et 5.23) et des �ssures à coeur (�gures 5.22 et 5.23 (b)).

Fig. 5.21 � MO : coupe transversale d'une pastille d'acier TRIP 800 après perméation après
attaque au Nital : cloque émergeant sur la face d'entrée
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Fig. 5.22 � MO : coupe transversale d'une pastille d'acier TRIP 800 après perméation après
attaque au Nital : (a) �ssure près de la face d'entrée (b) �ssure à c÷ur

Fig. 5.23 � MEB : coupe transversale d'une pastille d'acier TRIP 800 après perméation au MEB
après attaque au Nital : (a) �ssure près de la face d'entrée (b) �ssure à c÷ur

Contrairement au HE 450 M, les �ssures sur le bord ne provoquent pas de boursou�ures ; les
cloques sont moins prononcées que pour le HE 450 M(�gures 5.21 et 5.23) ; le cloquage étant
plus généralement associé aux aciers à faible limite d'élasticité [88], ou faibles caractéristiques
mécaniques.
Pour le TRIP 800, la �ssuration ne se propage pas dans les grains de ferrite mais au niveau
des phases secondaires (�gure 5.23 (b)) comme la bainite et la martensite qui sont des phases
plus dures et plus sensibles à l'hydrogène comme l'avait déja fait remarquer Park et al. [10] :
la décohésion survient au niveau des phases secondaires qui ont été a�aiblies et fragilisées par
l'hydrogène. Une �ssuration causée par l'hydrogène est souvent une surface simple sans branche
de rami�cation.
Les constituants M/A sont facilement fragilisés par l'hydrogène puisque leur dureté et leurs
contraintes internes sont élevées en comparaison des autres composants microstructuraux. Une
fois que la �ssuration par HIC est initiée, elle se propage le long des phases dures indépendamment
de l'endroit où elle a pris naissance. Pour les microstructures ferritique et ferritique aciculaire, le
HIC se propage le long des constituants M/A, et le long de la bainite pour les microstructures
ferrite/bainite [10]. Le modèle de décohésion le plus probable pour expliquer cette FPH est que
les atomes d'hydrogène diminuent la force de cohésion entre les atomes métalliques en formant
de nouveaux liens entre l'hydrogène et le fer. Les contraintes internes élévées lors de l'élaboration
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de l'acier a�ecte aussi la décohésion des constituants M/A.
Par ailleurs, une analyse élémentaire quantitative au MEB près des �ssures a révélé la même
composition chimique au coeur du grain de ferrite comme aux joints de grains : on aurait pu
s'attendre à une ségrégation d'éléments comme le manganèse et le silicium à proximité des �ssures.
La �ssuration est due non pas à un changement de composition chimique mais plutôt de dureté
de phase due à des structures cristallines di�érentes.

Acier BAS 100

Pour le BAS 100, toutes les micrographies (�gures 5.24 et 5.25) mettent en évidence des �s-
sures totalement intergranulaires (ce résultat sera ultérieurement con�rmé par les fractographies
du paragraphe 5.2.3). Le rapport Re

Rm , qui traduit la capacité de l'acier à se déformer plastique-
ment, est très élevé pour cet acier. Il atteint 0,94 alors qu'il est entre de 0,6 et 0,7 pour les autres
THLE. Plus cette valeur est élevée et plus l'acier est raide : nous n'observons aucune déformation
des grains. Il n'est pas surprenant dans ces conditions que les joints de grains soient le point
faible de cet acier. L'hydrogène qui s'y est accumulé facilite leur séparation comme l'avait déja
noté Gojic [82] sur des aciers faiblement alliés en manganèse et vanadium .

Fig. 5.24 � MO : coupe transversale d'une pastille d'acier BAS 100 après attaque Nital : �ssura-
tion intergranulaire

Fig. 5.25 � MEB : coupe transversale d'une pastille d'acier BAS 100 après perméation après
attaque au Nital : (a) vue générale de la �ssure (b) zoom sur la �ssure
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Conclusion sur le HIC

Sans sollicitation mécanique, dans des conditions de perméation très sévères, nous observons
une fragilisation irréversible de tous les aciers par �ssuration à c÷ur ainsi qu'un cloquage sys-
tématique, notamment pour le HE 450 M avec déformation importante des grains. Pour l'acier
TRIP 800, la �ssuration survient surtout aux joints de grains ferritiques où naissent les autres
phases et une lègère déformation des grains est observable. Pour le BAS 100, la �ssuration est
intergranulaire : le point faible de cet acier sont les joints de grains d'où sa plus grande fragi-
lité et la rupture prématurée dans le domaine élastique lors d'essais de traction. La fragilisation
n'est donc pas due à d'éventuels inclusions annexes mais bien inhérente à l'acier sous ce type
de conditions de pression interne due à l'hydrogène. Une des théories pour la formation de ce
type de �ssures est qu'elles soient initiées au niveau de particularités microstructurales comme les
triples jonctions de joints de grains : il y existe une faiblesse des joints de grains soit parce qu'ils
sont trop dé�cients en carbone, soit qu' ils contiennent une certaine concentration de défauts
diminuant leurs forces cohésives.

5.1.7 Teneur en hydrogène résiduel après perméation

À l'issue de l'essai de perméation, les pastilles hydrogénées ont été dosées soit immédiatement,
soit une semaine après (temps au bout duquel l'hydrogène di�usible a largement eu le temps de
désorber). Les résultats de dosage sont rassemblés dans le tableau 5.3.

Teneur en hydrogène résiduel en ppm
ACIER HE 450 M DP 750 CP 800 TRIP 800 BAS 100
référence 0,09 ± 0,03 0,16 ±0,09 0,51 ± 0,02 0,26 ± 0,10 0,16 ±0,07

dosage juste
après perméation 1,25 ± 0,08 10 3,40 4,12 ± 0,95 3,3 ± 1,61
dosage 1 semaine
après perméation 0,57 0,92 0,55 ± 0,05 0,87 ± 0,72 0,11 ±0,03

Tab. 5.3 � Teneurs moyennes en hydrogène résiduel après perméation en milieu H2SO4 + 5
mg.l−1 As2O3

Immédiatement après perméation avec transitoires successifs de -20 mA à -70 mA , les teneurs
en hydrogène (di�usible et piégé) sont relativement élevées, plus élevées qu'après une perméation
sans arsenic, et comparables aux concentrations subsurfaciques évaluées grâce aux courbes de
perméation. Le DP 750 et un échantillon de TRIP 800 qui ont donné des valeurs très élevées ;
ceci est dû au cloquage qui a piégé l'hydrogène sous forme moléculaire. On retrouve là la corré-
lation importante entre la quantité d' hydrogène di�usible et le développement du HIC et plus
exactement la longueur et l'étendue des �ssures [79].
Pour les dosages e�ectués une semaine après perméation, les teneurs en hydrogène sont systé-
matiquement un peu plus élevées (mais inférieures à la ppm) que sur des échantillons bruts de
livraison, ce qui signi�e qu'il y a un peu de piégeage irréversible (cas du HE 450 M, DP 750 et
TRIP 800), mais il reste relativement faible compte tenu des conditions sévères d'hydrogénation.
On peut donc conclure que l'utilisation d'un promoteur d'hydrogénation a conduit à des teneurs
en hydrogène di�usible su�samment élevées pour provoquer des dégâts irréversibles de type HIC
qui se manifeste sous la forme de cloques et de �ssures. Pour autant, il n'y a pas ou peu de
piégeage profond, puisque même l'hydrogène moléculaire précipité dans les cloques a disparu au
bout d'une semaine.
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5.2 Traction après chargement électrolytique sévère en présence
d'arsenic

Dans le cas des chargements sans arsenic, les ruptures sont majoritairement ductiles. Nous
avons repris le même type d'essais que ceux présentés au chapitre 4, en réalisant un chargement
plus sévère en milieu acide arsénié (4 h sous un courant de 30 mA.cm−2 dans une solution
de H2SO4 additionnée de 5 mg.l−1 de As2O3). Ces conditions de chargement ne conduisent
normalement pas au cloquage des éprouvettes. Nous avons limité cette étude aux deux aciers les
plus performants et les plus intéressants pour Electropoli, le TRIP 800 et le BAS 100, ainsi qu'au
HE 450 M, à titre de référence.

5.2.1 Teneur en hydrogène avant la traction

Des dosages ont été e�ectués sur des éprouvettes de traction chargées au laboratoire dans
les mêmes conditions (solution, densité de courant, temps) que celles testées dans le paragraphe
précédent en traction. Ces mesures permettent d'évaluer la quantité d'hydrogène introduite dans
les échantillons dans nos conditions de chargement avant l'essai de traction. Puis, les éprouvettes
de traction ont été dosées à di�érents temps après le chargement dans le but de suivre la désorption
de l'hydrogène de l'éprouvette. Malgré cette hydrogénation en présence d'arsenic, l'acier HE 450
M ne présente presque pas du tout d'hydrogène di�usible et d'hydrogène piégé.
Pour les deux aciers THLE, on constate que ce type de chargement induit l'introduction d'une
très importante quantité d'hydrogène autour de 50 ppm pour le TRIP 800 (�gure 5.26) et 5 ppm
pour le BAS 100 (�gure 5.27). Toutefois, on note également une e�usion très rapide de l'hydrogène
au cours des 20 premières heures et ensuite un peu plus lente pendant 5 jours au bout desquels
il n'y a plus du tout d'hydrogène dans l'acier. Le �ux de désorption de H très rapide au début
diminue ensuite car le gradient de concentration diminue. Ces résultats con�rment également
ceux des dosages e�ectués après perméation (section 5.1.7).
On peut en conclure que même dans des conditions sévères de chargement, il est souhaitable de
tractionner les éprouvettes immédiatement après le chargement.

