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Résumeé

Face aux normes environnementales de plus en plus exigeantes, Tlallégement des
véhicules est devenu un enjeu majeur pour I'industrie de Iautomobile, qui cherche a réduire
I’émission de gaz a effet de serre par la réduction de b corsommation C’est dans cette optique
quont été développés les aciers de 3°™® génération a eflet TRIP (TRansformation-Induced
Plasticity). Ces ackers multiphasés contiennent une fraction importante d’awsténie résiduelle
(15-30 % mass.), qui peut se transformer en martensite au cours de la déformation. Cette
caractéristique confere a ces ackrs un tres boncompromis résistance-ductilite. Au cours de leur
procédé d’élaboration, ces aciers subksent un trakement thermique sous atmosphére réductrice
et un électrozingage, deux étapes au cours desqueles de I’hydrogéne peut étre incorporé aux
matériaux. L’hydrogéne ainsi absorbé peut modifier les propriétés mécaniques des aciers et
conduire a kur rupture prématurée.

Ce travail de thése vise a caractérser les phénomeénes de diffusion et de piégeage de
Ihydrogéne incorporé au cours du procédé d’ékmboration de deux aciers TRIP de 3™
gérération et d’évaluer son impact sur ks propriétés mecaniques de ces aciers. Il s’agit d’un
acier austenito- ferritique riche en manganese et en aluminium (Mn-Al) et d’un acier austénito-
martensitique riche en manganése et en silicium, trempé et revenu (« Quenched and
Partitionned » - Q&P). L’incorporation de I’hydrogéne au cours du traitement thermique et de
I’électrozingage a été simulée par des chargements a hautes tenpératures et a plus basse
température (par voke cathodique), respectivement.

Des essak de thermodésorption (TDS) couwplés a des essais de perméation
électrochimique ont permis une meilleure compréhension des phénomenes de diffusion et de
pegeage de FPhydrogerne dams ces ackers multphasés. 1l a été montré que b diffusion et k
piégeage de I'hydrogene deépendent du mode de chargement de celui-ci, justifié par une
cinétique de désorption a température ambiante plus lente et un piégeage plus profond identifiés
dans le cas du chargement & hautes températures. La formation d’un nouveau type de piége a
également été identifice lorsque T'acier subit une transformation de phase en présence
d’hydrogeéne. Les potentiels sites de piégeage identifiés sont : ks sies interstitiels de I'austénite,
les dislocations/interfaces et ks défauts nouwellement créés au cours de b transformation de
phase.

Enfin, des essais de traction uniaxiale reéalisés sur des éprouvettes phtes pré-chargées
en hydrogene ont montré une sensibilité de ces aciers vis-a-vis de I’hydrogene incorporé par
wk cathodique.

Mots clés : hydrogene, deutérium, diffusion, piégeage, défauts, microstructure, TRIP,
transformation de phase, fragilisation par I’hydrogene, FPH, thermodésorption, perméation
ékectrochimigue, traction uniaxia ke



Abstract

Lighter vehicles with lower fuel consumption and CO2 emissions became a major stake
for the automotive industry. In this context, 3" generation TRIP steels have been developed.
These multiphase steels contain an important fraction of resdual austenite (15-30 wt.%) which
can transform into martensite under deformation This characteristic give the steels a better
compromise strength-ductility. During ther elaboration, these steels are subjected to a heat
treatment under reducing atmosphere and an electro-galvanisation, two steps during which
hydrogen can enter the material. The absorbed hydrogen can modify the mechanical properties
of the steels and lead to ther premature failure.

This work aims to characterize the diffusion and trapping of hydrogen incorporated
during the elboration process of two 3" gereration TRIP steels: an austenitic- ferritic Mn-Al
steel and an austenitic- martensitic quenched and partitiored (Q&P) steel. The incorporation of
hydrogen during the heat treatment and the electro-galvanisation has been simulated by high
temperature and low temperature (cathodic) charging, respectively.

Thermal desorption mass  spectroscopy (TDMS) analyses combined  with
electrochemical permeation tests have permitted a better comprehersion of diffusior/trapping
phenomena in these multiphase steels. It has been showed that diffusion and trapping of
hydrogen depends on its introducing mode: high temperature charging induces a slower
desorption Kkinetic at room temperature and a deeper trapping of hydrogen in the microstructure.
Transformation-induced defects have been identified when a phase transformation occurs with
hydrogen in the steel. The potentil trapping sites identified are: the interstitial sites of austenite,
the dslocations/interfaces and transformation- induced defects.

Finally, tensile tests realized on pre-charged samples have showed a senstivity of these
steels to cathodic hydrogen charging

Keywords: hydrogen, deuterum,  difilsion,  trappng, defects, microstructure, TRIP, phase
transformation, hydrogen enbritement, TDMS, permeation, tersie test



Table des matiéres

R 101 0 Yo 00} o o ST PR 1
2. ELAL U8 PAIt ..ot bbbttt 6
2.1. Lesackrs AHSS (Advanced High-Strength Steel).........ccoooviiiiiiiiiiiiiiccee, 7
2. 1.1, LRt TRIP coocvvvcvveessssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssnes 7
2.1.1.1.  Descriptionde la transformation martenSitique ...........coverererencnesieeieeens 8
2.1.1.2.  Trarmsformation martensitique induite par ladéformation..........cccccceeeinnn. 9

2.1.2.  Procédé d’élaborationdes aciers TRIP de 3°™® génération.............cccocvvevvvverennee. 10
2.1.3.  Traitement thermique apPliQUE .........cooviiiieieieee e 11
2.1.4.  Effets des paramétres du traitement thermique sur la microstructure .................. 14

2.1.4.1. Efet de b température d’austénitisation (« soaking temperature ») : ST .. 14

2.1.4.2. Effetde latempérature de trempe («quenching temperature ») :QT.......... 14
2.1.43. Effetde ladurée de partitioning : Pt........ccccooeiiiiiiiinneieeee e, 15
2.1.4.4. Effetde latempérature de partitioning :PT .....cc.coeiieiiiieiiese e, 15

2.2. L hydrogeéne dans les aciers : gBnEralites..........ocovvereiiiiiiiiisiie e 16
2.2.1.  Absorptionde I'hydrogene dans le MaEriau .........ccceovrereriiiiiiiieieeseeee, 16
2.2.1.1.  Absorptionde I'hydrogéne BSud’un milieU gazeux ........cccovvvvvveeniinnienn. 16
2.2.1.2.  Absorptionde I'hydrogéne Bsud’un milieUaqUEUX ..........coccvvviveveinennenn. 17
2.2.2. SOIUDTIIE ..ot st n s 19
2.2.3.  Transport de 'hydrogeéne dans le Matériau..........cocovvriiiiiiiiiii i, 20
2.2.3.1. Diffusionde I'hydrogene dans les matériaux métalliques...............ccccuveneen. 20
2.2.3.2. PIBOBAGE .. vttt bbbt bttt 22
2.2.3.3.  Modeéles de diffusion— PIBOBATE ......covvvveeriiiie e 24

2.3.  Méthodes d’étude des interactions hydrogene — matériau dans lesaciers................... 26
2.3.1.  Analyse par Spectrométrie de Désorption Thermique (TDS ou TDA)............... 26
2.3.2.  Perméation électroChimMIQUE .........ccooiiieiiiiiieieee e 28
2.4. Interactions hydrogéne — matériaudans lesaciers de 3éme génération...................... 30
2.4.1. Impact de la présence de pieges sur ladiffusivite de I’hydrogene...........ccocuveneen. 30
2.4.2. Detrbutionde I’hydrogeéne dans la microstructure : les sites de piégeage ......... 31
2.5.  Fragilisationpar ’hydro@ene (FPH)........ccooiveiiiiiii e 34
2.5.1.  Mécanismes de fragilisationpar Phydrogene (FPH) ....ccovevveieveie i, 35
2.5.1.1.  Décohésionexacerbée par la présence d’hydrogene ..........ccoovvvvveiniinrnnnnn. 35

(Hydrogen-enhanced deCOheSIoN— HEDE) ........cccooiiiiiiiiiiiiee e 35



2.5.1.2.  Exacerbation de b phbsticitt locak induite par b présence d’hydrogene

(Hydrogen-enhanced localized plasticity —HELP).........cccooeiviiiiiiiie e 35
2.5.1.3. Fragilsation induite par Fémbssion dedBbcatiors .............ccccovevieiiiienen, 36
(Adsorption-induced dilocation emssioN — AIDE)........cccccciieiieieiie e 36
2.5.1.4.  Fragilsation par création de BCUNES ........cccoivviiiiiiiicecre e 37
(Hydrogen-enhanced strain-induced vacanCies — HESIV) .. cccnnnssssssssssssssssssssssssses 37
2.5.1.5.  Fragilsation associée a la transformation martenstigue........c.ocooeeeieeenennen. 38

2.5.2.  Impact de I'hydrogene sur ks propriétes mécaniques des aciers a efiet TRIP .. 38

2.5.3.  Impact de ’hydrogene sur le facies de rupture ..........cccocceeveeiieieiie e 40
2.6, CONCIUSION ...ttt bttt b ettt bbb e beeneenneas 45
3. Matériaux €t METNOTES.........ceiieie et enees 47
TR V(=] = LU GRS SRR PRPRSSRSRPN 48

3.1.1.  Acier manganese-aluminium (IMN-Al) ........ccooeiioiiiieie e 49

3.1.1.1.  Conposiion chimigue et traitement thermique de Pacier Mn-All............ 49
3.1.1.2.  Caractérisations microstructurales de I'acier Mn-Al ..........cccccovvviiiiinnnnn. 50
3.1.1.3. Effet de b déformation sur b microstructure de Facier M Al 52
3.1.1.4.  Stabilité de la microstructure dans I'azote NQUIE .......cccouusssssssssssssesreensesssssesseeens 56
3.1.1.5.  Caractérkation de b couche d’oxyde formée au cours de Fébboration....... 56
3.1.1.6.  Corclusions — caractérisation de I'acier MN-Al.........ccccoviiiiiiiiiiiiiieien, 57
3.1.2.  Acier trempé etrevenu — «Quenched and Partitionned » (Q&P) .......cevvvvvnenen, 57
3.1.2.1.  Conposition chimigue et tratement thermique .........ccooceeeieniiie e, 57
3.1.2.2.  Caractérisations microstructurales de I'acier Q&P........cccccvvevvvveiieiiieecineenne. 58
3.1.2.3. Effet de b déformation sur b microstructure de Facier Q&P ..................... 60
3.1.2.4.  Stabilite de la microstructure dans I'azote NQUIAE ..........ccommmmmmmrrreeeeesmmmmssssssssseesnens 64
3.1.2.5. Caractérkation de b couche d’oxyde formée au cours de Fébboration....... 64
3.1.2.6. Corclusions — caractérisation de I'acier Q&P .........ccceevvveviiiieeiie e, 64
3.2. Usimge et méthodes de préparation des échantillons pour essas............ccccccevevennnnn, 65

3.2.1. Echartilors pour ks chargements cathodigUes.........cccoovvvveiieie i 65

3.2.2. Echartilors pour ks essak de thermodésorption (TDS) ......ccoocvveererinenenennnnn 65

3.2.3. Echartilbrs pour ks essak de perméation ékectrochimigques..........coceevveiveinennnnn 66

3.2.4. Eprouwettes de traction UNBXIAE ...........cccevveiieiiieiieecce e 66
3.3, IVBHNOUES ...oovvuuvurmmmmmmmmmsmmsssssssssssssssssssssssssssssss e85 5555 67

3.3.1.  Techniques de caractéerisation miCrostructurales.............ccccoevvervriesiesieesesiennnnn 67

3.3.1.1.  Microscopie électronique a balayage (MEB) .........cccceveviiieinieiicieieienns 67



3.3.1.2.  Diffusiondes électrons rétrodiffusés (EBSD)..........cccocveviiieeircviecricsienenn, 67
3.3.1.3.  Diffractiondes rayons X (DRX) .......ccccereririreriniiniinene e 68
3.3.1.4.  Spectroscopie a décharge luminescente (SDL)........ccccocvevviiieieeiieiieciennnen, 68
3.3.2.  Chargements €N NYArOGENE.......cviiiiieeeiirieie et 68
3.3.2.1.  Chargements a hautes températures (HT) ......ccoovvivriviiieiniiene e 69
3.3.2.2. Chargements a basse termpérature (BT) .....ccocovevviieiiciecie e 69
3.3.3.  Techniques eXperimentales ............cccoooveiieiiiiic i 71
3.3.3.1.  Spectroscopie de désorption thermique (TDS) .....c.ccccevveveiiieieeiiesie e, 71
3.3.3.2.  Perméation €lectroChimiQUE..........cccovieiiiieiieierees e, 75
TR TR TR R I - T (o OSSR U P PRPRORRP 78
334, SIMUIALION NUMETIQUE......eiuieiieiieieiee e 78
A, RESUITALS ..ot ettt bbbt bbb bt ns 80
A1, ACIEN MN-AlL e e reeneenes 81
4.1.1. Hydrogéne incorporé & hautes températures (HT) ......ccoovvvvevierienenenniieeeieens 81
4.1.1.1.  Essais de thermodésorption (TDS) .....ccocvevueiieresiiesiierieese e sie e 81
4.1.1.2.  ESSAIS MECANIGUES.......eiteeriitreiteereiteesteesteeeesteesteeaessaesteeseessessaesseessesseesseans 90
4.1.2.  Chargement a basse tempeérature (BT) ......ccovviveiiiiieiiieie e 93
4.1.2.1.  Essais de thermodeSOrplion .......ccccooveeieiieireneieese e 94
4.1.2.2.  Essais de perméationélectroChimique ..........ccoeveieiiieii e, 97
4.1.2.3.  ESSAIS MECANIQUES. .....ccuivereriirieiierietesiesee ettt sttt se et ene e 107
4.1.3. CONCIUSION ...ttt bbb 109
4.2, ACIEN Q&P ... et nre s 110
4.2.1. Chargement a hautes températures (HT)....cocovveieeiiiie i 110
4.2.1.1.  Essais de thermodésorption (TDS) .....cccccvevveieiieereeieiieseese e e 110
4.2.1.2. Essais mecaniques :efiet de hydrogéne incorporé a HT sur ks propriétés
mécaniques de Tacier Q&P ........ociviiiiiiic e 118
4.2.2. Chargement a basse température (BT) .....ccccooerieereneeieie e 119
4.2.2.1.  Essais de thermodésorption (TDS) .......cccevieveeiieiiiiesie e 119
4.2.2.2.  Essais de perméationélectroChimique ..........cccovvvviireiineieneee e, 123
4.2.2.3.  ESSAIS MECANIJUES.......eiveereerieitieiieeseestiesteesteeeesreesteaaesraesteesteessesseesreennesnes 127
4.2.3. CONCIUSION ..ottt 129
4.3. Conclusions :acier Mn-Al versus acier Q&P .........ccocvveiiiiiiiiiiiee e, 129
ST B o1 S15] (o] o USSP PRSPPI 132
5.1. Caractérisationdu transport de I"hydrogene par permeationélectrochimique .......... 133



5.1.1. Difusion dars une mirostructure monophasée \ersus difiision dars ure

MICTOSEIUCEUIE DIDNBSEE ...ttt e 133
5.1.2. Déterminationdes quantités d’hydrogéne dans la membrane ..............ccccceeeee. 136
5.1.3.  Caractérisation dU PIEUEAGE ..ecveveeeeieeie e e e rte et e e e e sre e e e e ens 137
5.1.3.1.  DAterminationde WB ......coeruerieiiiiiieiisee e 139
5.1.3.2.  DAtermination A& Npidges. ... veereerreerrerruerrerreiriesiesesseessaesseseeseesseessesseessees 139
5.1.3.3.  Bilandes données dupiBgBAGE .......eivrereiririerieieieee e 141

5.2.  Impact des conditiors de chargement sur la d strb utionde I’hydrogéne ................. 141
5.2.1. Hypothéses sur ladstributiond I'hydrogene en volume ... 141
5.2.1.1. Chargement & hautes teMPEratures ..........cccoeveviereiiiesee e eee e ese e 141
5.2.1.2.  Chargement a basse température (80 °C)......cccererirereinereiereeee e 142
5.2.1.3.  Innocuité des chargements en hydrogéne sur b microstructure................. 142
5.2.2. Rappeldes principales caractéritiques des thermogrammes TDS.................... 143
5.2.3.  Désorptionde I'hydrogene en-dessous de 400 °C .......ccceovverereieneseerenrennnnn, 144
5.2.4. Desorptionde I'hydrogéne au-dessus de 400 °C ........ccevvvvievveiesiiesieesneneeenns 150
5.3. Effetde ladéformationsur ladésorptionde Phydrogene ........ccovevreiiiincininnne, 153
5.3.1.  EffetS MaJOritaireS .......ccveieiiieie et 153
5.3.2.  Retour sur les pics de désorption haute température...........cccoceveveverveeeriennen, 155
5.4.  Ouverture sur BSimulation NUMEIIQUE .......c.ecveiiieiieiiese e 159
TR TR ©0 ] ood 11757 10 oSSR SP 162
6.  CONCIUSIONS BT PEISPECTIVES......viiitiiiie ettt 164
6.1. Rappelducontexte et de la déMBIChE SUIVIE .......ccveeveviiiiiiie e, 165
6.2, CONCIUSIONS ...t ettt be e 165
6.3, PEISPECHIVES .....eeceieieee ettt ettt e nn e neere e 167



Liste des figures

Figure 1 : Diagramme représentant lallongement a rupture en fonction de h résistance
mécanique des difierentes familles  d'ACEIS.......ccooeiiii i 3

Figure 2 : Pieces pour lautomobile en aciers TRIP a) renforts de pied milieu en acier TRIP 780
électrozingué et b) traverse de pare chocs en acier TRIP 780 électrozingué

(Source : ArCEIOIMILEAL ........eoveiieie et nreas 3
Fgue 3 : Intation d'ue fesue ntergranulaire e a Ithydrogere (acker TRIP  Q&P) -
SOUCE  ATCEIONMIELAL........ccoceeeeeeeereeeeeeeereeesssessssssssssssssssssssssss s R 4
Fige 4 :Origine de b maille quadratique de b martensite selon Ban [2].......cccoveviviiciieennee, 8
Figue 5:Schéma représentant B distorsion de Ban [6].......ccocoiiiiiiiiiiniiiieieceee, 9

Figue 6 : Schéma représentant k cisaillement a Péchele microscopique d( a b transformation
de phase austénite- MArtenSIte  [6]......eeiveerieiieie ettt s 9

Figure 7 : Image au microscope électronique a transmission (MET) de la germination de la

martensite aux intersections deshbandes E.........ccooiiiiiiiniiiii e 10
Figure 8 : Procéde industriel d'ébboration des acers TRIP de 3éme génération
(Source : ArCelorMIttal) ...........ooiuiiiiiiee s 10
Figue 9 : Diagamme  de Phases FE-C ... 11

Figue 10: Dagamme TTT d’un acker hypoeutectoide — A : awsténite, C: cémertie, F: ferrite
—25 %, 50 % et 75 % (T < Ms) sont ks pourcentages de martersite  formée [6]........ccccoeveeeee. 12

Figwe 11 : Graphigue représentant Péwoltion de B microstructure et de B répartition du
carbore en forction dutenmps durant k tratement thermique Q&P [10].....coovevvviieiieiiiieiee 13

Figure 12: Microstructure observée au MEB aprés attaque au N ital 2% d’un acier Q&P (IF et
EF : Ferrite ; TM : Tempered Martensite ; RA : Retained Austenite ; UM : Untempered

MAIEENSIEE) [LA].. e veeeeiteeeie ettt et e s e et e s ra e s be et aeteeseesbeenbeannenneas 14

Figure 13: Evolution des propriétés mécaniques en fonction de b durée de partitioning d’un
acier TRIP de composition chimique Fe-0,2C-1,5SF1,9Mn (%mass.) a une température de
partiioning de 400 °C — essai de traction réalsé a0,001s*—UTS (Ukimate Tersie Strength)

. résistance mécanique — YS (Yield Strength) : limite d’¢lasticit¢ -TEl (Total Elongation) :
alongement total — UEl (Uniform Elongation) : allongement réparti [9]......ccocovviiviiiiiiinnee 15

Figure 14 : Absorption de TI'hydrogéne issu d’un milieu gazeux — schématsation de la
dssocition de b nokcule de dihydrogere, de ladsorption en surface du métal de latome
d'hydrogéne et de son absorption et sa diffusion dans B MEL..............cccrrrrrreeeeemnnesssesesssssns 17



Figure 15 : Absorption de I'hydrogéne issu d’un milieu aqueux — schématisation de l'adsorption
en surface du metal de fatome d'hydrogére et de son absorption et sa difiuision dams ke metal

Figure 16 : Représentation schématigue d’atomes d’hydrogere (rouge) dars differents  sites :
a) site interstitiel b) surface c¢) sub-surface d) interfaces (joint de grains, interphase)
e) dislcationet ) [aCune [34] ..o 22

Figue 17 : Dagamme d’érerge schématigue de b diffision en sites interstitiels et du piEgeage
SUF UNAETAUL [19] ..ottt e s be e saeeste e e e s raete e 23

Figure 18 : Exemple de spectre TDS (noir) obtenu lors d’une rampe de température et la
décomposition en trois pics, correspondant aux différentes contributions (vert, bleu, rouge)
CAICUIEES @ POSIETIONT [AT] ettt re e are e 27

Figwe 19 : Deconposiion des pics de TDS et détermmation graphigue des érerges
d’activationdu piégeage par la méthode de Choo et Lee [36]......ccccovvvviveieiiericie s, 28

Figure 20 : Représentation schématique de kb perméation électrochimique a travers une
MeMBrane MELAIIIGUE ..o 29

Figure 21 : Mesure ducourant de permeéation sous déformation in-situ pour un acier TRIP et un
ACIEr TRITITIQUE [B4] ..ot bbbt 31

Figure 22 : Thermogramme TDS obtenus sur un aceer TRIP 700 de conyposition chimique Fe-
0,17C-1,6Mn-0,4Si0,5- 2Al (% mass.), non déformé (0%) et déformé 5%, 10% et 15% [47].

Figure 23 :a) essak de DSC sur unacier TRIP 700 de composition chimique Fe-0,17C-1,6Mn-
0,4S+0,5-2Al (% mass.) et b) corrébtion des températures des pics TDS avec les terpératures
pour lesquelles a éte détectée une transformationde phase [47].....cccovevvevviieieccecce e 34

Figue 24 : Efiet de rhydrogere sur Pérerge de cohésion interatomique et schématsation du
MECANISIME HEDE [38] ..ottt re e re s 35

Figure 25 : Schématisation du mécanisme HELP a) déformation sans hydrogéne dans le
matériau et b) déformation en présence d’hydrogéne (avec une localisation des dislocations qui
provoque la formationde Cavites) [38] .....cveieriiiiiieeieiee s 36

Figure 26 : Observations MET : Influence de I'hydrogeéne sur les distances inter-dslocations :
en noir O Torr en blanc 95 Torr — mise en évidence de la diminution de la distance inter-

dislocations en présence d’hydro@ene [82] .......covvueriririiiiiiiieiese e 36

Figure 27 : Schématkation du mécanisme AIDE a) déformation sans hydrogéne dans le
matériau et b) déformation en présence d’hydrogéne dans le matériau (les zones en vert
représentent les zones de pIASTICITE) [38] ....voveveiiiiiiiiire e 37



Figure 28 : Schématisation du mécanisme HESIV a) déformation sans hydrogene dans le
matériau et b) déformation en présence d’hydrogéne dans le matériau (les zones en vert
représentent les zones de PIAStICItE) [38].....eoverveerririiiiiie e e 37

Figure 29 : Courbes contrainte-déformation réalisées sur des éprouvettes pré-chargées en
hydrogéne — essais de traction @ 10° s* — a) Low-Al acier TRIP ferrito-austénitique avec 26 %
d’austénite et b) High-Al acier TRIP ferrito-austénitique avec 30 % d’austénite [41].............. 38

Figure 30 : Courbes contrainte-déformation réalisées sur des éprouvettes pré-chargées en
hydrogéne — essais de traction @ 107° S [87]...c.cvvcueeiieieeeceee et 39

Figue 31 : Courbes contrainte-déformation d’un acier TRIP 780 non chargé et chargé en
hydrogene pendant differentes durées [88]........ccvveieiieiiiiiiiieiiece e 39

Figure 32: courbes contrainte-déformation et courbes représentant | désorption de thydrogéne
- enregistrées en SIMUKANE [70] ....cvvoeiiiee et 40

Figure 33 : Facies de rupture d'un acier martensitique trempé revenu (QT) pour différentes
quantités d’hydrogene absorbées (a) 0 ppm mass. de H (b) 0,27 ppm mass. de H (c) 0,99 ppm
s ST I o B 1 SRS 40

Figue 34 : Ewltion de b contrante a rupture en forction de b quantité d’hydrogene difiisible
dans k matériau pour des concentrations de contrainte Kt égales a 4,9 et 2,1 [40]................... 41

Figue 35 : Rwtue ntergranukire en présence d’hydrogere d’un acier auwsténiique riche en
(072 T 01U 1= 1 USSR 42

Figwe 36 : Cliché MEB (SE) de b surface montrant un amorcage de fssue dans b martersie
et propagation dans la ferrite d’un acier TRIP [39]......ccoveiiiiiiiii e 43

Figure 37 : Faciés de rupture montrant ure rupture par civage d’un acier TRIP 800 [97] 43
Figure 38 : Procédé d’élaboration des aciers de 3°™€ génération & Iéchelle du laboratoire 49
Figure 39 : Traitement thermique appliqué sur lacier Mn-Al.........ccooiiiiiiiieieiee e 50

Figue 40: Images EBSD de lacier Mn-Al D2 en coupe transverse a) Cartographie des phases
-en beu b ferriie et en rouge lawsténie b) Cartographie de Forientation cristalographique des
grains de ferrite €) Indice de QUAIEE.............ooereiiiiee e 51

Figure 41 : Micrographie MEB apres attaque au N ital 2 % d'une coupe transverse de lacier
IVIN- AL D12t b e bbbt 51

Figue 42:Images MEB (SE) en coupe de lacier Mn-Al apres attaque au Nital 2% a) Mn-Al D2
- 0% (ron Bmiré) b) Mn-Al D; — 10% (Bmié  10%) et ¢) Mn-Al D2 — 30% (Bmié  30%).
......................................................................................................... Eneur ! Signet non défini.



Figue 43 : Bwlton de b faction d'awténte en forction de b déformation équnaknte de
I'acier Mn-Al traité sous atmosphere Dz, H2 €1 No.....coooviiiiiiiiiiiie e 55

Figure 44 : Diffractogrammes de l'acier Mn-Al D2 a 'état initiale (0%) et aux états déformés

par laminage a froid jusqu’a 10% et 30% de dé formationéquivalente.............ccccevvereierenenn. 55
Figure 45 : Profil SDL réalisé sur une tdle brute de Mn-AlDz.......cccccoviviiiiiiieiece e 57
Figure 46 : Traitement thermique appliqué a lacier Q&P (durée durevenu :2758) ......cc........ 58

Figure 47 : Images EBSD de lacier Q&P D2 (600 s) en coupe transverse a) Cartographie des
phases - en bleu b martensite et en rouge lausténite b) Cartographie de Torientation
cristallographique des grains c) Indice de qUaIITE ..........cooeieiiiiiiii e 59

Figure 48 : Micrographie MEB d'ure coupe tramsverse de lacier Q&P N2 (275 s) apres attaqle
AUN TET 200 ...ttt ettt e et e et e e b e e s b e et e et e e e be e e reenreeanreenreen 59

Figure 49 : Images MEB de T'acier Q&P (275 s) en coupe apreés attaque au N ital 2% a) Q&P
D2 - 0% (non Bminé) b) Q&P D2 — 10% (Bmiré 10 %) et c) Q&P D2 —30% (bmiré 30 %).61

Fgure 50 : BEwltion de kb fraction d'awsténte en forction de b déformation équvaknte de

Iacier Q&P traité sous atmosphere D2, Ha €1 N2 ....cvoieiiiiiiiiceceeee e 63
Figure 51 : Diffractogrammes de l'acier Q&P (275 s) a I’état initial (0%) et aux états déformés
par laminage a froid jusqu’a 10% et 30% de dé formationéquivalente.............ccccevvevvevierennnn. 63
Figure 52 : Profil SDL réalisé sur une tdle brute de Q&P D2 (600 S) ...cvevevveiieieieiiiieeeiene 64
Figure 53 :Pland’usinage des échantillons TDS pour unpré-charge ment cathodique ............ 65
Figure 54 :Plndes éprouvettes de traCtid N .......ccccveieeieiiciice e 67
Figure 55 : Schéma de charge ment CathOdIQUE.........coveviiriiece e 70
Figure 56 : Courbe intensité-potentiel de lacer Mn-Al dans ure soltion NaOH0,1M a 80°C

.................................................................................................................................................. 71
Figure 57 :Schéma dudspositif de TDS — d’apres la Thése de C. Hurley [7]......cccooovvvvennnnne. 73

Figure 58 : Mesures brutes du courant ionique mesuré (en A) pour chacune des quatre fuites
calibrées (en mol D2.s%) - indiguées en noir Sur le graphe...........cc.cceeeveceeveeeceeveceeeeeeeeee e, 74

Figue 59 : Calbraion de b TDS — mesue de Iintensit¢ (en A) pour chacure des fuites
CalIDrEES (BN MOID2.S™) e 74

Figure 60 : Traitement de B ligne de base par un ajustement exponentiel sur ks thermogrammes



Figure 61 : Dispositif de perméation électrochimique (LECA — CEA Saclay)............ccccoveunenne. 76

Figure 62 : Cellule de permeation électrochimique de type Devanathan et Stachursky — CE :
contre-électrode (en Platine) ; ER : électrode de reférence (Hg/HgO) ; ET : électrode de travail
(membrane EChantillon).............coiiiiiiiie e s 76

Figure 63 : Dispersion des mesures des flux de désorption du deutérium dans lacier Mn-Al D2
NON VIBIILL . e bbbt b bbbttt 82

Figure 64 : Thermogrammes TDS obtenus sur Tacier Mn-Al D2 sans couche d’oxyde
d’¢élaboration pour différentes durées de vieillissement a température ambante....................... 83

Figure 65 : Ewlution de b quantit¢ de deutérium contenue dans T'acier Mn-Al D2 apres ks
différentes durées de vieillissement a température ambiante (En PPM MaSS.) ....ovevrerverenrennen. 83

Figure 66 : Courbes Choo-Lee issues des essais de TDS réalisés sur des échantillons Mn-Al
traitées sous atmosphere deutérée puis vieillis 24 heures a tenpérature ambinte .................... 84

Figure 67 : Thermogrammes TDS obtenus sur Facer MnAl Dy veilli 3h non bmiré, bmié 10
90 €L AMINE 30 U0.....uiieieeecec ettt e et e et e esb e e te et be e eaeeereenreereete e 86

Figure 68 : Thermogrammes TDS de I'acier Mn-Al D traités sous atmosphére deutéréé non
laminé (en rouge), laminé 30 % (en noir) et laminés 30 % puis vieillis a température ambiante
(enbleu et violet) —a) flux réels et b) flux normalisés par rapport au flux maximal.................. 86

Figure 69 : Ewlution au cours du vieillissement a température ambiante des quantités de
deutérium présent dans lacier Mn-Al D> (trait¢ sous atmosphére deutérée et sans oxyde) non
laminé (0 %) et laminé 30 %. Quantités (a) absolues et (b) normalisés par rapport aux quantités
INITIRIES ... ettt bbbt b et neenes 87

Fogue 70 : Themmogammes TDS obtenus sur Tacer Mn-Al D2 avec son  oxyde
d’¢laboration pour differentes durées de vieillissement a température ambinte...................... 88

Figure 71 : Ewlution au cours du vieillissement a température ambiante des quantités de
deutérium présent dans lacier Mn-Al D2 avec et sans son oxyde d’élaboration. Quantités (a)
absolues et (b) normalisés par rapport aux quantités initiales..............ccovvvevveveiie i, 89

Figure 72 : Ewlution au cours du vieillissement a température ambiante des quantités de
deutérium présent dans lacier Mn-Al D, montrant (point vert) Ieffet de I'oxyde d’élaboration
sur la désorption du deutérium a température ambiante.............cccvevueivieiiiereere e 89

Figue 73 : Courbes contrainte-déformation des éprouvettes Mn-Al H; avant et aprés
vieillissement a température ambiante — E =107 S ..o, 91
Figwe 74 : Mn-Al : facies de rupture a cupules (plan NT) a-b-c)sans hydrogene et d-e-f) avec

hydrogéne HT Sans VIBITISSEMENL. ..........coiiiiiiiiiie e e 91



Figue 75 : Courbes contrainte-déformation des éprouvettes Mn-Al H. traitées sous atmosphére

hydrogénée pus bminées jusqua 30 % de déformation équivaknte —E =10*s?................. 92
Figue 76 : Mn-Al 30 % : facies de rupture a cupules (plan NT) a-b-c)sans hydrogéne et d-e-f)
avec hydrogene HT Sans VIEIISSEIMENL .............ooviiiiiiieiiesee e 93

Figure 77 : Thermogrammes TDS obtenus sur I'acier Mn-Al traité sous atmosphére N2 puis
chargé endeutérium par voie cathodigue (-10 mA/cn? - 1 h a 80 °C) — obtenus apres différentes
durées de vieillissement & temMPErature AMDIEBINLE........cccccuuuvveveveereeeresessssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssens 94

Figure 78 :a) Quantités de deutérium restant dans I'acier Mn-Al chargé a HT et & BT apres les
differentes durées de Vvieillissement et b) comparaison des cinétiques de désorption du
deutérium incorporé a BT et de celui incorporé a HT (quantités normalisees a leur maximum
Par type e CAIGEIMEIL) .......ciueeiieiete ettt 95

Figure 79 : Thermogrammes TDS obtenus des échartilons d’acier Mn-Al chargés
cathodiquement en deutérium (référence en rouge) puis laminés 45% (en bleu) et enfin vieillis
48 h a température ambBNE (BN VEIT) ...ccvveiiiieieee ettt e e nne s 96

Figure 80 : Thermogrammes TDS obtenus sur ks échantillons d’acier Mn-Al chargé a BT de
référence (en rouge), et pré-déformés par laminage a 30% puis chargés cathodiquement en
deutérium (en bleu), pus Veillis 48 h a température aMDBNTE...........covvvvvvvvemssssseresssssssssssssessessssssssssssns 97

Figure 81 : Mn-Al : Courbes de perméation en absorption réalisées a 25 °C pour des épaisseurs
deL=0,55nm L =0,85 MM €L L = 1,24 MMuirireesisssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssses 98

Figure 82 : Mn-Al : Ewlution du flux stationnaire pour ks essais réalisés sur des échantillons
de 0,55 mMm 0,85 MM €t 1,24 MM 225 °Coriiriiiiiieee e 98

Figure 83: Mn-Al : Ewltion du potertiel enface d’entrée au cours du chargenert................ 99

Figure 84 : Mn-Al : Courbes de perméation en absorption normalisées a 25 °C, 40 °C et 50 °C,
courbes expérimentales (en rouge) et théoriques (BN VEM).........ccevveveeieiieve e 100

Figure 85 : Mn-Al : Courbes de permeation en absorption normalisees a 25 °C pour
L =055 mm L=085 mmet L=1,24 mm, courbes expérimentales (en rouge) et théoriques

Figure 86 : Mn-Al : Courbes de perméation en désorption normalisées a 25 °C, 40 °C et 50 °C,
courbes expérimentales (en rouge) et théoriques (BN VEI).........ccoereerereieeienine e 101

Figure 87 : Mn-Al : Courbes de perméation en absorption normalisées a 25 °C pour
L=055mm L=0,85 mmetL=124 mm courbes expérimentaks (en rouge) et théoriques

Figure 88 : Mn-Al : Ewlution de In D en fonction de (1/T) pour les différents coefficients de
difiision apparents cakués — hypothése de surface : CC. ............. Enmeur ! Signet non défini.



Figure 89 : Mn-Al — Courbes de perméation d’absorption expérimentak, théorique (Dapp) et
théorique (Dre)a) 25 °C b) 40 °C €t C) 50 °C...ovvvviiieeiicieeeiee e 105

Figure 90 : Mn-Al — Coubes de perméation de désorption expérimentale, ajustée et théorique
(Dre) — @) 25 °C D) 40 °C €1.C) 50 C...overveeeeeeeeeeeeeeee et 105

Figue 91 : Mn-Al — Coubes de perméation de désorption expérimentale, ajustée et théorigue
(Dre) réalisées a 25 °C —a) 0,55 mm, b) 0,85 mm et c) 1,24 MM...ccccorvrrrrieeierniicceserieeens 106

Figure 92 : Courbes contrainte-déformation des éprouvettes Mn-Al traitées sous atmosphére N2
pus chargées en hydrogéne par wie cathodique (NaOH 0,1M - 1h - 80°C) —e=10%*s? 108

Figure 93 : Mn-Al : Faciés de rupture a cupules (plan NT) a-b-c) sans hydrogene, d-e-f) avec
H-BT_non vieilli et g-h-i) avec H-BT_non vieilli (rupture prématurée)...........cccceevvevvevierennnns 109

Figure 94 : Thermogrammes TDS obtenus sur Tacier Q&P D : Flux de désorption du

deutérium en forction de la température apres différentes durées de vieillissement a température
ambiante apres suppression de 'oxyde d’éBboration............ccccceveveiiiiiiciccc s 111

Figure 95:Ewltion de kb quantté de deutérium, enppm ness., contene dars Facer Q&P D»
apres ks differentes durées de vieillissement & température ambiante  (sans couche d’oxyde).

Figuwe 96 : Thermogrammes TDS obternus sur Pacer Q&P D; en présence de son oxyde
d’élaboration pour différentes durées de vieillissement a température ambante..................... 113

Figure 97 : Q&P D : Effet de l'oxyde formé au cours du procédé d’élaboration sur kb cirétigle
de désorption du deutérium a température ambiante — a) quantit¢ de D (ppm mass.) en forction
du vieillissement etb) quantite de D normalisée par rapport aux quantités initiales ................ 114

Figure 98 : Quartités de deutérium estimées dars Pacier Q&P D : Effet de b présence d’ure
couche d'oxyde sur la désorption du deutérium depuis I'acier........cccccvevvevivereerieieesienseerienns 114

Figure 99 : Thermogrammes TDS obtenus sur lacier Q&P D2 ayant subi une durée de
partitioning de 275 s (& gauche) et 600 S (A ArO’e)....ccvveveiveeieeece e 115

Figure 100 : Thermogrammes TDS obtenus sur l'acier Q&P D» : Effet de b déformation par
laminage sur b distrbution spectrale du deULErIUM.............ccovviieieiieiie e 116

Figure 101 : Thermogrammes TDS d'échantillons Q&P traités sous atmosphere deutéréé non
laminé (en rouge), laminé 30% (en noir) et laminés 30% puis vieillis a température ambiante
(BNBIBUY. ...t 117

Figure 102 : Effet de b déformation sur b désorption du deutérium a température ambiante de
Iacier Q&P a) cinétiqgue de désorption du deutérium présent dans I'acier Q&P D2 non laminé
et e  30% et b) quartités de deutérum normalisées par rapport aux quantiiés nikalkes. 117



Figue 103 : Courbes contrainte-déformation a température ambiante des éprouvettes Q&P —
chargées en hydrogene a hautes températures et non Chargee..........ccooveveveerieiesiesieeseeseenes 118

Figure 104 : Faciés de rupture des éprouvettes Q&P : a-b-c) sans hydrogene ; d-e-f) chargées a
hautes températures ; g-h- ) chargées a hautes températures puis vieilles 1 semaine a
température ambiante - observés au MEB dans ke plan NT.........ccoooviviiiiiiciece e 119

Figure 105 : Thermogrammes TDS obtenus sur I'acier Q&P traité sous atmosphére N2 et chargé
en deutérium par wie cathodique (-10 mA/cnt - 1h — 80°C) aprés différentes durées de
vigillissement @ teMPEratUre AMDBINTE .........erccevvvvvessssseeeessssssssssssssssessssssssssssssssssssssssssssssssssssassssssssssssssssssanes 120

Figure 106 : Q&P : comparason des cinetiques de désorption du deutérium (incorporé a HT et
a BT) a température ambiante - a) quantités de deutérium contenues dans ke matériau apres
veillissement et b) quantités normalisées par rapport aux quantités iitiales de deutérum 121

Figure 107 : Effet du laminage sur des échantillons Q&P N2 chargés par wie cathodigue — non
laminé (en rouge), chargé puis laminé 30% (en bleu), chargé puis laminé 30% puis vieilli 24h
a température ambRNTE (BN VEI) ....oviieieieececeeeeie et 122

Figure 108 : Thermogrammes TDS obtenus sur lacier Q&P : Effet du chargement cathodique
(Lh —80°C) sur lacier Q&P BMINE  30%0........cviuirieieiiieieeeiee e 123

Figure 48 : Q&P : Ewolution du potentiel de I'électrode de travail en face d'entrée (FE) au cours
AU CRBITRIMENL....ooooerrcvvvssseessessssssssssssssssssssssss s ss s RRERRRRRERRRnE 124

Figure 110 : Q&P : Courbes de perméation d’absorption normalisées — essais réalisés a 25 °C
pour des épaisseurs d’échantillon de 0,68 mm et 1,2 mm — courbes du fer pur et courbes
EXPBTIMEITAIES. ...vvvvvvvvvvvsssesssssssssssssssssss s 8RR 125

Figure 111 : Q&P : Courbes de perméation de désorption normalisées — essais réalisés a 25 °C
pour des épaisseurs d’échantillon de 0,68 mm et 1,2 mm — courbes du fer pur et courbes

EXPBIIMEITAIES......voeeevevereee st 125

Figure 112 : Q&P — Courbes de perméation de désorption expérimentale, ajustée et théorigue

(Dre) réalisées a25°C —a) 0,68 MM €t D) 1,2 MM......coouummmmmmmmmmmmmmmmmmmsssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssses 126
Figue 113 : Courbes contrainte-déformation des éprouvettes Q&P traitées sous atmosphere N2
pus chargées par wie cathodique (80°C,1h) — E =10t . e 128

Figwe 114 : Faciés de rupture des éprouvettes Q&P : a-b-c) sans hydrogéne ; d-e-f) chargees
en H par wie cathodiques (1ha 80°C) non veillie ; g-h-i) chargées en H par wie cathodique
pus Veillies 1 serreine a température ambiante - observés au MEB dans k plan NT. 128

Figure 115 : Evolution du coefficient de diffusion apparent de I’hydrogéne en fonction de la
fraction d’austénite pour un acier biphasée — comparaison avec les données expérimentales
(MN=AL— 1,24 MM BLA 25 %C).riiiieeeieie ettt ettt sttt 134



Figure 116 : Courbes de perméation endésorption : diffusion pure dans b ferrite, diffusion dans
une microstructure biphasée et diffusion dans une microstructure biphasée couplée a du
PIEJBAGE TEVEISIDIE ... .ot 135

Figure 117 : Mn-Al (essai : e = 0,85 mmet T = 25 °C) — Courbes de perméation en désorption
de b ferrite pure, ajustée et expérimentale. La différence entre ks courbes expérimentale et
ajustée (hachures de droite) est repréSentee ENNOIM ........ccccveierererere e 136

Figure 118 : Cinétiques de désorption normalisées du deutérium a température ambiante, issu
des deux types de chargement HT et BT pour ks aciers a) Mn-Al et b) Q&P (pics <400 °C).

Figue 119 : Mn-Al D, : Déconvolution en deux Gaussiennes (~180 °C et ~230 °C) de k

contribution spectrale de I'échantillon NON VIBHIL ........ecrceeeeeeieececesssssssssssessesssssssssssssssssssssssssees 146

Figue 120: Mn-Al D2 : Ewoltion en forction du temps de b Gausseme  n°1 [180 — 250 °C].

Figue 122 : Q&P D, : Déconwltion en tros Gaussemes (~110 °C, ~160°C et ~230 °C) de

b contrbution spectrak de Féchantillon  MON VBIllI..............ccceummmmmmmmmmmmssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssees 147
Figue 123 : Q&P D2 : Ewltion au cours dutenps de b Gawsseme ~110°C.................... 148
Figue 124 : Q&P D: : Ewltion au cous dutermps de b Gawsserme ~160 °C.................... 148
Figue 125: Q&P D: : Ewlition au cous dutenmps de b Gawsserme ~230 °C........ccccueee. 149

Figure 126 : Schématisation des eérergies de piegeage et de dépiégeage — avec AHm : I'enthalpie
de migration dans les sites interstitiels, E’p et E’dép les énergies de piégeage et de dépiégeage
de T’hydrogéne incorporé a BT et E’p et E’dép les énergies de piégeage et de depiégeage de
PRYOrOGRIE  IICOIPOIE A HT ..ooooooeeeeeeeeeeeeseeessssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssss s ssssssssssssssssssss s ssssssssssssssseees 150

Figure 127 : Schématisation de I'évolution des microstructures au cours des traitements
thermiques sous atmospheres N2 et D2 et de b localisation de I'hydrogéne (étoiles vertes) au
cours du ChagEMENE @ HT ..ot 152

Figure 128 : courbe TDS (m/z=3) obtenue en chargeant cathodiquement en deutérium un
échantillon d’acier Q&P H: (exposé Hz pendant k traitement thermique final). Le pic a 450 °C
visible ici est inexistant pour kB matériau Q&P N2 chargé cathodiquement (cf. Figure 105 du
CRAPILIE € RESUKALS %) coovveeeeeeeerresseessssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssasssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssses 152

Figure 129 : Effet du laminage sur k flux de désorption du deutérium pour les deux aciers
IMN- AL HT 61 Q&P HT ..ooovooeeeeeveevvrrsresssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssees 155



Figure 130 : Cirétigues de désorption de l'hydrogene a température ambiante des aciers Mn-Al
et Q&P chargés en deutérium a haute température non déformés (0 %) (contribution isolée a
250 °C) et AETOIMES (B0 0) ...veeveeeieieeierieieeie ettt et 155

Figure 131 : Thermogrammes TDS de lacier Q&P non laminé (0 %) et laminé (30 %) — non
vieilli et vieillis 1 semaine et 3 semaines a température ambiante...........c.cccevveveeieiieevvernene 156

Figue 132 : Zoom sur kb gamme de température [300 — 600 °C] des thermogrammes TDS
obtenus sur 'acier Mn-Al D2 déformé 30 % puis vieilli a température ambiante.................... 158

Figure 133 : Zoom sur la gamme de température [300 — 600 °C] des thermogrammes TDS
obtenus sur les aciers a) Mn-Al chargé a 80 °C puis déformé a 45 % puis vieilli a température
arbiante et b) Q&P chargé a 80 °C pus déformé a 30 % pus Veilli atempérature ambiante.

