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Introduction

Contexte

Les alliages de titane sont tres utilisés en construction navale pour leur capacité a se protéger
contre la corrosion en eau de mer en formant un film passif et stable d’oxyde de titane TiO,. En
service dans des systémes complexes associés a d’autres matériaux protégés cathodiquement,
I'impossibilité de les isoler électriquement les place aussi en polarisation cathodique. La réaction
d’évolution de I'hydrogene (REH) peut se produire et entrainer son absorption, puis une
éventuelle fragilisation par la formation d’hydrures et/ou des interactions hydrogene/ plasticité
[Conforto2017]. Il est alors nécessaire de quantifier I'impact de ’absorption d’hydrogene sur les
propriétés mécaniques en fonction des conditions de polarisation cathodique et de I'état
métallurgique des alliages.

Des phénomeénes de fissuration sur des tubes d’échangeurs thermiques en titane (comme
présenté en Figure 0-1) ont été rapportés par EDF. Ceux-ci ont été attribués a la fragilisation par
I'hydrogene (FPH), induite par une surprotection cathodique. D’autres structures seraient
susceptibles d’étre soumises a des potentiels suffisamment négatifs pour engendrer une
hydruration fragilisante, comme les cuves Cathelco de Naval Group (Figure 0-2). De plus, le
comité de normalisation européen prépare un texte visant a limiter le niveau de protection
cathodique des circuits en eau de mer afin d’éviter la FPH. Un seuil de potentiel de protection
limite deI'ordre de -750 mV/Ag/AgCl pour le T40 et de -1000 mV / Ag/ AgCl pour tous les autres
alliages de titane est envisagé. Ce seuil potentiel de protection s’avere particulierement
contraignant pour les applications Naval Group.

De plus, l"utilisation du titane étant de plus en plus répandue, il est important de déterminer
I'impact de ces parametres sur une éventuelle sensibilité des alliages de titane vis-a-vis de
I'hydrogeéne et des interactions hydrogéene/microstructure/ propriétés mécaniques.

Figure 0-1 : Tubes d'échangeur thermique en titane.
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Objectifs et stratégie

Lors de ces travaux, nous cherchons a comprendre 'impact de plusieurs parametres d’ordre
métallurgiques ou physico-chimiques sur 1’absorption de I'hydrogene et I’abattement potentiel
des propriétés mécaniques du titane et de ses alliages.

Les parametres questionnés sont :

- La composition chimique des matériaux
- La microstructure des matériaux

- Le milieu d’exposition

- Le potentiel cathodique imposé

- Le temps d’exposition

Des données sous forme d’abaques, contenant la contrainte hydrostatique (om) et la déformation
plastique équivalente (epeq) nécessaires a 'endommagement, sont identifiées. Elles montrent
I'évolution des propriétés mécaniques en fonction de la concentration en hydrogéne et des
conditions de chargement. Ces données permettent de faciliter le choix des matériaux et le
dimensionnement des composants de structure par une meilleure connaissance du
comportement du titane et de ses alliages face au phénomene de fragilisation par 1'hydrogene.

Afin de caractériser l'influence de la composition chimique et de la microstructure sur la
fragilisation par 1'hydrogéne (FPH), deux alliages de titane aux compositions et aux structures
différentes ont été choisis. Le premier est le T40 fourni par TIMET (aussi appelé Titane grade 2).
C’est un titane commercialement pur, de structure monophasée o dont la composition est
présentée dans le Tableau 0-1. Le second est l'alliage biphasé a/p TA6V ELI, ou grade 23
provenant d’ Aubert & Duval dont la différence avec le TA6V habituel, ou grade 5, réside dans sa
plus grande pureté (moins d’oxygene, carbone, fer et azote) (Tableau 0-2). Ces alliages sont
analysés a I'état d’arrivage, sans traitements supplémentaires, afin d’établir des références.
D’une part, afin de pouvoir questionner le milieu et le potentiel cathodique de chargement, les
matériaux sont chargés en hydrogéne par voie électrochimique. Différents milieux de
chargement, principalement 'eau de mer artificielle, ont été étudiés pour évaluer le taux
d’absorption d’hydrogeéne et les mécanismes de formation des hydrures en fonction du temps.
D’autre part, une étude dans des conditions de polarisation s’approchant de 1'utilisation réelle
été mise en ceuvre. Des couplages avec des anodes galvaniques ont été effectués en eau de mer
naturelle afin de comparer les résultats de laboratoires a ceux s’approchant de 1'utilisation
industrielle. Ceci a été réalisé dans le but de proposer un potentiel cathodique limite utilisable et
de le confronter avec la proposition du comité européen évoquée précédemment.