Fig. 5.26 � Évolution de la teneur en hydrogène d'une éprouvette de traction TRIP 800 chargé
4h dans H2SO4 1 N + As2O3 5 mg.l−1 à 30 mA.cm−2
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Fig. 5.27 � Évolution de la teneur en hydrogène d'une éprouvette de traction BAS 100 chargé
4h dans H2SO4 1 N + As2O3 5 mg.l−1 à 30 mA.cm−2

5.2.2 Courbes de traction

Les di�érentes courbes de traction pour les aciers HE 450 M, TRIP 800 et BAS 100 sont
présentées �gure 5.28 à 5.30.

Fig. 5.28 � Courbes de traction de l'acier HE 450 M après chargement de 4 h sous ic=30 mA.cm−2

dans H2SO4 + 5 mg.l−1 de As2O3



Traction après chargement électrolytique sévère en présence d'arsenic 133

Fig. 5.29 � Courbes de traction de l'acier TRIP 800 après chargement de 4 h sous ic=30 mA.cm−2

dans H2SO4 + 5 mg.l−1 de As2O3

Fig. 5.30 � Courbes de traction de l'acier BAS 100 après chargement de 4 h sous ic=30 mA.cm−2

dans H2SO4 + 5 mg.l−1 de As2O3

Les courbes de la �gure 5.28 ne montrent aucune du moins très peu de fragilisation de l'acier
HE 450 M, et ce malgré des conditions de chargement très sévères. L'indice de fragilisation (dé�ni
paragraphe 4.3.1) n'est ici en moyenne que de 5 %. Par contre, les pertes de ductilité observées
sont beaucoup plus importantes en présence d'arsenic. Les aciers TRIP 800 et BAS 100 subissent
en e�et une fragilisation très importante. Pour le TRIP 800, les courbes 5.29 révèlent une dimi-
nution de plasticité importante avec un indice de fragilisation de 79 % , la rupture survenant au
début de la déformation plastique.
Quant au BAS 100 (�gure 5.30), il est le plus sensible à l'hydrogène car son indice de fragilisation
est de 100 % : en e�et la rupture survient dans le domaine élastique.
Comme l'hydrogène di�usible est initialement piégé par les joints de grains, la force cohésive de
ces joints de grains peut être diminué en dessous de la limite d'élasticité de manière à ce que la
rupture intergranulaire puisse intervenir avant la limité d'élasticité [8].
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5.2.3 Surfaces de rupture

Les surfaces de rupture de l'acier HE 450 M chargé (�gure 5.31) essentiellement ductiles
à cupules, sont quasiment identiques à celles de l'acier non chargé en hydrogène (voir �gure
paragraphe 3.3.2 �gure 3.30).

HE 450 M

Fig. 5.31 � Fractographies de l'acier HE 450 M après chargement en présence d'arsenic

Toutefois, il a été possible à l'aide d'un pro�lomètre, de relever des di�érences entre les deux
faciès de rupture (chargé et non chargé). En établissant un pro�l précis des cupules, on peut
noter une variation de la profondeur de celles-ci. Pour les échantillons non chargés, la profondeur
moyenne mesurée (�gure 5.32 ) est de 3,03 ± 0,13 µm alors qu'elle est de 1,91 ± 0,25 µm pour un
échantillon chargé (�gure 5.33) : la présence d'hydrogène modi�e donc légèrement la morphologie
des cupules.

Fig. 5.32 � Mesures de rugosité sur une fractographie de HE 450 M non chagé
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Fig. 5.33 � Mesures de rugosité sur une fractographie de HE 450 M chargé

TRIP 800

Les �gures 5.34 à 5.35 montrent des fractographies de di�érentes éprouvettes de traction
d'acier TRIP 800 après chargement en présence d'arsenic.

Fig. 5.34 � Fractographies de l'acier TRIP 800 essai 1 de la �gure 5.29 (a) et essai 2 de la �gure
5.29 (b) après chargement en présence d'arsenic
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Fig. 5.35 � Fractographies de l'acier TRIP 800 essai 3 de la �gure 5.29 après chargement

Fig. 5.36 � Fractographies de l'acier TRIP 800 essai 4 de la �gure 5.29 après chargement

Toutes ces fractographies mettent en évidence des ruptures fragiles avec clivage ou quasi
clivage ; toutefois deux types de surface de rupture di�érentes sont observés :

� les surfaces avec un aspect lisse à faible grossissement (�gure 5.34) correspondant à une
rupture transgranulaire fragile avec quasiclivage caractérisée par une surface plate et mate
(�gure 5.34 (b)).

� les surfaces avec de multiples �ssures (�gures 5.35 et 5.36) dont une principale centrale
qui conduit à des faciès de rupture mixtes avec un faciès plutôt fragile près des �ssures et
ductile à cupule ailleurs (�gure 5.36 (b)).

Ces �ssures sont parallèles aux faces de l'éprouvette, avec souvent une �ssure plus importante au
centre. Compte tenu de l'orientation de ces �ssures qui sont perpendiculaires et non pas parallèles
à l'axe de la traction, il est probable qu'il s'agisse de HIC, c'est à dire que ces �ssures sont apparues
pendant le chargement, avant la traction. Dans ces cas-là, on constate un allongement à la rupture
�nal plus faible. Ceci explique les di�érences d'allongement à la rupture pour les di�érentes
éprouvettes, celles présentant de multiples �ssures rompant prématurément par rapport aux
autres (essais 3 et 4 de la �gure 5.29).
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BAS 100

Fig. 5.37 � Fractographies de l'acier BAS 100 : (a) essai 2 de la �gure 5.30 et (b) essai 4 de la
�gure 5.30 après chargement en présence d'arsenic

Toutes les fractographies de l'acier BAS 100 après chargement montrent un faciès de rupture
fragile avec rupture intergranulaire évidente : le point faible étant les joints de grains où la fragilité
est plus importante que dans les plans cristallographiques. L'hydrogène peut en s'accumulant au
niveau des joints de grain faciliter leur séparation.

5.3 Conclusions

� Même dans des conditions de chargement très sévères, le HE 450 M reste peu sensible à la
FPH (il est toutefois sujet au cloquage) : l'hydrogène est faiblement absorbé pas cet acier
et très rapidement désorbé. Les aciers avec une résistance à la rupture inférieure à 800 MPa
sont connus pour être peu sensibles à la �ssuration par l'hydrogène et la rupture di�érée.
Pour de tels échantillons, on observe plutôt du cloquage et des �ssures le long des inclusions
métalliques [9].
En revanche, après chargement en milieu arsénié, les deux aciers THLE se sont révélés
fragiles :

� Le BAS 100 est quant à lui très sensible : sous sollicitation mécanique, nous observons une
rupture prématurée dans le domaine élastique en raison de la fragilité des joints de grains
où la �ssuration est favorisée et les grains sont peu déformés. La �ssuration intergranulaire
par HIC, observée sur pastille de perméation con�rme la fragilisation des joints de grains
pour cet acier.

� Le TRIP 800 se révèle également très sensible et les conséquences d'une hydrogénation
sévère se traduisent notamment par une perte de plasticité importante. Dans cet acier,
les interfaces entre les di�érentes phases (et donc les pièges potentiels à hydrogène) sont
nombreux. Ceci est dû à sa �ne structure multiphasée. Lors d'un chargement sévère, une
�ssuration par HIC peut se produire, sans doute initiée sur ces interfaces. Un mécanisme
possible est que lorsque la concentration d'hydrogène dans le métal dépasse sa valeur de
saturation, les atomes d'hydrogène di�usent à la surface de microcavités localisées au niveau
de ces interfaces et se recombinent en H2, ce qui va générer une forte pression interne, élargir
la micro�ssure et causer des �ssurations supplémentaires par la suite. Par ailleurs, Tomohiko
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et al [119] suggèrent que dans ce type d'acier, la fragilisation bien que faible quand elle a
lieu est due à l'austénite résiduelle, phase qui piègerait l'hydrogène. Or, dans notre acier,
cette phase est très largement minoritaire (en dessous de 7%).

Le chapitre suivant est consacré à l'étude de la susceptibilité vis-à-vis de la FPH en condition
industrielle c'est-à-dire que tous les chargements se font dans une solution de HCl additionée ou
non d'inhibiteurs de corrosion.



Chapitre 6

Hydrogénation lors du décapage acide

Après avoir caractérisé nos aciers vis-à-vis de la fragilisation par l'hydrogène, nous allons
maintenant étudier leur comportement dans les conditions industrielles, c'est à dire nous intéresser
à l'absorption potentielle d'hydrogène lors du décapage acide, ainsi qu'à l'in�uence de di�érents
inhibiteurs sur ce phénomène. Des essais de perméation et de dosage ont donc été réalisés en
utilisant pour le chargement des solutions de décapage industrielles dont la base est constituée
d'acide chlorydrique à 18,5 % en poids (solution à environ 5 N).
Ces essais vont également permettre de tester et d'évaluer di�érents inhibiteurs de corrosion,
dont seule la dénomination commerciale nous est connue : le Surtec (inhibiteur organique), le
Block (inhibiteur organominéral) et l'Addistrip (probablement inhibiteur organique), et ce a�n
qu'Electropoli puisse retenir l'inhibiteur le plus e�cace, tant sur le plan de la corrosion que de
la pénétration d'hydrogène.