Figure 134 : Schématsation de la localisation de I'hydrogéne dans une microstructure avec
hydrogéne (HT ou BT) — non laminé et une microstructure laminée enprésence de d’hydrogeéne
G LISV =13 OO 159

Figure 135 : Mn-Al (1,24 mm — 25 °C) - Courbes de perméation expérimentale (en rouge) et
simulée (en bleu) a) en absorption et b) en déSOrptioN.......cccecvviieveeie i 161

Figre 136 : Schématsation des diférents niveaux d’érerge, avec AHm lenthabie de
migration en interstitiel, et Ep et Eqp les énergies de piégeage et de dépiégeage........c..ceun... 161

Figure 137 : Flux de désorption du deutérium simulés et expérimentaux des échantillons sans
vieillissement et apres vieillissement de 24 heures a température ambiante ...........c.ccoceevevennen. 162

Figure 138 : Schématisation des eérergies de piégeage et de dépiégeage — avec AHm : I'enthalpie
de migration dans les sites interstitiels, E’p et E’dép les énergies de piégeage et de dépiégeage
de T’hydrogéne incorporé a BT et E”’p et E’’dép les énergies de piégeage et de dépiégeage de
Phydrogene INCOMPOTE @ HT ....uiiiiiiiiiiei bbb 166



Liste des tableaux

Tabkau 1 : Coefficents desolbili¢ pour un acier ferriique et un acier awténtigue (avec R
en J.mort K1, Ten K etf enatm) [39]....cciicueiiieieicce e 20

Tabkau 2: Vakurs dedifusivité pour ks ackers ferritique et austénitique ............ccceveveeeninenn, 21

Tabkau 3: Difierentes expressiors pour b détermination du coeficent de diffision apparent
de Thydrogéne a partir de courbes de perméation en abSorption...........cccceveveieereerieereseennean, 29

Tabkau 4: Coeficents dediffision apparents de Fhydrogere obtenus a partr de b méthode

de perméation EIECITOCHIMIC UB........ccuiiiiiiieeie ettt ettt teesae e e arae s 30
Tableau 5: Erergies de dépiégeage pour differents types de PIBGES .....ocvvvvvvereeievveiieeie e, 32
Tableau 6 : Récapitulatif des conditions expérimentales et des facies de rupture résuttants

POUF CIFEIENTS  IMBIEIIALX coversseevesesessssesesseseesssssessssssssssssssssssssssssssssssssssssesssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssss e 44
Tabkau 7: Composition chimigue (% mess.) de facier M- Al étudi..........ccooevveeiieiicieee, 49

Tableau 8 : Taux d'austénite (% mass.) mesurés pour ks tdles MnAl traitées sous atmosphere
N T =1 o 52

Tabkau 9: Tabkau récapitubtif desdiferentes atmosphéres des traiterments thermigues et
des états de dEIMBLION  ELUAIES ........cveiivieiie ettt beeeree 52

Tablkau 10: Taux d'austénite (% mess.) enforction de b déformation équvaknte de lacier

Mn-Al traité sous atmosphere D2, H2 OU N2 ...c.voioiiiiiiiiiiccie e 54
Tabkau 11 : Fractiors d'austénie avant et aprés maintien dars lazote liquide...........coceenee.. 56
Tablkau 12 : Conposition chimigue (% mass.) de lacer Q&P étudi............cccoevvviieeiienen, 58

Tableau 13 : Taux d'austenite (% mass.) mesurés pour ks toles Q&P traitées sous atmosphere
N T =1 N 59

Tableau 14 : Tableau récapitulatif des differentes atmosphéres des traitements thermiques et des
tats de dEIOrMBLION  ELUAIBS.........oviiiie ettt 60

Tablkau 15 : Taux d'austénite (% mass.) enforction dutaux de déformation de lacer Q&P
(275 s) traité  sous atmosphere Dz, H2 OU N2.....oouoiiiiiiiiecee e 62

Tabkau 16 : Fractiors d'awsténte (% mass.) avant et aprés marntien dars lazote lquide ......... 64

Tableau 17 : Conditions expérimentales en face d’entrée et en face de sortie des essais de
PErMEation EECIIOCHIMIGUE ........coiiiiitiitiieeete ettt 77



Tableau 18 :Q uantités de deutérium dans l'acier Mn-Al D2 non Vieilli. .........cccocoveevviiieinenne. 82

Tableau 19 : Quartités de deutérium detectées dans k matériau apres chaque durée de
VIBTHISSEIMEIL ...ttt et e e e e e e et e e et e e sae e e saeessbe e beeannaenaeeaneas 84

Tableau 20 :Mn-Al : Energies d'activatio nestimées par b méthode de Kissinger................... 84

Tableau 21 : Quartités de deutérium détectées par TDS sur des matériaux sans oxyde et avec

oxyde, pour différentes durées de VieilliSSEMENL. ..........cccoveieiiiieiiee e 89
TabIeau 22 1 IMESUIES T8 STIICTIO N «.eeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeeee e 91
TabIeaU 23 1 IMESUIES T8 ST ICTIO N ettt eeeennene 93

Tableau 24 : Quartités de deutérium incorporées par vk cathodique (-10 mAcn? -1ha
80 °C) dans un metériau non bminé, bmiré 30 % et bmné 30 % pus wveilli 48h a
tEMPErature aMDIANTE .........iueieeieeeee ettt bbb 96

Tabkau 25: Coefficents dedifiision apparents de Phydrogere déterminés par difierentes
methodes a difierentes tenpératures d’essas — hypothese de concentration corstante (CC).

................................................................................................................................................ 103
Tabkau 26 : M- Al : Détermination de b corstante pré-exporentielle apparente et de

Pérerge de myation apparente (hypothese de surface : CC)..vvvvevvvicivciecicceceeee, 103
Tableau 27 : Mn-Al - Concentrations de surface apparentes et theoriques (a pur) de

Phydrogere & difierentes temperatreS d’€SSAB. ........c.cveierierierieriesieeieie e, 106
Tableau 28 : Mn-Al : Concentrations de surface apparentes et théoriques (a pur) de

Fhydrogene pour difierentes €paBSEUrs (225 “C) cvvvvvveieiieriiiiee e 107
Tableau 29 : MESUIES 0 SIICTION.........cceeurmmmrnerrreessssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssnns 108
Tableau 30 : MESUIES 08 SIICTION......cccuuuummmrerereessssssssssssssssssssssssssssesssssssssssssssssssssssssssssssssssssssesssssssssssssssssanns 119
Tabkau 31 : Détermmation des coeficents de difiusion de 'rhydrogere a 25 °C pour
differentes épaisseurs d’échantillon — hypothese de concentration constante (CC) ................. 126

Tableau 32 : Q&P : Concentrations apparentes et théoriques (o)) d’hydrogene en surface. .. 127
Tableau 33 : MESUIES A€ SIHICHION...........uurrresssisessssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssss 128

Tableau 34 : Récapitulatif des pics et de keurs cirétiques de désorption............ccccevevveivenene. 130

Tableau 35 : Quartitts de deutérium dans ks aciers Mn-Al et Q&P suite aux chargements BT



Tabkau 36 : Coefficents de solbiité et de difiision a tenpérature anbiante powr kb ferrie et
PUSEEINIEE ..ottt ettt et e st e et e e rt e et e e R e e b e e e e e nRe e e bt e enb e e neennne e 134

Tableau 37 : Mn-Al — Quartitt  d'hydrogéne en interstitiel dans b ferrite, réwersible totale,
dars Fawsténite et réversble autre que dars Fawsténite cakues a partr des ntégraks sous
les courbes de perméation endésorption (essais a différentes températures) .............cceevveneee. 137

Tableau 38 : Mn-Al —Quartitt  d'hydrogéne en interstitiel dans b ferrite, réversible totale,
dars Fawsténite et réversble autre que dars Fawsténie cakues a partr des ntégraks souws
ks courbes de perméation en désorption (essaks sur des échartilons de difierentes épaisseurs).

Tabkau 39: Acker Mn-Al : quartité de deutérum avant et aprés bmimage des matériaux chargés
= I I O W N OSSOSO PRSP 154

Tabkau 40 : Acer Q&P : quartité de deutérim avant et apres bminage des matériaux
Charges @ BT €L A HT ..ouiiieiie ettt 154

Tabkau 41 : Quartités de deutérium incorporé a BT (80 °C) avant et aprés bmimage des deux
matériaux EtUdIBS MN-ALEt Q&P........ccoviiieiiie et 154

Tableau 42 : Constante pré-exponentielle et érergie de migration de Fhydrogéne dans ks sites
101 CCT 6] 6117 RSOSSN 160

Tableau 43 : Constantes pré-exponentielles et érergies de pigeage et de dépiégeage, et
densité de pieges pour deUX tyPeS U PIEOES ....cveireeireeieieeie ettt 160

Tabkau 44 : Corstante pré-exporentele et érerge de migration de Fhydrogere  dars ks sites
11T (4TS SO PSOPPPSP 167

Tableau 45 : Constantes pré-exponentielles et énergies de piégeage et de dépiégeage, et
densité de pieges pour deUX tYPeS U PIEOES ....cveieeireeie ettt sre e sre e 167



1. Introduction



L’un des principaux objectifs de I'industriec autormobile est de concevoir des vehicules
qui garantissent b sécurité des passagers, tout en étant respectueux de I’environnement. Face
aux normes envionrementakes de plus en plus exigeantes, I'allégement des Véhicules est
devenu un enjeu majeur pour I'industric de Iautomobile, qui cherche & réduire I'émission de
gaz a effet de serre par b réduction de b consommation. L’allégement des structures peut étre
réalisé par le choix de matériaux alternatifs comme les polymeres ou encore ks composites
dans les parties du véhicule non impliquées dans b protection physique des passagers. Dans les
parties structurales en lien avec kb sécurité des passagers, rien ne remplace aujourd’hui les
matériaux meétalliques (principalement les aciers et ks alliages d’aluminium) du fait de leur
bonne capacité a absorber, par déformation plastique, I'énergie libérée lors de chocs. L’acier
est encore aujourd’hui le matériau le plus utilisé dans I'industrie de P'autormobile (90 a 95 % du
parc). Des propriétés mécaniques adaptées, un savoir-faire maitrisé et un faible co(t par rapport
aux autres types d’alliages fort plutdt pencher kb balance wvers Tutilisation des aciers.
Cependant, le développement d’autres matériaux tels que les composites ou ks polymeres se
faisant a grand pas, ks sidérurgstes se doivent d’apporter des améliorations constantes a leurs
produits. Dans ce cadre, b conception et k développement de piéces auto Iégeres ayant de
bonnes propriétés mécaniques et un codt convenable sont devenus un défi majeur. L’allégement
de la structure passe par la réalisation de pieces souvent pré-déformées en forme de « U » ou
de tubes (non pleines). Le passage d’une structure pkine a une structure creuse, garantissant les
mémes (voire de meilleures) propriétés mécaniques, a nécessité la conception et k
développement des aciers AHSS (Advanced High Strength Steel).

La premiere ¢érération d’aciers AHSS (1G) pour emboutissage a froid était constituée des
aciers HSLA (High Strength Low Alloyed) et HSS (High Strength Steel). Cette famille d’aciers
a ensuite été compktée avec ks aciers DP (Dual Phases), TRIP (TRansformation-Induced
Plasticity), CP (Complex Phases) et martensitiques. La 2°™® génération d’aciers AHSS fait
référence aux aciers TWIP (TWinning-Induced Plasticity). Enfin, une nouvelle gamme d’aciers
a haute limite d’ébsticité pour emboutissage a froid a récemment été lancée : ks aciers de 3°™®
génération. Comme ks aciers TRIP [1], ces nuances de 3°™® gérération sont des aciers
multiphasés, mais contenant une fraction plus importante d’austénite résiduelle (15-
30 % mass.). lls subisent alors une transformation de phase austénite- martensite au cours de
la déformation. Cette caractéristique confére a ces acikers un tres bon compromis résistance-
ductilite par rapport aux autres types d’aciers (Figure 1). Ik constituent alors d’excellents
candidats pour les parties structurales des véhicules qui nécessitent une résistance mécanique
élevée et une bonne formabilité, permettant d’obtenir par emboutissage des pieces de forme
complexe (Figure 2). Actuellement, plusieurs pices structurales des véhicules sont constituées
d’aciers 1G (DP600, DP780) et ont permis Tlallégement des Véhicules tout en ayant un
compromis résistance-ductilité convenable. Les aciers 3G en cours de développement allient
d’excellentes propriétés de résistance et de formabilité, et pourraient permettre d’alléger les
pieces automobikes de 10 a 20 % par rapport aux nuances DP exitantes. Les sidérurgistes visent
ure limite d’ébsticité supérieure a 1000 MPa et ure résistance mécanigue supérieure a
1300 MPa. Afin d’atteindre ces objectifs, il s’agit d’optimiser I'effet TRIP en controbnt b
stabilité de I'austénite a température ambiante. Le but est que b transformation de phase ne se
déclenche ni trop rapidement ni trop tardivement lors de b déformation. On y parvient en



augmentant b quantité de carbone et/ou de manganese (avec ajout de silicium et aluminium
dans certains cas) avec des microstructures ultrafines (submicroniques) austénito-ferritigues,
bainitiques et austénito-martensitiques. Une étude a démontré un effet TRIP optimal pour une
talle de gain dausténite entre 0,01 umet1 pm [2].
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Figue 1:Dagamme représentant fallongement arupture en forction de b resistance
mécanigue des difierentes familles d'aciers.

b)

Figue 2 :Pieces pour fautonobile enaciers TRIP a) renforts de pied milieu en acker
TRIP 780 ékctrozingué et b) traverse de pare chocs en acier TRIP 780 ékctrozingué
(Source : ArcelorMittal).

Au cours de leur élaboration, ces ackers 3G subksent un traitement thermique final sous
atmosphere réductrice qui permet d’obtenr la microstructure visée, puis, éventuellement, un
électrozinguage. Au cours de ces deux étapes, de I’hydrogéne peut étre incorporé aux
matériaux. De nombreux travaux ont ms en évidence k role de I’hydrogéne dans b fragilisation
de ces aciers a haute résistance mécanique [3]-[6]. En effet, 'hydrogene absorbé par ke matériau
peut diffuser en solution solide interstitielle et étre piégé au niveau des défauts microstructuraux
comme ks delocatiors, ks interfaces, ks bcunes, ks cavités ou encore ks jonts de grais. Ce



piégeage peut conduire a une accumulktion locale d’hydrogéne et induire une rupture
prématurée du mateériau. Aussi, B mise en forme des tdles (par emboutissage, par exenple)
entraine ure transformation de phase austénie- martersite et crée des contraintes résidueles. La
conjorction de b présence d’hydrogene, de martensite et de contraintes résiduelles induit pour
ces matériaux un risque de rupture differée (Figure 3). Des études sont en cours afin d’évaluer
ce risque. La présente thése en fait partie.

Initiation de fissure
intergranulaire

Figue 3:Intation d'ue fesure ntergranubire e alhydrogere (acier TRIP Q&P) —
Source : ArcelorMittal.

Ce travail de these a pour objectif de caractériser b diffusion et k piégeage de I’hydrogene
incorporé au cours du procédé d’éhboration industriel de deux aciers TRIP de 3°™® génération
et d’évaluer I'impact de I'hydrogéne sur ks propriétés mécaniques de ces aciers. Il s’agit d’un
acier austénito- ferritique riche en manganése et en aluminium (Mn-Al) et d’un acier austénito-
martensitique riche en manganese et en silicium, trempé et revenu (« Quenched and
Partitionned » - Q&P).

Pour répondre a ces objectifs, 'absorption de I'hydrogeéne dans les matériaux au cours du
procédé d’ébboration industriel a été simuke a léchele du bboratore :

e Le traitement thermigue sous atmosphere réductrice a été simuké par des traktements
thermiques  sous atmospheére hydrogénée a hautes températures (> 740 °C)
e L’électrozinguage a €té simulé par des chargements cathodiques en hydrogene a phs
basse température (80 °C)
Suite a ces procédures de chargement, b diffusion et le piégeage de I'hydrogéne dans ks aciers
Mn-Al et Q&P ont été étudiés. Le piégeage de I'’hydrogene incorporé a hautes températures
(HT) et a basse tempé rature (BT) a tout d’abord été étudié par des essais de thermodésorption
(TDS). Des vieillissements a température ambiante de différentes durées ont été réalisés avant
ces essais de TDS dans k but d’évaluer b cinétique de désorption de I’hydrogéne a température
ambiante et de révéler les differentes contributions a b désorption de I’hydrogéne depuis b
microstructure. Des échantillons avec et sans leur oxyde d’ébboration ont été analysés afin de
déterminer k role de I'oxyde dans la désorption de I'hydrogéne incorporé a HT. Afin de révéler
Ieffet des modifications microstructurales induites par la déformation sur ke piégeage de
I’hydrogene, ue partie des tbles chargées en hydrogene & HT et a BT a subi ue pré-
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déformation par laminage a froid avant ks essais TDS. Des essais de perméation
électrochimique ont été réalisés a 25, 40 et 50 °C sur les tOles traitées sous atmosphere neutre
(N2) afin de caractérser kb diffusion et k piégeage de I'’hydrogeéne dans ces microstructures
complexes. Enfin, I'impact de I’hydrogéne incorporé a HT et a BT sur ks propriétés
mécaniques a 20 °C de ces aciers a eté étudié par des essabs de traction a b vitesse de
déformation de 102,

L’originalit¢ de cette these repose sur la réalisation de traitements thermiques sous
atmosphére controlée dans un four dédié (& OCAS, Gand en Belgique) et des essais de
thermodésorption réalisés sur des échantillons chargés en deutérium, traceur isotopique
de P’hydrogéne. Le chargement en deutérium plutdt qu’en hydrogéne permet I'obtention de
meilleurs résultats TDS en termes de précision, I'abondance de cet élément dans Tair étant
nettement plus faible que celle de I'hydrogéne (d’un facteur 1,2.10°%). Le deutérium dans ks
échantillons provient alors quasiment uniquement du chargement effectué. Ainsi, en utilisant ke
deutérium, on s’affranchit de Teffet parasite de tout type de pollution. Ce deutérium est soit
incorporé a HT au cours du traitement thermique dans k four dédie, soit incorporé a BT par
chargement cathodique. Tout au long de cette étude on fera I’hypothése que k deutérium peut
étre assimilé a I'hydrogeéne en termes de diffusion et de piégeage [7] et donc que les conclusions
issues de ces etudes avec k deutérium peuvent directerment s’appliquer a I’étude des
interactions hydrogene- matériau.

Ce sujet de thése a eté initie et financé par ArcelorMittal Research and Development (Maizieres
Product), en collaboration avec le Laboratoire d’Etude de la Corrosion Aqueuse (CEA de
Saclay) et Mnes Saint-Etienne (MSE).

Ce manuscrit est construit autour de cing chapitres, en commencant par une étude
bibliographique du sujet (Chapitre 2), suivi d’un chapitre décrivant les matériaux étudiés et ks
méthodes expérimentales utilisées au cours cette thése (Chapitre 3). Les résultats obtenus pour
les deux ackrs étudies sont regroupés dans le Chapitre 4, qui est suivi d’une dicussion
(Chaptre 5). Enfin, ks conchsions et perspectives sort présentées dars ke Chapitre 6.
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Le procédé d’élaboration des aciers de 3™ génération inclut des étapes au cours desquelles
de Thydrogene peut étre incorporé aux matériaux, comme le traiement thermique sous
atmosphere hydrogénée  (réductrice) ou encore [Délectro-zingage. Suite a Iabsorption
d’hydrogene par lacier, celuici peut diffuser via les sites interstitiels de I'acier et/ou étre piégé
au niveau de défauts microstructuraux, interfaces ou phases secondaires de celui-ci. Les
propriétés mécaniques de I'acier peuvent étre modifiées par b présence d’hydrogene, celle-ci
pouvant conduire aure rupture prématurée ou diférée du matériau.

Ce chapitre a pour objectif de présenter une revue des interactions hydrogene- matériaux,
focalisée essentiellement sur ks acirs de 3°™¢ cgrération & effet TRIP. Il est divisé en quatre
sections : (i) ks aciers avances a haute tenue mecanique, et plus particulierement les aciers a
effet TRIP, (i) les généralités sur I'absorption, k transport et ke piégeage de I'’hydrogene, (iii)
une revue critique des méthodes expérimentales communément utilisées et des résultats obtenus
sur des ackers TRIP, et enfin (iv) I'impact de I’hydrogéne sur les propriétes mecaniques des
aciers. La conclusion du chapitre mettra en évidence les lacunes et principaux points nécessitant
d’étre approfondis pour permettre une meilleure comprérension de bk dstrbution de
Fhydrogene dars ces aciers TRIP etson inpact sur keurs proprietés mecanigues.

2.1.Les aciers AHSS (Advanced High-Strength Steel)

Les aciers AHSS sont des aciers avancés a haute tenue mécanique. Cette famille d’aciers
est constituée d’aciers biphases, TRIP, TWIP et martensitiques. Notre étude sera focalisée sur
les aciers a effet TRIP. Les aciers de 3°M® génération étant en cours d’élaboration par ks
sidérurgistes, on va se baser sur les aciers de 1% et 2°™¢ génération. Les ackers a effet TRIP
étant des aciers multiphasés, ces derniers re seront pas écartés de I'étude. Ces ackers sont
constitués d’une microstructure multiphasée contenant une fraction importante d’austénite
résiduelle métastable pouvant se transformer en martensite au cours de kb déformation. Cette
caractéristique leur permet d’avoir un bon compromis résistance-ductilit¢ par rapport a d’autres
familles d’aciers.

Cette section sera divisée en quatre sous-parties : (i) I'effet TRIP, (ii) le procédé d’éhboration
des aciers TRIP, (iii) k traitement thermique appliqué et enfin (iv) T'effet des parametres du
tratement thermique sur | microstructure.

2.1.1. L’effet TRIP

Lefet TRIP est b phstcité indute par b transformation. Celici a feu dans des
microstructures multiphasées contenant une fraction importante d’awsténite résiduelle  (15-30
% mass.) et fait intervenir une transformation de phase austénie-martensite au cours de b
déformation. Dans un premier tenps, une description rapide de kb transformation martensitique
sera présentée et dans undeuxiéme temps, k trarsformation de phase induite par b déformation
sera évoquée.



2.1.1.1.Description de la transformation marte nsitique

La forme stabk de Tacier a hautes températures (> 900 °C) est I'austénite. Au cours du
refroidissement, b martensite est formée a partr d’une température de début de transformation,
appelée Ms (martensite start). Cette température peut varier en fonction de la composition de
I'acier et k taux de transformation martensitique dépend de kb température finale, typiquement
ambiante. Cette transformation martensitique peut étre activée a une température T plus élevée
que Ms, dans k cas d’une sollicitation mécanique.

La trarsformation martensitique est une transformation de phase a I'état solide [8]. Il s’agit
d’une trarsformation displcive : les atomes migrent de maniere ordonnée sur de petites
distances. Le déplcement des atomes provoque une ditorsion de b maille. Les atomes se
réarrangent pour former une structure plus stabk, mais la martensite garde la méme
composition chimique que lausténite de base (phase mere). La martensite apparait souvent sous
forme de plaquettes, qui se forment a une vitesse voisine de celle du son dans le métal
(1000 m.s™). La transformation est accompagnée d’une dilatation du réseau et d’un cisaillement
a TI’échelle macroscopique. Cette déformation est b conséquence du passage d’une structure
cubique a faces centrées (CFC) a ure structure quadratique centrée. Cette maille quadratique
centrée se forme a partir d’éléments prékeves dans deux mailles cubiques a faces centrées
accolées, comme schématiseé sur b Figue 4.
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Figwe 4 :Origire de b maille quadratique de b martensite  selon Ban [9].

Deux étapes ntervienrent dars ke processus de trarsformation

- Un déplacement ordonné a I’échelle atomique, représenté sur la Figure 5 : s mailles
cristallines des deux phases sont differentes, on passe de I'une & lautre par une
déformation de Ban [10].



Figue 5:Schéma représentant b distorsion de Ban [11].

- Cisaillement a I’échelle microscopique, représenté sur b Figure 6 : un cisaillement
apparait afin de minimiser Iénergic due a cette transformation de phase. Un phn
commun existe entre les deux phases, qui n’est pas modifié par cette transformation de
phase : kb plan d’habitat.
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a) Echelle microscopique b) Echelle atomique

Figure 6 : Schéma représentant k cisaillement a Péchelle microscopique di a b
transformation de phase austenite-martensite [11].

2.1.1.2. Transformation martensitique induite par la déformation

Plusieurs études ont démontré qu’une déformation plastique extérieure peut engendrer b
transformation martensitique [12]-[14]. Cette trarsformation de phase est e a I'énergie de
faue d’empilement (EFE).

- Lorsque cette énergie est élevée, la transfor mation de phase austénite (y) en
martens ite quadratique centrée (o’) se produit en une seule étape. Les sites de
germination de la martensite sont les macles et/ou les fautes d’empilement induites par
b déformation.

- Lorsque cette énergie est faible, la transfor mation martensit ique a lie u suivant le
mécanis me y ADEE @D & o, Dans ce cas, les sites de germination de la marte nsite
o’ sont les intersections des bandes de martensite hexagonale compacte (E). La

Figure 7illustre ce phénomene.



Figue 7:Image aumicroscope électronique atransmission (MET) de b germination de b
martensite aux intersections des bandes E [12].

2.1.2. Procédé d’élaboration des aciers TRIP de 3¢™Me génération

Un schéma du procédé d’ékboration des aciers TRIP & I’échelle industrielle est présenté en
Figure 8. Ce procédé inclut les étapes classiques d’ékboration des aciers en commencant par le
raffinage de T'acier et la coulée, en passant par des étapes successives de laminage a chaud et
de dégraissage, suivi par un laminage a froid, un dégraissage, k traiterment thermique final et
enfin un électro-zingage. A b sortie du four de traitement thermique, les tdles sont recouvertes
d’une couche d’oxyde. Avant I’étape d’€lectro-zingage proprement dite, un courant cathodique
est imposé afin de réduire cet oxyde (nettoyage de k surface). L’étape finale consiste en un
maintien en température (190 °C) pendant 3 a 5 heures, afin de faire désorber I'hydrogéne qui
a été incorporé dans k matériau durant I’électro- zingage. En effet, b couche d’électrozingage
corstitue  a température ambiante ure barriere a b désorption de I’hydrogene.

Fabrication et raffinage de I'acier Coulée

s - —l

Laminage a chaud Décapage Recult
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R R B R B
BN BN B B . .
H H H H H H . Q | .

Décapage Laminage a froid Traitement thermique Electro-zinguage Recuit
chimique T3

oo Q0000 5. [ CW© | HN

Figure 8 :Procédé indwstriel d'ébboration desackers TRIP de 3eme genération
(Source : ArcelorMittal).
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2.1.3. Traitement thermique applique

A Tissue des premieres étapes de fabrication (coulée, laminages), I'acier est completement
ferritiqgue. Afin de former de I'austénite, essence du concept ‘TRIP’ pour les acirs puisque
nécessaire pour permettre une phsticité induite par transformation austénite @& martensite, b
premiere étape du traitement thermigque est I'austénitisation. Elle consiste en un maintien a une
température élevée supérieure a Aci (début de Tausténitisation), afin de transformer la totalité
ou bien une partie de b phase ferritique en austénite. Ce faisant, on se place a une température
telle que tout ke carbone soit remis en solution. La Figure 9 représente un diagramme de phase
Fe-C qui permet de visualiser b stabilité des différentes phases en fonction de b conposition
en carbone et de kB température. La Figure 10 représente un diagramme TTT (Temps
Température Transformation) d’un acier hypoeutectoide. Un maintien a une température
supérieure a Acz permet une austénitisation compléte de T'acier abrs qu’un maintien entre Acy
(début de Tlausténitisation) et Acs (fin de Tausténitisation) conduit a une austénitisation partielle
de celui-ci. Ces températures Acs et Aci varient en fonction de la conposition chimique de
lacier. Entre les températures Acs et Ms (martensite start), les transformations de phase
dépendent du temps. En dessous de kb température Ms, b tramsformation martensitique est
uiguermrent  gowerrée par b tenpérature.

&-Fe

TEMPERATURE_CELSIUS

; : mcum ;
700 i
— Fernte (a—Fe) : Fernte + Cementlte
600 i T T 1
@ 0 05 10 1.5 20 25 30 35 40 45 50
MASS_PERCENT C ©2006 calphad.com

Figue 9 : Dagramme de phases Fe-C.
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Figue 10 : Diegamme TTT d’un acier hypoeutectoide — A : awsténite, C : cémrentite, F:
ferrite — 25 %, 50 % et 75 % (T < M) sont ks pourcentages de martensite  formée  [15].

La seconde étape du traitement thermique est b trenpe a une température inférieure a Ms
(martensite start) et supérieure a Mg (martensite finish), qui permet de former une certaine
fraction de phase martensitique a partr de Ilausténite. L’acier trempé (contenant de kb
martensite fraiche) est souvent fragile. Le carbone étant responsable de cette fragilité, une étape
de revenu, durant laquelle une partie ducarbore peut diffuser hors de b martensite est appliquée
(la martensite fraiche devient alors de b martensite revenue), afin d’améliorer b ductilité et b
ténacité de Pacier. Il est égakement possble de faire une trempe complete du matériau pourvu
que bk conposition chimique de I'acier ke permette. L’ajout d’aluminium et de manganese, forts
stabilisants de b ferrite et de Iausténite respectivement [16], permet de faire une trempe
complete du matériau suite a lausténitisation et d’avoir une microstructure finale biphasée
ferrite  — austénite.

Chacune des phases a un rble bien défini en ce qui concerne ks propriétés mécaniques finales
de lacier : b martensite engendre un durcssement supplémentaire par rapport & lausténite, et
I'austénite une ductilité suppEmentaire par rapport a b martensite. Le but est alors d’obtenir
une austénite ayant une stabilité telle que Teffet TRIP re se déclenche ni trop rapidement ni
trop tardivement lors de b déformation. Une étude sur la stabilité¢ de l'austénite en fonction de
la taille de grains dans des aciers TRIP [2] a montré que pour une taille de grain supérieure a
1 pm, Pawsténite se transforme en martersite powr de fablks contraintes et que pour ure taille
de grain inférieure & 0,01 pm k transformation martensitique induite par b déformation n’a
pas lieu étant donné b grande stabilité de I'austénite. La stabilité de I'austénite augmente avec
b tereur en carbore [17]. Or celici difiise de b martersite vers Pausténite et sa répartiion
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dans les grains d’austénite s’homogénéise progressivement. Plus le grain d’austénite est petk et
plus rapdement aura lieu I'’homogénéisation. La gamme de taille de grain optimale pour

lausténite, pour obtenir lefiet TRIP voulu, a donc été estimée entre 0,01 pm et 1 pm [2].

Plusieurs woies de traitement thermique sont envisageables pour former de lausténite résiduelle
susceptible de se transformer, sous déformation, en martensite. La premiére consiste a élaborer,
par austenitisation partielle (Act < T < Acz) puis trempe complete, un matériau austénito-
ferritique. La durée du traitement thermique et kB conposition chimique de Iacier sont
prépondérantes pour assurer a b fois la quantité et b morphologie de I'austénite [18]-[21] (pour
assurer au matériau ses propriétés mécaniques AHSS), ainsi que sa métastabilité a température
ambiante (par métastabilit¢ on entend sa capacité a se transformer, sous déformation, en
martensite). La seconde Wi est plus complexe et fait intervenir la formation de martensite par
trempe partelle et un revenu d’homogénisation. Un traitement thermique classique pour un
acier TRIP 3G dit Q&P (pour « Quenching and Partitioning » traduit par « trempe et revenu de
répartition») est présenté en Figure 11. Il consiste a chauffer acier a une température T
supérieure & b température Acs, afin d’avoir une austénitisation compléte, puis a faire une
trempe jusqu’a une température se situant entre Ms (martensite start) et Ms (martensite finish),
afin de former une certaine quantit¢ de martensite qui sera ensuite revenue a une température
plus élevée. La solubilité du carbone dans l'austénite étant plus élevée que celle dans b
martensite, durant k revenu de répartition k carbone diffuse de la martensite vers Iausténite,
stabilisant I'austénite. Une derniere étape de trempe a lieu suite au revenu durant laquelle de kb
martensite fraiche est susceptble de se former, a partir des fractions d’austénite non
suffisamment stabilisées par le revenu. La fraction d’austénite stabilisée, elle, ne se tranformera
pas en martersite  fraiche durant cette derniére trempe.

Time (s)

Figue 11: Graphque représentant Péwoltion de b microstructure et de b répartiion du
carbore en fonction dutemps durant k trakement thermigue Q&P [18].
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2.1.4. Effets des parametres du traitement thermigue sur la microstructure

La microstructure des aciers de 3°M génération et les propriétés mécaniques qui en
découlent dépendent fortement des paramétres du traiement thermique. Les sidérurgstes visent
ure limite d’ébsticité supérieure a 1000 MPa et ure résistance mécanigue supérieure a
1300 MPa. Les paragraphes suivants détaillent I'effet de ces parametres sur b microstructure
et par conséquent sur ks proprietés mécaniques de ces aciers.

2.1.4.1.Effet de la température d’austénitisation (« soaking temperature »): ST

A priori, au-dessus de la température Acs, B choix de b température et de b durée
d’austénitisation n’a d’impact que sur la taille des grains austénitiques. Pour ure austénitsation
partielle, I'effet dominant mis en évidence par Santofimia et al. [22] est la présence d’une
matrice ferritique a Iissue du traiterrent thermique. Sur un acier Q&P, de composition
chimique Fe-0,19C-1,61Mn-0,35S+1,10AF0,09P (%imess.), létape d’austénitbation partielle
conduit en effet, contrairement au cas d’une austénitisation complete, a une microstructure
finale constituée de martensite revenue, de martensite fraiche et d’ilots d’austénite dans une
matrice ferritique (voir le cliché MEB présenté en Figure 12). La température (et la durée) de
lausténitisation fxent alors b quartité et b talle des grains  d’austénite.

Figure 12: Microstructure observée au MEB apres attaque au Nital 2% d’un acier Q&P (IF et
EF : Ferrite ; TM : Tempered Martensite ; RA : Retained Austenite ; UM : Untempered
Martensite) [22].

2.1.4.2 Effet de latempérature de trempe (« quenching temperature »): QT

La température de trempe (QT) fixe ks quantités de martensite et d’austénite résiduelle
formées. Par exenple, Jing Sun et al. [23] ont étudié I'effet de la température de trempe sur b
microstructure finale et les propriétés mécaniques d’un acier Q&P de composition chimique
Fe-0,2C-1,5Si-1,9Mn (%mass.) et montrent qu’il existe une température optimale (~ 140 °C
pour leur acker) permettant de maximiser B quantité d’austénite (~ 10 %). Cette étape est
cruciale car b quantié d’austénite résiduelle en fin de traitement thermique dépend de b
quantité d’austénite restante apres cette trenmpe partielle. Globalement, b résistance mécanique
diminue tres Egerement awec Paugmentation de kb température de trenpe, mas kb limite
d’éhsticité  sembe pls sersble et diminue de prés de 40% entre 100 °C et 200 °C.

14



2.1.4.3.Effet de la durée de partitioning : Pt

La durée du partitioning doit étre suffisamment grande pour que ke carbone puisse diffuser
de b martensite vers Tlausténite, et ainsi stabiliser I'austénite, mais pas trop pour obtenir une
austénite conservant sa capacité a se transformer en martensite sous I'effet d’une déformation
et ainsi obtenir T'effet TRIP voulu. De plus, la résistance mécanique de I'acier diminue avec la
durée de partitioning [17]. Un compromis doit donc étre adopté. La Figure 13 représente
I’évolution des propriétés mécaniques en fonction de la durée de partitioning d’un acier TRIP
de composition chimique Fe-0,2C-1,5SF1,9Mn (%mass.) a ure température de partitioning de
400 °C. Ure augmentation de b limite d’élasticité et une diminution de la résistance mécanique
avec b durée de partitioning sont observées. Dans cette étude, il n’y a pas de formation de
carbures car (i) b durée de partitioning est trop courte, (i) ke silicium est ajouté dans ke but
d’empécher leur formation et (i) au cours du partitioning les dslocations contenues
initialement dans b martensite sont réduites et par conséquent ks sies de germination des
carbures égakement.
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Figure 13: BEwolition des propriétés mécanques en fonction de b durée de partitioning d’un
acier TRIP de conposition chimique Fe-0,2C-1,5SF1,9Mn(%nmess.) a ue température de
partitioning de 400 °C — essai de traction réalisé & 0,001 s* —UTS (Ukimate Tersile Strength)
: résstance mecangue —YS (Yield Strength) : Imite d’ébsticité - TEl (Total Ebngation)
alongement total — UEl (Uniform Ebongation) : alongement réparti [17].

2.1.4.4.Effet de la température de partitioning : PT

Zhou et al. [24] ont étudié I'effet de la température et de b durée de partitioning d’un acier
Q&P de composition chimique Fe-0,25C-1,5Mn-1,2S+1,5N+0,05Nb (% mass.) sur ses
propriétés mécaniques. En augmentant la température de partitioning, b fraction volumique
d’austénite augmente légerement (maxima vers 440 °C) probablement par déstabilisation de b
martensite, ainsi que sa teneur en carbone, di a kb diffusion plus rapide depuis la martensite
(effets liés). Cet enrichissement en carbone de lausténite doit étre contrOE afin de re pas trop
la stabiliser une fois revenu a température ambiante. Au cours de b trempe, b formation de
carbures est favorisée par kb présence d’éléments carburoformeurs, comme k niobium dans
cette étude. C’est b durée du partitioning qui va déterminer |k persistance ou non de ces
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carbures a T'issue du traiterrent thermique. Zhou et al. constatent une augmentation de bk limite
d’¢lasticit¢ dd a I'effet TRIP et une résistance mécanique élevée di a un durcissement lié a une
dstrbution honmogere de carbures dars k matériau.

2.2.L’hydrogene dans les aciers : généralités

Le rayon atomique de TI'hydrogéne est du méme ordre de grandeur que la taille des sites
interstitiels du réseau métallique des aciers. De ce fait, I'’hydrogéne pénetre facilement dans les
sites interstitiels des aciers [25], [26]. Les sites interstitiels privilégiés sont ks sites tétraédriques
pour une structure métallique cubique centrée (CC) et octaédriques pour une structure
métallique cubique a faces centrées (CFC). Malgré un rayon de petite taille, I'hydrogene
possede un volume molaire relativement élevé : par sa présence il induit une distorsion du
réseau cristallin resporsable, entre autres, de sa propersion a se localiser de préfrence dars les
zones soumises a des contraintes hydrostatiques positives (en tension) [27]. Cette localisation
peut indure une surconcentration lbcak en hydrogere qui peut conduire a la fragilisation par
Phydroggerne (FPH) des ackrs.

Les interactiors hydrogere-matériaux dars ks métaux se présentent en plsieurs étapes :

e Tladsorption de Fhydroggre a kb surface du métal ;

* Tabsorption dans k métal ;

« etenfn, kb difision etk pEgeage.
En effet, b solbilité de Phydrogene dans ks ackers de structure cubigue centrée étant fabk et
sa mobilité élevée, celuicia tendance a ségréger dars les défauts cristallins qui constituent des
sites énergétiquement plus favorables, appelés « pieges » [27]. Dans les paragraphes qui suivent
sont détaillés I’adsorption, I'absorption, B diffusion et le piégeage de I’hydrogéne dans ks
aciers.

2.2.1. Absorption de I’hydrogéne dans le matériau

L’hydrogéne en premier lieu est adsorbé a kb surface du matériau puis absorbé en volume
(en subsurface, puis a cceur). Le mecanisme de cette étape dépend de [lalliage et de
I'environnement. La source d’hydrogeéne peut étre un environnement gazeux ou aqueux. Dans
le cadre de notre étude, de I'’hydrogeéne a été incorporé au matériau depuis ces deux milieux, et
ks mécanismes associes sont succinctement décrits ci-apres.

2.2.1.1.Absorption de I’hydrogéne issud’un milieu gazeux

L’absorption, par un acker, de 'rhydroggre ksu d’un miieu gazeux fat ntervenir tros
étapes, détaillées ci-dessous :

* la physisorption :

La surface du métal exerce sur les molécules de dihydrogene une force attractive de type van
der Waals. Ce phénoméne de physisorption nécessite une faible énergie d’activation.
Cependant, une énergie d’activation plus élevée est nécessaire brsque le metal est recouvert
d’une couche d’oxyde [25].
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* la chimisorption :

L’étape de chimisorption consiste en une réaction chimique (échanges electroniques
orbitalaires) entre b molécule de dihydrogéne Hz et ks atomes de kb surface du métal qui
engendre b disociation de cette molécule. Les orbitaks 1s de b molécule de dihydrogéne Ho
et ks orbitales 3d du métal se recouvrent et créent des liaisons M-H en rompant les liaisons H-
H par déstabilsation ékctronque. Ce phénomere peut étre résumé par b réaction sunante

2 Ms + H, € 2 MHags Eq. 1
Awc Ms un sie de surface de Pallage, Ibre, et MHys un atome d’hydrogene adsorbé sur ce

site. Une fos que b réaction de disociation aeu leu, Tatome d’hydrogéne peut étre absorbé
dans b wlume dumetal suvant B réaction :

.- MHads/Q Habs/interstitiel + Mg i o Eq. 2
La réaction entre deux atomes adsorbés, proches en surface du métal (kb difiision en surface

est trées rapide), peut conduire a une recombimaison moleculaire et a b desorption de
diydrogere depuis b surface, selon b réaction :

Hads + Hads 0 HZ(gaz) Eq 3

Le trarsfert de 'rhydrogere depus un milieu gazeux ers un métal est schématsé sur b Figure
14.

Surface du matériau

Figure 14 : Absorption de Phydrogere ssu d’un milieu gazeux —schématsation de b
desociation de b mokcuke de diydrogere, de fadsorption en surface du métal de fatorme
d'hydrogene et de son absorption et sa diffusion dans e métal

2.2.1.2.Alsorption de I’hydrogere issud’un milieu aque ux

Dars un emviromenent source de protors, tel que kB mieu agueux, une réaction
ékctrochimigue peut conduire, par réduction de protors, aFadsorption ‘drecte’ (sars étape de
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physsorption ni de dissociation nokculire) d’hydrogere a b surface du métal [25], [28]. Les
réactiors éEmentaires suhantes entrent abrs en jeu, selon ke pH de b soktion agueuse :

H* + e + Mg € MH,4 (en miieu acide) Eq. 4

. H)0+ e+ M M + OH" (en miiey basigue .5
L’¢étape d’absorption est gouveernee Spa ks Ié—ltaa‘rl)ses pmupg €s crtges C|-([1]esgous : =

* Le trarsfert ékctronque au travers de b doubk couche et Fadsorption chimigue
(réaction de Takl [29]) :

* DL'nsertion dans e métal : g+ 4 o 4 Ms € MH.gs Eq. 6

MHads 0 Habs/interstitiel + MS Eq 7
Deux réactions ‘parasites’ limitent b quantié d’hydrogene ntroduite dars k métal par rapport
a cele produite en surface par b réaction de Tafel :

* La recombimkon d’ue parte des atomes adsorbés en suface qui condut au
dégagement d’hydrogéne gazeux (réaction de Voler [30]):

MHads + MHads 0 HZ(gaz) + 2NIS Eq 8
* La réaction ékctrochimique de Heyrowsky [31], qui conduit égakerment aun dégagement

gpZeux :

N +.—i_MHas+_ H az+ , -, _E.g
Le trarsfert de Phydrogene dlgpus i Mgy gq PRI rrl\gfal est schématise sur b Fgﬂa
15.

Surface du matériau

Figure 15 : Absorption de Phydrogene Bsu d’un milieu aqueux — schématsation de
fadsorption en surface du métal de latome d'hydrogére et de son absorption et sa difiision
dans ke métal
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Ure couche d’oxyde présente a la surface du métal peut jouer un role de barrere a I'entrée de
I’hydrogéne dans k volume du métal [32]. L’efficacité de cette barriere dépend de kb nature et
des propriétés électroniques de I'oxyde. En milieu aqueux, kb conductivit¢ du film d’oxyde peut
jouer sur b cinétique de réaction de réductionet par conséquent sur I’adsorption de I’hydrogene.
En milieu gazeux, b pénétration de I'’hydrogéne peut étre gouvernée par la cinétique trés lente
de dssocition de b molécule de dihydrogene [25]. Il est donc important de prendre en compte
cet effet lors de I'étude de I'absorption de I’hydrogéne dans un métal. Plus généralement, I’état
de kb surface (rugosité, écrouissage) peut significativement modifier Padsorption puis
I'absorption de T'hydrogéne dans k meétal. Par ailleurs, en milieu aqueux certains composés
soufrés (NH4S,CN,\HzS ou CH4N2S par exenple) peuvent jouer un rble de « poison » en
PRABEE RER B Fardl® EOMIEER" dotechtius®h o poi e PR e e red
fortement ks quantités d’hydrogene introduites dans les alliages, mais ont parfois pour
conséquence d’indure la formation de défauts comme ks cloques (ou ‘blisters”) et donc de
modifer ke matérau Lkméme [33], [34].

2.2.2. Solubilité

La solubilit¢ de I’hydrogéne dans un métal est ke a son interaction électronique avec les
atomes du réseau métallique, et donc a l structure électronique du métal corsidéré. Cette
solubilité est globalement faible pour k fer et les aciers, mais differe tout de méme selon la
phase metallurgiqgue corsidérée. Il s’agit d’un parametre clé & prendre en conpte, notamment
dars k cas des acers mukiphases.

Dans I'hypothese d’ure solution diluée et d’un taux de recouvrenent fabk, Factivité de
I'hydrogene dissous s’exprime, dans un domaine donné de pression et de température, par la
bi de Sieverts [35] :

y _apas = K.p”? Eq. 10
avec adabs lactivité de Thydrogéne dissous, p b pression d’hydrogéne et K ure grandeur
forction des constantes de vitesse des réactions de dssociation et de transfert & I'interface
gaz/solide. Pour une solution diluée, la solubilite peut étre exprimée en fonction de b pression

et de b température par :
-bH's

S =Sg.[2 e\ rr ) Eq. 11
avec f b fugacité (atm), R b constante des gaz parkits (J.K1.mol?), T b température (K) et
AHs = enthalpie de dissolution (J). Ces données sont cruciales pour notre étude, car nous

travaillons avec des aciers multiphasés en présence de phases o et y. Les solubilités de
I'hydrogene dans ces deux phases sont tres différentes et donc a corsidérer lors de nos
expériences et de nos simulations sur b diffusion et ke piégeage de I’hydrogéne. Les coefficients
de solubilité, en fonction de b température et de kb pression, pour ks aciers ferritique et
austenitique sont donnés dans le Tableau 1. Par exemple, a 20 °C kb solubilit¢ de I'hydrogene
est égale a 2,6.10 ppm massique dans k fer o [36] et 0,35 ppm massique pour un acier y [37],
soit trois ordres de grandeur d’écart.
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Afin de pouvoir comparer les chargements gazeux aux chargements cathodiques, il est
nécessaire d’introdure B pression équivalente assocée a I'hydrogénation cathodique. Ce
paramétre permet également de caractériser la sévérité du chargement. Pour un mécanisme de
décharge cathodique donné, b concentration en hydrogéne absorbé en surface sera fonction de
la fugacité associée aux conditions d’hydrogénation. Dans I’hypothése d’un équilibre entre
Fhydrogere adsorbé et Phydrogere dissows, kb fugacité s’exprime sous b forme [38]:

[ =kexp(* "D Eq. 12

Hy “RT
QREKIH 2t BB constafleSd SR @ér@iﬁﬁtpéﬁégfi RAceRER 4 ﬁ%@lﬁ?@ﬁf&ﬁ? Mgl rB
un mecansme de décharge domé, dépend de b température (en K) et de'l surtersion “(en V).
Ure loi empirique entre k coefficient de solubilité et e champ de contrainte a éte établie comme
sut S )

=e__ Eqg. 13

RT

S

avec S¢ b solbilitt sous un champ de contrainte, S b solbilité sous conrainte nule, o
cortrainte etV ke wolume nohre del’hydrogene. Cette bi décrit une solbilité éevee dans ks

zores soumses a des contrantes hydrostatiques positves (dilatation du réseau) et fabk dans
ks zones soumises & des contraintes hydrostatiques négatives (compression du réseau).