Enfin, des essais mécaniques sont menés pour vérifier I'impact de ces chargements sur les
propriétés mécaniques des deux alliages. Des modélisations par éléments finis (FEM) sont
réalisées pour évaluer les contraintes hydrostatiques et les déformations plastiques équivalentes
a rupture et statuer sur 'endommagement provoqué par I'absorption d’hydrogene. La Figure 0-3
présente schématiquement la stratégie de la these.
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Tableau 0-1 : Composition chimique du T40 (Grade 2).

Composition chimique du T40 (Grade 2)

- Eléments
Eléments résiduels
Eléments C Fe N 0 H résiduels
e total
individuels max.
max.
% massique < < < <
R <0,015 <0,1 <0,4
(dans les téles) 0,10 0,30 0,03 0,25

Tableau 0-2 : Composition du TA6V ELI (Grade 23) et du TA6V (Grade 5).

Composition du TA6V ELI (Grade 23) et du TA6V (Grade 5)

Eléments Al Y, 0 C Fe N
% Massique dans le TA6V ELI 6,00 4,00 <0,13 < 0,08 <0,25 < 0,05
% Massique dans le TA6V 6,00 4,00 <0,23 < 0,08 <0,30 < 0,07

‘ Métallurgie / sensibilité a la FPH ‘

Titane a (T40) ‘ ‘ Alliage de titane o/f3 (TA6V ELI)
Métallurgie Etat de I’hydrogéne
(phases, texture morphologique, cristallographique, chimie, ...) (phases, texture morphologique, cristallographique, chimie, ...)
Conditionsde chargement Comportement mécanique
e Milieu marin = surface / subsurface Comportement: Hydrogéne/plasticité
e Polarisation cathodique Approche locale de la rupture

\T/

Sensibilité a la FPH

e Indicateurs ingénieur
¢ Modele d'endommagement

Figure 0-3 : Stratégie de la these.
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L’étude bibliographique a pour objectif de faire un état des lieux des connaissances sur la
métallurgie des alliages de titane, leur comportement a la corrosion en eau de mer, puis de se
focaliser sur la protection cathodique et ses conséquences sur l’adsorption et 'absorption
d’hydrogene. De cette premiere partie découle les interrogations sur le comportement de
I'hydrogéne au sein du matériau (solubilité, diffusion et précipitation d’hydrures) et ses
conséquences sur les propriétés mécaniques. De cette démarche résultent naturellement plusieurs
interrogations qui devraient trouver des réponses grace a la stratégie mise en place dans nos
travaux.
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I.1 Meétallurgie du titane et de ses alliages
I.1.1 Nature des phases