6.1 Perméation en milieu HCl

6.1.1 Protocole expérimental

Une première série d'essais a consisté à soumettre les cinq aciers à un essai de perméation en
cours de décapage dans les conditions suivantes :

� solution de HCl 18,5 % sans inhibiteur, puis avec ;
� pas de courant de chargement cathodique imposé en entrée (contrairement aux précédents
tests de perméation) : seules, la corrosion (réaction de dissoluion du métal) et la dissolution
des oxydes génèrent la réaction cathodique de formation d'hydrogène à partir des cations
H+ en solution ;

� pas de désaération de la surface d'entrée.
Les étapes de ce type d'essai de perméation sont schématisées sur la �gure 6.1.

Les aciers sont donc alternativement soumis à une solution d'acide chlorhydrique sans inhibiteurs
que nous nommerons solution de base puis successivement à des solutions d'acide chlorhydrique
additionnées d'un des trois inhibiteurs étudiés.
Un rinçage à l'éthanol et un séchage de la surface d'entrée sont réalisés entre chaque changement
de solution, d'une part pour éviter la corrosion de la face d'entrée, d'autre part pour nettoyer
la cellule de chargement. Il ne faut pas contaminer les di�érentes solutions de chargement avec
celle qui la précède. Le chargement avec la solution de base entre chaque solution inhibée permet
de véri�er qu'il ne reste pas de trace d'inhibiteurs dans le compartiment d'entrée de la cellule de
perméation.
Les valeurs des �ux de perméation en fonction de la solution de décapage sont comparées pour
chaque acier. Les essais ont au moins été doublés pour chaque acier. Sont présentées par la suite
quelques courbes de perméation permettant de voir nettement les e�ets des inhibiteurs sur les
�ux de perméation entre les di�érentes solutions.

139



140 Hydrogénation lors du décapage acide

Fig. 6.1 � Chronologie d'un essai de perméation en milieu de décapage HCl

Les concentrations en inhibiteurs retenues pour les solutions inhibées sont les valeurs habituelle-
ment utilisées dans le procédé industriel :

� Surtec : 25 ml.l−1

� Block : 1 ml.l−1

� Addistrip : 25 ml.l−1

6.1.2 Perméation en cours de décapage

Courbes de perméation

Un exemple de série de transitoires est donné sur la �gure 6.2 pour l'acier DP 750. Des séries
similaires ont été obtenues pour les autres aciers, à l'exception du BAS 100 pour lequel aucun
�ux n'a été détecté. Ce fait con�rme les observations précédentes, à savoir que la pénétration
d'hydrogène dans cet acier est di�cile, sans doute en raison d'un oxyde barrière.

Fig. 6.2 � Cycle de perméation : exemple de l'acier DP 750 dans les di�érentes solutions de HCl
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Di�usivité et concentration subsurfacique

Lorsque l'acier est immergé dans une solution de HCl 18,5 % en entrée, le �ux d'hydrogène en
sortie augmente rapidement bien que la surface d'entrée ne soit pas polarisée. Les di�usivités et
concentrations subsurfaciques en milieu HCl ont été calculées pour chaque acier selon la méthode
présentée au paragraphe 4.1.2 du chapitre 4 et comparées aux valeurs obtenues en milieu H2SO4

0,1 N avec courant de chargement cathodique. Compte tenu des problèmes de surface rencontrés
en milieu H2SO4, pour les essais en milieu HCl, une fois le régime permanent atteint, la cellule de
chargement est vidée, vidangée et nettoyée pour la perméation suivante. L'évolution de la surface
nous intéresse peu dans le cadre de cette étude, les résultats pertinents étant plutôt les valeurs
de perméabilités atteintes en fonction de l'acier et de la solution.
En l'absence de polarisation et sur un temps de chargement relativement court, la surface semble
évoluer de manière moins aléatoire et les �ux se stabilisent rapidement. Les valeurs des di�usivités
sont présentées dans le tableau 6.1 et celles des concentrations C0 dans le tableau 6.2.

Transitoires Croissants Transitoires Décroissant
Acier D(H2SO4) DHCl D(H2SO4) DHCl

HE 450 M 11,46 ± 8,70 6,57 ± 5,57 25,74 ± 3,91 7,89 ± 1,98
DP 750 1,12 ± 0,97 0,52 ± 0,21 2,58 ± 2,48 2,79 ± 1,79
CP 800 0,22 ± 0,05 0,27 ± 0,11 1,09 ± 0,56 0,49 ± 0,12
TRIP 800 0,28 ± 0,12 0,29 ± 0,23 0,50 ± 0,21 0,87 ± 0,23

Tab. 6.1 � Comparaison des di�usivités H2SO4/HCl - D en m2.s−1.1010

Les résultats du tableau 6.1 montrent que les valeurs des coe�cients sont bien indépendantes
de la solution acide utilisée : les difusivités sur les transitoires croissants comme sur les transitoires
décroissants sont quasiment du même ordre de grandeur en milieu HCl et en milieu H2SO4 avec
polarisation. Toutefois, il faut noter une tendance générale à une di�usivité apparente plus faible
en milieu HCl par rapport au milieu H2SO4, notamment pour l'acier HE 450 M. Ceci peut être
dû à une évolution plus lente de la surface en milieu HCl, du fait de l'absence de la polarisation.

Solutions H2SO4 Solutions industrielles
ACIER courants C0 en ppm milieu C0 en ppm
HE HCl 0,170 ±0,033

10mA 0,43 ± 0,09 Surtec 0,004 ±0,001
20mA 0,64 ± 0,15 Block 0,021 ±0,010

Addistrip 0,006 ±0,002
DP HCl 0,501 ±0,148

10 mA 0,40 ±0,34 Surtec 0,019 ±0,011
20 mA 1,92 ± 1,24 Block 0,055 ±0,026

Addistrip 0,019 ±0,005
CP HCL 1,277 ±0,405

10 mA 1,87 ±1,93 Surtec 0,074 ± 0,021
20mA 3,48 ±1,53 Addistrip 0,082 ±0,033

Block 0,168 ±0,0841
TRIP HCL 0,83 ±0,51

10 mA 5,70 ± 4,11 Surtec 0,070 ±0,006
20 mA 12,11 ± 2,69 Block 0,248 ±0,086

Addistrip 0,066 ±0,51

Tab. 6.2 � Comparaison des concentrations subsurfaciques H2SO4/HCl
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Comme déja vu aux chapitres précédents, les di�usivités évaluées sur les transitoires de dé-
sorption étant plus proches des valeurs réelles, elles ont été utilisées pour le calcul de C0 selon la
formule 4.2. Le tableau 6.2 des solubilités subsurfaciques conduit à quelques remarques intéres-
santes :

� la concentration subsurfacique est pour tous les aciers plus élevés en présence d'une po-
larisation cathodique et augmente avec le courant de chargement, ce qui reste tout à fait
logique

� comme en milieu H2SO4, les concentrations subsurfaciques sont plus élevées pour les trois
THLE (DP 750, CP 800 et TRIP 800) que pour le HE 450 M.

� la présence d'inhibiteurs diminue fortement la perméabilité de l'acier à l'hydrogène quel
que soit l'acier et quel que soit l'inhibiteur.

Ces résultats permettent de calculer un coe�cient d'inhibition de la pénétration d'hydrogène à
partir de la comparaison des �ux.

6.1.3 Coe�cient d'inhibition de la pénétration d'hydrogène

De façon similaire du taux d'inhibition de la corrosion, le coe�cient d'inhibition de la péné-
tration d'hydrogène est dé�ni comme la variation relative de la perméabilité [19] :

Kflux =
J0.e0 − Ji.ei

J0.e0
.100 (en %) (6.1)

avec

� J0 �ux permanent d'hydrogène en milieu HCl sans inhibiteur
� e0 épaisseur de la pastille d'acier en milieu HCl sans inhibiteur
� Ji �ux permanent d'hydrogène en milieu HCl avec inhibiteur
� ei épaisseur de la pastille d'acier en milieu HCl avec inhibiteur

Un coe�cient K de 100 % correspond à une inhibition totale, sans pénétration d'hydrogène
(Ji=0). On peut donc considérer que ce coe�cient évalue l'e�cacité de l'inhibiteur vis-à-vis de
la FPH.
L'histogramme de la �gure 6.3 présente pour les quatre aciers et les trois inhibiteurs les valeurs
des coe�cients d'inhibition du �ux de perméation calculées à partir de la formule (6.1). Le BAS
n'apparaît pas sur cette �gure puisque aucun �ux n'a été détecté pour cet acier.

Ces résultats mettent en évidence plusieurs points intéressants :

� Les trois inhibiteurs de corrosion limitent généralement très bien la pénétration d'hydrogène
dans les di�érents matériaux ; les coe�cients sont systématiquement au dessus de 70 %.

� Le Surtec semble l'inhibiteur de corrosion le plus performant et ce quel que soit l'acier testé,
et les performances de l'Addistrip sont très proches de celle du Surtec.

� Le Block est le moins performant. Néanmoins, il faut tenir compte de sa concentration dans
le bain de décapage acide (1 cm3.l−1), bien moins importante que celle des deux autres qui
est de 25 cm3.l−1.(Rappelons qu'il s'agit des concentrations préconisées par les fournisseurs
et utilisées au cours du procédé industriel). Ce résultat est d'ailleurs conforme au fait que les
inhibiteurs minéraux sont généralement moins performants que les inhibiteurs organiques.