Tabkau 1: Coeficents desolbilité pour un acker ferritique et un acier awsténtigue (avec R
enJ.molt. K1, Ten K etf enatm) [39].

Coefficient de solubilité (ppm mass.)

Ferc

S = 33 [/? exp(— ) RF—

Acier inoxydable

S =331 [/2exp( )RT

2.2.3. Transport de I’hydrogéne dans le matériau

2.2.3.1.Diffusion de I’hydrogeéne dans les matériaux métalliques

La diffusion d’une espece diluée dans un milieu peut étre décrite par la premiere et la
deuxieme loi de Fick, en supposant que le gradient de concentration de I'espéce diffusante est
la seule force qui agit sur b diffusion. Dans un cadre undimensionrel, les lois s’écrivent de la

meniere  suivante

1=-D Eq. 14
_ Eq. 15
=D
t X
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avec C h concentration de Pespéce diffusante (mol.cnt®), J k flux d’hydrogéne (mol.cmiz.s™),
x k distance (cm), t k temps (s) et D k coefficient de diffusion de I'hydrogeéne dans Ialliage
(cnt.st). La dépendance en température du coefficent de diffusion D suit une loi de type
Arrenius
bz

D = Dg. e ) Eqg. 16
avec Do (en cm.st) b constante pré-exponentielle, contenant ks termes entropiques et k
fréquence de saut, AHm I'enthalpie de migration en interstitiel de I’hydrogéne (en J.mol?), T la
température (en K) et R b constante des gaz parfaits (en J.mott.K™). AHm correspond a
Pérerge nrécessaire a apporter a latome d’hydrogene pour passer d’un sie interstitel a un
autre.

Les lois de Fick, s’appliguent au cas d’une diffusion pure dans un cristal parfait (sans défaut),
pour un systeme dilué. Le Tableau 2 regroupe des valeurs de diffusivité, a savoir les constantes
pré-exponentielles et enthalpies de migration interstitielle pour des aciers ferritiques et
austénitiques, issues de differents groupes de recherche. En pratique, ks aciers étudiés (sauf cas
particulier) contenrent de nombreux défauts microstructuraux (joints de grains, joint
d’interphases, précipités, dislocations, lacunes...) dont b présence modifie la diffusion des
atomes d’hydrogéne. Le coefficient de diffusion expérimentalement mesuré est alors un
coefficient de diffusion apparent (ou effectif), Dapp (Ou Detr). Certains auteurs se sont penchés
sur I'étude de ce coefficient de diffusion apparent et ont tenté de donner une formulation de ce
coefficient permettant de prendre en compte ces phénomenes de piégeage. Ces modeéles de
difision — piegeage sont présentés dars b section 2.2.3.3.

Tabkau 2: Vakurs dedifusivité pour ks ackers ferriiique et austénitigue.

Constante pré- Enthalpie de migration Référence
exponentielle (cm2.s™1) interstitielle (kJ.mol 1)

Feroc 5,12.10* 4,15 [39]
Fercoc 7,23.10% 5,69 [40]

Acier inoxydable 5,8.10°° 53,8 [39]

A\

Acier inoxydable 1,30.10°3 49,2 [41]
v 301

Acier inoxydable 7,69.10° 53,3 [41]
v 304

Acier inoxydable 7,16.10°3 53,0 [41]
vy 310

Acier inoxydable 2,01.10°3 49,3 [41]
v 302
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2.2.3.2.Piégeage

Les defauts cristallographiques comme les dislocatiors, les lacunes, ou microstructuraux
comme ks précipités, les joints de grains et ks interfaces constituent des sites potentiellement
attractifs pour I’hydrogene en termes de stabilité, dans lesquels il va éventuellement
s’accumuler, et contribuer a l'augmentation de k concentration locale en hydrogene, comme
illustré sur b Figure 16. Si au niveau d’un défaut (piege), I’hydrogene se trouve dans un état
érergétigue plis fabk (dorc pls stable) que dams ke réseau (en interstitiel), il sera difficile de
I'en faire sortir : cela se traduit par b définition d’une énergie de sortie de pige (retour en
interstitiel), ou de dépiégeage, Ep, dont b composante est supérieure a I'enthalpie de migration
en interstitiel, ainsi qu’une probabilité de saut associée (et une entropie de piégeage). On peut
aussi définir le site de piégeage par « I’énergie de liaision » comme étant b différence d’énergie
entre ks deux états thermodynamiques stables en sike nterstitiel et dans ke pege, Eb (En=Ep—
AHm). La Figure 17 illustre, d’un point de vue énergétique, k phénomene de pégeage et de
dépiégeage de I'hydrogene en présence de sites interstitiels et d’un type de piége. D’un point
de wue thermodynamique, un piége correspond a un puits dans lequel 'atome d’hydrogéne peut
minimiser son potentiel chimique. A partir de Bk réaction chimique élementaire (EQ.17)
décrivant ke piégeage — dépiégeage entre un atome d’hydrogeéne en interstitiel et un site de
piégeage, les cinétiques de piégeage et de dépiégeage peuvent étre définies, les constantes de
viiesse de pegeage et de dépiégeage étant k et p respectivement.

H+[] [H] Eg. 17
piege 0 piége
p
ASediilereeth debeRd afled & 1P tSp BRGS0 A N RISH Berdeiiage et de dépegeage
P = Po- e(RT) Eq. 19

avec ko et po ks constantes pre-exponentielles et Ex et Ep ks érergies d’activation de pigeage
et de dépiégeage respectivement.

Figure 16 : Représentation schématique d’atomes d’hydrogeéne (rouge) dans differents sites :
a) site nterstkiel b) suface c) sub-surface d) nterfaces (jont de graims, terphase)
e) delocation etf) bcune [42].
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K —
=, 1
H+ []piége - [H]piége AHm
P | E,

f
E,
¢

Les termes entropiques ont été négligés

AHm : enthalpie de migration  E,: énergie de liaison hydrogéne-piége
E,: énergie de dépiégeage

Figue 17 : Degramme d’érerge schéematigue de b difiision en sites interstitiels et du
pégeage sur un défaut [27].

(i) Interactions hydrogere — dslocations

Les interactions hydrogene-dislocations ont largement été étudiées dans b littérature [41], [43]-
[46]. Une distinction est faite entre le pégeage au cceur des dislocations et au sein du chanp
élastique de b dislocation. Le cceur d’une dislocation est connue pour étre un piege de haute
énergie d’activation ~ 60 kJ.mol! [43], [44], contre des énergies d’activation plus faibles pour
le piégeage au niveau du champ élastique ~ 15 — 30 kJ.mol?* [3], [6], [47], [48]. La présence de
dislocations modifie localement I'environnement qui devient plus contraint. Cette zone, riche
en sites de piégeage, devient alors plus sensible a I’hydrogene [6], [49] pouvant, par consequent,
provoquer ure rupture prématurée du metériau.

(i) Interactions hydrogene — interfaces

Un autre site de piégeage potentiel pour I'hydrogene est Iinterface [50]-[52]. Dans hk
littérature, les interactions hydrogene-interfaces sont généralement caractérisées avec une haute
énergie d’activation ~ 50 kJ.mol! [51]. Les travaux de Di Stefano et al. [49], réalisés sur des
carbures TiC dans une matrice ferritique, suggerent des interactions hydrogéne- interfaces qui
different, en termes de force d’interaction et par conséquent d’énergie d’activation, selon k site
de piégeage, b nature de Iinterface (cohérent, semicohérent ou incohérent) et la taille et b
morphologie du carbure. Les conclusions issues des calkuls ab-initio (DFT : Density Functional
Theory) sont présentées ci-dessous :

* ks carbures semicohérents senmblent étre des peges nmoyemement  energetigues,
entourés de dsbcatiors ceeur ;

* les lacunes d’atomes de carbone situées a I'intérieur des particules TiC semblent étre
des pieges profonds avec des énergies de dépiégeage élevées. Ces pieges semblent étre
activés a hautes températures et sembknt corrélés avec les pieges profonds détectés par
Escobar et al. [53].

L’étude de ces interactions est extrémement importante, notamment dans le cas d’ackrs
multiphasés contenant des phases dont les solubilités sont tres differentes, comme dans
lausténite et b ferite.

(iif)  Interactions hydrogéne — lacunes

L’hydrogene peut égakment interagir avec ks lacunes présentes dans ke matériau [54]-[57].
Fukai etal. [54] ont ms en évidence kb formation de bhcues dars b phase awsténkigue, sous
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haute pression d’hydrogéne, par des analyses DRX in situ. lls ont démontré le role des
complexes hydrogene- lacunes sur b stabilité de bk phase austénitique. La quantié de ces
complexes est de I'ordre de 16 % atomique. Ces interactions sont généralement décrites par une
haute énergie d’activation ~ 60 kJ.mol! [58]. Nous verrons par la suite que ces interactions
pewent joter un rok non régigeab ke dams b FPH desackrs (section 2.5).

2.2.3.3.Modeles de diffusion — piégeage

Darken et Smith [59] ont été ks premiers a observer un effet des défauts microstructuraux
sur k coefficient de diffusion de I’hydrogéne. Des études ont également démontré I'impact
d’une microstructure biphasée sur kb diffusion de celui-ci. Plusieurs modeles ont depuis été
proposés dans la littérature afin de décrire aux mieux ces interactions hydrogéne-matériaux.
Ces modeles présentent différents niveaux de complexité et imposent de prendre en
consideration certaines hypothéses. Dans ks sections ci-dessous, nous nous focaliserons sur (i)
leffet du piégeage sur b diffusion de I'hydrogene, (ii) I'effet d’une microstructure biphasée
sur k diffusion de I’hydrogene, et enfin nous étudierons (iii) la diffusion et k piégeage de
Fhydrogene dars ure microstructure biphasée.

2.2.3.3.1. Effet du piégeage surla diffusion de I’hydrogéne

McNabb et Foster ont proposé une formulation mathématique permettant d’intégrer Ieffet
du piégeage au cours de la diffusion de I'hydrogene [60]. lls ont utilisé une version modifiee
de b seconde loi de Fick, en y ajoutant un terme de piégeage, qui Ui méme prend en conpte
les cinétiques de piégeage et de dépiégeage. Ce modéle nécessite de considérer certaines
conditions : (i) une distribution homogéne des pieges dans k matériau, (i) les pieges
n’interagissent pas entre eux, et (iii) une probabilité¢ de piégeage proportionrelle a la quantité
d’hydrogeéne en interstitiel. Ces équations sont présentées ci-dessous :

_ _ Eq. 20
¢ Tt =1 d

—=k(1 -e)c - pe Eq. 21

t

Ou C représente kb concentration en hydrogéne interstitiel, tlk temps, N b dersitt de pieges, e
k taux d’occupation des pieges, x b postion dars Péchantilon, D ke coeficent de difiusion
de Phydrogere et pour fnir k et p s corstantes ciétigues de pégeage et de dépiégeace,

respectivement.

Ce systeme d’équatiors n’a pas de soktion analtique, mas pour un systeme sitpke awvec un
type de pege et pour des échartilorns épak, k coeficent de diffusion apparent peut s’écrire :
° Dy Eq. 22
)

I+
-

D

app —

a\ec, _Da[, k coeficent dediffusion apparent de I’Iwro%;ne, DL kb coeficent de difiision en

nterstiiel” et N, k et p les corstantes lees au pegeage mentonrées pls halt.
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McNabb et Foster ne dsposaient pas de résultats expérimentaux lors de b rédaction de leur
article, mais leurs travaux ont inspiré de nombreux groupes de chercheurs qui, par k suite, ont
essaye de simplifier ces eéquations. C’est notamment le cas de Kromet al. [61]-[63], ou encore
d’Oriani [50].

Le modele proposé par Orini [50] nécessite de poser certaines hypothéses : (i) un atome
d’hydrogene par site de piégeage, (i) un seul type de piege présent dans b microstructure, (iii)
ure fable concentration d’hydrogere, (iv) un fablk taux d’occupation des peges, (V) un
équilibre local entre I’hydrogene interstitiel et I'hydrogéne piégé et (vi) une existence des sites
nterstiiies et de peges en n nonmbre fni Oriani propose aisi Ue expression  pour wn

coeficent de difiision apparent (Dapp) : Eq. 23
Dapp = Dy dine _ D, ® int
d
B — o iDtL"' picgé (I pieges)
app N Eq. 24
T T

(+  Ja concentration en hydrogene interstitiel,

avec, D, le coefficient de diffusion en interstitiel, c“
Bk e R RO e QUL ORI e OB E R

piéges

litérature et a trouvé de bonnes corrélations avec ks résuliats expérimentaux.

2.2.3.3.2. Diffusivité dans un systéme biphasé

Un systeme biphasé est constitué de deux phases avec des diffusivités et des solubilités
differentes. La diffusion de I’hydrogéne dans le volume peut alors étre limitée par kb diffusion
dans la phase ayant b plus petite diffusivité. Gesnouin et al. [64] ont présenté un modele qui
permet de calcuker un coefficient de diffusion apparent dans un systtme biphasé. Celukci
permet de veualiser b microstructure biphasée dans une configuration en paralléle ou en série.

Ce modele fait référence a b notion de permeabilité <p =D .S, avec Det S b diffusivité et b
sokbilite. Olden et al. [65] ont détermné ke coeficent de difision apparent en corsidérant
que b majorité de I'hydrogeéne en solution solide dans I'acier I'est dans la phase austénitique.

Ainsi, k coefficient de diffusion apparent dans un systeme biphasé peut étre cakulé comme

suk
<Ptotal

app — % Eqg. 25
BRS P aoih iR TRE T A0 s nanpHRe shuwnittBE AR e SEtERAAR PR

dars ke chapitre « Dscussion » de ce manuscrit afin d’estiver un coeficent de difiision de
mébnge  des phases, pls représentatif d’ure difiusion apparente dans une microstructure

biphasée.

D
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2.2.3.3.3. Modéles de diffusion — piégeage dans ure structure biphasée

D’autres chercheurs ont essayé d’allier piégeage et microstructure biphasée. Turnbull et
Hutchings [51] proposent une formulation qui prend en compte en plus du piégeage un facteur
de tortuosité afin d’inclure lefiet de b phase awsténtigue sur b longueur de difiusion

o Dnw

Dapp 1+L"  Nrkr Eq. 26

vec k facteur de tortuosité et N, k et p.res ectivermetit les densités de pieges et les constantes
eplég‘;/eyage e e((jieplergeage d%Hlylé enep Peg

Syrthese :

> L’hydrogene, en contact avec k metérau, peut étre adsorbé, absorbé pus difftser dans
ke woume ;

» Lesdefauts crstalographiques etmicrostructuraux corstituent despieges potentiels pour
Fhydrogere ;

> En présence de piéges, b diffusivitt de I’hydrogeéne est forterent affectée : on parle de
coeficent de difitsion apparent de Fhydrogere

> Des modeles analytiques de diffusion — piégeage plus ou moins complkexes existent
(applicables sous certaines conditions), afin de prendre en compte ces différents
parametres : () b difiusion, (i) ke pEgeage et (i) b microstructure.

2.3.Méthodes d’étude des interactions hydrogéne — matériau dans les aciers
2.3.1. Analyse par Spectrométrie de Désorption Thermigue (TDS ou TDA)

Le principe de b TDS est de chauffer un échantillon par Tapplication d’une rampe de
température ou d’un isotherme, afin d’activer kB diffusibn et ks cinétiques de
piégeage/dépiégeage des especes diffusantes. Ainsi, T’hydrogéne (ou le  deutérium)
préalablement absorbé par le matériau diffuse du volume wvers la surface ou il passe a I'état
d’adsorbat. Cet atome d’hydrogéne (ou deutérium) peut alors, via b diffusion de surface, se
recombiner avec un autre atome d’hydrogene (ou de deutérium) sous forme moléculaire H:
(HD ou D2). C’est sous I'état moléculaire que ks especes hydrogénées vont étre diriges par
pompage (gradient de pression) vers ke spectrometre de masse. Le spectrometre de masse ionise,
sépare ks especes en fonction de leur rapport masse sur charge (m/z) et ks détecte, donnant un
signal de courant ionique (mesuré par ke spectrométre de masse). Ainsi, b ou ks espece(s)
désorbante(s) peuvent étre identifiée(s), et leur flux de désorption mesuré en fonction du temps.
Un spectre TDS, tel qu’observé sur la Figure 18, est alors obtenu (courbe noire). Le signal
obtenu contient souvent plusieurs contributions spectrales qui peuvent étre décomposées a
laide de gaussiennes, comme montré sur b Figure 18 avec ks trois pics de coukeur.
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Figure 18 : Bxenpk de spectre TDS (nor) obtenu lors d’une rampe de température et b
décomposition en troks pics, correspondant aux difierentes contrbutions  (vert, bleu, rouge)
cakulées a posteriori [53].

Cette technique permet a priori d’identifier les differentes contributions liées a une diffusion
interstitielle et au piégeage de TI'hydrogene, et dans le cas ou celle-ci permet b quantification,
I'accés a b quantité totale d’hydrogéne désorbée ainsi que la quantité d’hydrogéne désorbé par
type de piege. Elle permet égakement d’accéder aux énergies de dépiégeage de I'’hydrogéne
depuis ks différents sites de piégeage, moyennant certaines hypotheses sur la diffusion
(négligeable ou non), I’état de chargement (saturé on non) et les réactions interfaciales comme
b recombinaison de suface (négligeables ou non).

La méthode h plus communément utilisée pour calkuler ks énergies d’activation de dépiegeage
est une dérivation de I'équation de K issinger, proposée par Choo et Lee [66], dont I’équation
s’écrit :

dIn(<p/T®2 ) Ea

max

d( T},nax - - R Eq. 27

ABetRRIh \deSeplederan pe HIBORIIREAES (i parhits MERRURtRBH® GepiRe FaRerEe
resolution graphique. Pour cela, des essais de TDS doment étre réalisés, en imposant différentes
T

—nax
rampes de température. Aisi en tracant b courbe In(<p/T#ax) en forcton de , 1 est

possb kb d’accéder ah pente épk a- F2 Cete méthode, basée sur des équations dereacton
R
de surface (éEmentare d’ordre 1) mestcependant applicabke que dars certaines conditions
spécifiques
- |k matériau est supposé étre chargé de manére homogene dans tout B volume
- et b diffusion interstitielle est supposée tres rapide et est négligée.

Le thermogramme TDS obtenu peut résulter de plusieurs contributions, qu’il est parfois
possible de dbtinguer grace aux épaulements, ou de décomposer mathématiquement en
plusieurs gaussiennes (Figure 19). La méthode de Choo et Lee est abrs appliquée a chaque
contribution.
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Notors que cette décomposiion peut condure a ure interprétation erronée :

- certains pics ou épaukments ne sont pas dus au piégeage, mais, dans le cas d’un
chargement non complet et uniforme, au signal de désorption par b face opposée,
conme nontré  par Hurdey et al. [67], donc re sont pas attribuables aun pégeage ;

- la déconposition par gaussiennes re prend pas en compte la désorption lente en
nterstitiek  dars un réseau CFC;

- la décomposition par gaussiennes doit étre maitrisée et faire appel au minimum de pics
possble (mak cette corsige peut condure a manguer une contrbution).
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Figure 19 : Décompostion des pics de TDS et détermination graphigue des érerges
d’acthvation du pégeage par b méthode de Choo et Lee [44].

Cette méthode d’analyse des spectres TDS, tres couramment utilisée, n’est pas toujours
applicable. En effet, elle néglige b désorption par diffusion interstitielle, chacun des pics
observés est attribué a un site de piégeage donné, et ne permet pas de prendre en compte
I'historique de I’échantillon (état de chargement, vieillissement etc.). Plusieurs modeles, basés
principalement sur b résolution des équations de McNabb et Foster, ont été développé pour
palier ce biais. En ce sens, un modele basé sur b résolution numérique des équations couplées
de McNabb et Foster, prenant en compte a b fois le chargement en hydrogéene, b diffusion et
le piégeage, et toutes les étapes expérimentales (Vieillissement, recuit etc.) a récemment été
développé et éprouvé au laboratoire [67].

2.3.2. Perméation électrochimique

Le princpe de h perméation électrochimique a été décrit en premier par Devanathan et
Stachurski [68] en 1962. Cette méthode permet d’étudier ks mécanismes de transport de
I’hydrogéne a travers une membrane métallique, et ainsi étudier I'influence de B microstructure
sur b difision etk piégeage de Phydrogere.

Cette methode consiste a placer un échantillon entre deux demicellules électrochimiques : une
demi-cellule cathodique et une demi-cellule anodique (Figure 20). Dans b demi-cellule
cathodique, la réduction du proton (H* @M@ HO) a lieu et il s’adsorbe sur b surface de
I’échantillon ; une partie de cet hydrogene est ensuite absorbée dans ke volume (sebn les
mécanismes cités précédemment). Les atomes d’hydrogeéne diffusent dans ke volume de
I’échantillon, puis passent en surface de l'autre coté de b membrane, polarisée anodiquement,
ou ik sont oxydés dans demicellule anodique. Le fux d’électrons mesuré cété anodique est
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directement proportionrel au flux d’hydrogene & kb sortie de B membrane métallique a
condition de pouvoir négliger k courant anodique d’oxydation de k surface (une étape
préliminaire de passivation de la surface c6té anodique est primordiale). L’éwlution de ce flux
au cours du termps peut nous informer sur les cinétiques de transport en volume dans la
membrane. En faisant varier b densitté de courant imposée en entrée, ou en arrétant b
polarisation, il est possblk d’accéder a des informations sur le piégeage, les conditiors aux
Imites de décharge cathodigue, etc.

Cellule cathodique membrane Cellule anodique

2H* +2e" > H;,
H g5 7 Haps

diffusion H ¢

Haps 1 Haas

Hags = HY +1e”

Figwe 20: Représentation schématique de b perméation ékectrochimique a travers ue
membrare metalligLe.

Dans b majorité des cas, b membrane comportant des défauts cristallins ou microstructuraux
(dislocations, cavités ou nano-cavités, préecipités, lacunes, joints de grains), ke coefficient de
diffusion déterminé n’est qu’apparent (ou effectif) car affecté par k piégeage, ks différentes
phases en presence, etc. Celui-ci peut étre déterminé & partir de différentes portions des courbes
de perméation en absorption. Ces expressions sont présentées dans ke Tableau 3.

Tabkau 3: Difierentes expressiors pour b détermimation du coefficent de diffision apparent
de Thydrogéne a partir de courbes de perméation en absorption.

Coefficient de diffusion Concentration constante Hux constant (FC) en
(CC) ensurface surface _
: Dy A —
time -to-bre akthrouah . o _
Dos /1,4 4,0
temps a 50% de ]/]o0 Tos -Tos
D = 2 D, = 2
D, = =
time-laa X 4
Dos Doo = © Do = ©
. tore toro—
temps a 90% de ]/]o0

* Le « time-to-breakthrough » correspond a un coefficient de diffusion apparent associé au
début de b courbe de perméation d’absorption. Pour des conditions de concentration
constante (CC) et de fux constant (FC) en surface, i est respectivement cakcule a partir

dutenps 23,6 % et 2,2%du fux arétat statonmaire (1/1,,) [69]

* Le «time-lag » correspond a 62,9% et 61,7% du fux stationnaire,

des conditions de CC et de FC en surface [69]

respectivement pour
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2.4.Interactions hydrogéne —matériau dans les aciers de 3eme génération

Dans ks aciers de 3°™® génération, I'’hydrogéne incorporé dans k matériau au cours du
procédé d’élaboration peut entrer en interaction avec ks sites interstitiels de I'acier et les défauts
cristallographiques ou microstructuraux (dislocations, joints de grains, interfaces, cavités, etc).
Les deux princpaux objectis de Fétude des interactions hydrogene- matériaux corsstent a:

o caractériser h difiision de Phydrogene dans une microstructure mukiphasée conterant

des pieges;

* dertifier ks difierents sites de pégeage de Fhydrogerne aisi que ks érerges de

pégeage et de dépiégeage associees a ces differents  sites.

2.4.1. Impact de la présence de piéges sur la diffusivité de ’hydrogéne

De nombreux chercheurs ont mesuré un coefficient de diffusion de T'hydrogeéne dans ks
aciers a effet TRIP plus faible que celui dans b ferrite pure et plus élevé que celui dans
lausténite. Ils ont observé une augmentation de celui-ci lorsque la fraction d’austénite diminue
aprés déformation suite & b transformation de phase austénite- martensite, qu’ils associent a une
diffusion plus rapide de TI'hydrogeéne dans la martensite [70], [71]. Comme mentionné dans b
section 2.2.3.2, le coefficient de diffusion de I'hydrogéne que I'on obtient par b méthode de
perméation électrochimique sur des aciers multiphasés comme ks ackrs a effet TRIP ou ks
aciers dupkx est un coefficient de diffusion apparent, pouvant étre affecté par la microstructure
et/ou k piégeage. Cesvakurs sont regroupées dans ke Tableau 4.

Tabkau 4: Coeficents dedifiision apparents de Fhydrogene obtenus apartr de b méthode
de perméation électrochimiq Le.

Matériaux Coefficient de diffusion Références
apparent (cm2.s™)
Acier TRIP 800 8.1.10”7 [71]
Acier TRIP 800 1,0.10°7 [72]
Acier TRIP 1,0.10°7 [70]
Acier duplex 1,8.10°8 [73]

Ure étude réalisée sur un acier a effet TRIP de composition chimique Fe-0,07C-5Mn-0,5Sk
2Al (% mass.) a l'aide d’une cellule de permeéation électrochimique équipée d’une cellule de
force a montré I'influence d’une deformation plastique sur la desorption de I’hydrogéne depuis
le métal [70]. Pour comparaison, k méme essai a eté réalisé sur un acier ferritique. Le courant
de perméation a été mesuré en appliquant une déformation plastique ponctuelle in situ. Les
courbes obtenues sont présentées sur la Figure 21. Pour I'acier a effet TRIP et I'acier ferritique,
une diminution brutale du courant de perméation est observée lors de I'application de k
déformation plastique, que ks auteurs ont associée a un piégeage de I'’hydrogeéne par ks
dislocations nouvellement créées, égakment observé par Frappart et al. [68]. Une fois ks pieges
nouvellement formés ‘remplis’, une augmentation du courant est observé. Cele-ci a été
associée au mowenent de Phydrogere awec ks dilocations, égakment obsené par d’autres
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groupes de chercheurs [74], [75]. Le flux stationnaire & I'issue de kb perméation est nettement
supérieur au flux initial avant application de b déformation, dans k cas de Tl'acier TRIP. Ce
phénoméne n’est pas observé pour I'acier ferritique. Les auteurs associent cela a un changement
dans k mécanisme de diffusion dans l'acier TRIP suite a B transformation de phase austénite-
martensite (qu’on n’a pas dans I’acier ferritique) et donc a une diffusion plus importante dans
FPacier apres déformation.
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Figure 21 : Mesure du courant de perméation sous déformation in-situ  pour un acier TRIP et
un acker ferriique [70].

Les travaux de Chen et al. [76] et ceux de Mine et al. [77] ont mis en évidence I'effet de la
stabilité de Plausténite sur la désorption de I'hydrogéne sur des aciers inoxydables austéniticues
304 et 316L. Une désorption plus forte a été détectée pour I'acier 304, dont b structure
austénitique est peu stabk et se transforme facilement (pour de faibles contraintes) en
martensite. L’hydrogeéne de Tausténite se libére alors dans b martensite et désorbe rapidement
du metériau.

2.4.2. Distribution de I’hydrogéne dans la microstructure : les sites de piégeage

Le Tableau 5 regroupe ks énergies de dépiégeage issues de k littérature, pour un piege
donné et un acier donné. Ces données, principalement issues des analyses de Kissinger, sont
incompletes car elles ne donnent pas acces aux érerges de piégeage et aux constantes
cinétiqgues de piegeage et de dépiégeage, nécessaires pour une meilleure conpréhersion du
phénoméne. De pls, on observe ure lrge dispersion des vakurs pour un méme type de piege.
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Tableau 5: Erergies de dépiégeage pour differents types de pieges.

(bcune de carbone a
Pntériewr du carbure)

Type de Matériau Ede p Référence
défaut/piege (kJ/mol)
Dislocations Fer pur 27 [66]

Acier TRIP 27-33 [6]
Acer martersitique QT 28 [44]
Acer martersitique AISI 15 [47]
4135

Allage 600 76 [48]

(base nickel)
Acier TRIP 39 [3]
Acer martersitique QT 58 [43]
Joints de grains Fer pur 17 [66]
Acier TRIP 700 28 [44]
Acier TRIP 700 28 [53]
Micro-cavités Fer pur 35 [66]
Interfaces Acier duplex 52 [51]

Uranus B50
30 [49]

(nterface cohérente TiC-a)
('rterfé:%erséergi-t&%érente 48 [49]
TiC-a)
Carbures Acker auwsténtique riche en 76-80 [78]
carbures

Aliage 600 78-80 [48]

(base nickel)
Acker auwsténitique 73-96 [79]
Acer martersitique 26 [44]
Acker ferritigue 167 [49]

Les valeurs d’énergic d’activation relatives a b présence d’austénite varient énormément dans
. certains auteurs rapportent des énergies de depiegeage depuis l'austénite assez
élevées de Pordre de 90 ki.mol? [53], et d’autres des valeurs plus faibles de I'ordre de
50 kJ.mol! [3], [80]. Cette grande dipersion dans les valeurs est due au fait que certains
considerent lausténite comme étant un piege « irréversible » Ceci reste I'un des principaux

la littérature

points & echircir au cours de cette these.
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Les érerges de dépiégeage sont fortement liées a kb positon du pic TDS dans k
thermogramme. En effet, plus un piége est profond, plus son énergie de dépiégeage est élevée
et plus b température, a laquelle sort le pic, est élevée. Certaines études TDS réweknt des pics
a basses températures (< 400 °C) et a hautes températures (> 400 °C) [53], tandis que d’autres
uniqguement des pics a basses tempeératures [3]. De nombreuses incertitudes existent quant a k
nature des sites métallurgiques associés a ces pics. Généralement, ks pics BT sont associés aux
dislocations (champs élastiques) et aux joints de grains, tandis que les pics HT sont plutbt
associés aux interfaces, aux carbures ou encore a lausténite. L’hydrogéne étant trés soluble et
peu diffusible dans kb phase austénitique, celle-ci pourrait constituer un important réservoir a
hydrogene. Une étude réalisée sur un acier TRIP 700 [53] ayant subi un chargement en
hydrogene a hautes températures (au cours du procédé d’élaboration) et a basses températures
(chargement cathodique) a montré une éwlution du pic a hautes températures (~ 500 °C) avec
la déformation (Figure 22). La Figure 23 présente les résultats des essais de dilatométrie : une
transformation de phase est observée aux akntours de 500 °C. Les températures des pics TDS
correlent donc avec ks températures auxquelles ont lieu une tramsformation de phase dans
Pacier lors des essas de DSC (Differential Scanning Calorimetry) réalisés a b méme ranpe de
températures (6,66 °C.min). L’auteur explique k décalage de pic vers ks basses températures,
apres déformation, par B déstabilisation de lausténite et attribue donc ces pics HT a b
désorption de T’hydrogéne depuis l'austénite. Ryu et al. [3], aprés avoir couplé approche
experimentale et cakuls analytiques, ont conclu que bk contrbution liée & Pausténite était
visible sur ks thermogrammes a des tempeératures plus basses (~ 110 °C). Plusieurs
interprétations sont donc données dans k littérature concernant k pouvoir piégeant de
lausténite.

3.0x10° 7 6x10°7

2.5x10°2 1
__2.0x10% 1 :i;
g 3
& 1.5x103 3
= O TRIP 0%
T 1 ox10° O TRIP 5%
A TRIP 10%
5.0x10°* O TRIP15% |

0.0 +=

Temperature (°C)
Figure 22 : Thermogramme TDS obtenus sur un acier TRIP 700 de conpostion chimique Fe-
0,17C-1,6Mn-0,4S#0,5-2Al (% mass.), non déformé (0%) et déformé 5%, 10% et 15% [53].
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Figue 23:a)essas de DSC sur un acier TRIP 700 de composition chmigue Fe-0,17C-
1,6Mn-0,4Si0,5- 2Al (% mass.) et b) corrélation des températures des pics TDS avec ks
tempeératures pour ksquelles aété détectée ure transformation de phase [53].

Comme mentionné dans la section 2.2.3.2, les interfaces jouent un rble non négligeable dans k
piégeage de I'’hydrogene. Récemment, Nagashima et al. [81] ont montré, par SKPFM (Scanning
Kelvin Probe Force Microscopy) et dépbt d’argent, b ségrégation d’hydrogéne aux interfaces
martersite  —martensite, responsable d’une rupture prématurée du metériau.

Synthése :

» La TDS et h perméation eélectrochimique s’avérent étre deux outils
complémentaires pour étudier la diffusion et le piégeage/dépiégeage de
Phydrogere dars ks aciers aefet TRIP.

» La diffusion de I'hydrogene dans les aciers a effet TRIP est une diffusion
apparente, fortement affectée par b microstructure et ks pieges.

» Les principaux sies de piégeage dans les aciers a effet TRIP sont a priori les
dslocatiors, Fausténite et ks défauts nouvellement créés par la transformation
de phase tek que ks nterfaces et ks cavités.

» Néanmoins, les sites d’interaction (sites interstitiels et pieges) et leurs énergies
d’activation associées dépendent fortement de b nuance d’acier étudiée et du
mode de chargement en hydrogene (k chargement HT ayant été tres peu étudi).
Ure étude approfordie de la diffusion et du piégeage de I'’hydrogéne HT et BT
dans ks aciers de 3°™® génération est alors nécessaire pour une meilleure
comprehension des phénomenes. Les interprétations concernant k role de
lausténite sur k piégeage de I'hydrogene étant mitigées, celukci constitue un
pont inportant a échircir.

2.5.Fragilisation par I’hydrogeéne (FPH)

L’hydrogéne peut modifier les propriétés mécaniques des aciers, notamment de ceux a haute
résistance mécanique (AHSS), et conduire a leur rupture prématurée. Dick [82] est k premier
auteur a awir observe ure diminution de B ductilit¢ en présence d’hydrogere incorporé a
basses températures. Plusieurs études qui ont suivi, présentées dans kb section suivante, ont
corfirmé  ces observations.
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Cette section est divisée en deux sous-parties : (i) présentation générale des différents
mécanismes de fragilisation par I'hydrogene (FPH) proposés dans b littérature, et (ii) ks
données de kb littérature relatives a Tidentification de phénoménes de FPH et a leurs
mécansmes pour ks ackers de 3°M¢ gérération, et pks partculerement aefet TRIP.

2.5.1. Mécanismes de fragilisation par I’hydrogéne (FPH)

Plsieurs mécanismes ont été proposés pour décrire et interpréter b FPH. Ces mécanismes
peuvent étre classés en trois grandes familles

e La fraglisation par décohésion

e La fraglisation par des nteractions hydrogere-défauts

e La fragilsation suite a une transformation de phase

Les mécanismes ks plus communément cités dans b littérature sont détaillés dans les sous-
parties qui sunent.

2.5.1.1.Décohésionexace rée parla prése nce d’hydroge ne
(Hydrogen-enhanced decohesion — HEDE)

Ce mécanisme a été étudié par de nombreux chercheurs et est fréequemment cité dans b
FPH des aciers a haute limite  d’élasticit¢ [83]-[86].

Celui-ci résulte d’une importante adsorption de I'hydrogéne en surface couplée a I'application
d’une contrainte externe. La Figure 24 représente I’évolution des érerges de cohésion
interatomique avec et sans hydrogene, ainsi qu’une schématkation de ce mecanisme. L’énergie
de cohésion interatomique en présence d’hydrogene est plus faible que I'énergie de cohésion
sans hydrogene. L’énergie de surface étant plus faible, b contrainte nécessaire a b propagation
d’une fissure est elle aussi plus faible. Ce mécanisme suppose d’avoir une surface favorable a
ue Importante  adsorption de I’hydrogene.

EHcohcsioﬂ
HHH -
o i == Hrnrhg 3

I

Figure 24 :Eflet de Phydrogene sur Pérerge de cohésion nteratomigue et schématsation du
mécansme HEDE [46].

i3

2.5.1.2.Exacerbation de la plasticité locale induite par la présence d’hydrogene
(Hydrogen-enhanced localized plasticity — HELP)

Ce mecanisme résulte de Pinteraction entre I’hydrogéne et ks dilocations [87], [88].
L’hydrogéne provoque une forte localisation de k plasticité, ce qui diminue b ductilité¢ globale.

Un schéma  de ce mécanisme  est représenté en Figure  25.
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L’équipe de Ferreira [88] a étudié T'effet de I'hydrogene gazeux sur ks interactions entre les
dslocatiors. Un essai de traction a été réalise darns un Microscope Ekctronique a Transmission
(MET). Au fur et @ mesure de lessai de I'hydrogene a été injecté par woie gazewse. lls ont
observé qu’en présence d’hydrogene, les dilocations avaient tendance a se rapprocher les unes
des autres (Figure 26). Les dbtances inter-dislocations étant plus faibles, il y a une
augmentation locale de b phsticité dans le materiau. Ce qui implique, en bout d’empilement,
une augmentation des contraintes qui va donner lieu & un endommagement prématuré du
metériau et une possible formation de cavités.

1

<>
a) b)

Figure 25 : Schématsation du mécansme HELP a) déformation sams hydrogere dars ke
matériau et b) déformation en présence d’hydrogere (avec ure localsation des dslocations
qui provogue kb formation de cavités) [46].

Figure 26 : Observatiors MET : InfLence de Phydrogere  sur ks distances nter-dslocations
en noir 0 Torr en blanc 95 Torr — mise en évidence de b dimnution de b distance inter-
dslocatiors en présence d’hydrogere [88].

2.5.1.3.Fragilisation induite par I’émission de dislocations
(Adsorption-induced dislocation e mission— AIDE)

Ce meécanisme proposé par Lynch [89], [90] reprend ks principes fondamentaux des
deux précédents, a savoir HELP et HEDE, mais en supposant en plus que ces phénomenes de
décohésion du réseau et d’augrentation de b phbsticié s’opérent prés de b suface. Ure
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schématisation de ce mécanisme est représentée en Figure 27. Il suppose qu’une importante
adsorption de I'hydrogene en surface perturbe B surface et ks premieres couches atomiques,
ce qui diminue localement Ténergie de cohésion en surface. Ainsi, I'’hydrogene facilite
Fémssion de dsbcatiors depus kb surface.
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Figue 27 : Schématsation du mécansme AIDE a) déformation sans hydrogere dars k
matériau et b) déformation en présence d’hydrogene dars ke matériau (ks zores en \ert
représentent ks zones de plasticité) [46].

2.5.1.4.Fragilisation par création de lacunes
(Hydrogen-enhanced strain-induced vacancies — HESIV)

Ce mécanisme est fondé sur le fait que I'hydrogéne induit des lacunes lors de la
déformation phstique [91]. Ainsi dans ce mécanisme, I'’hydrogéne n’est pas le responsable
direct de b fissure mais contribue & b création de lacunes, qui seraient a lorigine de la
fesuration prématurée de Pacier. Ce mécansme est schématsé en Figure 28.

Plasticité Plasticité

ol
> > Oizljoi g :o

Lacune

Figue 28 : Schématsation du mécansme HESIV a) deformation sars hydrogere dars ke
matérau et b) déformation en présence d’hydrogere dars k matériau (ks zores en\ert
représentent ks zones de plasticité) [46].
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2.5.1.5.Fragilisation associéealatransformation marte nsitique

La phase martensitigue est connue pour étre sensible a kb fragilisation par hydrogene. Le
coefficient de diffusion de I’hydrogéne est tres elevé dans cette phase comparé a kb phase
austénitique dans laquelle B solubilité est cependant trés grande. Ceci augmente k risque de
FPH des aciers constitués d’une phase awsténiique métastable, tels que ks aciers TRIP, qui
subissent une transformation de phase austénite-martensite durant la déformation [92]. Ainsi,
I’hydrogene stocké dans Tlausténite est libéré dans b martensite et peut diffuser rapidement
favorsant b germimation et b croksance des micro-cavités produites par b déformation.

2.5.2. Impact de I’hydrogéne sur les propriétés mécaniques des aciers aeffet TRIP

Plusieurs études ont mis en évidence I'impact de I’hydrogéne pré-chargé sur ks propriétés
mécaniques des ackers a effet TRIP, notamment sur leur ductilité. Plusieurs paramétres peuvent
nfluer sur Tanpleur de cet mpact :

* k mode de chargement en hydrogene et b quartité incorporée ;

* |k contrainte appliquée ;

* |k composition chmigue de Facer ;

* et b microstructure.

Ryu et al. [3] ont étudié T'influence de TI'hydrogéne incorporé par wie cathodigue sur les
propriétés meécaniques de deux aciers TRIP avec différentes stabilités de I'austénite (la stabilité
étant controlée par k pourcentage d’aluminium dans P'acier). Les courbes de traction pour
differentes quantités d’hydrogéne absorbeé sont représentées sur b Figure 29. Une diminution
de b ductilité¢ en présence d’hydrogene a été observée pour les deux aciers étudies. Cette baisse
de B ductilité¢ est d’autant plus importante que b quantité d’hydrogéne est élevée. L’influence
de b quantitt d’hydrogene sur b baisse de b ductilité a également été observée par d’autres
chercheurs sur des aciers austénitiques, TRIP ou encore TWIP [4], [93]-[96] (Figure 30 et
Figue 31).
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Figue 29 : Courbes contrainte-déformation réalisées sur des éprouvettes pré-chargées en
hydrogéne —essais de traction a 10° st —a) Low-Al acier TRIP ferrito-austénitique avec 26

% d’awsténite et b) High- Al acier TRIP ferrito-awsténitigue avec 30 % d’auwsténite  [3].
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Figure 30 : Courbes contrainte-déformation réalisées sur des éprouvettes Q&P pré-chargées
en hydrogéne — essais de traction a 10° s [4].
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Figue 31 : Courbes contrainte-déformation d’un acier TRIP 780 (non traitt et CT « cryogenic
and termpered ») non chargé et chargé en hydrogere pendant diferentes durées [93].

Chen et al. [76] ont mesuré la désorption de I'hydrogéne au cours d’une déformation (sous un
vide de 10° Pa) sur des acirs inoxydabks 304 et 310S préabblement chargés en hydrogere
(Figure 32). Comme mentionné dans kb section 2.4.1, h stabilité de Tausténite joue un role
important sur b désorption de T'hydrogéne. Dans ke cas présent, I'acier 304, contenant
lausténite b moins stable, casse sans subir de striction. Ce qui est cohérent avec une
transformation rapide de Pausténite en martensite et par conséquent une rupture fragile de
Pacier. Contrairement a Facier 310 qui présente une rupture ductile.
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Figue 32: courbes contrainte-déformation et courbes représentant b désorption de
lhydrogere - enregstrées en simuktaré [76].

2.5.3. Impact de I’hydrogéne sur le faciés de rupture

L’impact de I'’hydrogene sur ks propriétés mécaniques des aciers est également visible sur
leurs facies de rupture. Cette observation est d’autant plus visible dans le cas d’aciers purement
martensitiques [47], [97]-[101]. Plus la quantité d’hydrogéne est élevée, et plus Iimpact est
important. Plusieurs groupes de chercheurs ont étudié ks facies de rupture d’aciers
martensitiques aprés un essai de traction sur des éprouvettes pré-chargées en hydrogene par
voie cathodique [47], [100]. La Figure 33 présentent ks facies de rupture d’un acier
martensitique QT AISI 4135 pour des quantités d’hydrogéne de O (éprouvette non chargée),
0,27 et 0,99 ppm massique [100]. 1l semblrait que la rupture soit ductile pour les échantillons
non chargés en hydrogéne et intergranulaire sur les ex-joints de grains d’austénite pour ks
échantillons chargés en hydrogene. Wang et al. [47] ont montré que le caractere fragile de la
rupture intergranulaire s’accentue lorsque kb quantité d’hydrogene diffusible et b concentration
de contrante Ktaugmentent (Figure 34).

Figure 33 : Facis de rupture d'un acier martersitigue  trenpé reveru (QT) pouwr diférentes
quartitts d’hydrogene absorbées (a) 0 ppm mass. de H (b) 0,27 ppm mass. de H (c) 0,99 ppm
mass. de H [100].
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Figure 34 :Ewltion de b contrante a rupture en forction de b quantié d’hydrogene
difisble dars ke matérau pour des concertratiors de contrante Kt égaks a 4,9 et 2,1 [47].

Cependant, I'hydrogene n’induit pas toujours un facies de rupture fragile [75], [101].
Récemment, les travaux de thése de D. Guedes Saks [101] ont permis de mettre en évidence
I'impact de Thydrogéne (diffusble et piégé) sur les propriétés mecaniques d’aciers
martensitiques. 1l a été observé une diminution de Bk ductilité en présence d’hydrogene
diffusible et piégé. Les facies de rupture observes aprés essais de traction ont montré des facies
ductiles (avec et sans hydrogéne) avec des cupules dont b taille augmente avec kb concentration
d’hydrogéne piégé. L’auteur explique cela de b maniere suivante : I'hydrogéne piégé agirait
sur b plasticitt de facon a favoriser k processus de germination et de croissance de cupules.
Ainsi, I'hydrogéne diffusile et I’hydrogéne piegé entraineraient tous ks deux une baisse des
propriétés mécaniques de lacier mais par des mécanismes différents : I’hydrogene diffusible
diminuerait I'énergie de cohésion de l'acier alors que I'hydrogene piegé agit sur b plasticité de
celui-Ci.

Lors de I'étude des facies de rupture, il est alors important de regarder b nature de b rupture
(ductile ou fragile ? inter ou intragranulaire ?), la localisation des fissures (aux interfaces ? dans
les phases mémes ? sur un précipité ? sur des cavités ? etc.), leurs zones d’amorcage et leurs
propagations, mais aussi I'éwlution de b taille des cupuks en forction de kb quantité
d’hydrogene.