Le titane pur est caractérisé par deux phases principales: a et B (Figure I-1). A la pression
atmosphérique et a une température inférieure a 882°C, la phase o prédomine (a-Ti). Celle-ci est
de structure hexagonale pseudo-compacte avec des parameétres de maille a=0,295050 nm et
c=0,468260 nm (Fiche JCPDS 44-1294). En dépassant la température de 882°C, le titane subit une
transformation allotropique et devient cubique centré avec un parametre de maille
a=0,330650 nm, correspondant a la phase (3 (B-Ti) (Fiche JCPDS 44-1288). D’autre part, Trinite et
al. relatent que la phase a transite vers la phase ® sous des pressions plus importantes (2 a
17 GPa). La phase o présente une structure cristallographique peu répandue, constituée d'un
réseau hexagonal avec trois atomes par maille. Ces atomes ne sont pas équivalents et
correspondent a une structure de type AB.. Les atomes de type A sont sur le plan de base et les
atomes de type B sont sur le plan médian [Trinite2006]. Notons que la transition o vers o a
également été observée sous irradiation par des ions lourds dans les travaux de thése de Dammak
[Dammak1994]. De plus, Laheurte et al. expliquent que lors d"un refroidissement rapide depuis
la phase f3, il est possible d"observer une transformation de phase displacive (type martensitique)
conduisant a une phase appelée o de structure orthorhombique (Figure I-1) [Laheurte2014].

1668°C

Trempe

B-Ti
Cubique centrée
o”-Ti martensitique
Orthorombique

(o]
[o0]
N

°
(@]

Pression
F———

a-Ti
Hexagonale pseudo-compacte
w-Ti
Hexagonale

2.9505A

Température ambiante

Figure I-1 : Cristallographie des phases a, , @ et a”” du titane.

I.1.2 Relations d’orientation

La phase a dans un alliage de titane biphasé se forme a partir d'un grain  lors du traitement
thermique (transformation b.c.c = h.c.p). Lors de cette formation, des relations d’épitaxie
peuvent s’établir entre le réseau cubique centré de 1'ex-grain et le grain a. Cette épitaxie peut
étre vérifiée en déterminant les relations d’orientation entre un grain o et un grain p faisant partie
du méme ex-grain B. Trois relations d’épitaxie sont proposées dans la littérature (Tableau I-1).
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Tableau I-1 : Relations d’épitaxie possibles entre les phases a et p du titane [Buirgers1934, Pitsch1958]

I1.3

Source ‘ Plans paralleles Axes de zone
(-2110) o // (001) B
[Biirgers1934] | (0001) o // (110) B | [1210] o // [111] B
(01-10) o // (1-10) B
(-12-10) o // (-111) B
[Pitsch1958] | (0001) o // (110) B | [1210] o // [001] B
(10-10) o // (-11-2) B

Solutés et classification des alliages

Les éléments d’alliage dans le titane peuvent étre classés selon trois types (Tableau I-2) :

Les éléments alphagenes que sont I’aluminium, le bore, le carbone, I'oxygene et 1'azote et
qui augmentent le domaine de stabilité de la phase a.
Les éléments bétageénes qui étendent le domaine de stabilité de la phase . Ils peuvent étre
classés en deux catégories :
e Les éléments bétagénes isomorphes que sont le molybdene, le vanadium, le
niobium et le tantale qui sont entiérement solubles dans la phase .
o Les éléments bétagenes eutectoides que sont I'hydrogene, le fer, le chrome, le
manganese etc. qui forment des précipités avec le titane.
Les éléments neutres que sont I'étain et le zirconium qui peuvent contribuer a un
durcissement du matériau par I’ancrage des dislocations. Ces éléments affectent peu les
domaines de stabilité des phases o et 3.

Tableau I-2 : Classification des éléments d'alliage dans le titane [Peters2003, DeGelas1976, Combres1995,
Combres1997].

10

" . e e Elémentsen Elémentsen
Eléments Diagramme d’équilibre s ) ..
insertion substitution
T(°C)
e o+B
Alphagénes O,NB,C Al
882 a
Teneur en éléments (%)
T(°C)
882
Isomorphes Mo, V, Nb, Ta
a |o+p| B
N . Teneur en éléments (%)
Bétagenes
Mn, Fe, Cr, W,
Eutectoides H Ni, Cu, Ag, Si,
Co,Au
Teneur en éléments (%)
T(°C
) a+B
882
Neutres B Sn, Zr

a

Teneur en éléments (%)
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Les notions d’aluminium et de molybdene équivalents qui sont détaillées par la suite permettent
la classification des alliages de titane selon ces trois catégories principales représentées sur la
Figure I-2:

- Les alliages a. avec [Moeg] <1 + 0,125 [Aleg]

- Les alliages a+f avec [Moeq] > 1 + 0,125 [Aleg]

- Les alliages 3 avec [Moeq] > 27 [Aleg]

Il est a noter qu'une quatrieme catégorie s’ajoute pour désigner les alliages « faibles a+ » ou
« quasi-o. ».
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Figure I-2 : Diagramme de phase schématique en trois dimensions sur la classification des alliages de titane
[Peters2003].

Concentrons-nous maintenant sur les principaux éléments utilisés pour les alliages de titane.
L’aluminium qui se place en substitution dans le réseau cristallin en augmentant le rapport c/a
de la maille hexagonale, a un effet durcissant sur le titane. Lorsque 1'on dépasse les 6% en masse,
des précipités de type TisAl peuvent se former. L’aluminium étant I'élément principal utilisé pour
le durcissement des alliages de titane de par sa forte solubilité dans les phases a et B (plus
importante dans la phase a), la notion d’aluminium équivalent permet d’évaluer le durcissement
d aux différents éléments d’alliage :

1 1
AlsquivatentWt%) = AL+ 10 (0 + N +C) + 3 Sn+ g Zr (1.1)

L’oxygene, 1'azote et le carbone, tous trois alphagenes, se placent en insertion dans le réseau et
ont des effets équivalents sur les propriétés mécaniques et physiques du titane. Plusieurs auteurs
proposent une notion d’oxygene équivalent. Nous retenons celle de Jaffee car il exprime sa
relation en pourcentage massique, unité que nous allons utiliser majoritairement dans nos
travaux [Jaffee1973] :

Oéquiualent Wt%) =0 +2N +C (1.2)

La solubilité maximale de I’oxygene dans la phase a est d’environ 10% massique [Weissman1970]
mais des structures ordonnées comme Ti2O, Ti;O et TisO se forment a partir de teneurs de 3 %
massique [Nakal983]. Yamaguchi montre que I'oxygene n’occupe pas les sites octaédriques de
facon aléatoire, si bien que des directions préférentielles riches en oxygene peuvent étre observées
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et que tous les sites ne seront pas occupés. Par exemple, un plan basal (0001) sur deux réseaux
constitué par les sites octaédriques se remplit d’oxygene et forme une structure Ti,O
[Yamaguchil969].

L’oxygene a un effet durcissant tres important sur le titane et ses alliages car il augmente par
exemple de 1,35 GPa le module d’Young du TA6V pour chaque 0,1% en Ocquivatent ajouté
[Peters2003, Lee1990]. Il a aussi un effet sur le choix du mode de glissement, augmentant la
scission critique tc des plans prismatiques. La contrainte critique thermiquement activée t.* sur
les plans prismatiques évolue linéairement en fonction de la racine carrée de la concentration en
éléments d’insertion dans le domaine thermiquement activé :

. = A\/%0eq avec Aune constante (1.3)
Le vanadium est ajouté principalement pour compenser la réduction de ductilité entrainée par
'ajout d’aluminium. Il contribue a diminuer le rapport c/a de la maille hexagonale de la phase o
et entraine une modification dans la sélection du mode de glissement principal favorisant le
glissement prismatique.

Le cas de I'hydrogeéne sera traité en détail par la suite.

Les éléments bétagénes sont regroupés sous une notion de teneur équivalent en molybdene qui
permet de regrouper leurs effets sur le transus 3 :

Mogquivatent Wt%) = Mo + 2,5 Fe += V + 1,25 (Cr + Ni + Cu) + 5 Nb (1.4)
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1.1.4 Microstructures

Il est possible d’obtenir plusieurs types de morphologies micrographiques en fonction du
traitement thermique effectué a partir d'une phase voulue [Combres1995].