� Le TRIP 800 semble le moins sensible à l'action des inhibiteurs de corrosion.
� Le HE 450 M parait mieux protégé par les inhibiteurs de corrosion (peut-être grâce à une
surface plus lisse, moins sujette à l'oxydation, favorisant ainsi l'adsorption des inhibiteurs).



Couplage courbes de polarisation/perméation électrochimique 143

Fig. 6.3 � Coe�cients d'inhibition du �ux de perméation

6.2 Couplage courbes de polarisation/perméation électrochimique

6.2.1 Protocole expérimental

Ces essais permettent de caractériser le comportement des inhibiteurs de corrosion au-delà
du potentiel de corrosion.
Pour cela, les essais de perméation ont été réalisés pendant la polarisation de la surface d'entrée
en solution inhibée a�n d'étudier la perméabilité et le transport de H à travers les aciers en
fonction du potentiel appliqué à l'entrée du métal. La démarche expérimentale suivie est décrite
ci-dessous et schématisée sur la �gure 6.4 :

� stabilisation du courant de passivation jusqu'à une valeur inférieure à 0,5 µA dans une
solution de NaOH 0,1 N ;

� chargement "libre" (sans courant cathodique imposé) avec solution inhibée jusqu'à stabili-
sation du courant de sortie ;

� polarisation potentiodynamique de la surface d'entrée et mesure simultanée du courant de
détection en sortie.

La polarisation de la surface d'entrée se déroule selon les étapes suivantes à une vitesse de 10
mV.min−1 :

� Polarisation cathodique depuis le potentiel à l'abandon Ecorr jusqu' à Ecorr-800 mV : l'acier
est chargé cathodiquement en hydrogène.

� Balayage en potentiel de Ecorr-800 mV à Ecorr + 300 mV : la surface d'entrée subit notam-
ment une attaque anodique.

� Balayage retour de Ecorr+ 300 mV à Ecorr-800 mV.
� Retour au potentiel à l'abandon Ecorr.
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Fig. 6.4 � Schéma d'un essai couplé perméation/polarisation

Cet essai permet de suivre l'évolution du �ux de perméation "stationnaire" en faisant varier le
courant de chargement d'abord vers des valeurs plus cathodiques, puis vers des valeurs anodiques,
au-delà du potentiel de corrosion, et retour vers le domaine cathodique [105]. L'avantage de cet
essai est de pouvoir relier la pénétration de l'hydrogène dans l'acier à l'état de polarisation de
l'entrée. Il permet également de réitérer le chargement suite à l'attaque anodique de la surface
d'entrée. On peut alors tracer le courant de détection, le courant en entrée et la polarisation de
la surface d'entrée en fonction du temps. On peut également tracer la courbe de polarisation et
le �ux d'hydrogène en sortie en fonction du potentiel de la surface d'entrée.

6.2.2 Courbes de perméation/polarisation

Compte tenu du nombre élevé de courbes tracées, nous ne présentons ici que celles obtenues
sur l'acier HE 450 M. Elles montrent l'évolution du �ux en sortie en fonction de la polarisation
en entrée (�gures 6.5, 6.6 et 6.7). Les courbes relatives aux autres aciers sont données en annexe
E.
Un second coe�cient d'inhibition sera dé�ni ultérieurement à partir du courant cathodique issu
de ces essais.

Fig. 6.5 � Acier HE 450 M - Flux en fonction du potentiel d'entrée : (a) sans inhibiteurs (ep=1,32
mm) et (b) en présence de Addistrip 25 ml.l−1 (ep=1,12 mm)
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Fig. 6.6 � Acier HE 450 M - Flux en fonction du potentiel d'entrée : en présence de surtec (a)
25 ml.l−1 (ep=0,9 mm) et (b) 1 ml.l−1 (ep=1,21 mm)

Fig. 6.7 � Acier HE 450 M - Flux en fonction du potentiel d'entrée en présence de Block : (a) 1
ml.l−1 (ep=1,12 mm) et (b) 25 ml.l−1 (ep=1,32 mm)

Sur les courbes d'évolution du �ux d'hydrogène sortant en fonction de la polarisation de la
face d'entrée, les �èches indiquent le sens du parcours.
Les commentaires qui suivent concernent l'acier HE 450 M (�gures 6.5 à 6.7), mais ils sont va-
lables également qualitativement pour les autres aciers (�gures en annexe E).
Sans inhibiteur (�gure 6.5 (a)), le �ux d'hydrogène croît progressivement avec l'augmentation du
courant cathodique de chargement (ce qui est logique puisque le mécanisme de Volmer-Tafel im-
plique la proportionnalité du �ux à la racine carrée du courant de chargement) et diminue lorsque
l'on passe à des courants anodiques de plus en plus élevés. En présence d'inhibiteurs (�gures 6.5
(b), 6.6 et 6.7), le courant de perméation de l'hydrogène diminue de manière drastique dans toute
la plage de potentiel explorée. Le �ux augmente avec la polarisation cathodique sachant qu'avant
le premier chargement cathodique progressif, les �ux restent très faibles voire quasi nuls pour le
Surtec et l'Addistrip. En revanche, le retour dans le domaine cathodique montre une importante
hystérésis par rapport au début de la courbe, avec la même évolution du �ux en fonction du
chargement cathodique mais cette fois avec des �ux beaucoup plus élevés que lors du premier
passage dans le domaine cathodique. Cependant, un long maintien en �n de cette seconde po-
larisation cathodique tend à faire diminuer le �ux à nouveau pour revenir progressivement aux
valeurs initiales.
Par ailleurs, les tests aux di�érentes concentrations d'inhibiteurs montrent que la concentration
de ces derniers a une légère incidence sur les �ux mesurés puisque ceux-ci diminuent lorsque la
concentration en inhibiteur augmente. La �gure 6.6 permet d'évaluer une perméabilité d'hydro-
gène de 19,1.10−11 mol. H m−2. s−1 pour une concentration en Surtec de 1 ml.l−1 alors qu'elle est
seulement de 4,6.10−11 mol. H m−2. s−1 pour une concentration en Surtec de 25 ml.l−1 soit 4 fois
plus faible. De même, la �gure 6.7 permet d'évaluer une perméabilité d'hydrogène de 19,1.10−11
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mol. H m−2. s−1 pour une concentration en Block de 1 ml.l−1 alors qu'elle est de 13,2.10−11 mol.
H m−2. s−1 pour une concentration en Block de 25 ml.l−1 soit 2 fois plus faible. Toutefois, les
concentrations respectives de 1 ml.l−1 et 25 ml.l−1 pour le Block et le Surtec étant les concen-
trations employées industriellement, elles ont seules été retenues pour les autres aciers présentés
en annexe E.
Pour le Block, bien que faible, une concentration de 1 ml.l−1 semble su�sante pour optimiser son
taux de couverture de la surface et donc son e�cacité. L'adsorption dépend néanmoins fortement
de la concentration et si celle-ci diminue en dessous d'une valeur critique, l'e�et protecteur peut
diminuer totalement.
Un dernier point intéressant est à noter : cette polarisation de la surface (alternativement dans le
domaine cathodique puis dans le domaine anodique), permet d'activer la perméation pour l'acier
BAS 100. En e�et, dans HCl et sans polarisation, aucun �ux n'est observé en sortie. Toutefois,
après passage dans le domaine anodique et donc attaque de la surface, il est possible d'observer
la perméation d'hydrogène, ce que l'on n'observe pas en milieu HCl non polarisé (�gure 6.8).

Fig. 6.8 � acier BAS 100 : �ux en fonction du potentiel en entrée

6.2.3 Taux d'inhibition du courant cathodique en fonction de la polarisation

Outre la compréhension de l'in�uence de l'état de surface sur le �ux mesuré en sortie, ces
essais ont aussi permis d'évaluer l'e�cacité des inhibiteurs vis-à-vis de la réaction cathodique de
formation d'hydrogène atomique en entrée. Le taux d'inhibition du courant cathodique en entrée
est dé�ni comme suit [19] :

Kicathodique
=
i0 − ii
i0

.100 en % (6.2)

� i0 est le courant cathodique en entrée sur la face de l'acier immergée dans une solution de
HCL sans inhibiteur à un potentiel donné

� ii ce même courant en milieu inhibé
Les �gures 6.9 à 6.12 montrent l'évolution de ce taux en fonction de la polarisation pour les
di�érents aciers.
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Fig. 6.9 � Coe�cient d'inhibition du courant cathodique sur HE 450 M

Fig. 6.10 � Coe�cient d'inhibition du courant cathodique sur DP 750

Fig. 6.11 � Coe�cient d'inhibition du courant cathodique sur CP 800
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Fig. 6.12 � Coe�cient d'inhibition du courant cathodique sur BAS 100

Les résultats montrent que plus l'acier est polarisé cathodiquement, plus l'inhibition diminue.
Ainsi, la performance des inhibiteurs de corrosion diminue dans des conditions de polarisation
cathodique "sévères". Toutefois, au potentiel de corrosion, les inhibiteurs adsorbés à la surface
de l'électrode inhibent bien la réaction de décharge de l'hydrogène en diminuant les sites de
réactions cathodiques. L'e�cacité d'un inhibiteur va donc dépendre de sa concentration et du
potentiel cathodique appliqué [59]. L'inhibition est maximale au potentiel de corrosion, c'est à
dire dans les conditions normales d'utilisation.
Il faut également noter que le Block apparaît là aussi moins performant que le Surtec et l'Adistrip.
Une fois de plus, les aciers THLE semblent légèrement moins bien protégés que le HE 450 M vis-
à-vis de la réaction cathodique puisque le coe�cient est systématiquement plus élevé pour cet
acier.