En ce qui concerne ks aciers awsténiiques, I'hydrogéne peut induire des facies de rupture
intergranulaire  [78] ou intragranulaire [76]. Koyama et al. [78] ont étudié I'impact de
I'hydrogene sur ks propriétés mécaniques d’un acier austénitique riche en carbures, par des
essais de traction avec un chargement en hydrogene in situ (chargement et sollicitation

mécanique en simultanée). Il a été observé une rupture intergranulaire initiée sur des cavités,
comme présenté sur b Figure 35.
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Figue 35: Rupture intergranubire en présence d’hydrogene d’un acker austénitigue riche en
carbures [78].

Les modes de rupture en présence d’hydrogeéne different également d’un acier a un autre pour
les aciers TRIP. Le facies de rupture peut étre intergranulaire, intragranulaire, ou encore
présenter du clivage. Zhu et al. [4] ont étudié I'impact de I'’hydrogene sur les propriétés
mécaniques d’un acier TRIP Q&P (Quenched and Partitioned), par des essais de traction sur
des éprouvettes pré-chargées en hydrogéne par voie cathodique (conmposition chimique de
lacier et conditions d’essais présentées dans k Tableau 6). Ik ont observé des fissures
intergranulaires aux interfaces austénite- martensite. Ronevich et al. [6] ont observé des fissures
intragranulaires dans la martensite se propageant par kb suite dans la matrice ferritique
entourante, comme présenté sur la Figure 36. Sojka et al. [102] ont observé, sur un acier TRIP
800 en présence d’hydrogéne, un facies de rupture présentant des plans de clivage
transgranulaire (Figure 37). Laureys et al. [103] ont observé des initiations de fissures aux
interfaces martensite-martensite et ont proposé un mécanisme de FPH basé sur b décohésion
d’interfaces (HEIDE : Hydrogen-Enhanced Interface DEcohesion).

Des travaux réalisés sur I'effet de kb stabilité de lausténite sur la FPH [104] ont montré que la
présence dans la microstructure d’une austénite stable limitait la trarsformation martensitique
et par conséquent b formation de fissures ou de cavités. Au contraire, une austénite instable
favoriserait ure rupture intergranulaire du metériau  [105].

Un tablkau récapitultif des matériaux et des conditions d’essais de ces études sont présentés
dans k Tableau 6. La majoritt des études présente des ruptures intergranulaires ou
intragranulaires dans le cas de chargements cathodiques (en présence ou non de pokon) pour
tous ks types d’aciers (awsténitiques, martensitiques, duplex, TRIP et TWIP). Au regard de ces
observations, il est difficile de conclure sur ks parametres controlant le mode de rupture, qui
semble spécifique au couple nuance / mode de chargement en hydrogéne / sollicitation
mécanique, méme dans k périmetre restreint des aciers TRIP. Il est albors nécessaire d’étudier
les matériaux cas par cas et ce pour un mode de chargement et une condition de sollicitation
données.
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Figue 36 : Ciché MEB (SE) de kb surface nontrant un amorcage de fssure dans b
martersite et propagation dans b ferrite d’un acier TRIP [6].

Figue 37 : Faciés de rupture montrant une rupture par civage d’un acier TRIP 800 [102].
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Tableau 6 : Récapitulatif des conditions expérimentales et des facies de rupture résuitants
pour différents  matériaux.

Maté riaux Eprouvettes Conditions Faciés de Références
expérimentales rupture
Acier Eprouvettes | 3% NaCl +0,3% Rupture Wang et al. [47]
martensiti ue cyindrig ues NHs+SCN ou intergranulaire
0,35C-1,16Cr- (avec et sans 0,1M NaOH
0,79Mn- entaille) 0,3-30 An?
0,19Si-0,17Cu- 1-72h
0,16Mo
(Y%omass.) 0,005 mm/min
Acier Eprouvette 3% NaCl +0,3% Rupture Nie et al. [100]
martensiti ue cylindrique NHsSCN intergranulaire
0,57C-1,96Sk entaillée 0,2-3 Aln?
1,02Cr-0,16Mn 72h
(%omass.)
0,5 mm/min
Aciers Eprouvette Chargement Micro-fissures Chen et al. [76]
austénitiques plate gazeux (30MPa) | intragranulaires
304 —200°C —48h
310S
0,5 mm/min —
22°C
Acier « U-bend » Chargement Rupture Zibi etal. [105]
austénitique cathodique - intergranulaire
AlSI 301 Tamb
Acier Eprouvette Chargement Rupture Koyama et al.
austénitioue plate avant et pendant intergranulaire [78]
enchi  en essai : 3% NaCl
carbures + 3 gL NHsSCN
Fe-25,7Mn- 10 Ain?
10,6Al-1,16C
(%rnaSS.) 10-4 S-l —Tamb
Acier duplex Eprouvette 3% NaCl Rupture  aux Nagashima et al.
plate + 3 gL NHsSCN nerfaces [81]
30 Aln? -9h martensite-
martersite
Vitesse de
traction non
rerseignée
Acier TRIP Eprouvette 1g/L thourea + Rupture Zhu et al. [4]
plate 0,5M H2S04 intergranulaire et
30 mAcn? quaskcivage —
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Fe-0,22C- 24h - Tamb rupture aux
1,40Si-1,80Mn nerfaces
(Yomass.) 10°st1-25°C awsténite-
martersite
Acier TRIP Eprouvette 3% NaCl +0,3% Rupture ductile Han et al. [106]
Fe-7Mn-0,1C- plate NH4SCN avec niiation de
0,5Si (%mass.) 50 At cupuks sur des
3h - Tamb grains
1.10%s?t - Tamb
Acier TRIP Non rerseigné 0,5M H2SO4 Clvage Sojka et al. [102]
0,2C-1,5Mn- 15-30 mA/cn? transgranulaire —
1,5Si (Y%mass.) 8h - Tamb niation sur
ncksions  dars
certains cas
Acier TRIP Eprouvette 1M H2S04 + Rupture Rorevich et al.
0,19C-1,59Mn- plate 1myL As203 intragranulaire [6]
1,63Si 5 mA/cn? (dans b
(%omass.) martensite)
3,3.10%s?
Acier TRIP Eprouvette 1g/L thourea + Rupture  aux Laueys et al.
plate entaillée 0,5M H2SO04 nerfaces [103]
0,8 mAlen? martensite-
2h - Tamb martensite
0,05 mmmin —
Tamb
Acier TWIP Eprouvette 3% NaCl +3 gL Rupture Koyama et al.
Fe-18Mn plate NH4SCN intergranulaire et [107]
1,15C 9 An? transgranulaire
(Yomass.) (chargement -
sitLl)
1,7.10%s1 -
21°C

2.6.Conclusion

Les aciers de 3°™® génération & effet TRIP sont en cours de développement dans lobjectif

de garantir un meilleur compromis

résistance — ductilité par rapport aux générations

précédentes. Au cours de leur élaboration, de I'hydrogéne est adsorbé puis absorbé dans k
volume du matériau. Celuici interagit ensuite avec les sites interstitiels de Pacier et/ou ks
défauts crstalographigues etmicrostructuraux tek que ks dilocatiors, ks jonts de grais, ks
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précipités, ks cavités, les interfaces, etc. Une accumulation locale d’hydrogene peut induire
une rupture préematurée ou differée du matériau, notamment en présence de contraintes internes
bcalisées, par exenple suie a b transformation austénite-martensite.

Des méthodes expérimentales telles que la thermodésorption (TDS) et B perméation
électrochimique s’averent étre deux outils complémentaires pour étudier b diffusion et ke
piégeage/dépiégeage de I'hydrogéne dans ks aciers a effet TRIP. La diffusion de I’hydrogene
dans les aciers a effet TRIP est une diffusion apparente, fortement affectée par b microstructure
et les pieges. Les principaux sites de piégeage dans les ackrs a efiet TRIP sont a priori les
dislocations, T'austénite ou encore les defauts nouvellement créés par b transformation de phase
tels que ks interfaces et ks cavités. Les sites d’interaction (Sites interstitiels et peges) et leurs
énergies d’activation associées dépendent fortement de kB nuance de Tlacier étudié et du mode
de chargement en hydrogene (le chargement HT ayant été tres peu étudié). Chaque acier
nécessite alors une étude individuelle et approfondie de b diffusion et du piégeage de
I’hydrogene HT et BT, pour une meilleure compréhersion des phénomenes. Les interprétations
concernant k role de lausténite sur ke piégeage de I'’hydrogene étant mitigées, celuici constitue
un point important  a échircir au cours de cette these.

La plupart des chercheurs utilisent I’hydrogéne comme élément d’étude. Or, celui- ci étant
abondant dans la nature, ks sources de pollution sont égakement nombreuses (découpe,
polissage, nettoyage, etc). Ainsi, au cours de cette thése, [Iutilisation d’un isotope de
Fhydrogene tel que e deutérim nous permettra de limiter cette polution.

L’objectif de cette étude est d’avoir une meilleure compréhension des phénomeénes de diffusion
et de piégeage/dépiégeage de I'hydrogéne HT et BT dans deux aciers de 3°™ génération a efiet
TRIP : unacier riche en manganese et enaluminium, appelé Mn-Alet un acier trempé et revenu,
appelé Q&P. Pour cela, des essais de thermodésorption (apres chargements en deutérium), de
perméation électrochimique et de traction uniaxiale ont été réalisés dans I'objectif d’éclaircir
plseurs pornts :
» Comparer k comportement en diffusior/piégeage de I’hydrogéne incorporé a HT & celui
incorporé a BT ;
> Etudier b dstribution de I'’hydrogene dans b microstructure en utilisant ke deutérium
comme traceur isotopique (les différents sites de piégeage), sur matériaux non déformés
et déformés ;
> BEwuder k role de 'austénite dans k pegeage de Fhydrogéne (pieges profonds ?) ;
> Etdier Timpact de Thydrogene HT et BT sur ks propriétés mécaniques des deux aciers
étudiés.
Cette étude expérimentale permettra T'obtention de données d’entrée a un code numeérique
permettant de simuler ks phénomenes de diffusion/piégeage de I’hydrogene, prenant en compte
tout Thistorique de Téchantillon. Ceci nécessite un travail suppEmentaire d’ajustement des
parametres mais une ouverture vers b simulation numérique est tout de méme présentée a h
fn du chapitre « Discussion » de ce manuscrit
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3. Matériaux et méthodes
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Deux aciers de 3°™ gérération & effet TRIP ont été étudiés : un acier auwsténito- ferritigle
riche en mangarése et enalminium MnAl et un acer awsténito- martersitigue, Q&P.

Ce chapitre est divisé en quatre parties : (i) éBboration et caractérisation des matériaux, (i)

usinage et préparation des échantillons, (iii) description des méthodes expérimentaks et (iv)
methode utiisée pouwr B simubtion numérigLe.

La premiere partie est consacrée a I'élaboration des matériaux et a leurs caractérisations
microstructurales, principakement par des observations microscopiques (MEB, EBSD) qui ont
permis de déterminer la forme, b taille et b dtrbution des phases. Des analyses quantitatives
(DRX) ont permis de déterminer la fraction de ces phases. Et enfin des analyses de surface
(SDL) ont perms de caractériser b couche d’oxyde ssue de 'élboration

Dars b deuxiéme partie, Fwsinage eth préparation des échantillons pour chaque type d’essaks
y sont décrits précisément.

La troisieme partie est consacrée aux techniques de chargement en hydrogene et aux techniques
expérimentales principalement utilisées au cours de cette thése : b spectroscopie de désorption
thermique (TDS), b perméation électrochimique et la traction uniaxiale. Le principe de ces
technigues et s conditions  expérimentakes  utilisées y sont détailes.

Et enfin, dans une derniere partie b méthode numérique utilisée pour simuler les interactions
hydrogene- matériaux (incant ks équatiors de McNabb et Foster) est brieverment  présentée.

3.1.Matériaux

Afin de reproduire au mieux les différentes étapes d’élboration du matériau industriel, un
procédé a été mis en place a I'échelle du laboratoire (Figure 38). La premiére étape consiste a
faire fondre les différents élements d’alliages. Cette étape est suivie par celle de b coulée de kb
matiere dans des lingotieres. Aprés solidification, b matiere est chauffée a une température
supérieure & 1000°C pendant une certaine durée afin d’effectuer un premier laminage a chaud.
Celuici se fait a ure termpérature supérieure a b terpérature de recritallisation du matériau.
La taille de grains finale est inférieure a kb taille de grains initiale et b forme des grains observée
a lissue de cette étape est équiaxe. Le matériau est ensuite découpé et homogénéisé a haute
température (1250 °C) pendant 16 heures. Aprés refroidissement a température ambiante, ke
matériau est rectifié afin de supprimer b couche décarburée et d’obtenir un état de surface de
qualité. Le matériau est ensuite réchauffé a une température supérieure a 1000°C pendant une
courte durée puis laminé a chaud. Aprés refrodissement, le matériau subit un décapage
chimique afin d’éliminer B couche d’oxyde, puis un laminage a froid pour obtenir I’épaisseur
de tble souhaitée. Le laminage a froid reduit I'épaisseur de hk tOle tout en texturant b
microstructure (texture morphologique). Toutes ks étapes mentionnées jusqu’a présent ont été
réalisées au centre de recherche d’ArcebrMittal & Maiziéres- les-Metz. A I'issue de ces étapes
les dimensions des toks sont de 180 mm x 110 mm x 1 mm, correspondant respectivement aux
directions longitudinale (L), transversale (T) et normale (N) ; L étant b direction de laminage.
La derniere étape du procédé d’élaboration est le traitement thermique final réalisé dans un four
a atmosphére contrélée nommé RAPS (Reactive Annealing Process Simulator) et disponible a
OCAS (Gand Bebique). Cette étape est détaillée dans b section 3.3.2.1.
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Les tOles traitées sous atmosphere hydrogénée et deutérée sont conservées dans I'azote liquide
afin de limiter toute désorption de T'hydrogéne (ou du deutérium) a température ambiante.
Celes traitées sous atmosphére N2 sont conservées a Far a température ambiante.

® ® O,
®

®

Elaboration et raffinage de I'acier

Chauffage 3 1250°C — 30min
Découpe

Homogénéisation & 1250°C — 16h Yk Laminage a chaud

* Laminage 3 froid

©

Traitement thermique
dans le four RAPS

Polissage mécanique : 30mm = ~26mm

Chauffage a 1250°C — 30min

O

Décapage chimique — HCl + HMTA

Figwe 38 : Procédé d’élaboration des aciers de 3°™¢ génération & Péchelle du laboratoire.

3.1.1. Acier manganese-aluminium (Mn-Al)

3.1.1.1.Composition chimigue ettraitement thermigue de I’acier M n-Al

Un acier de 3°M® génération & haute résistance mécanique (1200 MPa) riche en
manganese et en aluminium (Mn-Al) fourni par ArcebrMittal a été étudié. La composition
chimigue de cet acier est présentée dans kb Tabkau 7.

Tabkau 7: Composition chimigue (% mess.) de lacer Mn-Al étudié

C Mn Al Si Nb P S Fe

% mess. | 0,12 5 1,8 0,5 0,03 0,012 <0,003 | Bal

Le traitement thermique final réalisé au RAPS est présenté en Figure 39. L’acier Mn-Al subit
un recuit & 740 °C pendant 120 s, température a laquelle est réalisée I'austénitisation partielle
(entre Ac1 et Acs), suivi d’une trempe a température ambiante. Des rampes de tempeératures
intermédiaires, situées entre les rampes principales et visibles sur b Figure 39, permettent de
reproduire aux mieux le traitement thermique réalsé dans le procédé industriel. Ce traitement
thermique a été réalisé sous atmosphere controlée neutre (N2), 100 % hydrogénée (Hz) ou 100%
deutérée (Dz).
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Figre 39 : Tratement thermique appliqué sur lacier Mn-Al
3.1.1.2.Caractérisations microstructurales de ’acier Mn-Al

Des amalyses EBSD ont été réalsées sur ure coupe trarsverse d’un acier Mn-Al D2 et sort
présentées sur b Figure 40. La cartographie des phases (Figure 40-a) indique une ditrbution
homogéne des grains micrométriques d’austénite dans le matériau. L’indexation des
diffractogrammes DRX a permis de déterminer la fraction d’austénite résiduelle a 27 %
massique. La quantité d’austénite détectée par EBSD est plus faible par rapport aux quantités
estimées par analyses DRX, conpte tenue de kb petite taille et de la forme parfos lamellaire des
grains d’austénite difficilement détectables par cette technique. Les grains de ferrite sont de
I'ordre de 1 — 10 pm, presentent une distribution homogéne dans ke matériau et re présentent
pas d’orientation préférentielle (Figure 40-b). La Figure 40-c révele une difficulté d’indexation
qui peut étre ke a b fabk taille de grais et/ou aux contraintes et déformatiors locaks.

Ure coupe dans ke plan NT de lacier Mn-Al D, a été observée au MEB apres une attaque
chimique au N ital 2 % et est présentée sur la Figure 41. Les analyses EBSD couplées a ces
analyses MEB permettent de conclure sur une microstructure fine composée de grains
d’austénite de I'ordre de 0,5—1 pm dans ue matrice ferrtique.

Des analyses DRX réalisées sur I'acier Mn-Al ont révélé des taux d’austénite comparables
(26 — 27 % mass.) quelle que soit I'atmosphére du traitement thermique N2, D2 ou Hz (Tableau
8), ndiguant aisi que b prise d’hydrogere (ou de deutérum) ne modifie pas b microstructure.
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Figwe 40 : Images EBSD de l'acier Mn-Al D2 en coupe transverse a) Cartographie des phases

-en bkeu kb ferrite etenrouge lawténite b) Cartographie de Porientation critallographique
des gans de ferrite c) Indice de qualité.

Figue 41 : Mirogaphie MEB apres attaque au Nital 2 % d'une coupe transverse de l'acier
Mn-Al Do,
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Tableau 8 : Taux d'austénite (% mass.) mesurés par DRX pour ks tdles Mn-Al traitées sous
atmosphére N2, Dz et Hz

Atmosphere Taux d’austénite (% mass.)
N2 26
D2 27
Ha 26

3.1.1.3.Effet de la déformation sur la microstructure de P’acier Mn-Al

Dans Tobjectif de simuler b mise en forme des tbles a l'issue des traitements thermiques
(réalisée par k client), I'effet d’une pré-déformation sur la désorption de I’hydrogene a été
étudie. La deformation a été réalsée par bmmage a frod jusqua 10 %, 30 % et 45 % de

geforrmton equvaknte, dont b formuke est présentée cidessous awec eq Pépasseur avarnt
mnage ete ‘epabselr apres mnage

Eeq=21( ﬁe)

s . 3 € X .
Un tablkau récapitubtif des difierentes conditions étudiees (atmosphéres durant ke tratement
thermigue et états de déformation) est présenté cidessous (Tabkau 9 et Emreur ! Source du

renvoi introuvable.).

Tabkau 9: Tablkau récapitubtif desdifierentes atmospheres des traitements thermiques et
des états de déformation étudies.

Mn-Al N2 - 0% Traité sous atmosphere N2
Mn-Al N2 — 30% Traté sous atmosphere N2 pus bminé  30%
Mn-Al N2 — 45% Traité sous atmosphere N2 pus bBmiré 45%
Mn-Al Hz — 0% Traité sous atmosphére H:
Mn-Al Hz — 30% Traité sous atmosphere Hz pus bmiré  30%
Mn-Al D2 — 0% Traté sous atmosphere D»
Mn-Al D2 — 10% Traité sous atmosphére D pus bmiré  10%
Mn-Al D2 — 30% Traité sous atmosphere D2 pus bmiré  30%

Les observations MEB en coupe de l'acier Mn-Al traité sous atmosphere deutérée a I’état initial
(Mn-Al D2 — 0%) et aux états déformés (Mn-Al D2 — 10% et Mn-Al D2 — 30%) sont présentées
sur b Figure 42. Pour les matériaux déformes, les lattes de martensite a I'intérieur des anciens
grains d’austénite sont révélees (marquées par les fleches noires sur I'image c-), mettant en
évidence kB transformation de phase austénite-martensite.
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c) MnAID,-30%

N

Figure 42 : Images MEB (SE) en coupe de Tacier Mn-Al apres attaque au Nital 2% a) Mn-Al
D2 - 0% (ron bmiré) b) Mn-Al D2 — 10% (Bmiré  10%) ¢) Mn-Al D2 — 30% (bmiré  30%)
et d) zoom sur b zone encadrée de limage cC.

Des analyses DRX ont permis de quantifier ces phases. Le Tableau 10 présente les fractions
d’austénite en fonction du taux de déformation de I'acier Mn-Al traité sous atmosphere D2, H>
ou N2. La Figure 43 représente I’évolution de la fraction d’austénite en fonction du taux de
déformation pour ks trois atmosphéres. Les diffractogrammes respectifs, présentés en Figure
44, montrent bien b forte diminution des contributions spectrales liées a l'austénite lorsque b
déformation augmente.
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Tableau 10 : Taux d'austénite (% mass.) en forction de b déformation équivalente de l'acier
Mn-Al traité  sous atmosphére D2, Hz ou Na2.

Matiére — déformation
équivalente

Taux d’austénite (% mass.)

Toles traitées so
0%
10 %
30 %

us atm. D2 (TDS)
27

9
3

Toles traitées sous
0%

10 %

30 %

atm. Hz (Traction)
26

11
4

Toles traitées so
0%
10 %
30 %

us atm. N2 (TDS)
26

11
4

Toles traitées sous
0%

10 %

30 %

atm. N2 (Traction)
26

11
4
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Figue 43:BEwltion dek fraction d'awsténte en fonction de b déformation équihaknte de
Pacer Mn-Al traité sous atmosphére D2, Hz et Na.
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Figuwe 44 : Difractogr)ammes de facer Mn-Al D, a Pétat nitele (0%) et aux états deformes
par bminage a frod jusqua 10% et 30% de déformation équinakente.
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3.1.1.4.Stabilitée de la microstructure dans I’azote liquide

Les toles traiées sous atmospheres hydrogénée et deutérée sont conservées dans I'azote
liquide (77 K) apres le traitement thermique, afin de limiter b désorption de I’hydrogéne (ou
du deutérium). Il est alors nécessaire de s’assurer que k trempe dans I'azote liquide ne provoque
pas de transformation de phase austénite- martensite. Des analyses DRX ont été réalisées sur
des tOles traitées sous atmosphére neutre (N2) et sur des toles traitées sous atmosphére deutérée
(D2) puis trempées dans l'azote liquide. Les analyses révekent des fractions d’austénite
comparables avant et aprés maintien dans Tazote liquide (Tableau 11). Sachant que ks
differentes atmosphéres n’agissent pas sur la fraction d’austénite (3.1.1.2), ces résultats
indiquent que le maintien des tOles dans l'azote liquide suite aux traitements thermiques re
provogue pasde trarsformation de phase dars Pacer Mn-Al

Tabkau 11 : Fractiors d'austénite avant et aprés maintien dans lazote liquide

Mn-Al N2 Mn-Al D
(sars manten dars lazote Iqude) (apres maintien dars Fazote liquide)
Taux
d’austénite 26 27
(% mass.)

3.1.1.5.Caractérisation de la couche d’oxyde formée au cours de I’élaboration

Ure couche d’oxyde est systématiquement observée a b surface des toks issues du
traitement thermique. Dans ke procédé industriel cette couche d’oxyde est supprimée par un
décapage chimique avant I’étape de galvanisation, mais elle est présente en phase de stockage,
d’ou lntérét d’étudier son efiet sur b désorption de I'hydrogene.

Des profils SDL (spectroscopie a décharge luminescente) ont été réalisés afin de déterminer kb
nature de cette couche. La Figure 45 représente les profils de concentration des principaux
éléments d’alliage de Pacier Mn-Al en fonction de bk profondeur, depuis la surface de
I’échantillon. En surface une accumulation de manganése et d’oxygene est observée sur environ
200 nm de profondeur. Une absence de fer est égakment observée. On suppose albrs kb présence
d’un oxyde de type MnOx. Ure légere accumulation d’aluminium est observée vers 200 nm de
profondeur et ce sur 200 nm en lien avec un épaukement sur les profils de concentration du fer
et de l'oxygene. On suppose alors une sous-couche enrichie en aluminium avec un oxyde de
fer.
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Figue 45 :Profl SDL réalse sur une tOke brute de Mn-Al Do.

3.1.1.6.Conclusions — caractérisation de ’acier Mn-Al

» L’acier Mn-Al posséde une microstructure fine composée de ferrite et de 28%
d’austénite résiduelle. Les grains d’austénite, d’une taille comprise entre 0,5 pm et
1 pm sont depersés de maniere homogene dans k matériau. Les grains de ferrite ont
ue ftaille qui vare entre 1 um et 10 pm

» Le laminage a froid induit une forte déstabilisation de Tausténite dans I'acier Mn-Al :
seulement 10% de la quantité initiale d’austénite est présente apres 30% de déformation
équihakente.

» Le métal issu du traiterent thermique est recouvert d’une couche d’oxyde de
manganese de type MnOx de ~ 200 nm d’épaisseur. |l apparait également une sous
couche enrichie en auminium & Tinterface oxyde/métal.

3.1.2. Acier trempé etrevenu — « Quenched and Partitionned » (Q&P)

3.1.2.1.Composition chimique ettraite ment the rmique

Un acier de 3°™® génération dont b composition chimique est présentée dans k Tableau
12 a été étudié. Le traiterrent thermique appliqué au RAPS est présenté en Figure 46. L’acier
subit une awsténitsation complete a 880 °C, température supérieure a Acz. Cette étape est suivie
d’une trenpe partielle & 230 °C (Mr < T < M) afin de transformer une partie de I'austénite en
martensite. 1l s’ensuit une étape de revenu a 400°C. Le revenu (ou « partitioning ») permet au
carbone de diffuser de la martensite vers I'austénite afin de stabiliser cette dernire [24]. L’acier
ainsi obtenu est qualifié de « Q&P » (Quenched and Partitioned). Deux durées de revenu ont
été étudiées : 275 s et 600 s. La derniere étape du traitement thermique est une trenpe finale,
au cours de laquelle de la martensite fraiche est formée. Une forte stabilisation de I’austénite au
cours du revenu limite b formation de martensite fraiche. Cependant, une trop forte stabilisation
de Tausténite pourrait égakment limiter I'effet TRIP recherché dans ce type d’acikrs. La durée
du revenu est donc un paramétre cE a prendre en conpte. Ce traiterrent thermique a été réalisé
sous atmosphere controlée reure (N2), hydrogénee (Hz) ou deutérée (D).
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Tabkau 12: Conposition chimigue (% mass.) de lacer Q&P étudié

C Mn Si P S Fe
% mess. | 0,3 2,5 2,4 0,012 <0,003 | Bal
1000 -
Austénitisation compléte : 880°C — 80s
900 -
e salie b eI R e . i A
800 -
7y
700 4
= ;
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2
=
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E 400 - Revenu: 400°C—275s
>~
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o
Trempe partielle : 230°C i
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Figue 46 : Traitement thermigue appligue alacer Q&P (durée du revenu : 275s).

3.1.2.2.Caractérisations microstructurales de I’acier Q&P

Des analyses EBSD ont été réalisées sur une coupe transverse d’un acier Q&P D2 (600 s)
et sont présentées sur b Figure 48. La cartographie des phases indique kb présence d’une phase
austénitique fine, une partie sous forme de grains de I'ordre de 1 pm et I'autre partie sous forme
lamellaire, distribuée de maniere homogene dans le matériau. Comme mentionné pour Iacier
Mn-Al, une absence de texturation est observée dans k pln NT et une difficulté d’indexation
a également été observée compte tenue de b forme des grains d’austénite dans cette
merostructure  lrellire  (sous forme de httes).

Les analyses MEB sur une coupe transversale de I'acier Q&P N2 (275 s) apres attaque au N ital
2 %, présentée sur la Figure 48, couplées aux analyses EBSD, montrent b présence d’une
microstructure martensitique fine et conplexe sous forme de lattes de martensite. L’attaque
chimique réalisée ne permet cependant pas de distinguer ks différentes phases présentes. La
diffraction des rayons X a permis b quartification des phases présentes : la microstructure est
corstituée  de martensite et de 18% messique  d’awsténite  résiduelle.

Comme pour lacier Mn-Al, ks analyses DRX réalisées sur l'acier Q&P ont montré des taux
d’austénite comparables quelle que soit I'atmosphére du traiement thermique N2, D2 ou H:
(Tableau 13).
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Figue 47 : Images EBSD de l'acier Q&P D2 (600 s) en coupe transverse a) Cartographie des
phases - en bkeu b martersite et enrouge lawsténite b) Cartographie de Porientation
crtalographigue  des grars ¢) Indice de qualié.

Figure 48 : Micrographie  MEB d'une coupe transverse de l'acier Q&P N2 (275 s) apreés
attaque au Nital 2%.

Tableau 13: Taux d'austénite (% mass.) mesurés pour ks toles Q&P traitées sous atmosphére

N2, D2 et Ha.
Atmosphére Taux d’austénite (% mass.)
N2 18
D2 18
H> 17
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3.1.2.3.Effet de la déformation sur la microstructure de ’acier Q&P

Comme pour B Mn-Al, Teffet de b déformation sur b microstructure de Facier Q&P (275
S) a eté étudiée. La déformation a été réalsée par bminage a frod, jusqua 10% et 30% de
déformation équvaknte (wi Tabkau 14).

Tableau 14 : Tableau récapitulatif des diférentes atmospheres des traitements thermiques et
des états de déformation  étudiés.

Q&P N2-0% Traté sous atmosphere N2

Q&P N2-30% Traité sous atmosphére N2 pus bBmine  30%

Q&P H2-0% Traité sous atmosphere H:
Q&P H2 - 30% Traité sous atmosphére Ho pus bBminé 30%
Q&P D2- 0% Traité sous atmosphére D»
Q&P D2—-10% Traité sous atmosphére D2 pus bBmingé  10%

Q&P D2—-30% Traité sous atmosphére D2 pus bminé 30%

Les micrographies MEB en coupe de I'acier Q&P (275 s) traité sous atmosphere deutérée a
Iétat initial (Q&P D2 — 0%) et aux états déformés (Q&P D2 — 10% et Q&P D2 — 30%) sont
présentées sur b Figure 49. Contrairement aux images MEB de l'acier Mn-Al, ks images MEB
de Tacier Q&P re permettent pas de visualiser la transformation de phase austénite- martensite
qui a lieu au cours de la déformation de cet acier. En effet, b microstructure observée sembke
dentique quel que soit I'état de déformation du matériau (on re visualise pas I'augmentation
du taux des httes de martersiie aprés déformation).

Les analyses DRX réalisées sur I'acier Q &P (275 s) ont permis de quantifier les fractbns
d’austénite dansces matériaux. Les valeurs sont présentéesdans le Tableau 15 et les évolutions
de taux d’austénite en Figure 50. Comme pour I'acier Mn- Al, les diffractogrammes associés,
presentés en Figure 51, montrent une diminution progressive descontributions spectrales liées
a lausténite lorsque la déformatbn augmente (la différence entre les paramétres de ma ille des
phases ot et o’ étant trés faible, les contrbutions spectrales de la phase o sont ici

assimilées acelles de b phase o).
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Figwe 49 :Images MEB de Facer Q&P (275 s) en coupe apres attaque au Nital 2% a) Q&P
D2 - 0% (non Bminé) b) Q&P D2 — 10% (Bminé 10 %) et c) Q&P D2 —30% (Bmiré 30 %).
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Tabkau 15:

Taux d'awsténie (% mess.) enforction dutaux de déformation de facer Q&P

(275 s) traité  sous atmosphére D2, Hz ou N2,

Matiére — déformation
équivalente

Taux d’austénite (% mass.)

Toles traitées so
0%
10 %
30 %

us atm. D2 (TDS)
18

8
7

Toles traitées sous
0%
10 %
30 %

atm. Hz (Traction)
17

10
7

Toles traitées so
0%
10%
30 %

us atm. N2 (TDS)
18

9
6

Toles traitées sous
0%
10 %
30 %

atm. N2 (Traction)
18

9
6
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Figue 50 : BEwltion dek fraction d'awsténite en fonction de b déformation équnvaknte de
Pacer Q&P traité sous atmosphere Dz, Hz et No.
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Figue 51 : Difractogrammes de facier Q&P (275 s) a 'état ntal (0%) et aux états déformes
par bmage afrod jusqua 10% et 30% de déformation equnakente.
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3.1.2.4.Stabilitée de la microstructure dans I’azote liquide

Comme pour I'acier Mn-Al, b stabilit¢ de b microstructure de Tacier Q&P (275 s) dans
I'azote liquide a été étudiée. Les analyses DRX realisées sur ces aciers avant et apres leur
maintien dans l'azote liquide montrent des taux d’austénite identiques (Tabkau 16). On
suppose alors que cette étape de conservation des tbles dans I'azote liquide n’induit pas de
transformation de phase dans Tacer Q&P.

Tablkau 16 : Fractiors d'austénie (% mass.) avant et apres manten dans fazote liquide.

Q&P N2 Q&P D2
(sars mantien dars lazote lquide) (apres manten dans Fazote liqude)
Taux
d’austénite 18 18
(% mass.)

3.1.2.5.Caractérisation de la couche d’oxyde formée au cours de I’élaboration

Comme pour l'acier Mn-Al, la couche d’oxyde présente sur les toles Q&P (600 s) a I'issue
des traitements thermiques a été caractérisée par SDL. La Figure 52 présente ks profils de
concentration des principaux éléments d’alliage de T'acier Q&P en fonction de b profondeur,
depuis la surface de T’échantillon. Une accumulation de manganése, d’oxygeéne et de silicium
est observée en extréme surface du matériau (~ 100 nm de profondeur). Un oxyde de type
MnSixOs3 estalors suggere.
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Figue 52 :Profl SDL réalsé sur ure toke brute de Q&P D2 (600 s).
3.1.2.6.Conclusions — caractérisation de I’acier Q&P

» L’acier Q&P, de composition chimique proche de Tacier Mn-Al mais plus riche en
carbone, sans Tlaluminium et avec plus de silicium, est corstiué de martensite et de
19% massigue  d’austénite  résiduele  (sous forme brelkire et gobukire).
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» Le laminage a froid induit une déstabilisation de l'austénite dans lacier Q&P. Cette
déstabilisation est moins prononcée que dans I'acier Mn-Al : 32% de la quantité initiale
d’awsténite est présente apres 30% de déformation  équivaknte.

> Le métal est recouvert d’une couche de type MnSixO3s de ~ 100 nm d’épaisseur.

3.2.Usinage et méthodes de préparation des échantillons pour essais

Les tOks issues des traitements thermiques sont, dans un premier termps, découpées et
usinées en fonction de I'essai a réaliser. Dans un second temps, b surface des échantillons est
préparée (par polissage) de maniere a réaliser les essais dans des conditiors optimales. Dans
cette partie, ks plans d’usinage des échantillons (forme et dimensions des échantillons) et kb
procédure de préparation des échartillors sont détailes pour chaque type d’essai réalsé.

3.2.1. Echantillons pour les chargements cathodiques

Pour I'étude de la diffusion et du piégeage de I'hydrogeéne incorporé & basse température,
les tOles traitées sous atmosphére N2 ont été usinées en échantillons de dimersions 10 mm
x 10 mm x 1 mm avec une languette de dimensions 3 mm x 4 mm x 500 pm (Figure 53). Ces
échantillons sont ensuite polis jusqu’a 1 pm a kb pate diamantée puis chargés en deutérium par
wk cathodique selon b procédure décrite dans b section suivante.

vue de face vue de coté vue du dessus

Figue 53:Phn d’wsiage des échantibns TDS pour un pré-chargement cathodigue.

3.2.2. Echantillons pour les essais de thermodésorption (TDS)

Essais TDS sur échantillo ns chargés par woe cathodique

A Bk fin du chargement cathodique, b languette est retirée de I’échantillon a I'aide d’une pince
coupante. L’échantillon de dimensions 10 mm x 10 mm x 1 mm est ensuite transféré du banc
de chargement cathodique vers ke banc TDS (temps de transfert ~5 min).

Essais TDS sur échantillo ns chargés a hautes températures

Les toles traitées sous atmosphere deutérée (D) et conserveées dans I'azote liquide sont
découpees en échantillons de dimensions 10 mm x 10 mm (épaisseur des échantillons ~1 mm)
pus analysés par TDS :
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e soit en présence de eur couwche d’oxyde Bste de Pébboration, dars ce cas aucun
polssage n’est réalse ;

e soi aprés un polssage au papier SiC 1200, pour Faralyse de Péchartilion dépourw de
son oxyde d’élaboration.

3.2.3. Echantillons pour les essais de perméation électrochimiques

Les essak de permeéation ont été realisés sur les tbles traitées sous atmosphére N2. Des
échantillons de dimensions 20 mm x 20 mm ont été usinés (épaisseur des tdles d’1 mm
inchangée par Tl'usineur). Ceux-ci ont ensuite été polis jusqu’a 1 pm a la pate diamantée de
maniere a avoir un état de surface de qualité. Plusieurs épaisseurs d’échantillons ont été testées.
Pour cela, certains de ces échantillons ont subi une réduction d’épaisseur par polssage (papier
SIC) avant b fnitibn a b pate damantée.

3.2.4. Eprouvettes de traction uniaxiale

Les éprouvettes de traction ont été usinées selon le pln présenté sur b Figure 54. 1l s’agit
d’éprouvettes pltes d’envion 1 mm d’épaisseur. La zore utile mesure 8 mm de longueur et
2 mm de largeur. L’éprouvette est volontairement plus longue d’un c6té que de Ilautre, de
maniere a pouvoir prélever un talon avant essai et doser b quantité d’hydrogene présente.
Cependant les valeurs estimées par dosage n’ont pas été concluantes, en effet les valeurs sont
beaucoup plus élevées que celles estimées par TDS (deux ordres de grandeur de différence).
Les quantites mesurées par TDS sont privilegiées car celle-ci est calibrée pour et aussi il existe
une bonne cohérence entre ces quantités et ks vieillissements a température ambiante. Le
doseur utilisé (HORIBA EMGA a détecteur catharométrigue) semble ne pas étre adapté aux
mesures de faibles quantités d’hydrogéne, par consequent les valeurs estimees par dosage sont
inexploitables et ne sont pas mentionnées dans ce manuscrit. La petite taille des éprouvettes
permet d’économiser la matiere mais cela induit tout de méme une certaine dispersion liee a
I’hétérogénéité du metériau.

Les tOles traitées sous atmosphére hydrogénée (puis conservées dans l'azote liquide afin de
limiter b désorption de I'’hydrogene a température ambiante) sont exposées un certain temps a
lair durant I'usinage. Cette durée nous a été précisément communiquée par I'usineur et toutes
les éprouvettes ont été exposées a l'air pendant cette méme durée, afin d’avor par k suite des
essais comparables (~1h30). Des essais de traction ont égakenment été réalisés sur des
éprouvettes chargées en hydrogene a hautes températures puis laminées — cette déformation a
également nécessité une certaine durée d’exposition a lair et encore une fois toutes les
éprouettes ont subi cette méme durée d’expostion a Par (~3h).

Les éprouvettes traitées sous atmosphere Hz (chargements hautes températures) sont polies au
papier SIC 1200 avant essai. Celles traitées sous atmosphere N2 ont été polies jusqu’a la pate
damantée — 1 pm awvant d’étre pré-chargées en hydrogere par wie cathodigue (avant
solic tatio n).
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Figure 54 : Plan des éprouvettes de traction.

3.3.Méthodes
3.3.1. Technigues de caractérisation microstructurales

Les matériaux ont été caractérisés par differentes méthodes permettant d’obtenir différentes
nformations conmpEmentarres

» la microscopie électronique a balayage (MEB) a été utilisée pour avoir une vue globale
de b microstructure — une attaque chimique au N ital 2 % a permis de révéler les phases
présentes ;

> h difraction des ékctrors rétrodifiusés (EBSD) a permks de caractérser b taik, kb
forme et b ditrbution des differentes phases présentes ;

» kb diffraction des rayors X (DRX) a perms de quartifier ks phases présentes ;

> etenfin, B spectrométrie de masse a décharge luminescente (SDL) a été utilisée pour
lanalyse de b couche d’oxyde Bste du procédé d’élaboration.

3.3.1.1.Microscopie électronique a balayage (MEB)

Les observations MEB ont été reéalisées sur des échantillons polis miror (pate diamantée
1 pm puis attaqués au N ital 2% (2%vol. HNO3z + 98%vol. éthanol). Le microscope
électronique a balayage utilisé est un MEB-FEG (Field Emission Gun) ZEISS ULTRA 55,
localisé au Laboratoire d’Etude de la Corrosion Aqueuse (LECA) au CEA de Saclay. La
mejorité des clichés présentés ont été obtenus en électrons secondaires.

3.3.1.2.Diffusion des électrons rétrodiffusés (EBSD)

Les analyses EBSD ont été réalisées sur des coupes transverses polis miroir (pate diamantée
1 pm) puis finition & ’OP-U dilué & I'eau (50% OP-U — 50% H20) pendant 10 a 15 minutes a
pression minimale. Aprés une préparation fine, ks échantillons sont analysés au centre de
recherche Makzieres Products d’ArcelorMittal sur un MEB-FEG JEOL JSM 7001-F.
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3.3.1.3.Diffraction des rayons X (DRX)

Les analyses DRX ont été réalisées sur des échantillons ayant subi un polissage
électrolytique. Elles ont été réalisées au centre de recherche Maizieres Products d’ArcebrMittal
sur un diffractometre Bruker Discover D8, en utilisant une source de cobalt (Co) avec une
tersion de 35 kV et une intensité de 40 mA. La gamme angulaire acquise se situe entre 55 et
129°. Le porte échantillon subit des rotations suivant deux axes afin de s’affranchir de b texture.
Les phases ont été quantifiées par un affinement de Rietveld [108] sur les pics (111)y et (110).
Celuici consiste a ajuster au profil expérimental un profil cakulé a partr de parametres
instrumentaux et structuraux (largeur & mk hauteur,...), en cherchant a minimiser au sens des
moindres carrés ks écarts entre ces profils.

3.3.1.4.Spectroscopie a décharge luminescente (SDL)

Ure décharge est créée entre I'anode en cuivre et I'échantillon qui joue k réle de cathode.
Les atomes arrachés a kb surface de I'échantillon par B décharge appliquée sont ensuite excités
par un plasma d’Argon. Lorsqu'ils retournent a leur état fondamental, ils émettent des photons
dont la longueur d’onde est caractéristique des atomes d’origine. La SDL permet alors
d’acquérir des profils de concentration des élements présents dans k matériau en fonction de b
profondeur de I’échantillon.

Les analyses SDL ont été réalisées sur des échantillons bruts (sans polissage) issus du traitement
thermique. Elles ont été réalisées par M. Tabarant du Laboratoire de déwebppement Analytique
Nucléaire, Isotopique et Elémentaire (LANIE) du CEA de Saclay. Un appareil GD-profiler-2
de chez Horiba Jobin Yvon a été utilisé. Cet appareil est constitué d’un polychromateur capable
d’analyser 23 éléments de longueur d’onde fixe et d’un monochromateur permettant de choisir
une longueur d’onde autre que celle du polychromateur. La lampe & décharge travaille avec une
pression partielle d’argon estimée a 800 Pa. Le diametre de I'anode en cuivre est de 4 mm et la
pussance posée est de 40 W.

3.3.2. Chargements en hydrogéne

Le traitement thermique sous atmosphére hydrogénée (H2) et deutérée (D2) constitue k
chargement a hautes températures respectivement en hydrogene et en deutérium. Les plaques
traitées sous atmosphere N2, non chargées en hydrogene ou en deutérium a hautes températures,
ont été utilisées pour les chargements cathodiques en hydrogene ou en deutérium, en vue des
analyses et essais ultérieurs.

Le choix du deutérium est justifié par une abondance de cet éEment dans I'air nettement plus
faible que I'hydrogéne (d’un facteur 1,2.10°) et donc une précision de mesure nettement plus
élevée. Ainsi en utilisant ke deutérium, on s’affranchit de I'effet parasite de tout type de
pollution pouvant provenir de I'hydrogéne de T'air, dupolissage, du ringage a I’eau, etc... AUSSI,
le chargement en deutérium permet, dans certaines expériences, de différencier I’hydrogéne
incorporé par wie cathodique de celui incorporé au cours du traiiement thermique. Tout au
long de cette étude on fera I'’hypothése que k deutérium peut étre assimilé & I’hydrogéne en
termes de difision et de pégeage [7].
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3.3.2.1.Chargements a hautes températures (HT)

Les chargements a hautes températures ont été effectués au cours des traitements thermiques
dans ke four RAPS (Reactive Annealing Process Simulator), a OCAS (Gand, Belgique). Le
dispositif RAPS est constitué d’un tube en quartz permettant une atmosphere contr6lée, d’un
four nfrarouge et d’ure zore de trenpe (N2 gaz) permettant par transktions rapides des plagues
d’effectuer les différentes étapes de chauffes et de trempe, toujours sous atmosphere contrélée
D2, H2 ou N2. Ce four permet de réaliser des traitements thermiques se rapprochant au plus pres
du procéde industriel. Le suivi de la température des plaques est assuré par trois thermocouples
soudés sur ks parties supérieure et inférieure et au centre des plaques, afin de Veérifier
Fhomogeréité du traitement thermigue sur Fersenbke  de b phgue traitée.

3.3.2.2.Chargements a basse température (BT)

3.3.2.2.1. Prrcipe des chargements cathodiques

Les chargements & basse température ont été réalisés par v cathodique selon ke montage
schematisé en Figue 55:

* [a solution utilisée est une solution de NaOH 0,1M pour les chargements en hydrogéne
et NaOD 0,1M pour les chargements endeutérium (pastilles de soude dssoutes dans du
D20);

* |k noniage est sous refux ;

* k réacteur est a double paroi thermostatée ;

* la solution est désaérée par bullage a I'argon durant 30 minutes avant ke chargement et
pendant toute b durée du chargement afin d’évacuer I'oxygene dissous initialement et
produit par b réaction anodique sur k contre-électrode, afin d’assurer que k réaction
cathodique soit cele de b réduction de I'eau ;

* ue contre-électrode de phtine en fome de grille  est utlisée

e etléchartiibn joue k rok delékectrode de travail

L’échantilion, soudé par poit aufi decume, estverni auniveau de b soudure pour n’exposer
que b partie uile ak soltion de chargement

Les chargements sont effectués en conditiors galvanostatiques. Le courant est délivré par un
galvanostat entre la contre-ékctrode et I'électrode de travail, et mesuré en continu par un
multimetre. Pour certaines expériences (voir section 3.3.2.2.2), une électrode de référence est
ajoutée au montage pour permettre des mesures de potentiel et défnir ks gammes  de travail.
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Figue 55 : Schéma de chargement  cathodique.

3.3.2.2.2. Détermination des conditions optimales de chargement cathodique

Le montage utilisé pour Bk détermimation des conditions optimales de chargement
cathodique est constitué des éléments cités précédemment pour k chargement cathodique, avec
une électrode de référence au calbmel saturé (ECS) en supplément. Un balayage en potentiel
depuis les potentiels cathodiques (borne min) vers les potentiels anodiques (borne max = Ecorr)
est réalsé, a ure vitesse de babyage de 0,1 mVAk.