La transformation B->a est martensitique (transformation displacive/sans diffusion). La
structure et la finesse obtenues dépendent de la vitesse de refroidissement qui déterminera le
taux de diffusion des éléments d’alliage ou des impuretés lors de la transformation.

Dans les alliages o ou o/ B, plus le refroidissement depuis le domaine de stabilité  sera rapide,
plus la structure sera aiguillée et fine. Plus le refroidissement sera lent et plus le diametre des
aiguilles sera important, jusqu’a évoluer en lamelles d’épaisseur de plus en plus importante. Si
on refroidit le matériau depuis le domaine biphasé a+p, la phase a restera quasi inchangée et la
phase (3 subira la transformation de phase.

Lors de ses travaux, Ho a mis en évidence une structure aciculaire suite a une trempe rapide
depuis le domaine (3 pour la nuance de T40 [Ho 2008]. Chun et al. présentent, quant a eux, une
structure de T40 de type équiaxe obtenue aprés un laminage a chaud, un recuit dans le domaine
a et un refroidissement lent [Chun2005].

Combres a répertorié les microstructures qui peuvent étre obtenues apres différents traitements
thermiques de I'alliage TA6V [Combres1995]. Ces microstructures sont reportées dans le Tableau
I-3.

Tableau I-3 : Exemples de microstructures du T40, (a) [Ho 2008], (b) [Chun2005] et du TA6V (¢, d, e, f)
[Combres1995].

T40

\/A/

ﬂ'—;‘j A

r‘i‘“ Y et
10 um %

(a) Structure aciculaire (c) Structure o’ (e) Structure lamellaire

Trempe rapide depuis le Trempe a1’eau depuis le Refroidissement lent depuis
domaine domamgg le domaine 3

(b) Structure équiaxe

. R . (d) Structure bimodale (f) Structure équiaxe
Laminage a chaud, recuit . . . 1 .
i i Trempe rapide depuis le Refroidissement lent depuis
depuis le domaine a, . .
domaine o+f3 le domaine a+p

refroidissement lent
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I.1.5 Meécanismes de déformation et textures

Les phases a et 3 du titane étant de structure cristalline différente, leurs modes de déformation
le sont aussi. La limite d’élasticité de la phase P est bien supérieure a celle de la phase o, les
distinguant toutes deux respectivement comme une phase « dure » et une phase « molle ».

La structure hexagonale présente deux principaux mécanismes de déformation, le glissement
(cing modes) et le maclage (quatre modes).

La direction la plus dense, <11-20>, peut engendrer un glissement de type <a> sur le plan basal
ainsi que sur les plans prismatiques et le plan pyramidal de premieére espece. Les deux autres
directions de glissement de direction <11-23> sont de type <c+a> et peuvent se produire sur les
plans pyramidaux de premiere et deuxiéme espéce (Tableau I-4).

Tableau I-4 : La structure hexagonale et ses plans caractéristiques.

Nombre de systéme de

¢ Vecteurde . . glissement

Pyramidal 7, Burger

Total Indépendants

<11-20>
Prisgg_tlig;le P <a> <11-20> 3 2
i | e [ ] e ]
<C+a>Basal B a, Pyr?llg_iff}l n2 <cta> <11-23> 6 5
a} Pyr{alrg_if;}l n3 <cta> <11-23> 6 5

Le glissement principal dans le cas du titane o est le glissement prismatique [Nakal988].
Toutefois, 'activation d"un mode de glissement dépend également de la direction et du type de
sollicitation mécanique. Un essai de traction dont 1’axe est orienté perpendiculairement a I'axe
<c> va activer préférentiellement le glissement prismatique alors que la sollicitation
perpendiculaire a 'axe <c> peut favoriser l'activation du glissement basal ou des glissements
pyramidaux.

Des « textures cristallographiques » peuvent alors créer des hétérogénéités et des anisotropies
importantes dans les déformations des alliages de titane (Figure I-3).