6.3 Dosage après décapage acide

6.3.1 Dosage d'hydrogène

Nous n'étudierons ici que le Surtec, qui est apparu clairement comme l'inhibiteur de plus
performant.

Condition d'hydrogénation HE 450 M DP 750 CP 800 TRIP 800 BAS 100
Référence 0,09 0,16 0,51 0,26 0,16

Perméation HCl dosage 30 min après 1,68 0,86 1,14 0,54
Décapage 10 min HCl dosage 30 min après 0,35 0,68 1,01 0,28 0,64
Décapage 10 min Surtec dosage 30 min après 0,67 0,34 0,52 0,12 0,43

Perméation HCl dosage 2h après 1,23 0,48 1,02 0,42
Décapage HCl dosage 4h après 0,41 0,70 0,29 0,23

Tab. 6.3 � Teneur moyenne en hydrogène di�usible après hydrogénation HCl en ppm

Les valeurs du tableau 6.3 montrent qu'après perméation HCl les teneurs en hydrogène di�u-
sible (hydrogène mesuré juste après perméation) sont relativement faibles : elles sont inférieures
aux valeurs relevées en milieu H2SO4 avec chargement cathodique, à part pour le HE 450 M. A
fortiori, dans le cadre d'un décapage industriel qui dure tout au plus 15 minutes, l'absorption
d'hydrogène est très faible. Ceci est particulièrement vrai en présence d'inhibiteur (Surtec par
exemple), ce qui con�rme les résultats précédents.
Les deux dernières lignes du tableau 6.3 montrent que généralement une fois la désorption d'hy-
drogène réalisée, les teneurs en hydrogène irréversible c'est à dire piégé fortement sont vraiment
très négligeables du même ordre que sur des échantillons de référence. Ces résultats con�rment que
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ces aciers piègent peu d'hydrogène profondément. Toutefois, étrangement le HE 450 M présente
une teneur en hydrogène non négligeable après perméation et désorption.

6.3.2 Dosage d'hydrogène aux di�érents stades de la galvanisation

Des dosages ont été réalisés à l'issue des di�érentes étapes du procédé de galvanisation pour
voir si d'autres étapes que le décapage pourraient induire une absorption importante d'hydrogène.
Les résultats de la �gure 6.13 con�rment que seul le décapage acide peut induire des risques
d'hydrogénation. Le �uxage suivi de l'étuvage ainsi que la galvanisation permettent au contraire
grâce à la température (bain de zinc en fusion) de désorber l'hydrogène.

Fig. 6.13 � Teneur en hydrogène après les di�érentes étapes de la galvanisation

6.3.3 Essais complémentaires

Nous avons réalisé des essais complémentaires, certains à la demande d'Electropoli. Les prin-
cipaux résultats sont les suivants :

� Les essais de dégazage avec palier à 120�C puis rampe de température croissante jusqu'à
600 �C ont montré que l'étuvage à 120 �C ne semble pas indispensable, et ce pour deux
raisons ; à cette température, la quantité d'hydrogène désorbée n'est pas signi�cative. Il faut
au moins atteindre des températures avoisinant les 200�C pour désorber de manière plus
conséquente. Par ailleurs, la cinétique ne montre pas de pièges particuliers. On n'observe
pas de brusque désorption d'hydrogène à une température particulière mais plutôt une
désorption régulière et progressive.

� Dans les conditions industrielles de chargement, les tests de traction réalisés après décapage
acide dans HCl 18 % et HCl 18 % inhibé pendant 30 minutes sur les aciers HE 450 M, TRIP
800 et BAS 100 n'ont montré aucun e�et de l'hydrogène sur les propriétés mécaniques des
aciers.

� Les transitoires de perméation en milieu HCl non inhibé sur surface polie et surface oxydée
(bruts de livraison) ont été superposés pour l'acier TRIP 800 et DP 750 (�gures 6.14).
Cette étude de l'in�uence de l'état de surface tend à montrer qu'une surface d'origine oxy-
dée bloquerait l'entrée de l'hydrogène sur nos aciers THLE ce que con�rment les résultats
de Cheng [101] qui avait déja noté qu'en perméation, l'état de surface a�ecte l'absorption
d'hydrogène en la facilitant lorsque la surface est cathodiquement polie alors qu'une pola-
risation anodique aurait tendance à inhiber la pénétration de l'hydrogène. De même, une
surface rugueuse, donc non polie, diminue la perméation d'hydrogène [88].
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Fig. 6.14 � In�uence de l'état de surface sur les �ux de perméation en milieu HCl : (a) DP 750
et (b) TRIP 800

� Des tests de perméation sur pastilles galvanisées sur la face d'entrée et palladiées sur la face
de sortie ont montré l'absence de détection de �ux en sortie con�rmant l'e�et barrière de la
couche de galvanisation [41,45,77]. Des essais de perméation et de chargement cathodique
sur du zinc pur réalisés par Boulif [45] ont permis de montrer que le coe�cient de di�usion
dans le zinc est en e�et plus élevé que dans l'acier, mais que la solubilité y est faible.
Par contre, la perméation à travers une couche de galvanisation donne des �ux très faibles.
Cela laisse à penser que l'e�et barrière vis-à-vis de l'hydrogène est apporté par les composés
intermétalliques zinc-fer de la couche de galvanisation et non par le zinc pur.

� La présence d'une soudure sur le BAS revenu grenaillé "soft" n'a pas d'incidence sur l'ab-
sorption d'hydrogène au cours des décapages. Les teneurs en hydrogène résiduel sont très
faibles.

6.4 Conclusion

Tous les essais réalisés en cours de décapage dans des conditions industrielles (ou voisines de
celles-ci) ont con�rmé les résultats obtenus en milieu H2SO4.

1. La di�usivité de l'hydrogène dans les quatre aciers THLE est relativement élevée : l'hy-
drogène introduit e�use très rapidement. Il faut moins d'un quart d'heure pour quasiment
tout désorber. Or, il s'écoule plus d'une demi-heure entre la sortie du bain de décapage
et la galvanisation à chaud. De plus, le piégeage est très faible. Les teneurs en hydrogène
relevées sur les aciers chargés en hydrogène sont systématiquement à peine plus élevées que
celles trouvées sur les aciers bruts de livraisons, et ce quelles que soient les conditions du
chargement.

2. Tous les inhibiteurs testés se sont révélés e�caces également vis-à-vis des risques de FPH.
Un classement qualitatif peut être établi :

Surtec > Addistrip >> Block

Il faut savoir que certains inhibiteurs de corrosion comme l'hexamethylenetetramine sont
au contraire promoteurs d'hydrogénation [53, 59]. Mais on constate ici, au vu des valeurs
des deux coe�cients d'inhibition, que ces inhibiteurs sont généralement de bons inhibiteurs
tant de la corrosion que de la fragilisation par l'hydrogène. Leur mode d'action semblerait
plutôt physique que chimique : ils viennent s'adsorber à la surface de l'acier mise à nue et
bloquer ainsi les sites réactifs et constituer une barrière physique entre la solution acide et la
surface métallique. Les molécules organiques adsorbées à la surface ont tendance à diminuer
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la surface active totale où les réactions électrochimiques prennent place. Compte tenu de
ce mode d'action, le Block est sans doute moins e�cace en raison de sa nature minérale
alors que les deux autres sont de nature organique. Tous ces e�ets barrière des inibiteurs
contribuent à diminuer l'adsorption d'hydrogène et donc la concentration subsurfacique
d'hydrogène [19]. Le �lm protecteur réduit les surfaces actives exposées au milieu corrosif
et retarde la réaction d'évolution de l'hydrogène.
Ces résultats confortent l'utilisation actuelle des inhibiteurs chez Electropoli (Surtec pour
les aciers THLE et Block pour les autres aciers).
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CONCLUSION ET PERSPECTIVES

Les aciers THLE sont de plus en plus utilisés dans l'industrie automobile. Or leur haute ré-
sistance mécanique est susceptible de les rendre plus sensibles à la fragilisation par l'hydrogène
(FPH). Celle-ci peut être initiée lors de la galvanisation par un décapage acide dans HCl par
exemple. L'acier TRIP 800 et l'acier BAS 100, notamment, présentent des caractéristiques mé-
caniques très attrayantes avec un excellent compromis ductilité et résistance pour le premier, et
une limité d'élasticité très élevée pour le second. Les tests de perméation, les dosages et les essais
mécaniques ainsi que les observations métallographiques subséquentes ont conduit aux résultats
suivants :

1. Di�usivité

� Les coe�cients de di�usion évalués à partir des transitoires de perméation sont très
élevés (au dessus de 10−11 m2.s−1 pour tous les aciers). La di�usion et la désorption de
l'hydrogène se font donc aisément dans les cinq aciers à température ambiante.

� Dans l'ordre, l'hydrogène di�use le plus rapidement dans HE 450 M, puis DP 750, BAS
100, CP 800 et en�n TRIP 800. Ces di�usivités sont cohérentes avec les microstructures
�nes, homogènes et essentiellement ferritiques de tous les aciers. La présence d'austénite
résiduelle dans les microstructures expliquent les di�usivités plus faibles pour les aciers
TRIP 800 et CP 800.