L’objectif est de se placer dans des conditions électrochimiques dans lesquelles b décharge de
I'’hydrogéne en surface est maximale, tout en évitant de se trouver dans le domeine de
Heyrovsky [31] dans lequel T’électron sert a fabriguer de I'hydrogéne gazeux et non de
I’hydrogene absorbé, tout en consommant I'hydrogeéne adsorbé issu de b réaction de Tafel [29].
L’idéal est donc de se placer dans le domaine de Tafel, a la limite du domaine de Heyrovsky.
Aussi, en se plagant dans ke domeine de Tafel, onaacces a un domeine lnéaire sur b courbe j
= f (E), dans lequel une légére variation du courant imposé (j) n’induirait qu’une tres faible
variation du potentiel en surface (E). Le mécanisme de décharge en surface sera alors identique
et ure bome reproductbilité des chargements d’un échartillon a Fautre pourra étre assurée.

La Figure 56 représente b branche cathodique des courbes intensite-potentiel de I'acier Mn-Al,
dans ure soltion NaOHO0,1 M a 80 °C. Les essais a 80 °C permettent d’accélérer kb diffusion
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en volume de I’hydrogene absorbé. En prenant en considération ks remarques precédentes, ks
conditions optimales de chargement cathodique sont de -10 mA/cnm? a une température
constante de 80 °C.

100

Domaine linéaire de Tafel

0’01 T T T L} L L} T - ..l
-1,4 -1,3 1,2 -1,1 21 -0,9 -0,8 -0,7
potentiel (V/ENH)

Figure 56 : Courbe intensité-potentiel de I'acier Mn-Al dans une solution NaOH 0,1M & 80°C.

Ces parametres fixés, i reste a déterminer B durée de chargement nécessaire pour que
I'hydrogéne pénétre & coeur du matériau. Celle-ci a été estimée par un calcul simple x = 2V(Dt),
en prenant en corsidération une épasseur de 10 mm pour la ferrite et le coefficient de diffusion
de I'hydrogéne associé a la phase ferritique [109], [110]. Il a été estimé qu’une heure était
nécessaire pour charger a cceur 10 mm de ferrite par les deux faces. Cette durée permet de
charger a coeur 5 pm d’austénite, tailles compatibles avec b microstructure et b taille des
échantillons.

Les conditions optimales de chargement cathodique sontmentionnées ci-dessous :
e densité de courant : -10 mA/lcn?
e température constante : 80°C

e durée :1heure

3.3.3. Techniques expérimentales

Les principales techniques experimentales utilisées au cours de cette these sont kb
spectroscopie de désorption thermique (TDS), b perméation électrochimique et b traction
uniaxiale. Dans les paragraphes qui suivent sont présentés k principe et ks conditiors
expérirentales utiisées lors de kb réalsation de ces difierents essak.

3.3.3.1.Spectroscopie de désorption thermique (TDS)

3.3.3.1.1. Principe de la technique etconditions expérimentales
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Les analyses TDS ont été réalisées sur ke dspositif développé au Laboratoire d’Etude de b
Corrosion Aqueuse (LECA) du CEA de Saclay. L’une des originalités de ce dispositif est sa
capacité a amalyser le deutérium de maniére qualitative et quantitative. En effet, ce
dispositif permet d’enregistrer et analyser les flux de désorption depuis un matériau chauffé des
especes hydrogénées (I’hydrogéne et ses isotopes (deutérium) ainsi que de ses COMPOSEs
associées (eau, eau lourde)) en fonction du temps et de b température. Une quantification du
signal lié au deutérium est égakment possble a l'aide de fuites de deutérium gazeux calibrées
incorporées au dispositif (vor section 3.3.3.1.2).

Le dispositif, dont ke schéma est présenté Figure 57, est constitué d’un tube en quartz sous vide
dyramique (entre 107 et 10° mbar en forctionnenert), inséré dars un four tubulaire raditi
L’échantillon est placé sur un porte-échantillon en quartz, - méme inséré dans ce tube au
niveau de la zore Botherme du four, pus ure ranpe de température ou un Botherme est
appligué a Iéchantillon. Un thermocouple de type K est placé dans le tube de quartz par
I'intermédiaire d’un doigt de gant, et situé au plus prés de I’échantillon & analyser (entre 5 et 10
mm). Les especes désorbant du matériau (et du montage au niveau du four) au cours du cyck
thermique choisi sont conduites grace au systéme de pompage dynamique (pompe primaire et
turbomoléculaire coupkes) vers un spectrometre de masse (Inficon Transpector H100M)). Ce
dernier va ioniser, séparer, et compter les ions (molecules ou fragments ionisés) selon leur
rapport masse (m) sur charge (z2) (m/z) en générant un signal de courant ionique délivré en
Amperes, lequel peut étre étalonné via ks fuites calibrées, pour miz = 4 a minima (voir
étalonnage pls bn).

Caracteristiques gererales des expériences de TDS realisées dans ce travail :

() Durée incompressible nécessaire au pompage pour atteindre k niveau de vide
suffisant pour bascuker k flux de pompage sur k spectrometre de masse : 20-30
mn ;

(i) Rampe de température utilisée : 10 °C/min ;

(iii)  Enregstrement simukané dessignaux duspectrometre de masse (courants ioniques)
avec intégration sur 120mrs, et de b tenpérature du thermocowple  (Treelle-échantilion) ;

(iv)  Tenpératue meximale attente : 1000 °C;

(V) Maiten a b tenpérature maximak de 20 mn.
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Figure 57 : Schéma du dispositif de TDS — d’apres b Thése de C. Huley [48].
3.3.3.1.2. Calibration de la TDS

Afin de pouvoir quantifier k signal reltif au deutérium des analyses TDS, quatre fuites
calibrées de deutérium gaz (D2gaz)) débitant a 3,98.10°*%, 5,08.1012, 5,02.10! et 5,14.10°
10 mol D2.st ont été utilisées afin de calibrer la TDS. Cette calbration consiste a relever pour
chaque débit molaire de D2 (en mol D2.s!) I'intensité du courant ionique (en A) mesurée par
k spectrometre de masse (Figure 58) au rapport m/z = 4. Ainsi, en faisant une régression

linaire a partir de la courbe représentant « débit des fuites calibrées [mol D2/s] = f (intensité
mesurée [A]) » (Figure 59), un facteur de proportionnalité est obtenu.

Fluxde D, (mol D,.s!) = 4,9.i(A)
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Fige 59 : Calbration de b TDS — mesure de I'intensit¢é  (en A) pour chacure des fuies
calibrées (enmol D2.s?).
3.3.3.1.3. Traitement du signal obtenu
La TDS fournit une intensité de courant ionique pour les différents rapports mvVz en fonction
de b température ou du temps. Ce courant ionique est converti en flux de deutérium moléculaire

(mol D2.st) a Iaide de la calibration. Pour connaitre ke flux atomique de deutérium, cette valeur
doit emsuite étre doubBe. Comabksant kb masse et b conposiion de Péchartillon aralysé, k
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flux de désorption de deutérium peut étre converti en ppm at./s et étre tracé en forction du
temps, puis en fonction de kb température (°C), cette derniére étant enregistrée tout au long de
I'expérience. Ce signal brut est représenté en bleu sur la Figure 60. Le bruit de fond de ce signal
a tendance a augmenter vers les hautes températures, di a une augmentation de b désorption
d’eau et d’hydrogeéne depuis les parois du tube de quartz a proximité du four (non impacté par
le rayonrement du four a basse température, meis significatif au-dessus de 500 °C). Un
traitement du signal est alors nécessaire afin d’éliminer k bruit de ford ou du moins sa ligne de
base. Comme nmontrée su b Figure 60 ue forction exporentelle ajustée sur ks points
expérimentaux a hautes températures est alors soustraite du flux initial afin d’obtenir un signal
modifié ayant une ligne de base horizontale. Chacun des spectres TDS de cette étude a donc été
corrigé avec ure ligne de base exponentielle.

L’intégration tenporelle des flux sur les masses m/z = 3 (signal HD) et m/z = 4 (signal D2)
permet d’accéder aux quantités de deutérium contenues dans le matériau. Les masses 3 et 4
représentent respectivement environ 1/3 et 2/3 de la quantité totale de deutérium estimée. Cette
quantité¢ de deutérium, en ppm atomique, peut étre conwertie en ppm massique de deutérium
équvakent hydrogere ([D] (ppm at.) / Macier (mol) = [D] (ppm mass.)).

2,50E-05 —+
- flux "sans traitement"
—bruit exponentiel
2,00E-05 + .
flux "apres traitement"
1,50E-05 +

1,00E-05

5,00E-06

flux de désorption de D (ppm at./s)

0,00E+00 + = S e gArEr e ) i RO 8

température (°C)

Figue 60 : Traiement de b ligne de base par un ajustement exponentiel sur ks
thermogrammes TDS.

3.3.3.2.Perméation électrochimique

3.3.3.2.1. Principe de la méthode

Les essais de perméation électrochimique ont été réalisés a I'aide du dpositif situé au
Laboratoire d’Etude de B Corrosion Aqueuse (LECA) au CEA de Saclay (Figure 61). Il s’agit
d’un nmontage composé de deux demicellules ékctrochimiques de type Devarathan et
Stachursky [68]. Darms k schéma du montage (Figure 62), b membrane métallique constitue
Iélectrode de travail et est reiée électriquement aux deux demi-cellules par un bi-potentiostat.
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Dans b demi-cellule de gauche a lieu la décharge cathodigue en surface de b membrane
métallique (face d’entrée), générant de I’hydrogéne en surface, dont une partie s’absorbe et
diffuse dans B membrane vers kb demi-cellule de droite, dans laquelle sont maintenues des
conditions anodiques permettant I'oxydation de I’hydrogene en protons en surface de kb
membrane (face de sortie) — refachés dans b solution — et en électrons (dont le flux, un courant
anodique, est mesuré par k bipotentiostat). En faisant I'’hypothése que k courant anodique
mesuré est peu impacté par des réactions d’oxydation autres que celle de T’hydrogene, il est
drectement proportionnel au fux d’hydrogeéne traversant b membrane.
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Figure 61 : Diposiif de perméation ékctrochimigue (LECA — CEA Sachy).
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Figue 62 : Celuk de perméation ékctrochimique de type Devanathan et Stachursky — CE :
contre-électrode (enPhtine) ; ER : électrode de référence (Hg/HgO) ; ET : électrode de
traval (membrare échartillo n).
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3.3.3.2.2. Conditions expérimentales

Les deux demi-cellules sont désaérées sous argon avant (30 minutes) et pendant toute b
durée de I’essai de perméation. Les électrodes de références sont de type Hg/HgO et les contre-
électrodes sont des fils de platine. Dans ks deux demi cellules, lors de I'essai de permeéation a
proprement parler, ure soltion de NaOHO,1 M est utilisée.

La surface de la membrane en contact avec bk solution est de 0,44 cn? en face d’entrée et de
sortie. Les essab ont été réalisés a différentes températures : 25 °C, 40°C et 50°C, régulées par
de I’eau thermostateée circulant dans kb double-paroi des cellules de perméation. Le Tableau 17
récapitule les conditions expérimentales des essais de perméation réalisés au cours de cette
étude.

Afin de limiter k courant anodique d’oxydation de Féchartillon du coté détection (face de
sortie), la surface de b membrane dans B demi-cellule anodique est prépassivée en deux
étapes : dans un premier temps, une passivation au potentiel libre de corrosion est effectuée
(cette étape peut s’avérer longue) jusqu’a stabilisation du potentiel puis dans un second temps,
la membrane est légerement polarisée anodiquement par rapport a ce potentiel de corrosion
libre, de + 30 mV, afin de la siver dans un domaine anodique dans son intégralité mais de
maintenir le courant de passivation trés faible. La passivation est estimée compléte lorsque la
densité de courant associée et mesurée au cours de cette pohrisation est inférieure a 5 nA/cn®.
A ce moment, Pessai de perméation peut commencer. Les conditiors de pokrkation de h
surface cOté anodigue sont mantenues pour Persenble  de Pessal

Tableau 17 : Conditions expérimentales en face d’entrée et en face de sortie des essais de
perméation ékctrochimig ue

Face d’entrée Face de sortie
Introduction : NaOH0,1M +
Passivation chimique Bulage aTArgon bulge a 'Argon

Onnmesue : Eco

- Onimpose : Eco + 0,03V
'|PaSSI\r/]§“9n Bubge & lArgon
electrochimique Onmesure : ksortie

Introduction : NaOH 0,1M +

. | bulage a FArgon Onirpose :Eco+ 0,03V
sorption : .
Oninpose : -5 mALn? Onmesure : isortie €t (Ece)sortie

Onmesure : Eentrée €t (Ece)entree
Onmpose : Eco+ 0,03 V

Désorption
Onmesure : isortie €t (ECE)sortie
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Les difierentes étapes de Fessai de perméation en Li-méme sort :

(i) Phase d’absorp tion (dite de « chargement ») - Une solution de NaOH 0,1M
prealablement désaérée est introduite dans la demi-cellule cathodique et I'essai de
perméation est immédiatement lancé. Une densité de courant de ientrse=-5 mA/cn? est
alors imposée en face d’entrée. La face de sortie reste polarisée avec un potentiel
Esort ie=(Esort ie)passiv=Eco+0,03V. Les potentiels et ks intensités de courant en face de
sortie et d’entrée sont mesurés tout au bong de Fessai.

(ii) Phase de désorption (dite de « désorption ») - Une fois le régime stationnaire atteint, la
pohrkation en face d’entrée est stoppée. L’hydrogéne de b membrane désorbe alors
par ks deux faces (face d’entrée, difficilement mesurable, et face de sortie). L’intensité
du courant de perméation décrot alors et I'essai est arrété lorsque bk dérivee du signal
par rapport au temps est estimée nule  (cette étape de désorption peut étre bngue).

3.3.3.3.Traction

Les essais de traction ont été réalisés sur une machine de traction électromécanique a
traverse mobile, Instron de type 5500, équipée d'une cellule de force de 10 kN. Les essais de
traction dans le cadre de kb these ont été effectués a température ambiante (20 °C) sur des
éprouvettes plates (dont ke plan est présenté a la section 3.2.4) : de référence sans hydrogene
(Mn-Al N2 et Q&P N3), pré-chargées en hydrogene a hautes températures (Mn-Al Hz et Q&P
H2) ou pré-chargées en hydrogene a 80 °C (Mn-Al N2 + H cathodique et Q&P N2 + H
cathodique), & ure vitesse de déformation de 10 s. Cette vitesse de déformation a été choisie
de telle sorte a visualiser I'impact du couplage hydrogene-contrainte-transformation de phase
(ure vitesse trop fabk induirait une désorption importante de Fhydrogene avant d’atteindre ke
domaine phbstique). A partir du déplacement de kb traverse, on cakuk kb déformation

conventionnelle : E = ¢ ,avec Lo b longueur utie  de I'éprouvette avant traction et (L-Lo)
L

Iallongement de l’éprouvé)tte.

3.3.4. Simulation numé rique

Un modéle numérique permettant de simuler b diffusion et ke piégeage de I’hydrogéne dans
les aciers a été développé au CEA de Sachy [48], [67]. Ce modéle prend en compte chaque
étape de kb procédure expérimentale : (i) le chargement en hydrogene, (i) k transfert de I'étape
de chargement vers b TDS, et pour finir (iii) 'analyse TDS a une rampe de température donnée.

Ce modele permet également la prise en conmpte des durées de transfert entre chaque étape ainsi
que ks durées de vieillissement.

Afn desimier kb difision interstitelle de Fhydrogene, kb seconde bi de Fick est utiisée
— - Eq. 28

t X
Ou C represente b concentration en hydrogene interstitielle, t kb temps, x b position dans
Féchartilion et D k coeficent de difiision de Phydrogere.
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Afin de simuler b diffusion et k piégeage de TI'hydrogéne dans B microstructure, une version
modifiée de la seconde loi de Fick est utilisée, utilisant les équations de McNabb et Foster [60].
Un terme de piégeage est ajouté a b seconde loi de Fick, qui lui prend en compte les cinétiques
de pegeage et de pigeage de I'’hydrogene.

Tt ¢ =R Eq. 29
_ =ke(1-(D-pQ Eq.30

t

0. C représente B concentration en hydrogéne  interstitiel, t e temps, N b itt de pieges,
g_%qct[ﬁ] de Stes de pé]geage occ _ee,gx posion darrsb]’éc%pntl_lbn, dsrﬁe coe ert " de
difision de Phydrogene et pour finr k et p ks corstantes crétigues de pégeage et de
dépiégeage, respectivement.
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4. Resultats



Ce chapitre regroupe ks résultats de I'étude concernant ks interactions hydrogéne-matériau
dars ks deux aciers TRIP de 3°™¢ gérération : Facier M n-Al et I'acer Q&P. Comne nertionré
précédemment, ks étapes d’absorption de I’hydrogéne dans ke matériau durant ke procédé
d’élaboration ont été simulées. L’absorption de I’hydrogene durant le traitement thermique sous
atmosphere réductrice a été simulée par des traitements sous atmosphere hydrogénée a hautes
températures (HT) et I'absorption de I'hydrogéne durant I'électrozinguage a été simulée par des
chargements en hydrogene par voie cathodique a plus basse température (BT). La diffusion et
le piegeage de I'hydrogéne ont été étudies par des essais de thermodésorption et de perméation
électrochimique. L’inpact de I’hydrogéne sur ks propriétés mécaniques a été étudié par des
essais de traction a faible vitesse de déformation (SSRT). Les résultats obtenus sur Iacier
Mn-Al sont présentés dans une premiere partie, ceux obtenus sur I'acier Q&P dans une
deuxieme partie.

4.1.Acier Mn-Al
4.1.1. Hydrogéne incorporé a hautes températures (HT)

Les tOles traitées sous atmosphere deutérée (Mn-Al D2) ont été utilisées pour ks essais de
thermodésorption (TDS), en faisant I'’hypothése que ke deutérium se comporte comme
Fhydrogene en termes de solbilité, difisivité et piégeage dars k matériau.

Les toles traitées sous atmosphére hydrogénée (Mn-Al Hz) ont quant a eles été utlisées afn
d’étudier Pinpact de hydroggre HT sur ks propriétés mécaniques de Facer Mn-Al

4.1.1.1.Essais de thermodésorption (TDS)

Les essak de TDS ont été realisés dans ks conditions mentionnées dans k section (2.3.1.).
Ure rampe de tenpérature de 10 °C.mint a été appliguée jusqu’a une température maximale
de 1000 °C. Les effets du vieillissement des échantillons a température ambiante, d’une pré-
déformation et de bk présence d’oxyde en surface sur B désorption de I'hydrogene depuis le
metériau  ont ainsi pu étre étudiés.

4.1.1.1.1. Essais de reproductibilité etdispersion des mesures TDS

Pour commencer, une analyse de b depersion de B quantit¢ de deutérium initialement
présente dans ke matériau a été réalisée, afin de distinguer les variations de quantités liées a kb
dispersion initiale sur B quantitt de deutérium détectée. Les thermogrammes de deux
échantillons Mn-Al D2 polis au papier SiC 1200 et non vieillis sont présentés sur la Figure 63 :
les pics se situent a une méme température (~ 230 °C) mais une légére variation de largeurs de
pics est observée. Cette varition se traduit par une légere dispersion d’au moins + 0,010 ppm
mass., e a I'inhomogénéité de la tole (Tablkau 18). Cette dbspersion étant inhérente a h
metiere, il faudra b prendre en compte pour toutes ks mesures.
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Figue 63 : Dispersion des mesures des fux de désorption du deuttrium dans lacier Mn-Al D2
non weilli.

Tableau 18 : Quantitts de deutérium dans l'acier Mn-Al D2 non \Villi.

Echantillon Quantité de D (ppm mass.)
non vieilli essai 1 0,060
non vieilli essai 2 0,080
41.1.1.2. Effet du vieillissementsur la désorption du deutérium

Des échantillons de dimension 10 mm x 10 mm x 1,2 mm (avant polissage) ont été polis au
papier SiIC 1200, afin d’enlever b couche d’oxyde formée durant le procédé d’élaboration, puis
analysés en TDS. Aprés polissage, certains échantillons ont éte vieillis pendant différentes
durées a température ambiante (sur paillasse entre 20 et 25 °C suivant la période de I'année)
avant les analyses de TDS afin d’étudier b cinétique de désorption a température ambiante et
I'effet de ce vieilissement sur B distribution du deutérium résiduel en terme de piégeage. Les
dimensions et ks masses ont été mesurées pour chaque échantillon préparé avant I’essai de
TDS.

La Figure 64 représente I'évolution du flux de désorption du deutérium (en ppm at./s) en
forction de b température lors des essais TDS réalisés sur des échantillons Mn-Al D2 non-
vieillis et vieillis différentes durées a tenpérature ambiante avant ks essas de TDS. Le
thermogramme TDS de I’échantillon non vieilli (en rouge) est composé d’un large pic centré
sur 220 °C. Le vieillissement a température ambiante a permis de mettre en évidence b présence
de plusieurs contrbutions spectrales. Un épaulement est visible sur ke thermogramme de
I’échantillon vieilli 24 heures & température ambiante, avec une premiere contrbution « basse
temmpérature » (~ 210 °C) et e seconde «haute tenpérature » (~ 260 °C). La contrbution

« basse température » diminue avec k termps et disparait apres deux semaines de vieillissement.
Seule la contribution « haute température » est détectée sur ks thermogrammes TDS obtenus
sur Iéchantillon vieilli deux semaines a température ambiante. Aprés quatre semaines de
vieillissement  a température ambiante, pls aucun signal n’est détecté par TDS, indiguant que
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b totalté du deutérum ntiakment présent dams FPéchartilon a désorbé au cours du
vieillissement  (idem pour 10 sermaines).
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Figue 64 : Thermogrammes TDS obtenus sur Facer Mn-Al D2 sans couche d’oxyde
d’¢laboration pour difféerentes durées de vieillissement atempérature armbiante.

La Figure 65 représente h quantité résiduelle de deutérium dans k matériau (en ppm mass.)
détectée par TDS en forction de b durée de vieillissement. Cette quantité est déterminée par
intégration par rapport au temps des flux de désorption associes aux rapports m/z = 3 (molécule
HD) et miz = 4 (mokcule D). Hypothese a été faite que I'étalonnage de m/z = 4 était aussi
vabble pour m/z = 3. Le normbre de noles de D désorbé correspond a 2 fos le nombre de
moles issu du signal m/z = 4 et 1 fois celui issu de m/z=3. On constate que prées de 98 % de k
quantité initiale du deutérium incorporée a hautes températures a désorbé a température
ambiante en deux semaines, avec une désorption totale observée au bout de quatre semaines
(Tabkau 19). Cette désorption a tenpérature ambiante indigue un pigeage réwersble du
deutérium dans |2 microstructure.
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Figure 65: Ewltion de b quantité de deutérum contenue dars Facer Mn-Al Dy aprés ks
différentes durées de vieillissement a température ambiante (en ppm mass.).
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Tableau 19: Quartités de deutérium détectées dans kb matériau aprés chaque durée de

vieillissement
Durée du vieillissement Quantité de D
(+/- 0,001 popm mass.)

Oh 0,060

24 h 0,020

72h 0,008

1 semaine 0,003

2 semaines 0,002

4 semaines 0,001

10 semaines 0,001

4.1.1.1.3. Détermination des énergies d’activation par la méthode de Kissinger

Des échantillons Mn-Al traités sous atmosphere deutérée puis vieillis 24 heures a
tempeérature ambiante ont été analysés en TDS sous differentes rampes de températures de 10,
15 et 20 °C.minl. L’objectif était d’estimer des valeurs d’érergie d’activation en analysant
I’évolution des températures maximales des deux pics observes pour ce temps de vieillissement
(Figure 64). La Figure 66 présente les courbes de Choo-Lee [66] issues de ces essais. A partir
de ces courbes, les énergies d’activation, qui correspondent a des énergies de dépiégeage, ont
été calculées et regroupées dans k Tableau 20. Ces valeurs sont faibles et pourraient
correspondre a un pegeage de Fhydrogere dans des peges de fabks érerges d’activation
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Figue 66 : Courbes Choo-Lee bsues desessaks de TDS réalsés sur des échartilors Mn-Al
traitées sous atmosphére deutérée pus Veillis 24 heures a température ambiante.

Tableau 20 : Mn-Al : Erergies d'activation estimées par b méthode de Kisinger.

Ea (kJ.mol 1)
Pic 1 19
Pic 2 13
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41.1.1.4. Effet d’'une pré-déformation sur la désorption du deutérium

Les toles issues du traitement thermique étant destinées a étre mises en forme, I'effet d’une
pré-déformation rapide sur b désorption du deutérium a été étudié. Cette étape de laminage
nécessite une sortie des toles de l'azote liqude. Le laminage a été réalisé en série et les toles
(non laminées et laminées) sont restées a température ambiante pendant une méme durée égale
a ~ 3 heures. Les tbles ont ensuite été découpées en échantillons de dimersion 10 mm x 10 mm
(~ 0,7 mmd’épakseur aprés 30 % de laminage et avant polissage), polis au papier SiC 1200 et
enfin analysées en TDS. La Figure 67 représente ks thermogrammes (en deutérium) des
échantillons vieillis 3 heures- non déformeés (en rouge) et vieillis 3 heures-déformes 10% et 30%
(en pointillés verts). Les pics TDS sont tous centrés sur 225 °C, quel que soit I'état de
déformation du matériau. On observe que la déformation induit une augmentation de I'intensité
du flux et un affinement du pic avec une diminution de largeur a mk hauteur. La disparition du
pied de courbe aux basses tenpératures (< 150 °C) pourai étre liée a b dbparition d’ure
contrbution  spectrake aprés déformation.

Les quantités estimées de deutérium dans ks différents échantillons sont de 0,080 ppm mass.,
0,100 ppm mass. et 0,080 ppm mass., respectivement pour le matériau non laming, laminé 10%
et laminé 30%. Cette dispersion est équivalente a celle mesurée entre les deux échantillons de
référence. De plus, il est possibk, la déformation induisant la création de nombreux
défauts/pieges, que kb cinétigue de désorption des échantillons laminés soit légérement
inférieure a celle du matériau non laminé, induisant une plus forte concentration en deutérium
apres bmnage apreés 3 heures de veillssement  a tenpérature ambiante.

Des vieillissements a température ambiante ont été réalisés sur des échantillons laminés 30 %
puis polis. La Figure 68-a montre ks thermogrammes obtenus pour les échantillons déformés
30 % non vieilli et vieillis a température ambiante (le thermogramme TDS de I’échantillon non
laminé et non vieilli — en rouge — est rappelé pour référence). Pour ke matériau déformé 30 %,
la désorption du deutérium a tenmpérature anmbiante est fabk sur ks durées de veillissement
étudiées et un pic d’intensité quasi identique est observe avant et apres vieillissement de deux
semaines. Aussi, comme le montre b Figure 68-b, ks flux normalisés mettent en évidence un
Bger décalage du pic vers ks hautes températures avec k vieillissement.
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Figue 67 : Thermogrammes TDS obtenus sur Facier MnAl D2 Veilli 3h non bminé, lmiré
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Figure 68 : Thermogrammes TDS de lacier Mn-Al D2 traités sous atmosphére deutéré non
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(en bku et viokt) —a) fux réek et b) fux normalsés par rapport au fux maximal

L’éwlution de la quantité de deutérium restant dans ks échantillons au cours du vieillissement
nous a permis de tracer une cinétique de désorption a température ambiante du deutérium issu
des échantillons laminés, comparée a celle des échantillons non déformés (Figure 69). Ure
rétention du deutérium dans le matériau déformé est chirement observée : la majorité¢ du
deutérium incorporé a hautes tenpératures persiste aprés un vieillissement de deux semaines si
I’échantillon est laminé & froid. La différence observée entre les quantités initiales provient sans
doute de I'hétérogénéité de microstructure des plaques.
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Figure 69 : Evoltion aucours du veillissement atermpérature ambiante des quartités de
deutérium présent dans l'acier Mn-Al D> (traité sous atmosphére deutérée et sans oxyde) non
bBminé (0 %) et Bminé 30 %. Quartités (a) absolues et (b) nomualisés par rapport aux
quarntiés nitiles.

4.1.1.15. Effet de la couche d’oxyde formée durant le procéde
d’élaboration sur la
désorption du deutérium

Comme décrit dans la parte « Matériaux » une couche d’oxyde d’environ 0,2 pm
d’épaisseur s’est formée a h surface de Tl'acier durant le procédé d’élaboration. Certaines toles
traitées sous atmosphére deutérée ont été découpées en échantillons de dimension 10 mm x 10
mm et analysées directement sans polissage (aprés rincage a I'eau, a I’éthanol puis séchage a
lair comprimé) en TDS. Ces résultats sont comparés a ceux obtenus sur ks échantillons polis
avant TDS et vieillissement afin d’évaluer I'impact de b présence de cette couche d’oxyde sur
b désorption du deutérium a température armbiante et au cours des essais de TDS.

La Figure 70 montre les thermogrammes de désorption du deutérium aprés différentes durées
de \vieilissement a température ambiante des échantillons recouverts de leur oxyde
d’élaboration. Comme pour ks échantillons analysés apres polissage, deux contrbutions ont
été observées : la contrbution basse température (~ 210 °C) et b contrbution « haute
température » (~ 260 °C). Les températures maximales des pics sont quasi identiques a celles
des échantillons dépourvus d’oxyde (Figure 64), indiquant pas ou peu d’effet lié a la présence
de cet oxyde sur ks thermogrammes TDS. Lorsque kb durée du vieillissement augmente, une
diminution de P'intensit¢ du flux ainsi qu’un affinement du pic sont observés. Aprés dix
semaines de vieillissement, un flux de désorption non nul de trés faible intensité est encore
détecté (quantité estimée : 0,002 ppm mass.). Rappelons que pour ke matériau dont I'oxyde
avait été supprimé avant vieillissement, plus aucune désorption n’était détectée a cette méme
durée de vieillissement.

Les cinétiques de désorption du deutérium a température ambiante en présence et en I’absence
d’oxyde a la surface des échartilbns (Figure 71-a) ont été déterminées. A Iétat initial, la
quantité de deutérium détectée en présence d’oxyde est plus élevée qu’aprés polissage, ce qui
nplgue quue certare quantté de deutérum est présente darns Foxyde. L’écart entre ks
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quantités de deutérium contenues dans le matériau avec et sans oxyde diminue progressivement
avec kb durée de vieillissement, ce qui indique une diffusion plus lente de T’hydrogéne dans
loxyde et/ou un piégeage réversible de I’hydrogéne dans I'oxyde. Si on considere un oxyde de
manganése MnO2 d’épaisseur 200 NM (Moxyce = 2.107* @, Soxyde = 2 CMB, poxyde = 5,03 glent®), b
quantit¢ de deutérium dans I'oxyde a I'état initial correspond a une concentration d’environ
250 ppm massique. Les cinétigues normalisées (Figure 71.b) montrent, en s’affranchissant de
la différence initiale de teneur en deutérium, une cinétique de désorption globalement plus lente
pour ks echantilors revétus de keur couche d’oxyde d’élboration.

Un essai suppEmentaire a été réalisé afin de précier le role de I'oxyde dans b désorption du
deutérium a température ambiante. Pour cela, un échantillon a été vieilli 72 heures avec son
oxyde d’ébboration puis celui-ci a été supprimé par polissage au papier SiC 1200 juste avant
I'analyse TDS (Figure 72). La quantité de deutérium contenu dans I’échantillon vieilli avec son
oxyde d’ekboration puis poli n’est que légerement inférieure a celle de I’échantillon poli non
vieilli (dans s dispersions expérimentales définies plus haut) tandis qu’elle apparait bien
sweéreure aceles des échartillons pols pus Veilis.
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Fige 70 : Thermogrammes TDS obtenus sur lacer Mn-Al D2 avec son oxyde
d’¢laboration pour différentes durées de vieillissement a température ambiante.
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Figue 71 :Ewltion aucous du veillissement aterrpérature ambiante des quartités de
deutérium présent dans l'acier Mn-Al D2 avec et sans son oxyde d’élaboration. Quartités (a)
absoles et (b) normalisés par rapport aux quantités niiaks.

Tableau 21 : Quartités de deutérium détectées par TDS sur des matéraux sans oxyde et avec
oxyde, pour difierentes durées de vieillissement.

Durée du Quantité de D— | Quantité de D —
vieillissement sans oxyde (ppm | avecoxyde (ppm
mass.) mass.)
Oh 0,060 0,108
24 h 0,020 0,085
72 h 0,008 0,060
1 semaine 0,003 0,023
2 semaines 0,002 0,011
4 semaines 0,001 0,006
10 semaires 0,001 0,002
0,12
® sansoxyde
| m avecoxyde
0,1 ___’ vieilli avec oxyde puisTDS sansoxyde ||
w —m
é 0,08
£
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Figue 72 :Ewltion aucous du veillissement atermpérature ambiante des quartités de
deutérium présent dans l'acier Mn-Al D montrant  (point vert) lefiet de loxyde d’¢élaboration
sur b désorption du deutérium a température ambiante.
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4.1.1.2.Essais mécaniques
Les essais de traction & température ambiante ont été réalsés sur une mechine INSTRON

vitesse de la traverse

de type 5500 aure vitesse de déformation :E = = 1045
Les éprouvettes de traction ont 6té wsinées a PR dSsHIBE tHitées ~sous atmosphere

hydrogénée (durée d’usinage et maintien & température ambiante : 3 heures). Aprés un polissage
au paper SiC 1200, celles-ci ont été testées afin d’évaluer I'effet de I’hydrogéne incorporé a
hautes températures sur ks propriétés mécaniques de Placier Mn-Al. L’influence d’une pré-
déformation sur Péwolution des propriétés mecaniques du matériau contenant de I’hydrogeéne
incorporé a chaud a égakement été étudiée. Pour cela, les plaques MnAl Hz ont été laminées a
froid jusqu’a atteindre 30 % de déformation équivalente, dans lesquelles ks éprouvettes de
traction ont ensuite été usinées puis testées en traction dans les mémes conditions que ks
précédentes.

41.1.2.1. Effet de ’hydrogene incorporé a HT sur les propriétés
mécaniques de
Pacier Mn-Al

Les courbes contrainte-déformation issues de ces essais sont présentées sur b Figure 73.
Ces courbes présentent un léger pic de contrainte au moment de I'entrée en plasticité suivi d’un
plateau, puis d’un écrouissage significatif jusqu’a B résistance mécanique maximale (Rm)
correspondant a Pallongement réparti, et enfin une diminution de k contrainte conventionnelle
jusqu’a rupture. La limite d’éhsticité a 0,2 % de déformation plastique est comprise entre 700
et 800 MPa. Cette dbpersion de la limite d’élasticit¢ est sans doute liée a une certaine
hétérogénéité de B microstructure dans kb plaque, malgré les précautions prises lors du
traitement thermique et du prélevement des éprouvettes. L’allongement réparti est d’environ
20 %.

En comparant ke conportement de Iéprouvette « sans hydrogene » (t6k traitée sous
atmosphére N2) avec celle des éprouvettes « avec hydrogéne » (tole traitée sous atmosphére
Hz), il apparait que I’hydrogéne incorporé a hautes températures n’entraine pas de diminution
de la ductilitt. Pour les quantités d’hydrogéne dissous, les valeurs de dosage étant
inexploitables, on se base ici sur les teneurs obtenues en TDS (Tabkau 19) : ks éprouvettes
chargées non vieillie, vieilies 1 semaine et 10 semaines contiennent respectivenment 0,060,
0,003 et 0,001 (+/- 0,001) ppm messique  d’hydrogéne avant I’essai de traction.

Les facies de rupture des éprouvettes non vieillies ont été observés au MEB et sont présentés
sur b Figure 74. Comme usuellement dans ks ruptures ductiles de type cup-cone, il apparait
deux zones sur les vues d’ensemble des facies (images a- et d-) : une zore inclinée en périphérie
et une zore perpendicubire a la drection de traction au centre des facis. Les images b- et e-
ont été prises respectivement dans b zore inclinée et dams la zore centrake des facis et les
images c- et + dans la zore centrale des facies. Quel que soit I'état d’hydrogénation des
éprouvettes, les facies présentent des cuwpuks de lordre du micrométre et une striction
importante (déterminée par mesure de k réduction d’aire au niveau de kb zone de rupture,
Tableau 22), signature d’une rupture ductile. Les faciés de rupture des éprouvettes hydrogénées
pus Veillies (non présentés icl) sont égakement purement ductiles a cupulkes.
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Figue 73 : Courbes contrainte-déformation des éprouvettes Mn-Al H avant et apres
vieillissement & température ambiante — E =10"*s2,
Tableau 22 : Mesures de striction.

Etat Sans H H —non H-vieillil H-vieilli 10
d’hydrogénation vieilli semaine semaires
Réduction daire 56 49 non mesurée 62

(%)

Figwe 74 :Mn-Al : faciés de rupture a cupules (plan NT) a-b-c)sans hydrogéne et d-e-f) avec
hydrogene HT sans vieillissement.
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41.1.2.2. Influence d’'une pré-déformation sur les propriétés mécaniques
—en
prése nce d’hydroge ne

Les courbes contrainte-déformation issues des essak réalisés sur eprouvettes prélevees dans

les tbles prélaminées 30 % sont présentées sur b Figure 75. La limite d’ébsticite a 0,2 % de
déformation plastique vaut environ 1000 MPa et lallongement réparti environ 2 %. Comme
attendu, ces valeurs sont respectivement supérieures et inférieures a celles obtenues sur ks
éprouvettes non pré-déformées. Aussi, k pic de traction et k platecau des courbes des
éprouvettes non déformées, n’apparait pas dans ce cas. En effet, ce pic de traction est di au
décrochement des dislbcatiors de T'atmosphére de Cottrell qui se forme au cours du
refroidissement de I'acier. Or, pour ks aciers déformés, les dilocations sont déja décrochées
au cours du laminage et peuvent donc bouger librement au cours de I'essai de traction (sans
contrainte  supplémentaire).
L’hydrogéne incorporé a hautes températures ne semble pas avoir d’impact sur les propriétés
mécaniques de T'acier Mn-Al chargé en hydrogene a haute température puis pré-déforme 30 %.
Les réductions d’aire mesurées (Tablkau 23) révelent toutefois des strictions légerement moins
importantes dans le cas des éprouvettes chargées en hydrogene. Contrairement aux éprouvettes
non pre-laminées, pour lesquelles I'hydrogéne désorbe avant essai de traction (au cours de
I'usinage des éprouvettes — 1h30), avec une pré-déformation (voir cinétique de B Figure 69),
I’hydrogéne ne désorbe pas avant k traction. Cela apparait clairement sur ces réductions d’aire
qui n’évoluent pas au cours du vieillissement. Les éprouvettes non vieillies, vieillies 1 semaine
et 2 semaines contenrent respectivement 0,081, 0,056 et 0,064 ppm massique d’hydrogene
avant ks essais de traction (mesures TDS).

Les facies de rupture ont été observés au MEB en direction transverse (NT) et sont présentes
sur b Figure 76. Les images b- et e- ont été prises au centre des facies et ks images c- et + au
bord des faciés. Quel que soit I'état d’hydrogénation des éprouvettes déformées, ks facies
présentent des cupules de I'ordre du micrométre, signature d’une rupture ductile. Les facies de
rupture des éprowettes hydrogenées, bmnées, pus Veilies sont égakerment ducties.
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Figue 75 : Courbes contrainte-déformation des éprouvettes Mn-Al H traitées sous
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atmosphére hydrogénée pus lbminées jusqu’a 30 % de déformation équivalente —E = 104 s,
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Tableau 23 : Mesures de striction.

Etat Sans H H - non H - vieilli 1 H — vieilli 2
d’hydrogénation vieilli semaine semaines
Réduction d’aire 51 42 a1 40

(%)

P

T st

-
-

v
&
X

<

Fige 76 : Mn-Al 30 % : facies de rupture a cupules (plan NT) a-b-c)sans hydrogene et d-e-
f) avec hydrogéne HT sans vieillissement.

4.1.2. Chargement a basse temperature (BT)

Afin d’étudier ke conportement de I'’hydrogene incorporé a basse température (BT) et son
éventuel effet sur ke comportement mécanique de I'acier MnAl, des éprouvettes issues des toles
traitées sous atmosphére N2 ont été chargées par wi cathodique (1 h a 80 °C) sebn la
procédure décrite dans b section (3.3.2.2) : en deutérium (NaOD 0,1 M) pour les essais de
thermodésorption et en hydrogere  (NaOH 0,1 M) pour ks essas mécanigues.
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4.1.2.1.Essais de thermodésorption

41.2.1.1. Effet du vieillissementsur la désorption du deutérium depuis
I’é chantillon

Des échantillons de dimersion 10 mm x 10 mm x 1 mm ont été chargés par voie cathodigue
puis analysés en TDS directement aprés chargement (sans vieillissement) et aprés différentes
durées de vieillissement a température ambinte (Figure 77). Le thermogramme TDS de
I’échantillon non vieilli est constitué d’un large pic, dont la position du maximum est identique
a celle du pic de I'échantillon chargé a hautes températures (~ 220 °C). Le vieillissement a
tempeérature ambiante induit une diminution rapide de Tintensit¢é des flux. Aprés 48 heures de
vieillissement, plus aucune contribution spectrale n’est observée sur les thermogrammes TDS
des échartilons chargés a 80°C.
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Figue 77 : Thermogrammes TDS obtenus sur Facier Mn-Al traté sous atmosphére N2 pus
chargé en deutérium par we cathodique (-10 mAcn? -1 h a 80 °C) —obtenus apres
differentes durées de vieillissement a température ambiante.

La Figure 78-a présente kB quantit¢ de deutérium dans ks échantillons (en ppm massique),
calculée a partir de I'intégration des flux mesurés par TDS associés aux rapports m/iz = 3 (HD)
et Mz = 4 (D2), en forcton de B durée de vieilissement pour les chargements basse
termpérature et hautes températures. La quantité de deutérium absorbée au cours du chargement
cathodique est presque quatre fois supérieure a celle absorbée a hautes températures. La
comparaison des cinétiqgues de désorption, en quantités normalisées, (Figure 78-b) met en
évidence la rapide désorption du deutérium incorporé a basse température (80 °C) par rapport
au deutérium incorporé a hautes températures.
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Figure 78 :a) Quartités de deutérium restant dans Tacier Mn-Al chargé a HT et a BT apres
ks difitrentes durées de veillissement et b) comparason des cinétiques de désorption du
deutérium incorporé a BT et de celui incorporé a HT (quantitts normalisées alkur maximum
par type de chargement).

4.1.2.1.2. Effet de la déformation surla désorption du deutérium

Déformatio n du nmetériau chargé par we cathodique (1 h a 80 °C)

Des échantillons, issus de toles traitées sous atmosphére N2, ont été chargés par voie cathodique
puis laminés a froid jusqu’a 45% de déformation équivalente. La Figure 79 présente ks
thermogrammes TDS des échantillons chargés par voie cathodique non laminé, laminé 45% et
laminés 45% puis vieilli 48 heures a température ambiante. Comparé a I’échantillon non laminé
(en rouge), b désorption depuis les échantillons laminés présente un flux d’intensité plus
élevée, un affinement des pics ainsi qu’un décalage de la température des pics vers les basses
températures (~180 °C). Apres vieillissement, des épaulements apparaissent sur les pics vers
250 — 300°C. On remarque égalerment un flux d’intensit¢é non négligeable apres 48 heures de
vieillissement a température ambiante, albors que sans déformation préalable (Figure 77) plus

aucun flux n’était détecté aprés 48 heures. Les quantités de deutérium dans les échantillons au

moment de b TDS ont été évaluées : le matériau deformé non vieilli contient 0,28 ppm

massique de deutérium. La quantité résiduelle aprés 48 heures de vieillissement a température
ambiante est de 0,19 ppm massique, soit 68% de b quantité initiale. Ces valeurs sont du méme

ordre de grandeur que celle détectée dans le matériau de réference non déforme et non vieilli
(0,22 ppm massique).
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Figue 79 : Thermogrammes TDS obtenus des échartillons d’acier M- Al chargés
cathodiquement en deutérium (référence en rouge) pus kbminés 45% (en bleu) et enfin veillis
48 h a température abiante (en vert).

Chargement par we cathodique du meriau  pré-déformé 30 %

Cette fois, des échantillons, ssus de tdls traitées sous atmosphere N2, ont été bminés a frod
jusqu’a 30 % de deformation équivalente dans un premier temps puis en second lieu chargés
par wi cathodique (en deutérium) selon b procédure wselle. La Figure 80 présente ks
thermogrammes TDS des échantillons : non laminé puis chargé, laminé 30 % puis chargé et
laminé 30 %, charge puis vieilli 48 heures a tempeérature ambiante. Le thermogramme TDS de
I’échantillon pré-déformé puis chargé non vieilli présente un large pic centré sur 160 °C. Apres
vieillissement, un affinement du pic ainsi qu’un décalage du pic vers les basses températures (~
100 °C) sont observés. Les échantillons laminés incorporent beaucoup plus de deutérium que
les échantillons non laminés : en effet, on estime a 6,3 ppm massique de deutérium dans
I’échantillon laminé non vieilli, soit 30 fois plus que dans le matériau non laminé (Tableau 24).
Ceci pourrait étre di a une tres forte densité de sites de piégeage crées au cours du laminage.
Aprés 48 heures de vieillssement a température ambiante il reste 2,4 ppm massique de
deutérum dars k matérau Bminé 30 %, soit 38 % de b quartité niiak.

Tableau 24 : Quartités de deutérium incorporées par wi cathodique (-10 mAcn? -1ha
80 °C) dans un matériau non bming, bminé 30 % et Bmné 30 % pus weilli 48h a
tempeérature ambiante.

30 %- D-BT _
04 - — 0f - —
0%-D-BT | 30%-DBT > 202
Quertite  de D 0,22 6.3 2.4

(ppm mass.)
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Figure 80 : Thermogrammes TDS obtenus sur ks échantillons  d’acer M- Al chargé a BT de
réference (en rouge), et pré-deformés par bminage a 30% pus chargés cathodiguermrent en
deutérium (en bleu), pus Veillis 48 h a température ambiante.

4.1.2.2.Essais de perméation électrochimique

Les essais de perméation ont été réalisés sur plusieurs épaisseurs d’échantillon (0,55 mm,
0,85 mmet 1,24 mm) a 25 °C et a deux températures plus élevees (40 °C et 50 °C). Ces essais
en absorption et en désorption ont été analysés afin de:

e déterminer ks concentrations de surface apparentes en hydrogéne ;

» déterminer les coefficients de diffusion apparents de I’hydrogéne aux différentes
temperatures, et a partir de b, tracer les droites d’Arrhenius pour en déduire une
corstante pré-exporentele et ue érerge de migration apparentes de Phydrogere
déterminer une valeur plus représentative du coefficent de diffusion apparent sans
prendre en compte le piégeage « profond » et a partir de ce coefficent, retracer les
courbes en desorptionajustées au début de b désorption expérimentale, afin de voir, s’il
exste, un phénomene de piggeage dans b microstructure.