Figure I-3 : Fractographies MEB d’éprouvettes de T40 sollicitées (a) transversalement au sens de laminage
de la plaque de prélevement et (b) parallelement a I’axe de laminage d’une tole [Bathini2010].
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La phase 3 de structure cubique centrée se déforme principalement selon le systeme {110} <111>
(12 systémes de glissement) qui est son plan le plus dense. Toutefois, la déformation peut aussi
se produire sur les systemes {112} <111> (12 systemes de glissement) et {123} <111> (24 systémes
de glissement) (Figure I-4). Dans le cas d'un alliage biphasé, les glissements (0-10) [111], {132}
<111> pres de l'interface o/ ou encore {11-2} <111> au centre de la phase  peuvent étre activés
et dépendent fortement des incompatibilités de déformation entre les deux phases [Lee1986]. La
phase a se déforme la premiere et la déformation plastique y reste confinée tant que la contrainte
interne ne dépasse pas un seuil permettant I’activation de la déformation dans la phase p.

I (2-31) (1-21)
(1-10) ’

[111]

Figure I-4 : Structure cubique et ses plans caractéristiques.

Larson et al. répertorient les textures qui peuvent étre rencontrées dans le titane et certains de ses
alliages [Larson1974]. Cette partie est aussi introduite dans les travaux de Peters et al.
[Peters2003].

Des matériaux peuvent présenter des propriétés isotropes (identiques dans toutes les directions)
ou anisotropes (dépendantes de la direction de sollicitation). Dans les métaux, ces caractéristiques
dépendent de I'orientation des textures cristallines. Les métaux a structure hexagonale peuvent
étre particulierement anisotropes. Afin de représenter ces textures, on réalise des « figures de
poles » sur lesquelles les pics d’intensité représentent un plan choisi. Dans le cas des structures
hexagonales, c’est le plan basal qui est souvent représenté. La Figure I-5 donne un exemple simple
pour la création des figures de pole avec deux orientations, 'une présentant les plans
prismatiques face au détecteur et ’autre les plans de base.

Les figures de pole présentées en Figure I-6 et Figure I-7 ont été obtenues pour des alliages T40 et
TA6V laminés comparables a ceux de notre étude. Notons la présence de textures
cristallographiques marquées dépendant de la température de déformation et de son mode.

Des plages a orientations cristallographiques similaires sont appelées macro-zones. Elles peuvent
avoir des dimensions allant jusqu'a plusieurs mm? de surface observée. Le Biavant et al.
examinent des macro-zones sur un alliage TA6V forgé. Apres étude des orientations des macro-
zones les unes par rapport aux autres, ils arrivent a la conclusion que ces zones a orientation
préférentielle seraient issues des ex-grains 3. Les nodules issus d’'un méme grain 3 peuvent avoir
gardé une orientation cristallographique relativement proche si leur formation a débuté avant
qu'un niveau de déformation trop important ne leur ait été imposé par le forgeage [Biavant2000].
Les travaux de Obeasi et al. sur du TA6V laminé confirment ces conclusions [Obasi2012-1, 2012-2].
Les macro-zones sont observables au microscope optique aprés une révélation chimique ou
électrochimique comme le montrent les travaux de Ari-Gur [Ari-Gurl998] et Biavant
[Biavant2001] ou par microscopie électronique a balayage (MEB) [Roy2017, Bantounas2009].
Cependant, il est possible de les différencier plus efficacement et d’évaluer leurs dimensions en
obtenant directement des informations d’orientation par EBSD [Britton2010, Biavant2000,
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Wielewski2012, Moreau2013], [Warwick2013, Prakash2013, Buirette2014] Figure I-8. Certaines
mesures sont aussi faites par diffraction des rayons X ou par ultrasons [Moreau2013].