2. In�uence de la surface

Les tests de perméation ont par ailleurs démontré des évolutions aléatoires des conditions
de surface notamment sur les aciers DP 750, TRIP 800 et BAS 100. Ces évolutions sont
non maîtrisées en dépit de conditions électrochimiques de chargement stationnaires. Elles
se manifestent par une croissance ou une décroissance lente du �ux, qu'on peut attribuer
à la réduction ou la formation progressive d'une couche d'oxyde à la surface de l'acier.
Toutefois, l'utilisation d'arsenic comme promoteur d'hydrogénation permet d'obtenir des
concentrations subsurfaciques élevées et de limiter, voire éliminer ces évolutions.

3. Piégeage

� Globalement, très peu d'hydrogène piégé profondément a été trouvé dans ces aciers et
ce même après des hydrogénations de plusieurs heures en présence d'un promoteur d'hy-
drogénation. Ceci s'explique par des microstructures homogènes, exemptes de défauts
d'élaboration (pré�ssures, inclusions) qui pourraient constituer des sites de piégeage pri-
vilégiés pour l'hydrogène.

� Les dosages révèlent essentiellement de l'hydrogène di�usible mesuré juste après charge-
ment : les valeurs sont relativement élevées pour les 3 aciers THLE les plus performants
c'est-à-dire le TRIP 800, le CP 800 et le BAS 100. Pour le TRIP par exemple, les teneurs
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en hydrogène di�usible juste après chargement de 4 heures en solution arséniée peuvent
atteindre 40 ppm.

4. Fragilisation

� Dans nos conditions de chargement électrolytique en milieu H2SO4 avec et sans arsenic,
les quatre aciers THLE (DP 750, CP 800, TRIP 800 et BAS 100) subissent une perte de
ductilité notable (surtout le TRIP 800) juste après chargement alors que le HE 450 M se
montre, comme attendu, très peu sensible à cette hydrogénation, et ce même en présence
d'arsenic.

� Toutefois, après désorption spontanée de l'hydrogène, soit moins d'une heure pour les
quatre aciers, la plasticité est presque totalement retrouvée pour des chargements sans
arsenic. Les e�ets de l'hydrogène semblent donc réversibles : aucun endommagement
irréversible ne semble être survenu suite à l'hydrogénation, sauf lors des chargements
plus sévères (longue durée et densité de courant élevée, en milieu arsénié).

5. Mécanismes de �ssuration

Les chargements extrêmes en milieu arsénié ont permis de comprendre les mécanismes de
�ssuration due à l'hydrogène pour les deux aciers les plus performants et les plus intéres-
sants : le TRIP 800 et le BAS 100.
� Les fractographies des ruptures, totalement intergranulaires ainsi que les micrographies
après HIC de l'acier BAS 100 ont mis en évidence la fragilité des joints de grains où la
�ssuration est favorisée car les grains très durs sont peu déformés.

� Pour l'acier TRIP, les micrographies des pastilles hydrogénées ont mis en cause les inter-
faces entre les di�érentes phases et les phases secondaires dans le phénomène de �ssuration
par HIC. Les fractographies ont pour leur part montré des ruptures fragiles par clivage
et quasi clivage.

� La fragilisation du HE 450 M se manifeste, quant à elle, uniquement sous la forme de
cloquage qui est peu dangereux en soi puisqu'il reste essentiellement super�ciel.

6. Absorption d'hydrogène dans les conditions industrielles

Tous les résultats s'accordent à montrer que dans les conditions industrielles de décapage,
les risques d'absorption d'hydrogène sont très faibles :

� L'utilisation d'inhibiteurs de corrosion s'avère très e�cace pour limiter l'entrée d'hydro-
gène, grâce à leur e�et barrière physique entre la solution de décapage et l'acier. Le Surtec
est le meilleur devant l'Addistrip et le Block ; le Block est probablement moins bon en
raison de sa nature minérale alors que les deux autres sont des inhibiteurs organiques.
Cependant, les trois se sont révélés être de très bons inhibiteurs à la fois de corrosion et
de fragilisation par l'hydrogène.

� La di�usivité de l'hydrogène dans les quatre aciers THLE étant élevée, l'hydrogène s'il
est introduit e�use très rapidement. Il faut mois d'un quart d'heure pour quasiment
tout désorber. Or, il s'écoule plus d'une demi-heure entre la sortie du bain de décapage
et la galvanisation à chaud. Dans ces conditions, l'opération d'étuvage ne semble pas
indispensable, les teneurs à désorber étant très faibles.

� Comme prévu, les tests de traction réalisés après décapage acide dans HCl 18 % et HCl
18 % inhibé pendant 30 minutes sur les aciers HE 450 M, TRIP 800 et BAS 100 n'ont
montré aucun e�et de l'hydrogène sur les propriétés mécaniques des aciers.
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� La présence d'une soudure sur le BAS revenu grenaillé soft n'a pas d'incidence sur l'ab-
sorption d'hydrogène au cours des décapages. Les teneurs en hydrogène résiduels sont
très faibles.

� Des tests de perméation réalisés sur pastilles galvanisés et non polies ont montré l'e�et
barrière apporté par la couche d'oxyde super�cielle et le zinc sur la pénétration d'hydro-
gène.

� Les seuls risques éventuels de fragilisation par l'hydrogène envisageables seraient dues à
un piégeage profond dans un matériau non conforme ou à un non respect du procédé de
galvanisation.

Ce travail peut suggérer des études complémentaires sur les points suivants :

� Comme déja évoqué, les tests de perméation, notamment sans arsenic, et sur les aciers
THLE, ont posé des problèmes au niveau de la stabilisation des �ux mesurés : il aurait fallu
mieux maîtriser les phénomènes de surface. Toutefois, malgré ces conditions non station-
naires sur les longues durées de perméation, le modèle de concentration constante a permis
une bonne évaluation des di�usivités de l'hydrogène dans les aciers. S'agissant d'une thèse
à caractère industrielle, nous nous sommes plutôt axés sur l'évaluation du piégeage, l'étude
des e�ets des inhibiteurs, l'évaluation des risques de fragilisation et la compréhension des
mécanismes de fragilisation de ces nouveaux aciers.
D'un point de vue plus académique, une étude approfondie de ces phénomènes de surface
serait intéressante. Elle permettrait de mieux comprendre l'étape de pénétration de l'hy-
drogène pour, à terme, tenter de la limiter. Il faudrait pour cela, développer d'autres essais
électrochimiques couplant plusieurs techniques (spectroscopie d'impédance et perméation
sur membrane très mince par exemple). Une analyse �ne locale en cours d'essai, par mi-
croscopie à force atomique, renseignerait sans doute sur les modi�cations de surface. Une
hypothèse envisageable pourrait être un réarrangement lent de la surface, dû à l'adsorption
d'hydrogène, un peu à la manière d'une reconstruction. Cela nécessiterait dans un premier
temps de travailler sur un matériau plus simple (fer pur recristallisé par exemple).

� Par ailleurs, ayant montré l'in�uence de la microstructure sur le comportement de l'hydro-
gène dans le matériau, il aurait été intéressant de compléter cette étude de susceptibilité
vis-à-vis de l'hydrogène par des essais sur un acier TRIP 800 écroui, c'est-à-dire dans un
état probablement plus proche de l'état industriel ; cet acier subit en e�et une mise en
forme �nale avant les traitements de surface. Du fait de la réaction de transformation de
l'austénite en martensite, les proportions des phases constituant l'acier auraient changé et
les contraintes internes auraient été plus élevées. Ceci peut alors changer la résistance de
cet acier vis-à-vis de l'hydrogène dans les conditions industrielles.

� En�n, nos essais mécaniques ont tous été réalisés après chargement. Des essais mécaniques
(traction lente par exemple) en cours de chargement cathodique pourraient être envisagés.
Ces conditions très sévères permettraient sans doute d'a�ner encore nos connaissances sur
les mécanismes de fragilisation de ces aciers.
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Annexe A

Métallographie des aciers TRIP

A.1 Procédure expérimentale de l'attaque Le Pera

La solution d'attaque est un mélange de deux solutions dont la composition est donnée dans
le tableau A.1.

Réactif 1 Réactif 2
1 g Na2S2O5 4 g d'acide picrique

100 mL eau distillé 100 mL éthanol

Tab. A.1 � Composition des solutions [23]

Les solutions sont mélangées à volume équivalent juste avant l'attaque. L'échantillon doit
être agité dans la solution mélange entre 10 et 20 secondes. Suite à l'attaque, la surface est
immédiatement rincée à l'alcool puis séchée sous air chaud. Cette attaque est surtout destinée à
être observée au microscope optique.

A.2 Attaque Le Pera : distinction des phases

La réussite de l'attaque dépend de plusieurs facteurs : d'une part de la composition de l'acier :
plus il est riche en silicium et meilleure est la coloration (bleue/verte) et d'autre part de la
proportion des deux solutions (une proportion plus importante de solution de métabisul�te de
sodium). Lorsque tous les grains apparaissent en marron (�gure A.1), il est préconisé d'ajouter
davantage de réactif 1.