4.1.2.2.1. Détermination des conditions de surface

Les conditions électrochimiques en face d’entrée peuvent impliquer une concentration
constante (CC) ou alors un flux constant (FC) d’hydrogene en surface. En considérant un
contrble de kb perméation par ue diffusion volumique, dans le cas d’une concentration
constante, k flux stationnaire devrait étre inversement proportionnel a I’épaisseur de
I’échantillon. Dans k cas d’un flux constant, k flux stationnaire devrait étre indépendant de
I’épaisseur de I'échantillon [69]. La Figure 81 présente ks courbes de perméation en absorption
réalisées a 25 °C pour differentes épaisseurs d’échantillons 0,55 mm, 0,85 mm et 1,24 mm. Les
courbes présentent toutes des épaulements mais b forme des courbes, I'intensit¢ du flux
stationnaire ainsi que b vitesse a laquelle est atteinte le flux stationmaire sont différentes : ke
flux stationmaire est atteint plus rapidement pour I’échantillon de 1,24 mm La Figure 82, qui
présente I'éwolution du flux stationnaire en fonction de I'inverse de FPépaisseur des échartillons,
ne présente aucure proportionnalité entre ces deux parametres. D’aprés ks termes mentionnés
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plus haut, cette observation indiquerait des conditions de flux constant en surface. Cependant,
cette détermination n’est possible que sur des échantillons d’épaisseurs bien supérieures a 1 mm
[111]. En effet, en dessous de cette épaisseur 'oxyde de surface présente un effet barriere
dominant sur la diffusion de I’hydrogéne. Dans notre étude, ks épaisseurs étant de I'ordre de 1
mm (ou moins), il est difficile de déterminer les conditions électrochimiques en surface. Nous
avons alors étudié Péwlution du potentiel en face d’entrée au cours du chargement en
hydrogere  (Figue 83). On obsene ue dimnution du potentel qui passe de ~ -2,27V a
~ -2,34 V puis une réaugmentation jusqu’a stagnation & ~ -2,30 V. Ce potentiel n’étant pas
stable au cours du chargement (variation de AV ~ 60 mV non négligeable), une concentration
constante peut alors difficilement  étre supposée.

0,00045 -+
0,0004 -+ o
0,00035 +
0,0003 + e,
{ in
E 0,00025 -+
= - -eeoeew
— 0,0002 T .----.--..---‘--. - mececa
0,00015 + foo”
= == 25°C-0,55mm
0,0001 -+
25 °C - 0,85 mm
0,00005 -+
—25°C-1,24 mm
0 ‘ * : : : :
0 500 1000 1500 2000 2500 3000

Figue 81 : Mn-Al: Courbes de perméation en absorption réalisées a 25 °C pour des
épaisseurs de L=0,55nm L=0,85nmm etL =1,24 mm
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Figue 82: Mn-Al : BEwltion du fux statbnmaire pour ks essak réalsés sur des échartilo ns
de 0,55 nm 0,85 mm et 1,24 mm a 25 °C.
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4.1.2.2.2. Courbes de perméation en absorption

Les courbes de perméation expérimentaks en absorption ont été comparées aux courbes
théoriques ne prenant en compte que B diffusion pure dans une matrice Fe-a (diffusion dans
une microstructure monophasée et sans effet de piégeage). Ce flux théorique est calcuk a partir
de Péquation suvante [73] :

00

Lo
RO} (2 +1)L
00 O=—L eXp(-—)
. " in = ] .I,rr.Dtn=O , 4Dt .0
avec ]p b demsitt de coura]rﬁ de’Permiéation mesurée au temps t, j p B dersitt de courant de

perméation au temps t=0, j, kb demsitt de courant de perméation a I'état stationnaire, L

Pépasseur de Péchartillon,_ t ke temps et D kb coeficent de difision de hydrogere dars b
ferrte (9,59.107° cn¥/s [25]). Les fux  de désorption nommalisés  sont tracés en forction du temps

adimensionnel
r =Dt

La comparaison des courbes expérimentales et tHé?)r'ques (Dre) permet de visualiser Iampleur

de Teffet du piégeage dans b microstructure. La conparaison des courbes expérimentales et
théoriques est présentée sur ks Figure 84 et Figure 85, respectivement pour ks differentes
températures d’essais et les differentes épaisseurs d’échartillon testées. 1l apparat une
difference notable entre ks courbes expérimentaks (en rouge) et théoriques (en vert) : b
désorption de T'hydrogéne est nettement retardee dans les essais réalisés par rapport au calcul
théoriqgue corsidérant une diffusion pure dans la ferrite, certainement lié a la microstructure
multiphasée et a un phénomene de piégeage réversible. Si I'on regarde de plus prés la Figure
84, il existe une difference notable entre la courbe & 25°C et celles a 40 et 50 °C : la courbe a
25 °C présente un retard suppBnentaire et égakrment un épauenment, non vsbke sur ks
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courbes a 40 et 50 °C. Ce retard dans b désorption peut étre ¢ a un fort efet du pégeage a 25
°C, plus faible a 40 et 50 °C. L’épaulement visible peut nous indiquer b présence de plusieurs
types de peges depus ksquek hydrogene désorbe a des vitesses différentes. Concernant b
Figure 85, les trok courbes expérimentales (essais réalisés a 25 °C) présentent des épaulements
a des moments differents de kb perméation, indiquant comme mentionné ckdessus b présence
de différents pieges (avec des érergies de dépiégeage différentes).

—25°C-L24mm-th — - -40°C-123mm-th

25°C-1L,24 mm-exp — - —40°C-1,23 mm - exp

......... 50°C-0,99 mm - th

......... 50 °C - 0,99 mm - exp

0,9
0,8
0,7
0,6
0,5
0,4
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0,1
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o —
v —
el .

e -,

0,001 0,01 0,1 1 10 100 1000
T

Figue 84 : Mn-Al : Courbes de perméation en absorption nomalisées a25 °C, 40 °C et
50 °C, courbes expérimentales (en rouge) et théoriques (en vert).

25°C- 0,55 mm - th 25°C-0,85 mm - th

25 °C - 0,55 mm - exp — .- 25°C-0,85 mm - exp
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1
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0,4
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Jflco

0,001 0,01 0,1 1 10

Figue 85 : Mn-Al : Courbes de perméation en absorption nomalisées a 25 °C pour
L=055mm L=0,85mm etL =124 mm courbes expérimentales (en rouge) et théoriques

(en vert).
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4.1.2.2.3. Courbes de perméation en désorption

Les courbes de perméation en désorption expérimentalks ont été comparées aux courbes
théoriques de diffusion pure (sans aucun effet de pégeage) déterminées pour b ferrite. Ce flux
est cakulé a partir de I’équation suivante [73] (les variables et ks parametres sont les mémes
que ceux deétaillés pour I'absorption) :

j =% a
b P 2L 2 +1DL
=1-_- TL.exp(-—___ )

0 00

jp = JrrDtn=0 4Dt
Les flux dedésorption norrmllses sont tracés en fonction de kb comstante adimensionnelle [.La

comparaison des courbes expérimentales et théorigques (courbes normalisées) est présentée sur
les Figure 86 et Figure 87, respectivement pour les différentes températures et ks différentes
épaisseurs d’échantillon testees. Le phérnomene de piégeage ainsi que leffet d’une
microstructure multiphasée mentionnés dans B section précédente sont égakment observés
dans ces courbes en désorption. En regardant de plus pres kb Figure 86, on s’apergoit que I'essai
a 25°C engendre un retard a la désorption supplémentaire par rapport aux essas realisés a 40 et
50 °C. Comme mentionné ci-dessus, b température pourrait expliquer ces écarts. Sur b Figure
87, on observe un retard a b désorption pour kb courbe expérimentale correspondant a
I’échantillon d’épakssewr 0,55 mm Ceci pourrait s’expliquer par un effet barriere de T'oxyde
sur b désorption de TI'hydrogéne. Cet effet est d’autant plus prononcé que I'épaisseur de
Péchartillon est petite [111].

25°C- 1,24 mm-th — - -40°C-1,23mm-th e 50°C-0,99 mm-th

——25°C- 1,24 mm - exp — - =40°C-1L23 mm-exp e 50°C-0,99 mm - exp

1
09 +
08 T
07 +
06 +

8 o5 T
04 4
03 +

iyi]

0,2 +
0,1 +

10 100 1000 10000

Figure 86 : Mn-Al : Courbes de perméation en désorption normalsées a 25 °C, 40 °C et
50 °C, courbes expérimentales (enrouge) et théoriques (en vert).
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Figwe 87 : Mn-Al : Courbes de perméation en absorption nomalisées a25 °C pour
L=055mm L=0,85mm etL=1,24 mm courbes expérimentales (en rouge) et théoriques
(en vert).

4.1.2.2.4. Détermination expérimentale des constantes du coefficient de diffusion
apparent de ’hydrogene
En fasant lhypothese que k coeficent de diffision apparent sut ue bi d’Arrhenits,

_gapPp
DapPP = Dapp. e_° app
app 0 Rt il est possible de déterminer expérimentalement ks constantes Do et

E, apartr d’essas_a difierentes tenmpératures. Les coeficents de difiisibn apparents de
Fhydrogene pewent étre determrés en armalsant ks difierentes phases de b permeaton (cf.

section 2.3.2 ). Ces coefficients de diffusion apparents DP ont été déterminés et regroupés dans
le Tablkau 25, pour les différentes tenpératures d’essais : 25 °C, 40 °C et 50 °C. Ces
coefficients se skwent entre 3.10°® et 6.107 cre.s™ et sont cohérents avec ceux reportés dans h
littérature pour des aciers TRIP de microstructures comparables [53], [71], [72], ainsi que pour
i ténito-frrii 1], [73]. .. . e s
2% grﬂemﬁré-g%gr%%eﬁb t&%émlae]’c;e:ﬁgaton apparente pewent étre déterminées a

partr de Fexpression de léwltion del (DP) enforction delinerse de b tenpérature. La
-E, pp
perte de b régression Inéaire donre

R et Pordonnée Torigine donne 1 (D™PP).
La Figue 88 présente k& dagramme d’Anmhenius obtenu pour ks différents coefficients de
diffusion apparents calculés. Le Tableau 26 regroupe les valeurs des constantes pré-
exponentielles et des énergies de migration apparentes, determinées a partir des différentes
méthodes et hypotheses sous- mentionnées.
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Tabkau 25: Coefficents dedifiision apparents de Fhydrogere  déterminés par difiérentes
methodes a difierentes tenpératures d’essas — hypothese de concentration constante (CC).

Absorption Désorption
Dot (cm2.s1) | Dos (cm2.s?) | Du (cn2.st) | Do, (cm?.s™t) | Ddss (cn?.st)
T=25°C 1,2.10°7 3,4.10°8 2,9.10°8 1,0.10°7 9,5.10°8
e=1,24 mm
T=40°C 1,8.10°7 1,7.10°7 1,7.10°7 6,3.10°" 1,5.10°7
e=1,23 mm
T=50°C 1,9.10°7 1,5.10°7 1,4.10°7 4,9.10°7 2,3.10°7
e=1,00 mm
14 +
-14,5 +
AL e A
o U
-15’5 4 s ...................
- . By
- -16 +
= A
% Dbt
-16,5 +
ADO,5
-17 + et
A
D0,9 3
-17,5 +
A Ddés
-18 : ; : . . . i
0,00305 00031 000315 00032 000325 00033 000335 0,0034
1/T (k)

Figue 88:Mn-Al : Ewltion de h D enforction de (1/T) pour ks difierents coeficients de
difiision apparents cakues — hypothése de surface : CC.

Tablkau 26 : M- Al : Détermination de b constante pre-exporentielle apparente et de
Pérerge de myation apparente (hypothese de surface : CC).

Time-to- Time-hg Désorption
breakthrough =~ 50% JJoo 0% Jloo
0 16 51 54 55 34
0 6,7.10° 35 126 550 9,5.10

Les valeurs de Do?P et Eo®P sont trés élevées (en particulier Do?P) et témoignent d’un fort effet
de piégeage au cours de I'essai de permeéation Les vakus obtenues au « time-to-
breakthrough » (« tot ») en absorption et en désorption sont plus cohérentes avec celles de b
litérature (cf section 2.2.3.1). Eles ténoigent néanmoins d’un efliet de pEgeage, ces vakurs
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étant plus élevées que celes du fer alpha pur (Ea = 4 kl.mol! ; Do = 5.10" cn.st [39]). Les
coefficients de diffusion apparents déterminés par b méthode du « time-to-breakthrough » en
absorption ou désorption sont ¢éréralement adms comme étant ks moins affectés par k
piégeage. Dans le cas du Mn-Al, conpte tenu de b microstructure biphasée, il est possble que
le coefficient apparent « tot » soit représentatif de kb diffusion dans la ferrite et d’un retard
associé a b présence d’ibts d’austénite.

Les courbes expérimentales en absorption ont été retracées en regard des courbes de perméation
calculées basees sur ke coefficient de diffusion apparent « tot » et sur k coefficient de diffusion
théoriques de la ferrite pure (Figure 89). Dans tous les cas, b courbe théorigue de k ferrite pure
est trés éloignée des données expérimentales. En revanche, si un écart important est observé
entre les courbes expérimentales et cakukes a partir de (Dint) pour I'essai a 25 °C, les deux
courbes se superposent plutdt bien pour ks essais réalisés a 40 °C et 50 °C. A 25 °C il existerait
alors, en plus d’une diffusion « apparente », un piégeage réversible. A plus hautes températures,
ce pégeage deviendrait régligeabl. Ceci fera Pobjet d’une discussion pls approfordie.

La méme démarche a éte appliquée pour les courbes en desorption, Figure 90 et Figure 91
respectivement pour les différentes termpératures et les différentes épaisseurs d’échantillons. Le
coefficient de diffusion apparent a été « ajusté » afin de faire correspondre le début de la
désorption entre les courbes « ajustée » (en bleu) et expérimentak (en rouge). Un écart
important est constaté entre données expérimentakes et courbes de perméation en désorption
calculées a partir du coefficient dans b ferrite pure (écart sur le début de la désorption), qui
pourrait étre lié a la présence d’une microstructure biphasée (ilots d’austénite dans une matrice
ferritique). L’écart observeé entre ks courbes expérimentakes et cakukes avec k coefficient de
diffusion ajusté (bon accord sur k début de désorption mak écart plus ou noins important sur
la vitesse de désorption) serait li€ a un phénomene de piégeage : désorption depuis des pieges
peu wire noyemement profonds, dit « réwversbles », autres que ks ibts d’auwsténie.
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Figure 89 : Mn-Al — Courbes de perméation d’absorption expérimentale, théorique (Dapp)et
théorique (Dre) @) 25 °C b) 40 °C et c) 50 °C.
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Fige 90 : Mn-Al — Courbes de perméation de désorption expérimentale, ajustée et théorique
(Dre)— a) 25 °C b) 40 °C et ¢) 50 °C.
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Figue 91 : Mn-Al — Courbes de perméation de désorption expérimentale, ajustée et théorique

(Dre) réalisees a 25 °C —a) 0,55 mm, b) 0,85 nm etc) 1,24 mm
Détermination de la concentration d’hydrogene ensurface

41225

LJoo

Les concentrations de surface de Fhydrogere peuvent étre cakukes par b formule C

BstinBEs B SRR R UBRERCHARRUYS it G ARRAERI Jad riRHe REHLFS d%e

Phydrogere

LOO

o = . Ces concentrations de surface ont été calculées et regroupées dans
Dapp

ks Tabkau 27 et Tabkau 28respectiement pour ks essas de perméation realsés a difierentes

tenpératLres et sur differentes épakseurs d’échartillo n.

Ces vakurs se skwert entre 106 et

10 mol H.cm®. Ces \@laurs sont beaucoup pLs elevees que ks vakurs cakulées pour un acier

L{ QS ord s de encer}
énite res o ces resu rent
sur concen ratlon ydrogene en sur

I

En I’eﬂ‘kﬁ %

solbilité  de P
e merostruct

arentes et théori ues (apur:
tES ten'pgratuesq 3 S(S&%

I%dro ne dans

Conditions Chot Cos Cu Co0 c
d’essais | (mol H.cmr®) | (mol H.c®) | (mol H.cmr®) | (mol H.em®) | (g Ha.lcm‘3)
25 °C 8,0.10° 2,7.10° 3,2.10° 9,3.10° 9,7.10°
1,24 mm

40 °C 5,8.10° 6,2.10° 6,3.10°® 1,6.10°° 1,1.10°8
1,23 mm

50 °C 8,3.10° 1,0.10° 1,1.10° 3,2.10° 1,6.10°8
1,00 mm
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Tableau, 28 : Mn-Al : Concentrations de surface apparentes et théoriques (a pur) de
Fhydrogerne pour difierentes épasseurs (a25 °C).

Conditions Cht Cos Cu Co,9 c
d’essais | (mol H.cmr®) | (mol H.cm®) | (mol H.cm®) | (mol H.cm®) | (mo) H?cm'3)
0,55 mm 2,6.10°® 4,5.10°® 5,5.10°° 4,0.10° 2,8.10°°
0,85 mm 2,1.10° 4,9.10° 4,9.10° 1,4.10° 8,6.10°
1,24 mm 8,0.10°° 2,7.10° 3,2.10° 9,3.10° 9,7.10°°

4.1.2.3.Essais mécaniques

Les éprouvettes de traction ont été usinées dans ks toles traitées sous atmosphére neutre
(N2) puis chargées de maniére cathodiques (1h a 80°C) avant de subir des essais de traction,
dans k but d’évaluer I'effet de I’hydrogéne incorporé a basse température sur les propriétés
mécaniques de Facier Mn-All

Les courbes contrainte/déformation des essak de traction réalisés a ure vitesse de deformation
de 10 st sont présentés dans b Figure 92. La limite d’élasticité a 0,2 % de déformation
plastique est comprise entre 650 et 750 MPa. Une légere difference d’environ 100 MPa est
observée entre ks résistances mécaniques (Rm) des éprouvettes non chargée et chargée en
hydrogene. Seule une parmi trois éprouvettes pré-chargées en hydrogene et sollicitées
immédiatement (sans vieillissement) a cassé prématurément. La réduction d’aire mesurée pour
cette éprouvette hydrogénée est nettement moins importante que pour les autres éprouvettes
(Tableau 29). En se basant sur ks teneurs obtenues par TDS, les éprouvettes chargées non
vieillie, vieillies 5 heures et 48 heures contiennent respectivement 0,212, 0,166 et 0,002 ppm
messique  d’hydrogéne avant ks essais de traction.

Le faciés de rupture de Iéchantillon chargé par voie cathodique puis sollicité a 10 s
(Péchantillon n’ayant pas rompu prématurément) a été observé au MEB en direction
transversale (Figure 93-d,e,f). Ici encore, deux zones ont été observées : une zore inclinée en
périphérie et une zone perpendiculire a la direction de traction au centre du facies. Les images
c-, £ et i ont été prises au centre des faciés. Ces analyses révelent des facies ductiles a cupules
pouvant aller de quelques dizaines nanomeétres a une dizaine de micrometres de diamétre, pour
les éprouvettes non chargée et chargées en hydrogéne. L’éprouvette qui a rompu prématurément
présente, en plus des zones ductiles, des zones de clivage (Figure 93-i), et I’absence de striction
mesurée est égalerment visible sur B Figure 93-g. Ces observations sont kb signature d’une
rupture fragile. Les facies de rupture des éprouvettes chargees en hydrogene puis vieillies (non
présentés icl) sont également  ductiles.
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Figure 92 : Courbes contrainte-déformation des éprouvettes Mn-Al traitées sous atmosphere
N2 pus chargées en hydrogéne par voe cathodique (NaOH 0,1M - 1h - 80°C) — &= 105!

Tableau 29 : Mesures de striction.

Etat d’hydrogénation Reéduction d’aire (%)
Sans H %
H — nonvie illi (rupture prématurée) 16
H — nonvie illi a7
H — nonvie illi 48
H —vieilli5h A
H — vie illi 48h 43
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Figure 93 : Mn-Al : Facies de rupture a cupukes (plan NT) a-b-c) sans hydrogene, d-e-f) avec
H-BT _non \killi et g-h-i) avec H-BT_non Weilli (rupture prématurée).

4.1.3. Conclusion

>

Ure désorption du deutérium a température ambiante a été mie en évidence, avec des
cinétiques de désorption différentes pour les chargements BT et HT : le deutérium
incorporé a BT a totakement désorbé du matériau aubout de 48 heures de vieillissement,
contrairement au deutérium HT qui i désorbe totakment en 4 semaines seuement.
L’oxyde formé durant k procédé d’ébboration induit un piégeage réversible de
I’hydrogene et retarde kb désorption de I'hydrogéne depuis le métal en jouant un réle de
barriere.

Le laminage induit une rétention du deutérium dans k matériau pré-chargé a HT ou a
BT.

Le chargement BT apres le laminage de 30 % permet d’incorporer 30 fois plus de
deutérium que sur Pacier non écroui, a savor 6,3 ppm. La désorption de ce deutérium
est rapide avec un pic caractéristique situé a 110 °C au bout de 48 heures de desorption,
température significativerment plus basse que toutes celles mesurées sur les échantillons
non-déformeées.

Les essab de perméation en absorption et en désorption ont montré un retard dans k
perméation de I'hydrogéne lié & un phénomere de piégeage de celui- ci dans b
microstructure (conclusion issue d’une comparaion entre les courbes expérimentales et
théoriques). Les coeficents de difitsion apparents cakués se siuert entre 3.10°8 et
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6.107 cme.st. Les valeurs de constantes pré-exporentielles et d’énergies de migration
calculées a partir des courbes en absorption au « time-to-breakthrough » et en
désorption sont proches des valeurs de kb littérature et sembknt témoigner d’une
difiision pure dans une microstructure mukiphasée en présence d’ibts d’austénite.

» Dars ks conditiors de chargement en hydrogene testées et dans ks condiiors de
solicikation mécanue chosies (10%s™):

* Thydrogéne incorporé & HT n’a pas d’impact sur ks propriétés mecaniques de
'acier Mn-Al. Des ruptures en « cup-cone » sont observees avec des facies de
rupture ductiles a cupules ;

* une éprouvette pré-chargée en hydrogene par wie cathodigue (sur 3 testées) a
rompue de maniere prématurée, présentant un facies de rupture mixte
ductile/fragile.

4.2 .Acier Q&P

L’acker Q&P est un acker austénito-martersitique a haute limite d’ébsticité et une résistance
mécanique supérieure a 1200 MPa. Comme décrit dans b section 3.1.2.1, sa microstructure
évolue fortement pendant ke traitement thermique. L’éwolution de cette microstructure n’est
certainement pas sans impact sur I'incorporation de I’hydrogéne (ou du deutérium) dans les
toles traitées sous atmosphére hydrogénée (ou deutérée). En effet, le matériau passe d’une
austénitisation complete a 880 °C a une trempe partielle puis un revenu a 400 °C au bout duquel
la microstructure est corstiuée de martensite et de 20 % d’austénite. Ce traitement thermique
induit une évolution de k microstructure qui entraine une modification significative de b
solubilité de I'’hydrogéne qui est nettement supérieure a haute température et dans b phase
austénitique. Pour k chargement a BT (80 °C), la microstructure est constituée de martensite et
de 19 % d’awsténite  (mesurée par DRX).

4.2.1. Chargement a hautes températures (HT)
4.2.1.1.Essais de thermodésorption (TDS)

Les essas de thermodésorption ort été réalsés dams ks conditions mentionnées dars kb
section 3.3.3.1.1. Les effets sur b désorption du deutérium, du vieillissement des échantillons

a température ambiante, de la présence d’oxyde en surface, de b durée de partitioning et d’une
pré-déformation ont été étudiés.

4.2.1.1.1. Cinétique de désorption a température ambiante

Les tOles d’aciers Q&P (durée de partitioning : 600 s) traitées sous atmosphére deutérée
ont été découpées en échantillons de 10 mm x 10 mm x 1,2 mm et polis grossierement (au
papier SIC 1200) afin de s’affranchir des effets de b couche d’oxyde formée durant le procédé
d’ébboration. La désorption du deutérium a alors été étudiée par des essaks de thermodésorption
sur des échantillons : non vieilli et vieilis 24h, 1 semaine, 4 semaines et 10 semaines a
température ambiante (Figure 94). Les vieillissements ont été réalises sur paillasse entre 20 et
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25 °Csunant b période de Famée. Les dimersions et les masses ont été mesurées pour chaque
échantillon preparé avant I’essai de TDS.

Contrairement au cas de l'acier Mn-Al, deux groupes de pics sont observés pour Facier Q&P :

e Des pics a des températures inférieures a 400°C — deuxcontributions sont observées :
une premiere aux akntours de 160 °C qui disparait apres 1 semaine de vieillissement et
une deuxieme aux akntours de 210 °C qui persiste apres 4 semaines de vieillissement.
Ure désorption totale du deutérium associée a ce premier groupe de pics est observée
entre 4 et 10 semaines de vieillissement  a température ambiante.

e Des pics a ces tempé ratures supérieures a 400°C — deux groupes de pics auxalkntours
de 500 °C et 700 °C ont été observés. L’intensit¢ et b position de ces pics n’évoluent
quasiment pas avec le temps. Les differences observées semblent plutdt lices a b
depersion entre ks échartilons (dues aux variations microstructurakes  locaks).
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Figue 94 : Thermogrammes TDS obtenus sur Facier Q&P D> : Fux dedésorption du
deutérum en forcton de b termpérature aprés difierentes  durées de veilllssement a
température ambiante apres suppression de Foxyde d’élaboration.

L’éwlution de cette quantité¢ en fonction de la durée de vieillissement a permis de tracer h
cinétique de désorption du deutérium & température ambiante (Figure 95). Une désorption
rapide du deutérium est observée pour ks premeres durées de vieilissement a température
ambiante suivi d’un ralentssement de cette cirétigue, avec tout de ménme 10% de b quantité
initiale du deutérium incorporée a hautes températures qui reste dans k matériau apres 10
semaines de vieilissement a température ambiante. Cette quantité est associée aux
contributions  spectrales « hautes températures » qui persistent aprés vieillissement sur ks
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trermogrammes  TDS de b Figwe 94. Il s’agt donc d’un pégeage «iréwersble » (a
température abiante) du deutérium dans b microstructure.
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Figure 95: Ewltion de b quantité de deutérum, enppm mass., conternte dars Facier
Q&P D2 apres ks différentes durées de vieillissement  a température ambiante (sans couche
d’oxyde).

421.1.2. Effet de la couche d’oxyde formée durant le procédé
d’élaboration sur la
désorption du deutérium

Au cours du traiterrent thermique final (cf. section 3.1.2.5), une couche d’oxyde d’environ
0,1 pumd’épaisseur s’est formée a b surface de I'acier. Cette couche d’oxyde, formée en surface
des tOks et donc des roukaux de tole industrielle, peut jouer un réle sur la désorption de
I’hydrogene au cours du stockage ; son effet a donc été étudié ici. Sebn la procédure décrite
pour Tlacier MnAl, des échantillons d’acier Q&P traités sous atmosphere D2 (durée de
partitioning : 600 s) ont été prék\es et analysés directerent sans polissage (apres ringage a
I'eau puis & I'éthanol) en TDS, apres différentes durées de vieillissement a Iambiante. Les
résultats sont conparés a ceux obtenus sur les échantillons polis (donc dépourvus d’oxyde de
surface).

La Figure 96 représente ks thermogrammes obtenus apres differentes durées de vieillissement
a température ambiante des échantillons recouverts de leur oxyde d’ébboration. Comme pour
ks échartilons dépourvs d’oxyde, des contrbutions  « basses tenpératures » (< 400 °C) et
« hautes températures » (> 400 °C) sont observées, a des tempeératures trés semblables a celles
observées pour ks échantillons sans oxyde. Une différence est néanmoins observée et réside
dans le fait qu’en présence d’oxyde, un flux non nul est observé aux alentours de 400 °C. Cette
contribution disparait aprés un vieillissement d’une semaine a température ambiante. Apres 10
semaines de veilissement, un fux de fabk intersité  est encore détecté pour b contrbution

« basse température », contrairement au cas sans oxyde pour lequel aucun fux n’a été détecté

dars cette gamme  de température apres 10semaines de veillissement. Le fux dela contrbution
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« haute température » est resté quasi constant au cours du vieillissement, comme pour les
échantillons sans oxyde. Les cinétiques de desorption du deutérium a température ambiante en
présence et en l'absence d’oxyde d’élbboration & b surface des échantillons ont été tracées sur
la Figure 97-a. En présence d’oxyde ks quantités de deutérium detectées sont toujours
legérement plus importantes. La normalisation par rapport aux quantités initiales, présentée en
Figure 97-b, montre que ks cinétiques de désorption sont quasiment identiques pour k matériau
avec et sans son oxyde d’élaboration. Contrairement au cas de I'acier Mn-Al, k role de barriere
a b désorption dudeutérium depuis ke métal que joue I'oxyde est donc tres faible. Le deutérium
contenu dans la couche d’oxyde, identifié sur ks thermogrammes autour de 400 °C (cf. points
a t=0 sur b Figure 98) désorbe rapidement a température ambiante : en effet, pour un
échantillon vieilli une semaine avec son oxyde, la quantité¢ de deutérium résiduelle ne dépend
pas de kb présence d’oxyde au moment de la TDS. La différence de teneur en deutérium entre
les echantillons avec et sans oxyde & I'état non vieilli permet, en considérant une couche de
MnO2 de 100 nm uniforme sur DPéchantilon  (Mbxye = 1.10% g Soxyde = 2 CMTR,
poxyde = 5,03 g.cm®), d’estimer a 350 ppm massique la teneur en deutérium dans la couche
d’oxyde (soit pres de 1000 fos pls que dans lacir).

0,014
non vieilli
— vieilli 72h
0,012 — — vieilli 1semaine
vieilli 2semaines
""" vieilli 4 semaines ||
0,01 \ - vieilli 10 semaines
0,008

0,006 / \
0,004 /
0,002

0 200 400 600 800

flux de désorption de D (ppm at./s)

température (°C)

Figue 96 : Thermogrammes TDS obtenus sur l'acier Q&P D2 en présence de son oxyde
d’¢laboration pour différentes durées de vieillissement atempérature ambiante.
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Figure 98 : Quartités de deutérium estimées dans lacer Q&P D: : Effet de b présence d’une
couche d'oxyde sur b désorption du deutérium depuis lacier.

4.2.1.1.3. Effet de la durée de partitioning sur la désorption du deutérium

Comme mentionné dans k chapitre « Matériaux et méthodes », deux aciers Q&P avec deux
durées de partitioning différentes ont éte étudies : 275 s et 600 s. Jusqu’ici, seuls les résultats
de Tlacier Q&P-600s ont été présentés. La durée de partitioning modifie b stabilité¢ de
lausténite (plus k partitioning est long, plus Tlausténite est stabilisée par migration du
carbone) : elle va ainsi modifier b quantité de martensite fraiche susceptible d’étre formée lors
de b trempe finale. Afin d’étudier I'effet de ce parametre (quantité de martensite fraiche), kb
désorption d’hydrogeéne de ces deux aciers a été étudiée par TDS.
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La Figure 99 présente les thermogrammes TDS associés aux aciers Q&P-275s et Q&P-600s,
non vieillis et vieillis 24 heures et 1 semaine a température ambiante. Les deux aciers présentent
des thermogrammes TDS comparabks : les intensités et les positions des pics sont quasi
dentiques a une exception prés : comparé a l'acier Q&P-600s étudié précedemment, I'acier
Q&P-275s présente un pic supplémentaire a 350°C (indiqué par une fleche sur k
thermogramme de la Figure 99). Cette contrbution spectrale pourrait alors étre liée a un défaut
microstructural qui existe dans I'acier Q&P-275s mais pas dans T'acier Q&P-600s, comme par
exemple la martensite fraiche ou des défauts associés comme des interfaces ou des lacunes par
exenple.
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Figure 99 : Thermogrammes TDS obtenus sur Tacier Q&P D2 ayant subi ure durée de
partitioning de 275 s (a gauche) et 600 s (a droite).

4.2.1.1.4. Effet dune pré-déformation rapide sur la désorption du deutérium

L’effet de b déformation sur la désorption du deutérium a été étudié sur ks tdles ayant subi
une durée de partitioning de 275 s. Les tdks traitées sous atmosphere deutérée ont été déformées
par laminage a froid jusqu’a 10 % et 30 % de déformation equivalente. Comme précédemment,
le laminage a été réalisé en série et les toles (non laminées et laminées) sont restées a
température ambiante pendant une méme durée égake a ~ 3 heures.

Les deux groupes de pics principaux apparaissent toujours sur ks thermogrammes TDS (Figure
100), comme observé précédemment :

e Un pic a une température infé rieure a 400°C : un décalage du pic vers les hautes
températures et un affinement du pic avec une diminution de kb largeur a mk hauteur
sont observés aprés déformation. La deparition du pied de courbe aux basses
températures (< 200 °C) pourrait étre liée a kb disparition d’une contribution spectrale
apres bmnage.

e Un groupe de pics a des températures supérieures a 400°C : ces pics different
suivant ke niveau de pré-déformation, mais ces différences observées seraient plutot
attribuables a b dipersion dans ke matériau comme observé a I'état non déformé (Figure
94 et Figure  99).
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L’estimation des quantités de deutérium restant dans k matériau donne 0,200 ppm mass., 0,180
ppm mass. et 0,160 ppm mass., respectivement pour le matériau non laminé, laminé 10 % et
laminé 30 %. Une dispersion initiale de 0,020 ppm mass. existe, liée a I’absorption dudeutérium
lors du tratement thermique (zones hétérogeénes dans b plaque par exenple).
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Figure 100 : Thermogrammes TDS obtenus sur Pacer Q&P Dy : Efiet de b déformation par
bmnage sur b ditrbution spectrak du deutérum

Les échantillons laminés 30 % ont été vieillis a température ambiante. La Figure 101 rassemble
les thermogrammes associés aux différentes durées de vieillissement des échantillons lamines
30% (le thermogramme TDS de I’échantillon non laminé et vieilli 3 heures — en rouge — sert de
référence). On observe un léger décalage du pic « basse température » vers ks hautes
termpératures lorsque b durée de vieillisserment augmente, et une desorption lente (comparée a
un échantillon non laminé, cf. Figure 102). Le deutérium lié aux contributions spectrales
supérieures a 400 °C désorbe tres peu a température ambiante. Aussi, par rapport au matériau
non laming, le pic vers 350 °C n’est pas présent mais un épaukment qui disparait apres
vieillissement  est observé vers 400 °C.
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Figure 101 : Thermogrammes TDS d'échantilbns Q&P traités sous atmosphere deutéréé non
bBminé (enrouge), Bmiré  30% (en noir) et Bminés  30% pus Veillis a température anmbiante
(en bleu).

La cinetique de désorption au cours du vieillissement a température ambiante du deutérium issu
des échantillons laminés, comparée a celle des échantillons non déformés (cf. Figure 102) met
bien en évidence une rétention du deutérium dans ke matériau déformé et donc un ralentissement
global de k cinétique de désorption. La différence entre les quantités initiales observée pourrait
s’expliquer par une hétérogénéité dans Iabsorption du deutérium dans ks plaques au cours du
tratement  thermique.
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Figwe 102 : Efiet de b déformation sur b désorption du deutérum a termpérature ambiante de
Pacer Q&P a) ciétique de désorption du deutérium présent dans Facier Q&P D2 non bminé
et bmné  30% et b) quantités de deutérum normalisées par rapport aux quantités niiles.
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4.2.1.2.Essais mécaniques : effet de I’hydrogéne incorpore a HT sur les proprietés
mécaniques de P’acier Q&P

Les essais mecaniques ont été réalisés a température ambiante a b vitesse de déformation de
10 s1. Les éprouvettes ont été usinées dans ks toles de Q&P-275s traitées sous atmosphére
hydrogénée puis polies grossierement au papier SiC 1200 avant d’étre soumises & des essais de
traction. 1l faut noter que T'usinage a été fait le plus rapidement possibke (queljues heures) pour
éviter toute desorption de lrhydrogere atenpérature ambiarte.

Les courbes contrainte-déformation issues de ces essais sont presentées sur b Figure 103. La
limite d’¢élasticit¢ a 0,2% de déformation plastigue est d’environ 1200 MPa, avec un
allongement réparti conpre entre 15 et 18 %. Ces essais ne mettent pas en évidence d’effet
marqué de I’hydrogene. Seule une légére diminution de I'allongement réparti est observée pour
I’échantillon chargé en hydrogéne et non vieilli par rapport aux autres échantillons. Les
réductions d’aire mesurées (Tableau 30) sont quasi égales quel que soit I'état d’hydrogénation
de Tlacier. Les éprouvettes chargées : non vieilie et vieilles 1 sermaine et 2 semaines
contiennent respectivement 0,20, 0,025 et 0,024 ppm massique d’hydrogéne avant les essais de
traction (mesures TDS).

Les facies de rupture des éprouvettes « sans hydrogene », chargée en hydrogéne puis sollicitée
immédiatement et chargée en hydrogene puis sollicitée aprés une semaine de vieillissement ont
été observés au MEB et sont présentés sur la Figure 104. Quel que soit Iétat d’hydrogénation
des éprouvettes, les facies de rupture sont ductiles a cupules. 1l est observé une rupture en « cup-
core » avec ure zore en perphérie dams kquelle ks cupukes sont inclinées et ure zore centrak
perpendiculaire & B direction de traction dans laquelle sont observées deux populations de
cupuks, pouvant aler de 100 nm jusqu’a 10 pm
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Figure 103 : Courbes contrainte-déformation a température ambiante des éprouvettes Q&P —
chargées en hydrogéne a hautes températures et non chargée.
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Tableau 30 : Mesures de striction.

Etat Sans H H —non H - vieilli 1 H — vieilli 2
d’hydrogénation vieilli semaine semaines
Réduction daire

57 54 56 58

(%)

Figue 104 : Facies de rupture des éprouvettes Q&P : a-b-c)sans hydrogéne ; d-e-f) chargées
a hautes températures ; g-h-i) chargées a hautes températures pus Veillies 1 semaine a
température ambiante - observés au MEB dans k plan NT.

4.2.2. Chargement a basse température (BT)

Des échantillons issus des toles traitées sous atmosphere N2 (durée de partitioning : 275 s)
ont été charges par voie cathodique (1 ha 80 °C) endeutérium (NaOD 0,1 M) pour les essas
de thermodésorption et en hydrogene  (NaOH 0,1 M) pour ks essas mécanigues.

4.2.2.1.Essais de thermodésorption (TDS)

4.221.1. Effet du vieillissementsur la désorption du deutérium

Les tOks traitées thermiquerment sous atmosphere reutre (N2) ont été découpées en
échartillons de dimersion 10 mm x 10 nm x 1,2 mm, pols pus chargées en deutérum par
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voie cathodique a 80°C pendant 1 heure. La Figure 105 présente les thermogrammes TDS, non
vieilli et vieillis 24 heures, 48 heures et une semaine a température ambiante aprés chargement
cathodique. Le deutérium désorbe des échantillons uniquement a des températures inférieures
a 400 °C, contrairement au chargement HT. Le thermogramme TDS de I’échantillon non vieilli
présente un large pic centré sur 210 °C avec une largeur a m hauteur d’environ 160 — 170 °C.
La majorit¢ du deutérium incorporé par chargement cathodique désorbe rapdement a
températrure ambiante : aprés 24 heures, seule une contribution de trés faible intensité persiste
sur les thermogrammes TDS (cf. zoom). Plus aucun flux n’est détecté aprés 48 heures de
vieillissement.
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Figue 105 : Thermogrammes TDS obtenus sur Pacier Q&P traité sous atmosphere No et
chargé en deutérium par vk cathodique (-10mAfcm? - 1h—80°C) apreés differentes durées
de vieillissement  a température ambiante.

L’éwlution des quantités de deutérium dans I'alliage au cours du temps est présentée sur k
Figure 106. Il s’avére que dans ks premiéres durées de veillissement ks cinétiques de
désorption du deutérium a tenmpérature anmbiante sont quasi dentiques pour le chargement HT
et BT. Pour des durées plus longues on s’apercoit que pour k chargement a hautes températures
la quantité¢ de deutérium n’est jamais nulle, méme aprés 10 semaines de vieillissement (lié aux
contributions spectrales a des températures supérieures a 400°C qui sont peu affectées par k
vieillissement). Ceci sera discuté de maniere plus approfondie dans le chapitre suivant.
Quantitativement, k chargement a basse tenpérature induit quatre fois moins de deutérium
dans k matériau que ke chargement a hautes températures. Rappelons que pour Tacier Mn-Al,
le contraire était observé : k chargement BT induisait quatre fois plus de deutérium dans le
metériau que kb chargement HT.
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Figue 106 : Q&P : conparason desciétiques de désorption du deutérum (incorporé aHT
et a BT) atempérature ambiante - a) quantités de deutérium contenues dans ke metériau apres
veillissement eth) quartités normalisées par rapport aux quantités nitiakes de deutérum

4.2.2.1.2. Effet d’'une pré-déformation sur la désorption du deutérium

Déformatio n d’un acier Q&P préabbleme nt chargé par wie cathodigque

La Figure 107 représente ks thermogrammes TDS des échantillons chargés par voie cathodique
puis laminés 30% (non vieilli et vieilli 24 heures a température ambiante). La déformation
induit un affinement des pics avec diparition de b désorption aux températures inférieures a
180 °C et un léger décalage de b posiion des pics vers ks hautes températures (~ 220 °C). Au
cours du vieillissement & Pambiante, peu de deutérium désorbe de I’échantillon conparé a
I’échantillon non laminé. Ici encore un pic de tres fable intensité apparait autour de 450 °C :
cette contrbution diminue avec k temps également. Les échantillons non vieilli et vieill
contiennent respectivement 0,09 et 0,06 ppm massique de deutérium. Aprés 24 heures de
vieillissement & température ambiante, il reste donc ks deux tiers de b quantité initiale de
deutérium incorporée. Rappelons que pour kB matériau non laminé, seule une tres petite quantité
de deutérium était détectée apres cette méme durée (Figure 105). Le laminage induit donc une
rétention du deutérium dans le matériau, qui pourrait étre liée a une densité de pieges élevee
comme laugmentation des delocations ou bien b création de nouveaux pieges comme de
nowelles interfaces ou bien ks cavités.
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Figure 107 : Efiet du bminage sur des échartilons Q&P N2 chargés par wie cathodique —
non bBmiré (en rouge), chargé pus bBmiré  30% (en bleu), chargé pus bmiré 30% pus Veilli
24h atempérature arrbiante (en vert).

Chargement par wie cathodique d’un acier Q&P préabblement bminé 30 %

Les thermogrammes TDS des échantillons laminés 30% puis chargés par voie cathodique (non
vieilli et vieillis 48 heures et deux semaines a temperature ambiante) sont représentés sur b
Figure 108. Le thermogramme TDS de [I’échantillon non vieilli est composé d’un large pic
centré sur 210°C, avec un léger épaulenent visible a basse température (~ 150 °C). Le
vieillissement a tempeérature ambiante induit B disparition de cet épaukement et seule b
contribution @ 210°C, dont I'intensit¢ diminue nettement au cours du vieillissement, demeure.
Un pic de trés faible intensité est détecté a hautes termpératures autour de 450 °C. Ce pic n’est
pas présent en I'absence de pre-déformation (courbe rouge de la figure 45), et son intensité
diminue au cours du vieillissement a température ambiante. Les quantités de deutérium ont été
évaluées par I'intégration des flux TDS (m/iz = 3 et m/z = 4) : les échantillons pré- laminés-
chargés non vieilli, vieilli 48 heures et vieilli 2 semaines contienrent respectivement 1,13, 0,27
et 0,15 ppm massique de deutérium. Ces valeurs sont nettement supérieures a la valeur de
I’échantillon non laminé et non vieilli (0,05 ppm massique de deutérium). Il est donc possible
d’incorporer jusqu’a 20 fois plus de deutérium dans un acier Q&P laminé 30% comparé au
matériau non laminé, probabkment di a un piégeage plus important, par des dislcatiors ou de
nowelles interfaces formées au cours du bmimage.
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Figure 108 : Thermogrammes TDS obtenus sur Facer Q&P : Efet du chargement cathodigue
(1h —80°C) sur l'acier Q&P bminé 30%.

4.2.2.2.Essais de perméation électrochimique

Les essais de permeation électrochimique ont été réalises sur deux épaisseurs d’échantillon,
0,68 mmet 1,2 mm. Dans un premier temps, les conditions de surface ont été déterminées. Puis
les courbes de perméation en absorption et en désorption ont été analysées afin de détecter un
quelconque effet de piégeage dans kb microstructure. Et enfin des coefficents de diffusion
apparents de I'’hydrogene ont été déterminés et les courbes en désorption ont été retracées avec
ces valeurs afin de distinguer une diffusion pure dans une matrice ferritique, une diffusion pure
dars ue microstructure mukiphasée et un pegeage réwersbk.

4.2.2.2.1. Détermination des conditions de surface

Etant donné que seul deux épaisseurs ont été testées, une analyse similaire a celle faite pour
'acier Mn-Al re peut étre réalisée ici. D’autant plus, que les épaisseurs sont de I'ordre de 1 mm
ou inférieures. Ainsi, b seule méthode d’évaluer ks conditiors en face d’entrée reste I'analyse
de I’évolution du potentiel en face d’entrée au cours de b phase de chargement de kb perméation
(Figure 109). On observe bien un potentiel constant en face d’entrée au cours du chargement,
et donc ure concentration constante d’hydrogene en surface (CC) peut étre supposée.
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Figue 109 : Q&P : BEwltion du potertiel de lékctrode de travail en face d'entrée (FE) au
cours du chargement.

4.2.2.2.2. Analyse des courbes de perméation en absorption

Les courbes de permeéation en absorption ssues des expérimentations ont été traitées selon
b méthode mentionnée dans b section 4.1.2.2.2.

Les courbes expérimentales sont comparées aux courbes théoriques sur b Figure 110 pour ks
deux épaisseurs d’échantillon testées. On observe une difference entre ks courbes
expérimentales (rouges) et théoriques (verts), notamment en début de courbes. Une
microstructure multiphasée et/ou un phénomene de piégeage de I'hydrogéne pourrait étre
responsable de ce retard. Les courbes expérimentales présentent une légere différence au niveau
de b vitesse de désorption Contrairement a l'acier Mn-Al, ks courbes expérimentales ne
présentent pas d’épaukement, indiquant la présence d’un seul type de piege ou bien des pieges
réversbles qui ne sont pas tres difierents en termes d’érerge d’activation.
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Figure 110 : Q&P : Courbes de perméation d’absorption nomualisées — essais réalsés a 25 °C
pour des épakseurs d’échartillon de 0,68 mm et 1,2 mm — courbes du fer pur et courbes

4.2.2.2.3.

expérimentales.

Analyse des courbes de perméation en désorption

Les courbes de perméation de désorption ont été traitées selon b méthode mentionnée dans

h section 4.1.2.2.3.

Les courbes expérimentales sont comparées aux courbes théoriques sur b Figure 111 pour ks
differentes épaisseurs d’échantillon testées. Les effets de la microstructure et d’un éventuel
piégeage sont confirmés par k retard a b désorptionobser\e. Ceci fera I'objet d’une discussion
plus approfondie. Les courbes expérimentakes sont proches, seule une différence au niveau du

début de b désorption est observée.
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Figwe 111 : Q&P : Courbes de perméation de désorption nonmalisées — essais réalisés a 25 °C
pour des épakseurs d’échartillon de 0,68 mm et 1,2 mm — courbes du fer pur et courbes

expérimentales.