Fig. A.1 � Micrographies optique après attaque Le Pera : matrice ferritique marron
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158 Métallographie des aciers TRIP

Un acier plus allié et plus riche en éléments d'addition montrera des couleurs plus contrastées.
L'attaque sera d'autant plus réussie que l'acier sera riche en carbone et en silicium. Cependant,
cette méthode a l'inconvénient de ne pouvoir distinguer la martensite de la phase mère : l'austé-
nite.
Par ailleurs, une autre solution proposée par Girault [23] pour distinguer l'austénite résiduelle
de la martensite, est de faire un léger revenu avant l'attaque colorante. Ceci conduit à un léger
assombrissement de la martensite en microscopie optique et permet donc de la distinguer de
l'austénite résiduelle même au MEB. Le revenu induit une �ne précipitation des carbures dans la
martensite tout en laissant l'austénite intacte, ainsi après l'attaque au nital, on identi�e mieux
la sous-structure de la martensite [21,23] qui est plus rugueuse que l'austénite.

A.3 Autre attaque

Cette attaque est plutôt destinée aux observations au microscope électronique à balayage. La
composition de la solution d'attaque est la suivante

� 100 mL éthanol
� 3 g d'acide picrique
� 1 mL acide nitrique
� 1 mL acide chlorydrique
Le temps d'attaque est de 10 à 15 secondes. En microscopie optique, la ferrite apparaît en

marron clair, la martensite en marron foncé et l'austénite en blanc nacré. Avec cette attaque il
est donc impossible de distinguer la ferrite de la martensite. Par contre lors de la transformation
γ→α', , la martensite se transforme à l'intérieur des grains d'austénite. Les observations MEB
permettent de distinguer l'austenite non transformée qui n'est pas attaquée par le réactif de la
ferrite (dissoute uniformément) et de la martensite attaquée qui apparaît rugueuse.



Annexe B

Modélisation des transitoires de

perméation

Les calculs et la modélisation des transitoires de perméation ont été développés par M.Jérôme
[105] à partir de plusieurs ouvrages notamment le livre de J. Crank [125]. Partant des deux
équations de Fick qui régissent les phénomènes de di�usion :

~P (x, y, z, t) = −D~∇c(x, y, z, t) (B.1)

∂c

∂t
= div(D~∇c) + q(x, y, z, t) (B.2)

avec
� P : Flux d'hydrogène
� C : Concentration d'hydrogène
� D : Coe�cient de di�usion de l'hydrogène dans le matériau
� q : Intensité d'une source éventuelle d'espèce di�usante (q>0) ou d'un piège (q<0).
En l'absence de source et de piège : q=0

Les dimensions de la membrane métallique sont su�samment grandes devant son épaisseur pour
que la di�usion soit unidirectionnelle ; pour un milieu homogène et isotrope , D est un scalaire
constant et les équations B.1 et B.2 deviennent :

P (x, t) = −D∂C(x, t)
∂x

(B.3)

∂C(x, t)
∂t

= D
∂2C(x, t)
∂x2

(B.4)

où x varie entre 0 (face d'entrée) et e (épaisseur de l'échantillon , x=e : face de sortie )
Le temps t est une variable positive, l'instant t =0 étant pris comme origine de l'expérience. La
résolution de ces équations nécessitent la connaissance de deux conditions aux limites et d'une
condition initiale qu'il faut choisir en fonction des conditions expérimentales.

B.1 Transitoire de chargement

Pour un transitoire correspondant à un chargement, dans le cas le plus simple :
� condition initiale : C(x,0)=0 (pas d'hydrogène dans l'échantillon avant expérience)
Les conditions aux limites sont stationnaires :

� en entrée : C(0,t)=cste=C0

� en sortie : C(x=e,t)=0
L'équation B.4 peut être résolue soit par transformation de Laplace, soit par séparation des
variables.
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160 Modélisation des transitoires de perméation

B.1.1 Transformation de Laplace

La transformée de Laplace de C(x,t) est :

C∗(x, p) =
∫ ∞

0
c(x, t)e−ptdt (B.5)

La variable de Laplace étant positive, il n'y a pas de problèmes de convergence dès lors que
t est positif et que c(x,t) est borné ce qui est le cas.
On a alors :

(
∂2C

∂x2
)∗ =

∂2(C∗)
∂x2

et par intégration par partie :

(
∂C

∂t
)∗ = pC∗ − C(x, 0) = pC∗

L'équation B.4 devient :

pC∗ = D
∂2C∗

∂x2

qui se résout en
C∗ = Aeqx +Be−qx

en ayant posé

q =
√
p

D

A et B sont évidemment des constantes en x mais dépendent a priori de p. Les conditions aux
limites permettent de déterminer A et B :
en x = 0 :

A+B =
C0

p

et en x = e :
Aeqe +Beqe = 0

Ce qui donne :

A = −C0

p

e−qe

eqe − e−qe

et

B =
C0

p

eqe

eqe − e−qe

et donc

C∗(x, p) =
C0

p

eq(e−x) − e−q(e−x)

eqe − e−qe

Il est alors possible de trouver dans les tables l'originale C(x,t) de C∗ ; cependant on peut
poursuivre le calcul de la manière suivante :
La grandeur mesurée est le �ux de sortie :

P (t) = −D
(
∂C

∂x

)
x=e
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Sa transformée de Laplace est donc :

P ∗(p) = −D
(
∂C∗

∂x

)
x=e

P ∗(p) =
DC0

p

2q
eqe − e−qe

=
2C0

q

e−qe

1− e−qe

P ∗(p) =
2C0e

−qe

q

∞∑
n=0

e−2nqe = 2C0

∞∑
n=0

e−(2n+1)qe

q

Pas de problèmes de convergence puisque qe>0. Grâce à des ouvrages donnant une table des
originaux de transformées de Laplace [125], on trouve que l'original de :

e−qa

q

étant √
Dt

π
e−

a2

4Dt

celui de P∗ est

P (t) = 2C0

√
Dt

π

∞∑
n=0

exp

[
−(2n+ 1)2e2

4Dt

]
En dé�nissant un temps adimensionné τ=Dt/e2 et en ayant posé :

P∞ =
DC0

e

P∞ = �ux asymptotique stationnaire, on peut encore écrire :

P (τ)
P∞

=
2√
πτ

∞∑
n=0

exp

[
−(2n+ 1)2

4τ

]
(B.6)

B.1.2 Séparation des variables

Cette méthode consiste à rechercher des solutions particulières de la forme : C(x,t)=f(x).g(t)
L'équation B.4 étant linéaire, toute combinaison linéaire de ces solutions particulières est encore
solution. En posant donc C(x,t)=f(x).g(x), l'équation B.4 devient fg'=Df".g ; soit encore, en
divisant par fg :

g′

g
= D

f”
f

Le premier membre n'est fonction que de t, tandis que le second ne l'est que de x. Cette égalité
étant vraie pour tout x et tout t, on a nécessairement :

g′

g
= D

f”
f

= cste

Pour alléger les calculs ultérieurs, nous prendrons cette constante sous la forme : -λ2D, étant
entendu que dans le spectre des valeurs de la constante λ, on se limitera à un signe donné ( -λ
correspond en e�et la même solution)
On est ainsi amené à résoudre 2 équations distinctes :
* f"=-λ2 f dont les solutions sont de la forme asin λ x+ b cos λx
* g'=-λ 2 Dg dont les solutions sont de la forme c exp(-λ2 D t)
Dans le cas où λ est nul, alors f est de la forme ax+b et g est une constante .
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A chaque valeur de λ non nulle correspond une solution particulière de la forme :

exp(−λ2Dt) [aλ sinλ x+ bλ cosλ x]

(en ayant inclus c dans aλ et bλ)
La solution générale, combinaison linéaire de ces solutions particulières dé�nies pour chaque

λ, s'écrit alors :

C(x, t) = a0x+ b0 +
∑
λ 6=0

exp(−λ2Dt) [aλ sinλx+ bλ cosλx]

L'application de ces conditions aux limites va permettre de déterminer le spectre des valeurs de
λ, ainsi que les valeurs des autres constantes (a0, b0,aλ,bλ)

C(0, t) = C0 = b0 +
∑
λ 6=0

exp(−λ2Dt) [bλ]

Il en résulte : b0=C0 et bλ=0 pour tous les λ

C(e, t) = 0 = a0e+ C0 +
∑
λ6=0

exp(−λ2Dt) [aλ sinλe]

a0e+ C0 = 0 soit a0 = −C0/e et sinλe = 0 soit λ = nπ/e avec n ∈ N∗

On a donc

C(x, t) = C0

(
1− x

e

)
+
∞∑
n=1

an sin
nπx

e
exp

(
−n

2π2Dt

e2

)

C(x, 0) = 0 = C0

(
1− x

e

)
+
∞∑
n=1

an sin
nπx

e

Le dernier terme (
∑
) apparaît donc comme le développement en série de Fourier de la fonction :

−C0(1− x

e
) et les coe�cients an sont déterminés par :

−C0

∫ e

0

(
1− x

e

)
sin

nπx

e
dx = an

∫ e

0
sin2 nπx

e
dx ce qui donne :

an = −2C0

nπ

Et �nalement C(x, t) = C0

(
1− x

e

)
− 2C0

π

∞∑
n=1

1
n

sin
nΠx
e

exp
(
n2π2Dt

e2

)

et le �ux en sortie P (t) = −D
(
∂C

∂x

)
x=e

s'écrit, avec les mêmes notations qu'en B.1

P (τ)
P∞

= 1− 2
∞∑
n=1

(−1)n+1 exp
(
−n2π2τ

)
(B.7)
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B.1.3 Expressions pratiques