125



4.2.2.2.4. Détermination des coefficients de diffusion apparents de I’hydrogéne

Les coefficents de diffusion apparents ont éteé estimes, a partr des courbes en absorption et
en désorption, et ont été regroupés dans k Tableau 31. Les coefficients de diffusion apparents
issus de kb désorption ont été utilisés dans le but de tracer les courbes ajustées plus
représentatives de kb diffusion dans cette microstructure biphasée. Les courbes en désorption
ont été retracées en regard des courbes de perméation cakulées basées sur k coefficient de
diffusion ajusté et sur le coefficient de diffusion théorique de b ferrite pure. Ces courbes sont
présentées sur la Figure 112, D’importants écarts sont observés entre ks courbes
expérimentales et théorigues (Fer pur) pour les deux épaisseurs d’échantillon (notamment sur
le début de b désorption). Comme mentionné pour I'acier Mn-Al, ceci pourrait étre associé a
une microstructure biphasée qui entrainerait un retard a b désorption de celuici. L’écart entre
les courbes expérimentales et calcukes a partir du coefficient de diffusion ajusté pourrai étre
lié & un phénomeéne de piégeage réwversble dans la microstructure. Cet écart est moins prononcé
pour T'échantillon de 0,68 mm comparé a I’échantillon de 1,2 mm. Ceci est cohérent avec k fait
qu'un échartillon plus épais contient un nombre de pieges plus important et donc une
probabilitt de piégeage pls importante  également.

Tabkau 31 : Détermination des coeficents de diffusion de Phydrogere a 25 °C pour
différentes épaisseurs d’échantillon — hypothése de concentration constante (CC).

Absorption Désorption
Dot (cn?/s) Do,5 (Crm?/s) Du (crm?/s) | Do,g(cn?/s) | Daes (Crm?/s)
0,68 mMm 7,64.10 4,85.10°8 4,23.10°8 1,16.10°7 8,60.10°8
1,2 mm 7,08.108 7,80.10 7,58.10°8 2,75.10°7 1,00.10°C
a) 14 b) 1
g5l ]
0,7 + 0,7 +
06 + 06 +
< 05 ¢ s 05T
T oad S oal
03 + 03 1
02+ urbe i \ 0,2 +——courbe Dajusté
0,1 4—courbe Dajus!é)ﬂv 0,1 {—courbe exp
5 courbeti; DFe ; ; o —courbe{lh DFe : i .
0,01 0,1 1 10 100 1000 0,01 01 1 10 100 1000 10000

Figue 112 : Q&P - Courbes de perméation de désorption expérimentale, ajustée et théorique
(Dre) réalisées a 25°C —a) 0,68 nm et b) 1,2 nm

4.2.2.2.5. Détermination de la concentration d’hydrogéne ensurface

Les concentrations de surface apparentes ont été calkculées et regroupées dans k Tableau
32. Les valeurs trouvées, de lordre de 10° mol H.cnt®, sont trés proches pour les deux
épaisseurs. Les concentrations de surface en corsidérant k coefficient de diffusion dans b
ferrite  pure y fgurent  égakement.  Ces concentrations sont identiques  pour ks deux épaisseurs.
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Comme pour kB MnAlL ks vakurs de concentration de surface cakuées au « time-to-
breakthrough », a 50 % de J/Jinf, au « time-lag » et a 90 % de J/Jinf SONt trés élevées par rapport

aux vakus pour lacker a pur, souignant
concentration d’hydrogéne en surface.

Fefet d’ure mcrostructure  mukiphasée

sur b

Tableau 32: Q&P : Concentrations apparentes et théoriques (o) d’hydrogene en surface.

Cht Cos Cu Co9 Ca
(mol H.cm®) | (mol H.cm3) | (mol H.cm3) | (mol H.cm®) | (mol H.cm'3)
0,68 mm 2,23.10°° 3,51.10° 4,02.10° 1,46.10°° 1,8.10°
1,17 mm 2,40.10°® 2,18.10°° 2,24.10°° 6,17.10°" 1,8.10°

4.2.2.3.Essais mécaniques

Les essak mécanques ont étéréalsés atermpérature ambinte akb viiesse de déformation de
10 s, sur des éprouvettes pré-chargées en hydrogéne par woie cathodique (1 h a 80 °C).

La Figue 113 présente les courbes contrainte-déformation associes aux éprouvettes non
chargée en hydrogene et chargées en hydrogene non vieillie, vieillie 2 heures et vieillie une
semaine a température ambiante. Une rupture prématurée du matériau pré-charge en hydrogene
et sollicit¢ sans aucun vieillissement est observée en présence d’hydrogene, avec une absence
de striction (Figure 113 et Tableau 33). Il faut noter qu'une seule éprouvette a été testée ainsi,
ce résultat n’est donc pas concluant, d’autres essais dans les mémes conditions sont nécessaires.
L’éprouvette Vieillie pendant deux heures a température ambiante, aprés le chargement
cathodique et avant I'essai de traction, posséde une ductilité équivalente a celle du matériau
non chargé. Les éprouvettes chargées non vieillie et vieillies 2 heures et 1 semaine contiennent
respectivement 0,046, 0,042 et 0,003 ppm massique d’hydrogéne avant les essais de traction
(mesures TDS).

Les faciés de rupture associés a ces éprouvettes de traction ont été observés au MEB en direction
transverse et sont présentés sur b Figure 114. Ici encore, deux zones sont observées : une zone
inclinée en périphérie et une zore perpendiculaire a B direction de traction au centre, dans
laquelle ont été prises ks images a plus fort grossissement. Pour Déprouvette « sans
hydrogene » (images a-,b-,c-) etcele «chargée en hydrogene — veillie 1 semaine» (mages ¢
,h-,i-), ks facies sont ductiles a cupules allant de quelques dizaines de nanométres a une dizaine
de micrometres. Une importante striction est observée pour ces deux éprouvettes (images a- et
g-). L’éprouvette « chargée en hydrogéne — non vieillie » (images d,e,f) présente égakement
deux zores avec ure zore inclinée en périphérie et une zore au centre dars kquelle ont été
prises ks images a plus fort grossissement. Un facies mixte ductile/fragile est observé. En effet,
des zones de rupture fragile intragranulaire sont observées au centre du facies (images e- et f
de b Figure 114), siiées entre ks zones ductiles.
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Figue 113 : Courbes contrainte-déformation des éprouvettes Q&Ptraltees SOUS atmosphere
N2 pus chargées par vk cathodique (80°C, 1h) — E =105

Tableau 33 : Mesures de striction.

Etat H - non H-vieilli = H-vieilli1
L. Sans H N i
d’hydrogénation vieilli 2h semaine
Re.ductlon 57 29 47 55
d’aire (%0)

Figure 114 : Faciés de rupture des éprouvettes Q&P : a-b-c)sans hydrogéne ; d-e-f) chargées
en H par vk cathodiques (1h a 80°C) non \killie ; g-h-i) chargées en H par we cathodique
pus Veillies 1semaine atempérature ambiante - observes au MEB dans e plan NT.

128



4.2.3. Conclusion

» L’hydrogéne correspondant a la contribution spectrale inférieure a 400 °C désorbe a
température ambiante, quel que soit kB mode de chargement en hydrogéne (HT ou BT).

» L’hydrogéne correspondant & la contrbution spectrale supérieure a 400 °C, présente
uniguement pour Tacier Q&P chargé a hautes températures, désorbe peu a température
ambante.

» Quantitativement, ke chargement a basse température induit quatre fok moins de
deuttrium dans ke matériau que ke chargement a hautes tempeératures ;

» Le laminage induit, comme pour Tacier Mn-Al, une augmentation de I'intensit¢ du pic
TDS centré sur 210-220 °C ainsi qu’une rétention du deutérium dans P'acier Q&P pré-
chargé a HT ou a BT.

» Contrairement a I'acier Mn-Al, Toxyde formé a h surface de l'acier Q&P durant son
procédé d’ébboration ne semble pas jouer de réle important dans la désorption de
I'hydrogene : la quantité d’hydrogene dans I'oxyde est faible et k role de barriere a la
désorption est régiigeab k.

> Les essais de perméation réalisés ont montré un retard a b désorption de I’hydrogene
depuis le matériau, par rapport a un acier purement ferritique, signe d’un piégeage
réversible dans la microstructure. Le coefficient de diffusion apparent trouvé se situe
entre 4.108et 10 crme.st;

» Dans ks conditions de sollicitation mécanique choisies (traction uniaxiale a température
ambante et 104 s1):

* Thydrogéne incorporé a hautes températures n’a pas d’impact sur ks propriétes
mécaniques de lacier Q&P et ks facés de rupture sont ductiles acupukes

* au contraire, I’hydrogene incorporé a basse température par wie cathodique
induit une diminution de b ductilité¢ et un facies de rupture mixte ductile/fragile ;
la ductilité initiale est rapidement retrouvée avec un vieillissement a température
ambante.

4.3.Conclusions : acier Mn-Al versus acier Q&P

Les aciers Mn-Al et Q&P présentent tous deux des pics TDS a BT (< 400 °C), pour k
chargement en deutérium a 80 °C, qui dbparaksent sous 48 heures de vieillissement a
température ambiante. Pour k chargement a HT, 'acier Q&P présente en plus des pics BT, des
pics a des températures supérieures a 400 °C (~ 500 °C), qui restent présents méme apres
plusieurs semaines de vieillissement. Ces pics ne sont pas présents pour I'acier Mn-Al
(Tableau 34).
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Tableau 34 : Récapitulatif des pics et de keurs cirétiques de désorption.

Chargement HT Chargement BT
Pics BT Pics BT
Mn-Al
Désorption en 4 semaines Désorption en 48 heures
Pics BT etHT
Pics BT
Q&P Désorption en 4 semaines

des pics BT ; pas ou peu de
désorption des pics HT

Désorption en 48 heures

Les cinétiques de désorption du deutérium incorporé a HT et a BT présentent une difference
non négligeable : un retard a la désorption est observé pour le deutérium incorporé a HT, et ce
pour ks deux aciers.

Quantitativement, ks chargements BT et HT n’ont pas ke méme impact sur les deux aciers : le
chargement a basse température induit quatre fois moins de deutérium dans T'acier Q&P que le
chargement a hautes températures. Pour I'acier Mn-Al, k contraire est observé : k chargement
BT nduit quatre fos pls de deuttrium dans ke matériau que ke chargement HT (Tableau 35).

Tableau 35 : Quartités de deutérium dans ks aciers Mn-Al et Q&P suite aux chargements BT
et HT.

Chargement HT - Quartité
de D (ppm mass.)

Chargement BT - Quarntité
de D (ppm mass.)

Mn-Al

0,08

0,22

Q&P

0,20

0,05

Cette conparaison entre ks chargements HT et BT fera I'objet d’une discussion approfondie
dans k dernier chapitre de ce manuscrit. Une attention particuliere sera accordée a I’explication
de b présence de pics TDS supérieurs a400 °C dans certains cas et pas dans d’autres.

Le laminage a froid induit, pour les deux ackrs, une rétention du deutérium dans la
microstructure. L’effet d’une pré-déformation rapide sur la désorption de TI'hydrogéne sera
égaement discuté dans k chapitre suvant, notamment Torigine de cette rétention.

Les essais de perméation ont permis d’accéder a des coefficients de diffusion apparents
de Thydrogéne compris entre 3.108 et 10 cr.s, pour les deux aciers. Un phénoméne de
pegeage de FPhydrogere dams b microstructure a été ms en évidence. Dams k chapire
« dbcwssion » de ce manuscrit nous allons tenter de quantifier ces pieges (taux d’occupation et
densité de piege) et d’dentifier les types de pieges par une estimation des énergies de piégeage
et de dépiégeage. Pour cela, k travail expérimental réalisé sera couplé a quelques simulations
NUMErig Les.



Concernant ks essais mécaniques réalisés, une éprouvette de chaque matériau chargé a
BT et sollicitt a présenté des signes de FPH : diminution de la ductilit¢ et zones de rupture
fragiles par endroit. Aucune fragilité n’a été mise en évidence pour lacier Mn-Al et Q&P
charggés a HT (pas de dimnution de b ductiité et facés ducties a cupuks).
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5. Discussion
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Ce dernier chapitre, consacré a une dicussion plus approfondie concernant certains points
des résultats obtenus et présentés dans ke chapitre précédent, sera dvsé en quatre sous-parties :
() b caractérisation du transport de I'’hydrogene par perméation électrochimique, (i) I'impact
des conditions de chargement sur b dstrbution de Thydrogeéne, (iii) Ieffet d’une pré-
déformation rapide sur la désorption de I’hydrogene, et enfin (iv) une ouverture sur la
simtion numérigue.

5.1.Caractérisation du transport de I’hydrogéne par permeation électrochimique

Nous avons wu dans le chapitre « Etat de I'art » que la diffusion de I’hydrogéne dans le
matériau pouvait étre affectée par la présence d’une microstructure biphasée et/ou d’un
phénomene de piégeage. Dans cette section, nous allons déterminer un coefficient de diffusion
apparent de I'’hydrogéne dans une microstructure biphasée, estimer les quantités d’hydrogene
interstiiel et piégé, cela dans le but d’avoir une estimation de kb densité de peges dans T'acier.
Cette étude a été Imitée a Facer Mn-Al

5.1.1. Diffusion dans une microstructure monophasée versus diffusion dans une
microstructure biphasée

Un modele, présenté par Gesnouin et al. [64], propose de visualiser b microstructure
biphasée dans une configuration en parallele ou en série. L’austénite est présentée sous forme
de plaguettes. Dans une configuration en parallele, la perméation de I'’hydrogene a lieu dans la
ferrite et parmi les plaquettes d’austénite, positionnées perpendicukirement a kb surface
(parallelement au flux d’hydrogéne). Le coefficient de perméabilité peut alors étre calcuk
comme suk :

5 X Xy + <p, X (1-X . Eq. 31
Dars ue configuration eﬁ%en“ h pem?eatlon aleu perpte(ndlcufél)lrement a ces plaquettes, a

avec k coefficient de perméabilité cakculé comme suit :
1 Eq. 32

<Psérie = Xy (I'X}L;
+

<py <pa

Avec <p,et<pylks coefficients de perméabilité pour b ferrite et lausténite et Xy b fraction de
phase awsténitigue dars Facier. Le coeficient de perméabiiité est ¢ au coeficent de difiision

par b formule <p =D X S. Les coefficients de perméabilitt pour b ferite et Fausténite
pewent albors étre cakuks en uilsant cette formuk et ks domées regroupées dars B Tablkau
36. Olden et al. [65] ont déterminé k coefficient de diffusion apparent en considérant que la
majorité de I'hydrogéne en solution solide dans Tl'acier I'est dans kb phase austénitique. On a

alors :
<Ptotal

S
Dapp = ' Bq. 33
Or, il esttout de méme important de considérer ks fractions d’austénite et de ferrite  contenues

dars B microstructure dams b détermimtion de ce coeficent. La formue nodifée devent
alors :
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2 <Ptotal

Dapp = (s XX)+( XAX )

Eq. 34

Léwoltion du coeficent de difision apparent Dapp en forction de b fraction d’austénie  est
représentée sur b Figure 115, pour ks configurations en paraleke et en série.

Tableau 36 : Coefficients de solbilité et de diffusion a température ambiante pour b ferite et

lausténite.
S (mol H.cnt®.bar/?) D (cm2.s?)
. 9 5
acier a 6,7.10 7.10
acier y 6,9.10°° 5.101?
—+F— Olden [2008] - parallele
—e— Olden [2008] - série
—&— Olden modifié - parallele
—eo— Olden modifié - série
-4 m D L
10 tht
v D
10-5 0,5 |
10° |
¢ D
FIT‘ 10.7 ' dés
N v T ————
= 10°®
NS \
A 3 107
1070 \\‘
10-11 \\;‘*"ﬂ-‘_‘_
10%
0 0,2 0,4 0,6 0,8 1

fraction d'austénite

Figue 115:Ewltion ducoeficent de difiision apparent de Phydrogere en forction de b
fraction d’austénite pour un acier biphasée —comparaison avec ks données expérimentales

(Mn-Al — 1,24 mm et a 25 °C).

D’aprées b Figure 115, ks coefficents de diffusion apparents de I’hydrogéne, estimés a
differents moments de k perméation eélectrochimique, se rapprochent du coefficient de
diffusion apparent dans un circuit en parallele pour un taux d’austénite de 28 % massique. Ceci
est cohérent avec b microstructure de T'acier Mn-Al constituée d’llots d’austénites dans une
matrice ferritique. La présence de liserés d’austénite aux joints de grains de kb ferrite aurait
probabkment conduit ades coeficents de difiuision apparents pls proches de b configuration
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en série. Le coefficient de diffusion estimé au « time-to-breakthrough » (Dt nt ) est ke plus proche
de la valeur calcuke par « h loi des mélanges ». Celui-ci, déterminé dans les premiers temps
de b perméation, est le moins affecté par le phénomene de piégeage et peut alors étre considéré
comme étant un coefficient de diffusion apparent dans une microstructure biphasée (matrice
ferriiique contenant des Tots d’austenie).

Arsi, ks courbes de perméation tracées a partr du coeficent de difiusion du fer pur sont

representatives d’une diffusion pure dans le fer a, celles tracées a partr du coefficient de
difison Dix ou Dajwste Seraent représentatves d’ure difision  quasi pure dans ue
microstructure biphasée (ferrite + 28% austénite), et ks courbes de perméation expérimentales
seraient la somme d’une diffusion dans une microstructure biphasée et d’un piégeage réversible
(Figure 116). La diffusion pure (en interstitiel) dans k milieu homogénéisé (72% ferrite - 28%
austénite) déterminé selon la méthode précédemment décrite semble donc représentative du
matériau biphasé. Par calcul, son expression de type Arrhénius donne un coefficient pré-
exponentiel D%ma=1,753.10° cn.st et e enthalpie de migration de mélange ‘homogénéisé’
AHm-mé1 = 23 kJ.mol. Cette enthalpie de migration, encadrée par les valeurs déduites des
donrées expérimentales de perméation ‘breakthrough’ et de désorption (respectiverrent 16 et
34 kJ.nmof!) semble pertinente. Notons qu’alors, dans ce milieu homogénéisé, b solubilité
apparente de mébnge est aussi affectée.

S BESRARNIN 1038 G LU R a1 OGRS MBI S RS0 fhefSh TR ISEC B GitRe MURARS
53 FopneSale SprHRMIB N oBeRE Bl S Bk RO T RS o AR e S
interstitiel a, interstijtiel a+v, et pggg de maniére réversible peuvent étre calkculées. Ces cakuls
sont égtallles r(}ans E\ sectionl sungﬁ% P
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Diffusion dans une
microstructure
biphasée
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o
3
=
5]
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|
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': microstructure biphasée
.3 &
‘DFe \ piégeage réversible
0 " } : .
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0,00005 T ——pajusté

Figwe 116 : Courbes de permeéation en désorption : difision pure dars b ferrite, difilsion
dans une mcrostructure  biphasée et difiision dars une microstructure  biphasée coupke a du
pegeage réwversible.
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5.1.2. Détermination des quantités d’hydroge ne

dans la me mbrane

L’intégration de la difference entre la courbeexpérimentale et la courbecalculée (avec Dre
ou Dajust ¢ — un exemple estprésenté sur la Figure 117) permet de remonter, via la loi de Faraday,
a la quantité d’hydrogene réversibkement piegé désorbant a la température ambiante [73]. Les
quantites d’hydrogeéne Qint , Qrev-t otal, Quet Qrev-aut re-que-yCOrrespondent respective ment
aux g uantités d’hydrogene interstitie | dans la phase o, réversib le total, dans la phasey et

dans ks pieges autre que .
1 tr

dine = £ 1,.dt

1
| H(1egp-10).dt

qrev-toltal -

f(1 ' -1).dt
F t
qy = i ajusté a
1
_f_t(l exp ™ 1ajusté) dt
F t
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Fige 117 : Mn-Al (essai : e =0,85 mm et T = 25 °C) — Courbes de perméation en désorption

de b ferrite pure, ajustée et expéerimentale.

ajustée (hachures de droite) est représentée en nor.

La difierence entre ks courbes expérimentake et

Les quantités d’hydrogéne Cint, Qrev-total, Qv €t Qrev-autre-que-y ONt €t€ déterminées par intégration
des courbes expérimentales de désorption puis multiplication par trois car seul 1/3 de
I’hydrogéne désorbe expérimentalement par b face de sortie (celle de mesure) contre 2/3 par b
face d’entrée [112]. Ces quantités sont consignées dans le Tableau 37 pour les trois températures
nestiguées et dans ke Tablkau 38 pour ks tros épakseurs d’échartillors  testées.

* La quantité totale d’hydrogene piégée de maniere réversible (Qrev-tot ) est légerement plus
élevée pour T'essai a 25 °C, suggérant un repiégeage possibke a température ambiante.
Cette quartitt  diminue avec b température, cequi peut étre b signature d’un dépiégeage
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plus important a 40 °C et 50 °C qui se traduit par un piégeage moindre. Cette quantité
varie peu en fornction de I’épaisseur ; il peut étre supposé que la variation d’épaisseur
dans cette étude n’est pas assez grande pour powoir observer Fimpact sur cette quantité.

La quantit¢ d’hydrogene dans la phase gamma augmente légerement lorsque I'épaisseur
augmente, ce qui est cohérent avec une augmentation de k fraction d’austénite avec
I'épaisseur d’échantillon. Cependant b légere diminution de cette quantié avec k
température est incohérente avec laugmentation théorigue de h solubilit¢ de
Phydrogene lorsque b temmpérature augmente.

La quantitt d’hydrogene piégée, en dehors de Tausténite, est divisée par deux pour une
épaisseur d’échantillon deux fois plus grande. Ce résultat est surprenant. Une piste
d’explication serait I'influence de I’écrouissage de surface induit par b préparation des
échantillons, affectant en proportion un volume plus important pour ks faibles
épaisseurs.

Tableau 37 : Mn-Al —Quartitt  d'hydrogéne en interstitiel dans b ferrite, réversible totale,
dars Pawsténite et réversble autre que dars Pausténie cakuBes apartr des intégrakes souws

ks courbes de perméation en désorption (essais a diférentes températures).

! Qrev-tot qvw Qrev-autre-que-
(m0|qifﬁ§m-z) (mol H.cm?) (mol H.cm’2) v (mol
25°C 4,59.10°1° 1,03.10°° 5,91.10°7 4,37.10°7
40 °C 4,88.10°10 6,78.10°7 1,91.10°7 4,88.10°7
50 °C 4,88.1071° 6,42.1077 2,59.10°7 3,83.1077

Tableau 38 : Mn-Al —Quartitt  d'hydrogéne en interstitiel dans b ferrite, réversible totale,
dars Pawsténite et réversble autre que dars Pawsténie cakues a partr des intégrakes sous
ks courbes de perméation en désorption (essak sur des échartilons de differentes épakseurs).

} Qrev-tot qvw Qrev-autre-que-
(molqiqi:am'z) (mol H.cm?) (mol H.cm?) v (mol
0,55 mMm 4,59.10'11 1,48.10°° 3,63.10°7 1,12.10C
0,85 mm 2,26.10710 1,48.10° 4,09.10” 1,08.10°°
1,24 mm 4,59.1010 1,03.10°C 5,91.10°7 4,37.10°7

5.1.3. Caractérisation du piégeage

La densité de pieges, qu’elle concerne un ersemblke de pieges, ou plusieurs types de pieges
pris séparément, est considérée comme constante dans I'épaisseur des échantillons (membrane
de perméation ou échantillon passé en TDS), et ne dépendant pas du temps. La densité de pieges
est alors définie par le ratio entre b concentration locale en hydrogene piégé et le taux
d’occupation des pieges [50] :

Eq. 39



awec, ct b concentraton d’hydrogene piégé, (Jr k taux d’occupation des pieges et 1 b
dersité de pieges.

Arsi, b dersitt  de pieges est défnie comme étant k ratio entre b quantitt  d’hydrogéne pigé

piégé
(i )etPntégrak dutaux d’occupation des pieges :
H

T= P Eq. 40

fy T(X) dx
En géréral 1l est adms que (}r « 1, ce qui ré)ste a démontrer. Cette hypothese facilie en efiet
k cakul de Fintégrak en question. Reste a évaker b dstrbution de Thydrogere dars ks

%iéges, donc cele du taux d’occupation des pieges, dans I'épaisseur de b membrane, (Jr(%).
"apres b littérature, 1 est possible de déterminer e taux d’occupation des pieges en surface

(coté chargement) a I’état stationnaire, comassant B concentration en hydrogere interstitiel en
suface (& définir sebn k cas de figure choki sot diffision uniquement dars k réseau abhe,
soit dans k mébnge homogere défini dans b section pls haut) et Ténerge de lason du pige
considéré, Ws. Cette aralyse ne permettant de considérer qu'un type de pege a b fos, ks
normatiors associées seront des informatiors sur un type de pege « moyen », de ditrbution
homogéne  dans k metériau.

Ilvent : o
—T=oy— = C .exp (—) Eg. 41
1- T(x=0) phase RT
O exp( gy
(}T(X = 0) = plp se  .exp( —) Eq 42
1+ phase RT

Awec ™3¢ b concentration de surface d’hydrogére nterstitiel dars b phase corsidérée et Ws
énergie de laison du pege « moyen » en question.

L ISORL shon, Tintégrale ot ére

Si (Jp «1Téquation est simplifiee, et f) (Jy (%) dx = 2
cakuke. (3p(x) estdéterminé . via Péquation sunvante (a Pétat stationmare, k concentration en
Wdrog%re(}ﬁ rgttel est lreare se%qn X): (

T - T(x=0) X(1- i() Eq. 43

1- T _Tx=0)

Ve s = 7 Ve 7 -\L - Ve Ve
Les données expérimentales ont été abordées de deux maneres différentes, basees sur ks
données de kb littérature, k probleme ayant deux inconnues : Wg et Npieges. Dans un premier

temps, b valeur de Npieges @ été estimée sur des considérations géométriques et Ws a pu étre,
selon plusieurs hypotheses, estimé. Dans un second temps, Wg a été fixé, issu des données de
la littérature (cf. section 2.2.3.2 du chapitre « Etat de I'art ») pour deux types de piégeage, au
niveau des dislocations et au niveau des interfaces alpha / gamma, et la densit¢ de pieges
associee a été estimee.
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5.1.3.1.Détermination de Ws

A partir decorsiderations géométriques simples, comme la densité surfacique d’austénite
dans I'acier Mn- Al il est possible d’estimer une densité de pieges d’interface alpha / gamma.
Le diamétre moyen des grains d’austénite, considérés sphériques, est d’environ 1 pm. L’acier
contient 28% massique d’austénite, soit 27,4% en volume. Cela représente une densité de
particules d’austénite dans la ferrite de 5,23.10'! part y.cmi3, et une densité surfacique
de 1,64.10% cnt. La surface moyenne d’une maille (face (100) par exemple) de ferrite est
de 8,2.10'% cn?. La densité surfacique en unités de surface de maille par unité de volume
devient alors 2,03.10*° unité_maille_o/y.cnt®. Tumbull et al. [51] font TIhypothése
quune unité de maille d’interface peut piéger jusqu’a 12 atomes d’hydrogéne (distorsion du
réseau autour de I'interface, vers la matrice ferritique). La densité de piges dus aux interfaces
ot [y dans Pacier Mn-Al peut alors étre estimée a: Npieges_ary= 4,00.10* mOlpisges.cM™.

Deux cas de figure sont étudiés : le premier consiste & considérer que l'austénite elle- mé me
piege peu (ou pas) d’hydrogene et que la diffusion est entierement faite en interstitiel dans la
ferrite, le second considere le systeme diffusif de mélange homogénéisé. Dans les deux cas, le
piégeage est considéré majoritairement aux interfaces ot /.

1°" cas de figure : difiision dars b matrice abha

La quantité  d’ hydrogene plege réversiblement est alors « Qrev-tot»(1,03.10°® mols.cm?) et donc
-2

fy Gr(x) dx=2,575.10 cm ce qui donne (Jr(x = 0) =4,153.10 et (cf Eq. 42 pour (37 « 1)

WB =38,5 kJ. rnor1 Cette vakur est nerieure  aux 52 kJ. rmr1 de b litérature pour Pinterface

oc / y dans un acier duplex, mais rappebns que c’est une valeur moyenne, contenant & kb
fois une solubilisation probable dans les particules d’austénite, les dislocations et les

interfaces. Cette valeur est en outre supérieure aux 24 kJ.mol! associés au piégeage au
niveau des dislocations dans b ferite.

2"cas de fiqre : difitsion dars B mieu homoggrésé
Cette fos b quartité d’hydrogéine pEge réversiblement a considérer est « qrev-autre-que-y »

(4,37.10 mol .cm )etdonc (} x dx=1,09.10 cm ce quidonne (} (x= 0)=1,762.10

-7 -2 1_0 -3
t (cf. E 1) Wg’= 86k 1. A not dan Sférentiel ti
e %: q r%%r QiT <Ilars BWB]’ est Je |e parnPaBE)grte ? Fgre reé]eleso e| ue 8e

mebnge hormgene non déterminée il
5.1.3.2.Détermination de Npieges

Dans cette section, un raisonnement inverse est mené : I'idée est de partir des vakurs des
énergies de dépiégeage de la littérature, soustraites de I’enthalpic de migration dans la ferrite

pure (environ 6 kJ.mol?!) et d’estimer Npieges. Deux types de piéges ont été considérés : les
dilocations (Eap = 30 kJ.mol?, donc Wg = 24 kJ.mol?) et les interfaces o /  (Egep = 52
kJ.mol?,
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donc Ws = 46 kl.nmol'). Les deux configrations érergétiques (ferrie pure ou difision de
mebnge homogene) ont été étudiées.

Cas de difisio n pure dans b phase abha :

La quartité d’hydrogéne pigé réversiblement est « Qrev-tot» (1,03.10°% molh.cm?) et b
concertration de surface en iterstitiel est estimée a 7,4.10° moh.cnt®.
Pour un pégeage par ks disbcatons (Ws = 24 kJ.nof!), on trowme (Eq. 42) (r(x =0) =

,d1o. << 1),daonc X dx =/. . cm est alors estimé a0, nmo .cm ,
1,18.10 (<<1),donc dx =7.353.10 N lors estimé 20,14 mol
-3

4 £ () R piéges piéges

CB ! R RS SRR RiockfoREPa réversbe st dore, dars cefte

u_[ ., r - t — -46 -1 —
ATl S e el i R Ll SR o SR R0
criieres géomeétrigues, cehl correspondrait aun piege par celuke surfacigue uniaire.

Casde difisio n pure dans b méhnge honmocgné sé :

La difficulté de ce tratement des données réside dans b conwersion entre le réfrentiel
énergétique usuel (utilisé pour la diffusion dans alpha pure) et k nouveau référentiel, incomplet,
utilisé pour ke mélange homogénéisé. Il a été arbitrairement choisi une différence de 8 kJ/mol
entre ks deux référentiels (di a b diminution de I’enthalpic de solbilisation de I'ensemble par
rapport a celle de la ferrite pure pour prendre en conmpte la proportion volumique de 27,4%
d’austénite).

La quantite d’hydrogéne pEgé réversbkement a considérer est  « Qrev-aut re-que-y »
(4,37.107 molu.cm?). La concentration de surface en interstitiel du mélange homogéne est
estimée va :

0 _ Joo L -6 -3 -7 - |

Cmel  FDpq €1VAE 4,910 molv.cm

Pour un pégeage par ks dsbcations (@QYR§ubtnent 18-kfanspeRitiod éhergétique  dans k

réfrentiel dumébnge domng approximativement Ws’= 16 kJ.mol!. Onobtient abrs (Jr(x =

Ao, St e th beldelRe s piligR” om N est alors esmé & 2.26.107

o T pieges

Pour un piégeage par ks interfaces oc/yy (We’ =38 kd.mol!), on trouve (Eq. 42) Qr(x=

0)=
22 ce qui n’est pas possible.

Cesrésuttats montrent que Pestimation desvakurs de W apartr de b comnversion des domées
de b litérature ipacte beaucoup ks résukats et nterprétations et mériteraic d’étre améliorée.
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5.1.3.3.Bilan des données du piégeage

L’ensemble des voies de traitement de données investigué tend a montrer que k piégeage
dars Pacier Mn-Al se produit sur deux types de pieges principalerment : ks dislocations, dont
la contrbution au niveau des courbes de permeation semble intervenir, en désorption, sur la fin,
et ks interfaces alpha/gamma. Contrarement aux déductions de Turnbull et al., la contribution
des interfaces ne semble pas majoritaire, mais a partie égale avec k piégeage au niveau des
dsbcators.

Notons aussi que ces calcuk utilisent I’énergic de liaison pour définir ks pieges, et qu’il est fort
probable que ce parametre re soit pas suffisant : en effet, si une énergie de piegeage supérieure
a lenthalpic de migration est nécessaire pour qu’un atome d’hydrogene saute dans un piege,
I'énergie de piegeage, donc de dépiégeage, sont modifiées sans modifier I’énergie de liaison.
La conséquence sera néanmoins que ks probabilités de piégeage et de dépiegeage seront
affectees.

Ces données peuvent étre une premiere estimation de b densité de pieges contenus dans un
acier a effet TRIP et peuvent permettre d’incrémenter un modele numérique dans ke but de
simuler des résultats expérimentaux. Elles indiquent un ordre de grandeur des valeurs pour ks
parametres d’entrée du code de calkul, notamment pour les énergies de liaison et les densités
de pieges. Les premiers essais sont présentés dans b section 5.4 de ce chapitre.

5.2.Impact des conditiors de chargement sur la distribution de I’hydrogé ne

5.2.1. Hypotheses sur la distribution de I’hydrogéne envolume

5.2.1.1.Chargement & hautes températures

Pour Placier Mn-Al, b phase initiale du traktement thermique est b ferrite, dans laquelle k
coefficient de diffusion de I’hydrogéne a température ambiante est trés élevé et augmente avec
la termpérature. 1l peut étre corsidéré, a b tenpérature d’austénitsation partielle, que b phase
ferritique est saturée en permanence (sous atmosphére d’hydrogene/deutérium gaz), et que cette
phase va alimenter en hydrogene la phase d’austénite en cours de nucléation/croissance. Le
coefficient de diffusion de I'’hydrogéne dans lauwsténie a cette température (740 °C) vaut
9,76.10° cn?.st. Le mainten & 740 °C durart 120 s, b distance afiectée par b difision dars
GO FRERNE® SRS AR vt Gerre’s00 i et 247 ™Y Bl AR b
d’admettre qu’ils sont chargés en hydrogéne de maniere homogene a Iissue du traitement
thermique. La distribution du deutérium dans b microstructure, que ce soit dans la phase
ferritique, dans ks flots d’austénite et ks pieges, peut étre alors considérée comme homogene
dans lensemble de I'épaisseur de b tOk aisi traitée.

Pour I'acier Q&P, lors de kb phase d’awsténitsation complete (80 s a 880 °C), le coefficient de
diffusion de I'hydrogéne vaut 2,12.107° cn.s, et h distance affectée dans la phase austéniiqe
pure est alors de 820 pm et est réalisée par les deux faces de la pbhque de 1,3 mm d’épaisseur.
L’hypothése peut donc aussi étre faite que b distrbution en hydrogere a Pssue  de cette phase
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est rehtivement homogene dans I'épaisseur de B plaque de Q&P. Ensuite, b trempe partielle
promeut B transformation martensitique d’une partie de Pausténite, ainsi que ks éventuelles
redistributions d’hydrogéne associées, puis b plaque est a nouveau soumise a une atmosphere
hydrogénée, cette fois avec une microstructure, en terme de dstribution de phases, proche du
Mn-Al, mais a une température plus basse : 400 °C. A cette température, k coefficient de
diffusion dans Tausténite vaut 3,88.1077 cn.s?® et ks longueurs de diffusion pour des
traitements de partitioning de 275 s et 600 s sont de 206 pmet 300 pm respectivement. Compte
tenu de b microstructure (étant supposé que peud’austénite se transforme en martensite fraiche
au moment de kb trempe finale) finale, supposée similaire en termes de taille de grains
d’austénite a I'issue de kb trempe partielle, comportant des iots d’austénite d’environ 1 pm de
diametre (en moyenne et probablement au maximum), lausténite est supposeée chargée en
hydrogéne de maniere homogéne dans toute I'épaisseur de la tole. Le coefficient de diffusion
de Thydrogeéne dans b phase martensitique étant compris entre celui de b ferrite et celui de
l'austénite, b tOle est considérée comme chargée uniformément (dans ks sites interstitiels et
dans les peges) dans son épaisseur a I'issue du traitement thermique réalsé sous atmosphére
deutérée (ou hydrogénée).

5.2.1.2.Chargement a basse température (80 °C)

Pour les deux aciers étudiés, le chargement cathodique a été réalisé a b tenpérature
maximale autorisée en milieu aqueux, soit a 80 °C, afin d’accékrer la diffusion de I’hydrogéne
dans ke matériau par rapport a un chargement a 25 °C, température conventionnellement choisie.
La durée duchargement cathodigue & 80 °C a été choisie afin de pouvoir faire I’hypothése d’un
chargement homogene dans I'épaisseur de I’échantillon. A 80 °C, ks coefficents de diffusion
dans la ferrite et dans Iausténite valent 1,2.10* cne.st et 6,4.101 cnme.s? respectivement. Le
parcours moyen des atomes d’hydrogéne dans chacune des phases pendant 3600 s de
chargement cathodique est de 1,3 cm dans k ferrite et de 10 pm dans l'austénite. Compte tenu
de la diffusion tres rapide dans kb phase ferritique, quelle que soit la profondeur des flots
d’austénite dans la tdle, ceux-ci ont été ‘alimentés’ en hydrogene & concentration constante
pendant la quasi-totalit¢ du chargement cathodique, et vue taille des ilots d’austénite (autour de
1 um), i aété considéré qu’en 3600s i ont été chargés a ceeur en hydrogene.

5.2.1.3.Innocuité des chargements enhydrogéne sur la microstructure

Dans le cas des aciers Mn-Al et Q&P, les analyses DRX réalisées sur ks toles traitées
sous atmosphére N2, Hz et D, ont montré des taux d’austénite quasi identiques, indépendants
de Tatmosphére. On en conclut alors que la prise d’hydrogéne (ou de deutérium) au cours du
tratement thermique firal n’a pas d’impact sur b fraction de phases des aciers.

Par ailleurs, ces chargements cathodiques ont été effectués dans une solution de NaOD 0,1M,
sans poison, dans k but de préserver les échantillons de toute modification structurale (blisters
etc.) et éviter tout risque de trarsformation de phase induite par b présence d’hydrogéne [33],
[34], comme parfos obseng dars b litérature sur des aciers mukiphasés.

Hypothése sera faite par b suite dans nos raisonnements que b microstructure globale des aciers
étudiés n’est pas affectée par b présence d’hydrogéne, que ce soit au cours du traitement
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thermique final ou au cours du chargement cathodique. Néanmoins, aucune hypothése n’est
faite pour I'instant a propos de la distribution et du type des pieges présents dans la
microstructure au moment des analyses par TDS.

Dans ks paragraphes qui suivent une discussion est menée dans k but d’identifier les différents
sites de piégeage du deutérium issus des deux types de chargement réalisés au cours de cette
étude. Pour rappel, les potentiels sites d’occupation de I’hydrogéne sont les sites interstitiels de
la ferrite (ou de b martensite), les sites interstitiels de I'austénite, les interfaces, ks dislocations,
ks lacunes...etc.

5.2.2. Rappel des principales caractéristiques des thermogrammes TDS

Quelles que soient ks conditions de chargement en deutérium, hautes températures (HT)
ou basse température (BT), ks thermogrammes TDS présentent tous des pics au-dessus de
100 °C, et ce pour les deux matériaux étudiés Mn-Al et Q&P. Pour le chargement BT, et ce
pour les deux materiaux étudiés, les thermogrammes TDS présentent des pics dans b gamme
de températures [100 — 400 °C] et leur disparition apres de courtes durées de vieillissement a
température ambiante (désorption totale du deutérium en 48 h), suggere une diffusion
interstitielle et/ou un piégeage réwersble de faible énergie de dépiégeage, comme observé par
perméation électrochimique. Pour k chargement HT, ks deux matériaux présentent une
difference non négligeable. L’acier Mn-Al présente des pics uniquement dans b gamme de
tempeératures [100 — 400 °C] et leur dsparition apres des vieillissements a température ambiante
suggere la présence d’une diffusion interstitielle et/ou d’un piégeage réwersble (a température
ambiante) du deutérium. L’acier Q&P présente lui deux groupes de pics : un premier groupe de
pics dans la gamme de températures [100 — 400 °C] qui disparait aprés vieillissement a
température ambiante et un second groupe de pics a des températures supérieures a 400 °C dont
I'intensit¢ diminue peu, méme aprés de longues durées de vieillissement a température
ambiante (apres 10 semaines de vieillissement il reste du deutérium dans ces contrbutions dont
k pic apparait a ~500 °C), sugbrant un pEgeage « iréwversbke » a température ambiante.

Des cakuls analytiques de kb désorption de I'’hydrogéne depuis kb ferrite suggerent une
désorption totak de celuici en moins de 30 minutes, donc & priori impossibke a détecter par
TDS compte tenu du termps passé a température ambiante avant I'analyse par le spectrometre
de masse (20 a 35 minutes de pompage avant de pouwor lancer I'acquisition). Or, il a été wu
que lintégralit¢ des pics TDS issus de cette étude se situait & des températures supérieures a
100 °C. Il peut abrs étre affirmé que k diffusion interstitielle dans b ferrite ne peut étre
considérée comme une contribution spectrale dans ks thermogrammes obtenus. On fait
également I'’hypothése que b désorption depuis la martensite est difficilement observable par
TDS, le coefficient de diffusion de I'’hydrogéne dans B martensite étant assez élevé. Les pics
observés peuvent alors étre associes a :

e de b difisbn dars Fawsténite, qui estcorsidéree comme wn pege au w de b fabk
difisivité de lhydrogere et de b forte solbilité de celu-ci dans cette phase ;

e dupkgeage réwersbke aunwveau desdslbcatiors

e du pégeage réwersible au niveau des interfaces awsténite- martensite ou austénite-
ferrite
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e du pégeage réwersible au nweau des kcures, de cavitts ou encore de précipités
possiblement présents dans b microstructure.

5.2.3. Désorption de I’hydrogéne en-dessous de 400 °C

Les thermogrammes TDS obtenus pour les aciers Mn-Al et Q&P chargés a HT et a BT
présentent tous un large pic aux akentours de 200 °C. Bien que la position et la forme des pics
soient similaires pour les chargements HT et BT suggérant ainsi les mémes types de pieges
occupés, I'analyse des cinétiques de désorption du deutérium & température ambiante révéle kb
présence de differents types de pieges pour ks deux types de chargements (Figure 118). La
désorption pks knte de Phydrogene incorporé a HT peut sugggrer

(i) b présence de piéges de ps hautes énergies de dépiégeage ;
(i) la solubilitt de Ihydrogéne étant plus élevée a HT, Bk concentration en
hydrogéne interstitiel et le taux d’occupation des pieges sont également élevés.
Les pieges étant ps renpls, i faut pls de tenps a Phydrogene pour désorber.
Cette différence entre ks cirétiques HT et BT est mons prononcée pour lacer Q&P.

La quantité totale d’hydrogéne incorporé par voie cathodique est quasi équivalente a celle
incorporé a HT :a HT, b solubilité est élevé mais la pression d’hydrogéne est seulement de
1 bar;a BT, b solbilitt estfabk mas b fugecité  est élevée.
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Figure 118 : Cinétiques de désorption normalisées du deutérium & température ambiante, issu
des deux types de chargement HT et BT pour ks aciers a) Mn-Al et b) Q&P (pics < 400 °C).

Les vieillissements réalisés a température ambiante sur les échantillons chargés en deutérium a
HT ont permis de mettre en évidence b présence de plusieurs contributions spectrales. Afin de
meux dentifier ces difiérentes contrbutions, ks pics ont été décomposés en Gaussiermes, dort

o AP 1Sk R0 5 e bR TRATE R, Lo v b BrRLE 2

- (T-Tp)

[luX == !max € 21 i hauteur Eq 44
Ure décormposiion du spectre TDS de FPéchartilion Mn-Al D2 non veilli  est présentée sur b

Figue 119 :h sonme de deux gaussiennes, centrées sur 190 °C et 240 °C, permet de reproduire
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au mieux b courbe expérimentale. L’éwlution de ces deux contributions en fonction du temps
est tracée sur ks Figure 120 et Figure 121. L’intensit¢ de ces cortrbutions diminue avec k
temps, suggérant b présence de deux pieges réwersbls. Un décalage des pics vers des
températures plus élevées est également observé pour ks deux contributions. Cependant, aprés
deux semaines de vieillissement & température ambiante b deuxéme contrbution stagne alors
que b premiére a quasi disparu, signature d’un premier piege avec une énergie de dépiégeage
faible comme ks dislocations et d’un deuxieme piege avec une énergie de dépiégeage plus
éevee comme ks nterfaces ou encore ks cavités.

Pour Péchartilion Q&P D ron weilli, ue décomposition en tros gawssenmes (~110 °C,
~160 °C et ~230 °C) permet de reproduire k spectre expérimental dans la gamme de
températures [0 — 400 °C] (Figure 122). L’éwlution au cours du temps de chacune de ces trois
contributions est présentée sur b Figure 123, la Figure 124 et b Figure 125 : les contributiors
a 110 °C et 160 °C disparaissent au bout d’une semaine de vieillissement a température
arbante et cele a 230 °C au bout de 10 semaines  seuement.

Pour ks deux matériaux, b présence de plusieurs contributions spectrales avec des températures
de pics différentes et des cinétiques de désorption différentes suggere b présence de plusieurs
types de pieges avec des énergies différentes. En effet, plus la température du pic est élevée,
plus b vitesse de désorption du deutérium est faible et plus I'énergic de dépiégeage est élevée.
Il est difficile de déconyposer ks thermogrammes des chargements BT car b désorption est trop
rapide. Il exste alors une forte probabiliteé que I'hydrogene incorporé a HT au cours du
traitement thermique est plus fortement piégé que celui incorporé a 80 °C par wi cathodique.
La difference entre les deux types de chargement résiderait albrs dans b présence de pieges
endothermiques (activés thermiquement), qui se manifestent dans les thermogrammes TDS par
un pic a plus hautes températures, dont la désorption a température ambiante est plus lente.
Cependant, les énergies de dépiégeage approximatives de I’hydrogeéne, déterminées par une
analyse Choo-Lee sur Tacier Mn-Al D2 (cf. section 4.1.1.1.3), sont égales a 13 et 19 kJ.mol.
Ces énergies étant proches I'une de TPautre, une autre hypothese plawsibk est un taux
d’occupation des piges trées ékve et donc ke retard a b désorption serait uniquement lié a b
désorption knte des derniers atomes d’hydrogene.
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Pour conclure sur I'impact des conditions de chargement sur la distrbution de I’hydrogene, k
chargement BT permet de charger les pieges de faible érerge « faciles » a remplir. Le
chargement HT permet (i) de mettre plus d’atomes d’hydrogéne dans ces mémes
pieges « faciles » a renplir, ou alors (ii) de charger, en plus de ces pieges de faible érergie, des
pieges plus profonds thermiguement activés, d’ou un nombre de pics plus important. Compte
tenu d’un grand nombre de défauts microstructuraux avec des énergies proches contenus dans
les aciers a effet TRIP, comme ks dislcatiors et ks interfaces majoritairement, la deuxieme
hypothese est favorisée.

La Figue 126 représente ure schématkation des barrieres érergétigues avec ks érergies de
piégeage et de dépiégeage de I'hydrogene incorporé a BT et a HT, inspirée des diagrammes de
Pressouyre [113]. Dans ce diagramme, AHm représente I'enthalpie de migration dans les sites
interstitiels, E’p et E’asp kS énergies de piégeage et de dépiégeage de I'hydrogéne incorporé a
BT et E”’p et E’«p ks érergies de pegeage et de dépiégeage de Phydrogere incorporé a HT.
Ce diagramme décrit un fort piégeage de I'’hydrogéne incorporé a HT au cours du traitement
thermique  comparé a celui incorporé a 80 °C par wke cathodique :

> |k fort pégeage de 'hydrogere a HT par rapport a celui incorporé a BT est decrit ici par
ue érergie de pégeage E’’p supérieure a E’p ;

» cependant, celui-ci désorbe tout de méme a température ambiante. Cette observation est
rendu possible si FPérergie de dépégeage E’wp est infrieure a Pérerge de pegeace
E”p;

> la cinétique de désorption de I'hydrogéne incorporé a HT est plus lente que celle de
I’hydrogéne incorporé a BT, ce phénoméne est décrit dans le diagramme par une énergie
de dépiégeage E’’uep Supérieure a E’qsp.
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Figure 126 : Schématsation des érergies de pégeage et de dépegeage —avec AHm :
Ferthalbie de migration dars ks sites interstities, E’p et E’dép ks érerges de pégeage et de
dépiégeage de Phydrogere incorporé a BT et E”’p et E”’dép ks érerges de pigeage et de
dépégeage de Phydrogere incorporé a Hr.

Dans kb littérature les pics & des températures inférieures a 400 °C sont souvent attribués a des
pieges peu profonds tels que les dislcatiors [3], [6]. Ryu et al. [3], dont le travail a porté sur
des aciers a effet TRIP proches des notres dans des conditions expérimentales quasi identiques,
attribuent néanmoins le pic TDS ~ 110 °C qu’ils observent & la désorption depuis I'austénite.
Les interprétations sont donc variées. L’étude de I'effet de la déformation sur b désorption de
Fhydrogere pourrait alors nous aider a répondre a ces questiors (section 5.3).

5.2.4. Désorption de I’hydrogéne au-dessus de 400 °C

Escobar et al. [53] ont étudié I'incorporation de I’hydrogéne au cours du procédé
d’¢laboration et ont observé des pics aux alentours de 500 °C. lIs associent ces pics a hautes
températures a du piégeage de I'’hydrogeéne dans l'austénite. Cependant, kb présente étude remet
en question cette théorie puisque I'acier Mn-Al, contenant 28 % massique d’austénite dans sa
microstructure, re présente pas de pic HT aussi bien pour les chargements HT que BT. Ceci
nous laisse penser que I'hydrogéne issu de Iausténite désorbe des aciers Mn-Al et Q&P dans
b ganme  de températures [150 — 300 °C].

Le pic ou le groupe de pics observé aux alentours de 500 °C pour l'acier Q&P chargé a HT
n’est observé ni pour Tacier Q&P chargé a BT ni pour lacier Mn-Al (HT et BT). Cette
difference observee est alors certainement due au traiterment thermique appliqué a 'acier Q&P
et ce en présence de deutérium ou d’hydrogéne. Deux hypothéses peuvent alors étre
ervisagées
* soit ce pege exste dans ks metériaux traites sous atmosphere N2 mas Ténergie de
pegeage est trop ékevee pour que Phydrogene pusse y entrer a BT ;
* Ousoit ce pege n'exste pas dans ks matériaux traités sous atmosphére N2 et se forme
exclusivement a HT au cours de b trempe en présence d’hydrogéne ou de deutérium.



Comme décrit dans k chapitre « Matériaux et méthodes », k traitement thermique appliqué a
Iacier Q&P induit une austénitisation complete du matériau (avec une incorporation de
deutérium ou d’hydrogéne lorsque le matériau est exposé a une atmosphére deutérée ou
hydrogénée), suivie d’une trempe partielle au cours de laquelle une partie de lausténite Se
transforme en martensite. Au cours de kb transformation de phase austénie-martensie, une
partie du deutérium (de I’hydrogene) contenu dans la part d’austénite qui se transforme se
retrouve dans b martensite et/ou se plce au niveau des défauts créés, comme les dislocations
ou ks interfaces austénite- martensite. Il s’ensuit une étape de revenu au cours de laquelle il peut
y avoir formation de précipités dans lesquels de I'’hydrogene peut se piéger. Que ce soit la
martensite, ks défauts crées par b transformation de phase, ou encore ks précipités (s’ils sont
formés), ceux-ci exsternt égakment dans ks tokes traitées sous atmosphére N, utilisées pour
les chargements a BT. Ces pieges peuvent alors potentiellement étre remplis lors des
chargements a BT, acondition que Pérergie de pégeage re soi pas trop ékevee.

Concernant I'origine des pics a ~ 500 °C, I'hypothése de b martensite fraiche est écartée, vue
la tres fable quantité formée au cours de b trempe finale (le revenu permet de stabiliser
I'austénite et donc limiter b formation de martensite fraiche). Nous faisons I'hypothése qu’il
n’y pas de précipités dans ces aciers (non observé au MEB), mais cette hypothese est a
confirmer par des analyses plus poussées au microscope électronique a transmission (MET). La
signature de la désorption depuis les dislocations apparait genéralement a BT. 1l est alors peu
probabke que ks pics ~ 500 °C obsengs pour I'acier Q&P D> soient associs a ces défauts. Dars
le cas d’un traitemment thermique sous atmosphére deutérée (ou hydrogénée), k deutérium (ou
I’hydrogéne) contenu dans lausténite se retrouve en surconcentration aux interfaces austénite-
martensite, pouvant alors induire des défauts dans la microstructure tels que des nano-cavités
dars ksquek Fhydrogene peut étre piége. L hypothése la plus probabk a I'ssue de cette étude
pouvant expliquer ces pics HT est alors ces défauts nouvellement créés par la transformation
de phase austénite- martensite qui a lieu aucours de bk trempe partielle enprésence de deutérium
(ou d’hydrogeéne). La synergie entre la présence d’hydrogéne et la formation de nano-
cavités isses de la transformation de phase semble responsable de ces pics a ~500 °C. La
Figure 127 décrit ces phénomene de piégeage avec une schématisation de Péwolution des
microstructures au cours des traitements thermigques sous atmosphéres N2 et D2 et de hk
localisation de I'hydrogéne au cours des chargements a BT et & HT. Dans la mesure ou ces
défauts n’ont pas éte mis en évidence dans k cadre de cette these, des analyses complémentaires
sont nécessaires pour statuer sur b nature de ces pieges.

Afin de supporter cette hypothése, une expérience a été réalisée : elle a consisté a charger
cathodiquement (80 °C) en deutérium un échantillon pré-chargé en hydrogene a HT (Q&P H>)
puis a analyser cette échantillon en TDS (Figure 128). L’analyse TDS a révélé un pic de h
masse 3 aux akntours de 500 °C, sans doute di a un échange isotopique. Le défaut est donc
accessible a BT. L’hypothé¢se selon kquele certains piéges n’existent pas dans k matériau traité
sous atmosphére Nz et sont formés exclusivement au cours de k trempe en présence
d’hydrogéne ou de deutérium, devient alors b plus plausible. L’étude de Teffet de kb
déformation sur b désorption et b distrbution de I’hydrogéne nous permettra d’examiner cette
hypothese (section 5.3).
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Figure 127 : Schématsation de Féwoltion des microstructures au cours des traierments
thrermiques  sous atmosphéres N2et D2 et de b localisation de Thydrogene (étoiles vertes) au
cours du chargement aHT.
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Figure 128 : courbe TDS (m/z=3) obtenue en chargeant cathodiquement en deutérium un
échantillon d’acier Q&P H2 (exposé Hz pendant k tratement thermique firal). Le pic a
450 °C vebk i est nexstant pour b matérieu Q&P N2 charge cathodiquenment (cf Figure
105 du chapitre « Résultats ).
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5.3.Effet de la déformation sur la désorption de I’hydrogeéne
5.3.1. Effets majoritaires

La déformation créée par laminage a froid d’ure tole exposée au deutérium lors de son

traitement thermique final induit un affinement et un décalage vers ks hautes températures du
pic de désorption TDS (Figure 129). Cet affinement du pic n’est pas lié a b réduction
d’épaisseur due au laminage ; en effet dans ce cas précis Paffinement du pic aurait été
accompagné d’un décalage vers des températures plus basses, ce qui n’est clairement pas le cas
ici. Le décalage de pic observé pourrait alors étre i au piégeage du deutérium, initialement
contenu dars un type de pieége ouen interstitiel dans Pawsténite par exempl, dars un autre type
de piege nouvellement créé par le laminage. Ce transfert d’un site a un autre aprés laminage,
est confirmé par la quantification du deutérium dans ces matériaux (Tableau 39 et Tableau 40)
qui présente des quantités quasi similaires avant et aprés laminage (état non vieill), que ce soit
pour les échantillons chargés en deutérium a haute ou basse tenpérature. Cette théorie de
transfert d’hydrogéne d’un piege a un autre contredit une hypothése prépondérante de h
littérature selon laquelle au cours de B tramsformation austénite- martensite, 1’hydrogeéne
initialerment contenu dans I'austénite se retrouve dans b martensite et désorbe rapidement du
matériau  [70], [71], [76], [77].
Au cours du laminage, l'austénite se transforme en martensite. Aprés un laminage de 30 %, il
reste dans les aciers Mn-Al et Q&P respectivement 3 % et 6 % d’austénite résiduelle. Le
premier pic observé aux akntours de 180 °C pourrait alors étre lié a du deutérium interstitiel
dans lausténite.

Au cours du laminage, des défauts microstructuraux supp Ementares sont formés, tels que des
dislocations, des interfaces austénite- martensite ou encore de la martensite fraiche. Ces défauts
constituent des piéges potentiels pour k deutérium (ou Thydrogéne). L’augmentation de
I'intensité¢ du flux du pic a 250 °C pourrait alors étre associée a du deutérium provenant des
dislocations et/ou des interfaces majoritairement créées lors du laminage. Ce pic a 250 °C
apparait égalerment pour les matériaux non laminés, ce qui est cohérent avec le fait que ks
dislocations et certaines interfaces (joints de grains, interphases) existent égakment avant
bmnage (mes enpls fabk quartité).

La Figure 130 représente les cinétiqgues de désorption (normalisées par rapport aux guantités
initiales) du deutérium a température ambiante des aciers Mn-Al D2 et Q&P D2 (chargés en
deutérium a HT) non laminés (contrbution isolée a 250 °C) et laminés a froid 30 %. Une
rétention du deutérium dans ks matériaux laminés est observée pour ks deux aciers etudis. Le
rakentssement de b cirétique de désorption du deutérum aprés bminage pourrait suggerer soit
() la présence d’un autre type de piege dont k pic TDS sortirait dans b méme gamme de
températures (~ 250 °C), ou soit (i) une augmentation de la densité de piges déja existants
conme ks dsbcations et ks nterfaces pls nombreux dans ks matériaux  Bminés.

Lorsque Tacier est laminé avant incorporation d’hydrogéne — donc avec un chargement en
hydrogene/deutérium par wie cathodique — (cf. Tableau 41), ks quantités de deutérium
ntroduites dans ke metériau  sont beaucoup pls élevées que pour ks matériaux non Bminés.
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On compte aisi jusqu’a 30 fos pls de deuerium dans Facier Mn-Al bmiré et 20 fos pls
dans Facer Q&P bBminé que dans ks metériaux bruts non déformés, respectivement.

La faible variation de la température des pics, b forte réduction de bk vitesse de désorption du
deutérium dans les matériaux laminés et b grande quantité de deutérium incorporée dans les
matériaux pré-déformés sont cohérentes avec I'’hypothése d’un fort piégeage du deutérium par
ks debcatiors et ks interfaces nouelement créées par b déformation

Ces observations conduisent aux conclusions suivantes :
i) le pic TDS a 180 °C observé avant laminage pourrait étre associé a du
deutérium provenant de ’austénite ;
i) le pic a 250 °C a du deutérium piégé au niveau des dislocations et/ou des
interfaces.

Ces conclusions sont & confirmer & Tlaide d’analyses compEmentares, comme k SIMS, k
nano-SIMS ou encore la SKPFM (Scanning Kelvin Probe Force Microscopy) qui permettraient

de bocaliser ke deuterium aux nieaux des nterfaces par exenple.

Tabkau 39: Acer Mn-Al : quantité de deutérum avant et aprés bminage des matériaux

chargés a BT et a HT.

Quartité de deutérium sans
Bmnage (ppm mass.)

Quartité  de deutérium apres
bBmnage (ppm mass.)

Chargement eP&Mn-Al
Chargement BT 0,22 0,28
Chargement HT 0,08 0,08

Tabkau 40: Acer Q&P : quartité de deutérium avant et apres bminage des matériaux

chargés a BT et a HT.

Quartité de deutérium sans
Bmnage (ppm mass.)

Quartité  de deutérium apres
Bmnage (ppm mass.)

Chargement [D&Q&P
Chargement BT 0,05 0,09
Chargement HT 0,20 0,16

Tabkau 41 : Quartités de deutérium incorporé a BT (80 °C) avant et apres bminage des deux
metériaux  étudiés Mn-Al et Q&P.

Quartité de deutérium sans
bBmhage (ppm ness.)

Quartite de deutérium apres
Bmnage (ppm ness.)
Matériau 30% cD&chargement BT

Mn-Al

0,22

6,4 (x 30)

Q&P

0,05

1,13 (x 20)
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Figue 129 : Eflet du lbminage sur ke fux de désorption du deutérum pour ks deux aciers
Mn-Al HT et Q&P HT.
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Figue 130 : Ciétiques de désorption de I'hydrogene atempérature ambinte des aciers
MnAl et Q&P chargés en deutérium a haute tenmpérature non déformés (0 %) (contrbution
soke a 250 °C) et déformés (30 %).

5.3.2. Retoursur les pics de desorption haute te mpe rature

Les pics de TDS a haute température (T > 400 °C) observés pour I'acier Q&P re sont pas
affectés par k laminage. Escobar et al. [53] observent, aprés déformation, une diminution de
I'intensit¢ du flux et un décalage du pic HT vers les basses températures. lls associent ces
observations a kb destabilisation de lausténite. Or, ceci n’est pas observé dans notre cas (cf.
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Figure 131) : le pic (ou groupe de pics) observé dans la gamme 400 — 550 °C re diminue pas
(parfois augmente un peu) au cours du laminage, et la variation de leur intensité reste dans la
gamme de dispersion des mesures. De plus, au cours du vieillissement & température ambiante
(Figure 131), I'intensit¢ de ce pic (ou groupe de pics) varie tres peu, jusqu’a 3 semaines de
vieillissement. Ces pics a haue température correspondraient alors a des pieges, dis
« irréversibles » a température ambiante. Comme mentionné précédemment, ces pics peuvent
étre associés a du deutérium contenu dans les nano-cavités induites par la trempe partielle en
présence de deutérium ou d’hydrogene, ou alors a du piégeage au niveau des précipités formés
au cours de I’étape de revenu toujours en présence de deutérium ou d’hydrogene.
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Figue 131 : Thermogrammes TDS de Facier Q&P non bminé (0 %) et bmiré (30 %) — non
veilli et veillis 1 semaine et 3 semaines  a température ambiante.

Pour les matériaux non déformés, des pics « hautes températures » (400 — 550 °C) étaient
observés uniquement pour Tacier Q&P D2, chargé en deutérium & HT. Ces pics n’apparaissaient
ni pour l'acier Q&P chargé a BT, ni pour I'acier Mn-Al chargé a HT et a BT. Dans k section
précédente, les hypothéses faites laissent a penser que ces pics a haute température sont associes
a du deutérium provenant de défauts microstructuraux induits par b transformation de phase au
cours de la trempe partielle du matériau Q&P en présence de deutérium. Si cette hypothése est
valide, alors, au cours d’un laminage a froid d’un échantillon Q&P (ou Mn-Al d’ailleurs) chargé
en hydrogene (quelle que soit son origine) on peut supposer que ces défauts induits par kb
synergie de k transformation martensitique et B présence localement d’espece hydrogene
seront formés. Or, I'absence de pic dans b gamme 400 — 600 °C pour ke matériau Mn-Al laminé
30 % nous laisse perplexes (il est difficile de trancher pour le Q&P a cause de I'interférence
due a la présence initiale de ce pic). Si on regarde de plus pres les thermogrammes TDS de
Pacier Mn-Al Dz laminé 30 % puis vieilli a température ambiante, dans la gamme de
températures [300 — 600 °C] (Figure 132), on constate qu’un pic de fable intensité apparait
aprés deux semaines de vieillissement a température ambiante, non observé pour k matériau
non laminé (en rouge sur le thermogramme). Ce pic est accentué (et ‘bruité’) apres 4 semaines
de vieillissement.
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Par ailleurs, des observations similaires sont faites pour ks échantillons (Mn-Al et Q&P)
chargés cathodiquerment a 80 °C puis laminés a froid a 30 % : b Figure 133 représente les
thermogammes TDS (dans la gamme de températures [300 — 600 °C]) ainsi obtenus sur les
aciers Mn-Al et Q&P. Des pics apparaissent aprés un certain temps de vieillissement a
Iambiante, pour ks deux aciers (marqués par des fleches noires), non observés pour ks
matériaux non déformés (0 % - en rouge sur les thermogrammes), ou de plus faible intensité
(pour Q&P).

Ces observations nous confortent dans notre idée que ces pics de TDS sortant entre 400 et
550 °C sont associés au piégeage du deutérium dans des défauts induits par la transformation
de phase au cours du laminage. Cependant comme ce piégeage n’est pas Vvisible par TDS juste
apres laminage mais apres vieillissement, et que les pics sortent a des températures similaires a
ceux observés uniquement sur ks Q&P D2, TIhypothése suivante est avancée : Iespéce
hydrogéne n’est pas directement piégée au moment du laminage par ces nouveaux pieges dont
la signature sort & 450 °C ; les pieges (par exenple des lacunes) ‘mirissent’ a tempeérature
ambiante — ce « mirssement » est accékré/favorisé a 400 °C lors de Pétape de partitioning. On
perse a b coalescence de kcures, dont la nobilité est activée par b présence d’hydrogere,
pour former des nano-cavités. Le piégeage par les lacunes re serait pas observable en TDS car
‘noyé¢’ dans le pic principal sortant a 250 °C. En revanche, une fois dans les nano-cavités,
I’hydrogene se recombine en molécules, qu’il faudra, via un apport d’énergie conséquent, re-
dissocier au cours de b TDS. D’ou ure désorption apls haute température.

La Figure 134 permet une visualisation hypothétique de bk localisation de I’hydrogéne dans une
microstructure non laminée et dans une microstructure laminée en présence d’hydrogéne (HT
ou BT) ; un piégeage fort de I'hydrogéne au niveau des défauts induits par la transformation de
phase (cavités aprés mirssement ou interfaces austénite- martersite) y est représenté.
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Figue 132 :Zoom sur b gamme de température [300 — 600 °C] des thermogrammes TDS
obtenus sur Facier Mn-Al D2 deformé 30 % pus \eilli & tempeérature ambiante.
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Figue 133 :Zoom sur b gamme de température [300 — 600 °C] des thermogrammes TDS
obtenus sur ks aciers a) Mn-Al chargé a 80 °C pus déformé a45 % pus eilli a température
ambiante et b) Q&P chargé a 80 °C pus déformé a 30 % pus Veilli atempérature ambiante.

158



Figure 134 : Schématsation de b bocalsation de 'hydrogere dams une microstructure  avec
hydrogéne (HT ou BT) —non bminé et une microstructure bminée en présence de
d’hydrogene (HT ou BT).

Ces observations nous ont perms  d’émettre des hypotheses quant aux sites de piegeage aux
différents pics TDS obsenvés :

> k pc TDS a~ 180 °C sembke étre associé a b désorption depuis lausténite

» k pc a~ 250 °Caux dslocatiors et/ou nterfaces ;

> etk pc a~500 °C aux défauts créés par b syrergie entre b présence d’hydrogéne

et b transformation de phase, comme ks nano- cavites.

Des analyses conplémentares sont nécessaires afin de confirmer ces hypotheses. Il serait
intéressant de pouvoir localiser I'hydrogéne, aux niveaux des interfaces par exenple, par des
technigues de caractérsation teles gque kB SIMS, kB nano-SIMS ou encore b SKPFM.

5.4.0uwverture surla simulation numé rique

Dans b section précédente, de nombreuses hypotheses ont été émises concernant b nature
des pieges depuis lesquels Thydrogéne desorbe. Certaines techniques expérimentales ont
permis de localiser I’hydrogéne dans kb microstructure [81], [114], [115]. Des tentatives de
localisation par des techniques telles que k SIMS et kB nanoSIMS ont été entreprises au cours
de cette these, mais n’ont pas été concluantes compte tenue de k finesse des microstructures
étudiées (awsténie sous forme lamellaire) et de bk forte désorption de I'hydrogéne a température
ambinte. Dams ce cas, b simuation numérigue  peut s’averer étre un outl pussant qui
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permettrait d’appuyer nos hypotheses. C’est dans cette optigque- B qu’ont été entreprises des
tentatves de simubtion de b difision etdu piégeage de Phydrogere dars Facier Mn-Al étudié.

Dans un premier temps, ke code de résolution numérique de systemes d’équations différentielles
fortement couplées, basées sur ks équation de McNabb et Foster [60], développé par Hurley
et al. [67] a été modifié dans le but de simuler les courbes de perméation expérimentales. Dans
les sectiors précédentes, nous avons identifie deux pieges dans P'acier Mn-Al. Dans ks
simulations, on considére alors une diffusion interstitielle de I'hydrogéne et un piégeage de
celui-ci sur deux types de pieges.

On se place, pour la résolution numérique, dans un milieu homogénéisé car c’est k seul moyen
de prendre en compte k systeme biphasé ferrite — austénite. Le coefficient de diffusion utilisé
est celui du mélange Dmel et les énergies de piégeage et de dépiégeage seront définies a partir
de Penthalpie de migration en interstitiel dars le mélange AHMmer. La diffusion de I’hydrogene
a eté caractérisée par une constante pré-exponentielle et une énergie de migration en interstitiel,
déterminées par bk loi des mélanges mentionnée dans la section 5.1.1. Chaque type de pEge est
caractérisé par un ensemble de données composé des constantes pré-exponentielles et des
énergies de piégeage et de dépiégeage, ainsi qu’une densité de pieges. Ces données ont été
ajustées de sorte a avoir b meilleure des corrélations entre simulation et expérience. Les valeurs
lices a b diffusion pure de I'hydrogene et celles liées au piégeage de celui-ci sont regroupées
respectivement dans ks Tableau 42 et Tableau 43. Pour ks simulations, b concentration en
hydrogene interstitiel du melange homogene en surface est déterminée par ajustement de
I'intégrale de B courbe de TDS simulée ou du flux stationmaire en perméation simulée par
rapport aux données expérimentales. Ele n’est pas détaillée ici

Tabkau 42 : Corstante pré-exporentele et érerge de migration de Fhydrogere  dars ks sites
interstitiels.

Do (cn.s?) AHm (J.mol?)
1,75.10°° 23080

Tableau 43 : Constantes pré-exponentielles et érergies de pigeage et de dépiegeage, et
dersité de pieges pour deux types de pieges.

ko Ep Po Eaép N
(stmortem®) | @.molt) | (st.morten?®) | @.molft) | (mol piéges.cm®)
Pege n°l 1,5.10° 23080 1,5.10° 42000 4.10*
Pege n°2 1,5.10° 40000 1,5.10° 60000 4.10%

Les courbes simulées avec ces lots de données sont comparées aux courbes expérimentales en
absorption et en désorption sur b Figure 135. On observe une bonne corrélktion entre les
courbes expérimentale et simulée sur ke debut et la fin de Pabsorption (Figure 135-a).
L’épaulement dans la partie du milieu reste difficile & simuler. Ces bts de données permettent
tout de méme ue bonne reproduction de b courbe expérimentale en désorption (Figure 135-
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b). Ces données ont été traduites en termes de diagramme énergétique en Figure 136. Le premier
piege apparait comme etant assez facile a penétrer, avec une énergie de piégeage égale a
Penthalpie de migration en interstitiel dans k mélange (23 kJ.mol') et une énergie de
dépiégeage de 42 kJ.mol!, pouvant étre attribuée a de I'hydrogéne désorbant depuis les
dislocations [3], [6], ou encore de Tlausténite [3], [80]. Concernant k deuxieme piege,
I’hydrogéne a besoin d’une énergie swpplémentaire pour y étre piége, et une énergie de
dépiégeage de 60 kJ.nmof!, pouvant étre attrbuée a de Ihydrogéne désorbant depus les
interfaces [51] ou encore le cceur des disbcations [43], [48]. Ces pieges sont considérés a
I'intérieur d’une matrice austénito-ferritique (car on a considéré une diffusion dans un mélange
austénite — ferrite). Ces premiéres simulations permettent alors d’appuyer les hypotheses faites
dans les sections précédentes quant a la nature des pieges présents dans ces aciers. On peut
noter une certaine cohérence entre b valeur utilisée ici pour b densité de pieges et b valeur
déterminée plus haut dans la section 5.1.3.2, signature d’un début de cohérence entre k travail
expérimental et b simubtion.

a) b)
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Figure 135: Mn-Al (1,24 mm — 25 °C) - Courbes de perméation expérirentake (en rouge) et
simukBe (en blku) a) enabsorption et b) en désorption.
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Figoe 136: Schématsation desdifierents niveaux d’érerge, avec AHm lPenthabie de
migration en nterstitel, et B, et Exp ks érerges de piegeage et de dépiegeace.
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Dans un deuxieme temps, I'objectif est de verifier que ces mémes lots de données permettent
également de simuler les thermogrammes TDS. La comparaison des courbes expérimentales et
simulées est présentée sur la Figure 137. Le spectre TDS simulé corréle plus ou moins au
thermogramme expérimental : le spectre simulé présente un flux de désorption d’hydrogene
non négligeable a température ambiante, qui n’apparait pas sur le thermogramme expérimental.
Les spectres TDS apres 24 heures de vieillissement ont égakement été simulés afin de voir si b
désorption de Thydrogéne a température ambiante « simulée » corréle a la désorption
expérimentale : la desorption de I’hydrogéne a température ambiante « simulée » est
légerement plus faible que b désorption réelle (expérimentale). 1l existe tout de méme une
bonne corrélation entre ks thermogrammes simulés et expérimentaux en termes d’intensités,
de brgeurs a mkhautewr et de tenmpératures maximakes des pics.

3,0E-10 T . .
simulation
simulation - vieilli 24h

— 2,5E-10 + .
= expérimentale
3 - - s - _ - _appe
£ 20610 4 expérimentale - vieilli 24h
£
=
@ 1,5E-10 +
i
=
Q
o
4 1,0E-10
-
=
=

5,0E-11 +

0,0E+00 } } i y

0 1000 2000 3000 4000

t(s)

Fige 137 : Flux de désorption du deutérium simulés et expérimentaux des échantillons sans
vieillissement et apres vieillissement  de 24 heures a température ambiante.

Ces premieres tentatives de simulation sont prometteuses, bien qu’il reste un important travail
d’ajustement des paramétres de diffusion et de piégeage a réaliser, afin d’obtenir de meilleures
simulations de kb perméation et de la TDS avec un méme lot de données. Pour ke moment, ce
modele est défini en une dimersion (1D). Le passage a un modele en 2D est alors nécessaire
pour prendre en compte les différentes phases présentes, plutdt que de travailler en milieu
homogénéisé. Ce nodéle est en cours de développement au laboratoire.

5.5.Conclusions

La perméation électrochimique a permis de mettre en évidence ke phénoméne de piégeage
de ’hydrogere dans B microstructure de ces ackrs. Les coefficents de diffusion calculés a
partir du time-to-breakthrough et du début de la désorption (ajusté) senmblent les moins affectés
par k phénomene de piégeage, et par conséquent ils peuvent étre assimiles a un coefficient de
diffusion de T'hydrogéne en interstitiel dans une microstructure biphasée (illots d’austénite dans
une matrice ferritique). L’estimation des quantités d’hydrogéne interstiiel et piége a permis de
remonter & ue dersité  de piéges de 'ordre de 4.10°* molbieges.cm3.
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Les essak de thermodésorption (TDS) sur ks matériaux chargés a BT et a HT ont permis
de conclure sur un piégeage plus profond de I'hydrogéne incorporé a HT. L’étude de la
déformation sur b désorption de I’hydrogéne a permis d’émettre certaines hypotheses quant a
Pattrbution des pics TDS :

> Le pic TDS isolé a 180 °C semble étre lié a la désorptionde I'’hydrogene interstitiel dans

lausténite ;

> Lepc TDS ok 4230 — 250 °C serble étre associé a de 'hydrogéne désorbant depuis

ks dsbcatiors (et potentelerment ks interfaces) ;

> Le pic TDS aux akntours de 500 °C (pour I'acier Q&P) semble étre associé aux défauts

créés par kb synergie entre b présence d’hydrogéne et la formation de nano-cavités
issues de la transformation de phase : I'’hydrogéne n’est pas directement piegé par ces
pieges nouvellement créés (a température ambiante du moins) ; une phase de
madrissement semble nécessaire pour piger fortement I’hydrogéne (coalescence de
lacunes par exemple pour former des nano-cavités dans lesquels I’hydrogene est piegé
sous forme moleculaire). Cette phase de milrissement, lente a température ambiante
(plusieurs semaines avant de détecter le pic de TDS associé a ce piégeage), pourrait
avoir lieu de facon accélérée, par exemple pendant b phase de partitionning, lors du
traiement thermique.
Des analyses suppkEmentaires sont nécessaires afin de valider ces hypothéses, notamment bk
caractérisation des interfaces, nombreuses dans ks aciers a effet TRIP. Le piégeage de
I’hydrogéne aux niveaux de ces interfaces peut étre démontrée par des techniques telles que k
nano-SIMS ou encore la SKPFM. La caractérisation des nano-cavités par microscope
ékectronque  a trarsmision  (MET), par exenple, est égakment indspensabk.

Ure ouverture vers B simulation numérique, utilisant des données en cohérence avec les
données de la perméation electrochimique expérimentak, a permis d’apporter des arguments
en faveur des hypothéses émises concernant Pattrbution des pics TDS. Un méme lot de
données a permis de simuler — de maniere approximative — les courbes de perméation et les
thermogrammes TDS. Les énergies de dépiégeage trouvées (42 et 60 kJ.mol!) sont cohérentes
avec ks peges mentionnés apres analyses TDS. Bien que ks courbes ne soient pas parfaitement
superposables, ce début de travail de simulation est prometteur. Un code en 2D est actuellement
en cours de développement au laboratoire et devrait permettre une simulation plus précise des
courbes expérimentales.
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6. Conclusions et perspectives

164



6.1.Rappel du contexte etde la démarche suivie

Cette étude s’inscrit dans un projet industriel qui vise a étudier ks interactions hydrogene —
matériaux dans deux aciers de 3°™® gérération & effet TRIP : un acier austénio- ferritique ricte
en mangarése et en aluminium (Mn-Al et un acier austénito-martersitigue riche en silicium et
en manganése, trempé et revenu (« Quenched and Partitionned » - Q&P).

Afin de répondre aux mieux a cette probkmatique, les deux étapes industrielles d’ékboration
au cours desquelles I'insertion d’hydrogene dans les ackrs est possble, a savoir le traitement
trermique  final et I'électro-zingage, ont été simulées a échelle du laboratoire :

* Tlabsorption de I'hydrogene au cours du traiement thermique sous atmosphére
réductrice a été simulée par des traitements thermiques en atmosphére hydrogénée
réalsés a hautes températures (>740 °C) dans un four dédié ;

* et I'absorption de I'’hydrogéne durant I'étape d’électro-zingage a été simulée par des
chargements  a 80 °C par vk cathodique.

Des essais de thermodésorption (TDS) conbirés a des essais de perméation électrochimique
ont été entrepris afin d’étudier b diffusion et k piégeage de I’hydrogéne dans ces aciers
multiphasés ; des essais de traction uniaxiale ont été réalisés afin d’étudier I'impact de
Fhydrogene sur ke comportement mécanigue de ces ackrs.

6.2.Conclusions

Sur le plan technique tout d’abord, on peut dire que T'utilisation du deutérium dans toutes
les analyses TDS a bien permis de s’affranchir de kb pollution extérieure habituellement
presente avec I’utilisation de T’hydrogéne (bruit de fond élevé et signal fort a HT). De plus,
Iutilisation de fuites calibrées de deutérium incorporées & b TDS a permis une quantification
de celui-ci, ce qui a ensuite permis d’accéder a la cinétique de désorption du deutérium a
température ambiante.

Sur k phn scentifigue, ks analyses TDS réalsées ont meré aux conclsiors qui suhent

> la diffusion et la désorption de I'hydrogéne dépend du mode de chargement de celuici,
justifié par une cinétique de désorption de I’hydrogéne a température ambiante 14 fois
pks rapide dansk cas du chargement cathodique (80 °C) ;

> le piégeage de TI'hydrogéne dépend Ilui aussi des conditions de chargement en
hydrogene : un piégeage plus profond a été identifie dans ke cas du chargement gazeux
a HT (Figure 138). Une seule contribution TDS (~ 230 °C) a été identifiée dans le cas
du chargement cathodique, contre 2 pour le Mn-Al (~ 180 et 230 °C) et 4 pour le Q&P
(~ 110, 160, 230 et 500 °C) dans k cas du chargement gazeux a HT ;

> la désorption de I'hydrogeéne depuis les sites interstitiels de kb ferrite et de b martensite
n’apparaissent pas sur ks thermogrammes TDS ;

» la contribution a ~ 180 °C dbparait des thermogrammes des matériaux chargés puis
bmnés a froid, au proft de Faugrentation delintersité du fux de b contrbution a
~ 230 °C. Conpte teru de b dimnution de b fraction d’austénite et de Paugmentation
de défauts tek que ks dklocations et ks interfaces au cours de b déformation, ks
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contributions TDS isolées a ~ 180 et ~ 230 °C peuvent respectiverrent étre associees a
la désorption de T'hydrogene depuis lausténite et les dislocations/interfaces. Cette
augmentation du nombre de pieges avec b déformation (dislocations notamment) a été
confirmé par ure incorporation d’hydrogene (par woie cathodigue) 20 a 30 fok plws
éevée dans ks matériaux pré-bminés afod ;

> le pic a ~ 500 °C qui apparait sur les thermogrammes de I'acier Q&P HT et, dans
certains cas, sur ceux des matériaux Mn-Al et Q&P chargés, laminés (ou laminés puis
chargés) puis vieillis, semble étre associé aux défauts/pieges qui se forment en présence
d’hydrogene lors de la transformation de phase martensitique induite par la déformation
(nano-cavités, par exemple). La faible éwlution de ce pic au cours du vieillissement
sembe indiquer b mature « iréversble  »a tenpérature ambiante de ce pige.

Energie
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Figure 138 : Schématkation des érerges de piégeage et de dépkgeage —avec AHm :
Fenthalbie de migration dars ks sites interstities, E’p et E’dép ks érerges de pégeage et de
dépiégeage de Phydrogere incorporé a BT et E”’p et E”’dép ks érerges de piégeage et de
dépégeacge de Prhydrogere incorporé a Hr.

L’analyse des données issues des essais de perméation électrochimique a permis, par
comparaison des courbes expérimentales et théoriques, de remonter aux caractéristiques de la
diffusion et du piégeage dans ces aciers complexes, multiphasés. Les conclusions ainsi obtenues
sont mentionnées  ci-dessous :

> les coefficients de diffusion estimés a partir du time-to-breakthrough et du début de la
désorption sembknt ks nmoins affectés par b phénomere de pégeage et se rapprochent
d’une diffusion interstitielle dans une microstructure biphasée. Les constantes de ce
coeficent de difiision apparent ont été déterminées et présentées dars kb Tablkau 42 ;

> les quantités d’hydrogene interstitiel et piégé déterminées a partir de I'intégration des
courbes en désorption ont permis I'estimation de B densité de pieges, qui s’avere étre
de l'ordre de 4.10™* mol pigges.cm.

Ure ouverture vers la simulation numérique a été présentée en fin de discussion, utilisant
des données (coefficent de diffusion, constantes cinétiqgues de piégeage et de dépiégeage,
densités de pieges) en cohérence avec ks données de la permeéation électrochimique
expérimentale. Un méme lot de donrées, a permis de simuler — de maniere approximative — ks
courbes de perméation et ks thermogrammes TDS. Le systtme biphasé a été simué par un

166



systeme homogéneisé, avec un coefficient de diffusion apparent ‘moyen’ donné (Tableau 44),
dans lequel deux types de pieges ont été définis (inspiré des corntrbutions TDS). Les énergies
de piégeage et de dépiégeage estimées (Tableau 45) sont donc reltives a ce niveau moyen
diffusif. Ces énergies de dépiégeage (42 et 60 kJ.mol') sont cohérentes avec une désorption
depuis T'austénite, les dislocations ou encore ks interfaces, et appuient les arguments en faveur
des hypothéses émises précédemment concernant lattrbution des pics TDS.

Tabkau 44 : Corstante pré-exporentelle et érerge de migration de Fhydrogere  dars ks sites
interstitiels.

Do (cn.s?) AHm (J.mol?)
1,75.10° 23080

Tableau 45 : Constantes pré-exponentielles et érergies de piggeage et de dépiégeage, et dersité
de pieges pour deux types de pieges.

ko Ep Po Edép N
stmorten®) | @.mor) | (st.mortem?®) | @.mort) | (mol piéges.cm®)
Pege n°l 1,5.10° 23080 1,5.10° 42000 4.10*
Pege n°2 1,5.10° 40000 1,5.108 60000 4.10*

Les simulatibns e sont pas parfatement superposabks aux données expérirentaks, mak ce
traval de modélsation, en cours de dewveloppement, sembk bien prometteur.

Les essais de traction entrepris au cours de cette thése ont également mis en évidence un
fort effet de la température de chargement. En effet, aucune fragilité¢ n’a été observée vis-a-vis
de T’hydrogéne incorporé a hautes températures, tandis qu’il a été montré que I’hydrogéne
incorporé a basse température par voie cathodique peut étre fragilisant. Ce n’est donc pas
I’hydrogene fortement piégé qui est responsablke de cette fragilisation. Par ailleurs, dans les
conditions d’essai mécanique chosies ici (essai de traction & 10 s sur éprouvettes non
entaillées), seules deux éprouvettes chargées en hydrogene ont présente une baisse significative
de bk ductilit¢ par rapport a I'état de référence. D’autres conditions, plus séveres, pourraient
donc étre envisagées.

6.3.Perspectives

L’interprétation des résultats expérimentaux présentée crdessus comporte un certain
nombre d’hypothéses. Un travail supplémentaire, basé essentiellement sur des caractérisations
microstructurales, est nécessaire afin de compléter nos connaissances sur k diffusion et k
pégeage de Phydrogere dars ks aciers de 3°™ gérération a efiet TRIP :

> bien que ks hypothéses émises évoquent un piégeage phsible au nveau des nterfaces,
cette hypothése est a corfirmer alade d’analyses complémentaires, comme k nano-
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SIMS, B SKPFM (Scanning Kelvin Probe Force Microscopy), la sonde atomique
(SAT), ou encore le microprint, qui permettraient de localiser/visualiser le deutérium
(ou 'hydrogéne) au niveau de ces défauts ;

» une analyse complémentaire en microscopie électronique a transmission (MET) sur
échantillons chargés HT en hydrogene est necessaire afin de Vérifier (ou pas) kb présence
de nano-cavités, non observables au MEB a cause de leur petite taille, dans les
échantillons Q&P dont le traiement thermique final a été réalisé en atmosphere
hydrogénée.

Des études sur des matériaux modeles pourraient s’avérer pertinents pour affirmer ou réfuter
des hypothéses émbes au cours de cette étude quant a Pattrbution des pics TDS :

» des matériaux 100 % austénitique et 100 % ferritique pourraient nous aider a trancher
sur b contrbution TDS liée a b présence d’austénite et de ferrite, respectivement, dans
B microstructure ;

» un matériau 100 % martensitique pourrait nous aider a conclure sur ks potentiels sites
de pigeage que sont ks interfaces.

Dans b méme optique, il est également possble d’étudier le matériau a différents stades du
traitement thermique, en élBborant une série d’aciers modeles. Si on considére le traitement
thermique de l'acier Q&P, il est possiblke de « figer » la microstructure, par trempe rapide, dans
un état (i) 100 % austénitique, (ii) a la trenpe partielle, (iii) au début du revenu, (iv) a k fin du
revenu, et enfin (V) a b fin de la trempe finale. Un bilan sur la présence plusible des défauts a
chaque stade peut étre fait et cela pourrait nous permettre d’affirmer ou de réfuter certaines
hypotheses émies.

Un code numérique en 2D est actwellement en cours de développement au laboratoire et
devrait permettre une simulation plus précise des courbes expérimentales de perméation et de
TDS. En effet, kb passage en 2D permettrait de prendre en corsidération ks differentes phases
en présence dans la microstructure, au lieu de travailler avec un « mélange homogene» virtuel
comme cela a été fait dans cette thése. Ainsi, on aurait accés a des valeurs plus précises des
corstantes de diffuision (Do et AHm) et de pEégeage (Ko, po, Ep, Egp, N), qui nous permettraiert
d’dentifier chrement s pieges.

Concernant les essais mécaniques, d’autres types d’essais réalisés chez ArcebrMital
(éprouvettes avec entailles sollicitées a force constante ou essais « Toyota » réalisés sur
éprouvettes perforées par emboutissage) mettent également en évidence une sensibilité a la FPH
de ces aciers. Ces essais plus complexes apparaissent aussi plus séveres que ceux réalisés au
cours de la these. Une étude des conditions industrielles d’utilisation de ces aciers sembke donc
a effectuer afin d’établir précisément les conditions de caractérisation de b sensibilité a la FPH
les plus adaptées (traction ou flexion avec chargement en hydrogéne in situ ou utilisation
d’éprouvettes entaillées par exemple). Ensuite, il serait intéressant d’étudier k réle de chacune
des contributions TDS sur ke phénomene de rupture prématurée ou différée, pour en déduire
celles qui sont ks plus critiques et proposer, si nécessaire, des traitements de recuit final
adaptes.
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Abstract:

Lighter vehicles with lower fuel consumption and CO. emissions became a major stake for
the automotive industry. In ths context, 3" generation TRIP steels have been developed. These
multiphase steels contain an important fraction of residual austenite (15-30 wt.%) which can
transform nto martensite under deformation. This characteristic give the steels a better compromise
strength-ductility. During the i elaboration, these steels are subjected to a heat treatment under
reducing atmosphere and an electro-galvanisation, two steps during which hydrogen can enter the
material. The absorbed hydrogen can modify the mechanical properties of the steels and lead to their
premature failure.

This work aims to characterize the diffusion and trapping of hydrogen incorporated during the
elaboration process of two 3 generation TRIP steels: an austenitic-ferritic Mn-Al steel and an
austenitic-martensitic quenched and partitioned (Q&P) steel. The incorporation of hydrogen during
the heat treatment and the electro-galvanisation has been simulated by high temperature and low
temperature (cathodic) charging, respectively.

Thermal desorption mass spectroscopy (TDMS) analyses combined with electrochemical
permeation tests have permitted a better comprehension of diffusion/trapping phenomena i these
multiphase steels. It has been showed that diffusion and trapping of hydrogen depends on its
introducing mode : high temperature charging induces a slower desorption kinetic at room temperature
and a deeper trapping of hydrogen in the microstructure. Transformation-induced defects have been
identified whena phase transformation occurs with hydrogen in the steel. The potentia l trapping sites
identified are: the interstitial sites of austenite, the dislocations/interfaces and transformation-induced
defects.

Finally, tensile tests realized on pre-chargedsamples have showeda sensitivity of these steels
to cathodic hydrogen charging.
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Résume :

Face aux normes environnementales de plus en plus exigeantes, lalegement des véhicules est
devenu un enpu magur pour Iindustrie de Pautomobile, qui cherche & rédure Pémision de gaz a
effet de serre par b réduction de b consommation. C’est dans cette optique qu’ont été développeés les
aciers de 3°™génération a effet TRIP (TRansformation-Induced Plasticity). Ces aciers multiphasés
contiennent une fraction importante d’austénite résiduelle (15-30 % mass.), qui peut se transformer en
martensite au cours de B déformation. Cette caractéristigue confére a ces aciers un tres bon
compromis résistance-ductilité. Au cours de leur procédé d’élaboration, ces aciers subissent un
traitement thermique sous atmosphére réductrice et un électrozingage, deux étapes au cours desquelles
de rlhydrogéne peut étre incorporé aux matériaux. L’hydrogéne ainsi absorbé peut modifier les
propriétés mécaniques des aciers et conduire a leur rupture prématurée.

Ce travail de these vise a caractériser les phénomenes de diffusion et de piégeage de
I’hydrogene incorporé au cours du procédé d’élaboration de deux aciers TRIP de 3*™génération et
d’évaluer son impact sur les propriétés mécaniques de ces aciers. Il s’agit d’'un acier austénito-
ferritique riche en manganese et en aluminium (Mn-Al) et d’un acier austénito-martensitique riche en
manganése et en silicium, trempé et revenu (« Quenched and Partitionned » - Q&P). L’ incorporation
de Thydrogéne au cours du traitement thermique et de Iélectrozingage a été simulée par des
chargements a hautes températures et a pus basse température (par voe cathodigue), respectivement.

Des essais de thermodésorption (TDS) couplés a des essais de perméation électrochimique ont
perms une me illeure compréhension des phénomeénes de diffusion et de pégeage de Ihydrogene dans
ces aciers multiphasés. 1l a été montré que b diffusion et ke piégeage de I'hydrogene dépendent du
mode de chargement de celuici, justifié par une cinétijue de désorption a température ambiante plus
lente et un piégeage plus profond identifiés dans k cas du chargement a hautes températures. La
formation d’'un nouweau type de pege a égakment été identifiée lorsque Pacier subit  une
transformation de phase en présence d’hydrogene. Les potentiels sites de piégeage identifiés sont : les
sites interstitie b de I'austénite, les dislocations/interfaces et les défauts nouvellement créés au cours
de b transformation de phase.

Enfin, des essais de traction uniaxia ke réalisés sur des éprouvettes plates pré-chargées en
hydrogene ont montré une sensibilité de ces aciers vis-a-vis de I’hydrogéne incorporé par voe
cathodique.