Il est intéressant de remarquer que les expressions mathématiques du �ux B.6 et B.7, bien
qu'ayant des écritures di�érentes sous forme de séries, sont strictement identiques. Cependant
elles présentent des intérêts complémentaires : la première converge rapidement pour des temps
courts (l'argument de chaque exponentielle étant en 1/t), tandis que la seconde converge rapide-
ment pour des temps longs (l'argument de chaque exponentielle étant en t).
Il est donc commode de prendre les expressions approchées suivantes obtenues en se limitant au
premier terme de chaque série :
Pour τ ≤ 0,3, l'expression B.6 est approchée à 10 −3 près par :

P (τ)
P∞

=
2√
πτ

exp
(
− 1

4τ

)
(B.8)

Et pour τ ≥ 0,2 ,l'expression B.7 est approchée à 10 −3 près par :

P (τ)
P∞

= 1− 2 exp
(
−π2τ

)
(B.9)

Pour 0,2 ≤ τ ≤ 0,3, on peut indi�éremment utiliser l'une ou l'autre de ces expressions.
Notons par ailleurs que les deux méthodes de résolution permettent de calculer le pro�l de
concentration à tout instant ; la valeur asymptotique donne le pro�l stationnaire, qui est linéaire :

C(x, e) = C0(1− x

e
) (B.10)

B.2 Transitoire décroissant (désorption)

Si l'on stoppe le chargement de la face d'entrée ou si on la polarise anodiquement, on obtient
une désorption de l'hydrogène di�usible par les deux faces. La modélisation la plus simple est
obtenue à l'aide des conditions suivantes.

� Condition initiale : C(x,0)= C0(1-x/e). Cette condition nécessite d'avoir atteint le régime
permanent lors du chargement (�ux constant).

� en entrée : C(0,t)=0 ; l'inversion de polarité en entrée doit assurer un passage quasi-
instantané de C=C0 à C=0.

� C(x=e,t)=0 (conditions de détection inchangées)
On peut conduire sans di�cultés les calculs exactement comme dans le cas du transitoire de
chargement ; le �ux enregistré sur la face de sortie est symétrique du �ux de chargement par
rapport à l'horizontale P=P∞/2, puisqu'on trouve
P/P∞=1-Pchargement/P∞
c'est à dire

P (τ)
P∞

= 1− 2√
πτ

∞∑
n=1

exp[−(2n+ 1)2

4τ
] (B.11)

ou encore
P (τ)
P∞

= 2
∞∑
n=1

(−1)n+1 exp(−n2π2τ) (B.12)

B.3 Exploitation du début d'un transitoire de perméation

Il arrive que seul le début d'un transitoire soit aisément exploitable. C'est le cas par exemple
lors d'expériences sur des structures à faible coe�cient de di�usion (10−12- 10−13 m2.s−1) ou
lorsque les conditions de perméation ne peuvent être considérées comme stables que pendant de
courts instants, avant d'évoluer de façon mal connue. Si l'on peut considérer que la concentration
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C0 en entrée est constante pendant ces instants, il est possible de déterminer le coe�cient de
di�usion et cette concentration. Un cas sans doute fréquent est schématisé ci-après ; pendant le
temps t0, il est acceptable d'assimiler la concentration d'entrée à C0. Pour ces courtes durées,
l'expression B.8 est alors utilisable, l'appliquer en deux point distincts (t1, P1) et (t2,P2) permet
d'éliminer l'inconnue P∞ :

Fig. B.1 � Évolution de C0

P1

P∞
=
P (t1)
P∞

=
2e
√
πτ1

exp(− 1
4τ1

)

et

P2

P∞
=
P (t2)
P∞

=
2e
√
πτ2

exp(− 1
4τ2

)

en faisant le rapport, il vient :

P1

P2
=
√
t1
t2

exp[− e2

4D
(

1
t2
− 1
t1

)]

ce qui permet de tirer le coe�cient de di�usion D en fonction des deux points expérimentaux (t1,
P1) et (t2,P2) :

D =
e2( 1

t1
− 1

t2
)

4 ln(P2
P1

√
t2
t1

)

En reportant la valeur de D dans une des expressions Pi=f(ti) ci-dessus, il est alors possible
d'obtenir P∞, puis C0 (=P∞ e /D).



Annexe C

Dosage d'hydrogène : correspondance

entre pression mesurée et quantité

d'hydrogène

Les formules C.1 et C.2, C.3 et C.4 obtenues grâce à l'étalonnage, permettent d'accéder
directement à la teneur massique en hydrogène en ppm dans un échantillon donné à partir des
pressions relevées sur la jauge combinée WRG1 et sur la jauge capacitive Baratron. La mesure
de la pression �nale se fait au sommet de la courbe de dégazage avant sa diminution due au
refroidissement du gaz, au contact du piège à azote liquide. L'étalonnage de l'appareil a été
réalisé en utilisant des quantités connues de gaz dihydrogène, détendues dans la zone de mesure
de l'enceinte (partie 2, voir section 2.2.6), piège à azote liquide rempli. Il faut noter que la pression
mesurée à l'aide de la jauge Baratron est la vraie pression d'hydrogène, car il s'agit d'une mesure
directe, ce qui n'est pas le cas de la WRG1.

C.1 Mesure avec WRG1

1. pour P < 2 Pa, il faut utiliser la relation :

Q = −0, 0697P 2 + 3, 3089P (C.1)

avec

� P la pression mesurée avec WRG1

� Q la quantité d'hydrogène en µg

Il su�t ensuite de diviser Q par la masse de l'échantillon en g pour avoir la teneur en ppm.

2. Pour P > 2 Pa, il faut utiliser la relation :

Q = −0, 0076P 2 + 3, 1962P − 0, 0249 (C.2)
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Fig. C.1 � Relation entre QH2 et PWRG1

C.2 Mesure avec la Baratron

1. pour P < 2 Pa, il faut utiliser la relation

Q = 0, 002066P 2 + 0, 36191P (C.3)

avec

� P est la pression mesurée sur la baratron en µbar
� Q la quantité d'hydrogène en µg.

Il su�t alors de diviser Q par la masse de l'échantillon en g pour obtenir la teneur en ppm.

2. Au dessus de 2 Pa, (entre 20 et 100 µbar), il faut utiliser la relation suivante :

Q = 0, 40469P − 0, 1387 (C.4)

Fig. C.2 � Relation entre QH2 et PBaratron



Annexe D

Courbes de polarisation des aciers en

présence d'inhibiteurs

D.1 Acier HE 450 M

Fig. D.1 � Courbes de polarisation du HE 450 M (a) dans une solution HCl ep=1,32 mm et (b)
dans une solution de HCl inhibée avec Surtec (25 ml.l−1) ep=1,21 mm

Fig. D.2 � Courbes de polarisation du HE 450 M (a) dans une solution de HCl inhibée avec
Block (1 ml.l−1) ep=1,05 mm (b) et dans une solution HCl inhibée avec Addistrip (25 ml.l−1)
ep=1,12 mm
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D.2 Acier DP 750

Fig. D.3 � Courbes de polarisation du DP 750 (a) dans une solution HCl ep=0,45 mm et (b)
dans une solution de HCl inhibée avec Surtec (25 ml.l−1) ep=0,78 mm

Fig. D.4 � Courbes de polarisation du DP 750 (a) dans une solution de HCl inhibée avec Block
(1 ml.l−1) ep=0,71 mm et (b) dans une solution HCl inhibée avec Addistrip (25 ml.l−1) ep=0,94
mm

D.3 Acier TRIP 800

Fig. D.5 � Courbes de polarisation du TRIP 800 (a) dans une solution HCl ep=0,53 mm et (b)
dans une solution de HCl inhibée avec Surtec (25 ml.l−1) ep=0,98 mm
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D.4 Acier BAS 100

Fig. D.6 � Courbes de polarisation du BAS 100 (a) dans une solution HCl ep=0,52 mm et (b)
dans une solution de HCl inhibée avec Surtec (25 ml.l−1) ep=1,02 mm

Fig. D.7 � Courbes de polarisation du BAS 100 (a) dans une solution HCl inhibée avec Block (1
ml.l−1) ep=0,52 mm et (b) dans une solution de HCl inhibée avec Addistrip(25 ml.l−1) ep=1,12
mm
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Annexe E

Courbes de polarisation des aciers dans

les solutions à base de HCl

E.1 DP 750

Fig. E.1 � Flux en fonction du potentiel d'entrée (a) sans inhibiteur ep=0,45 mm et (b) en
présence de surtec ep=0,78 mm

Fig. E.2 � Flux en fonction du potentiel d'entrée en présence de Block ep=0,71 mm (a) et
Addistrip ep=0,94 mm (b)
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E.2 CP 800

Fig. E.3 � Flux en fonction du potentiel d'entrée (a) sans inhibiteur ep=0,51 mm et (b) en
présence de Surtec ep=0,52 mm

Fig. E.4 � Flux en fonction du potentiel d'entrée (a) en présence de Block ep=0,55 mm et (b)
Addistrip ep=0,52 mm

E.3 TRIP 800

Fig. E.5 � Flux en fonction du potentiel d'entrée sans inhibiteur ep=0,3 mm
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E.4 BAS 100

Fig. E.6 � Flux en fonction du potentiel d'entrée (a) sans inhibiteur ep=0,52 mm et (b) en
présence de Surtec ep=1,02 mm

Fig. E.7 � Flux en fonction du potentiel d'entrée en présence de (a) Block ep=0,52 mm et (b)
Addistrip ep=1,12 mm
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