Britton et al. ont montré que les macro-zones contiennent deux fois plus de dislocations
géométriquement nécessaires que les régions sans macro-zones [Britton2010]. Celles-ci ont un
fort impact sur les propriétés mécaniques. Le faciés de rupture est impacté par la présence de
macro-zones, que ce soit en fatigue [Bantounas2009], en essai Charpy [Buirette2014] ou en
traction simple [Bathini2010]. Selon Buirette et al., 1'énergie de rupture générée lors d"un essai
Charpy differe selon I'orientation de I’entaille : perpendiculaire ou parallele aux macro-zones.
L’essai avec une entaille perpendiculaire demande bien plus d’énergie pour se rompre. Zhang
montre que la propagation de fissure est facilitée par la présence de macro-zones car les plans de
propagation préférentiels sont alignés [Zhang2017]. De plus, en fatigue, des fissures de méme
orientation se localisent préférentiellement dans certaines macro-zones ou les glissements des
plans de base ou prismatiques sont facilités, Figure -9 [Biavant2000].

/ -

&0 3
b Q 24
' = . mo| G0
™ 28 8 N T SN B4z o o
100021 ‘ (0002)
a., Crystallites aligned transverse to the rolling direction b. Crystallites aligned normal to the rolling clirection

Figure I-5 : Figures de podle du plan basal de matériaux texturés a structure hexagonale compacte
[Larson1974].
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Figure I-6 : (a) Figures de pole du titane laminé a froid, (0001) [10-10] pivoté de 30° sur I'axe TD, depuis un
axe dans RD [Larson1974]. (b) Figures de pole pour les mémes conditions, obtenues par DRX [Chun2005].
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Figure I-7 : Influence de la température et du mode de déformation sur la texture du Ti-6Al-4V, figures de
pole (0002) [Peters2003].

Figure I-9 : Orientation de fissures de fatigue dans différentes macro-zones (C.O = cracks orientation)
[Biavant2000].
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I.1.6  Syntheése de la métallurgie du titane et de ses alliages

Le titane est caractérisé par deux phases principales, les phases o et (. Celles-ci sont
respectivement hexagonale pseudo-compacte et cubique centrée.

Différents solutés (alphagene ou bétagene) ajoutés a la composition d’alliages de titane
permettent de stabiliser I'une ou l'autre des phases et donc d'impacter leur microstructure mais
aussi de modifier leurs propriétés mécaniques (durcissement avec la teneur en aluminium et en
oxygene, adoucissement par le vanadium).

Différentes microstructures (polycristalline équiaxe, aiguillée, bimodale...) peuvent étre obtenues
en fonction de l'alliage considéré (monophasé ou biphasé) et du traitement thermique ou
thermomécanique appliqué.

Les phases a et  peuvent garder des relations d’orientation apres la formation de la phase o, ce
qui peut impacter le transfert des contraintes et des déformations. La phase P est plus « dure »
que la phase o et permet une augmentation du module d"Young et de la limite d’élasticité des
alliages biphasés.

Aussi, la texture cristallographique peut avoir une grande importance sur les plans de glissement
sollicités et donc sur la déformation (qui peut devenir anisotrope) et sur les faciés de rupture des
alliages de titane.
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I.2 Absorption de I’hydrogéne et formation des hydrures
.21  Solubilité

La structure hexagonale compacte de la phase o, représentée en Figure I-10, possede 4 sites
tétraédriques et 2 sites octaédriques [Feaugas2009], qui sont des sites de diffusion interstitielle
possibles pour I'hydrogeéne.

Les atomes d’hydrogéne ont tendance a occuper les sites interstitiels tétraédriques dans les
métaux de transition du groupe IV.

Figure I-10 : Structures cristallographiques des phases o et  avec leurs sites interstitiels pouvant piéger
I'hydrogeéne.

La solubilité maximale de I'hydrogene dans la phase a avant la formation d’hydrures annoncée
par [Eliezer2012] ne dépasse pas une concentration de 7 %at a 300°C. De plus, elle décroit
rapidement avec la température devenant négligeable a température ambiante (de ~0.04 %at ou
20 wppm jusqu'a 100 wppm selon les sources) [Williams1958, Paton1974, Huez1996,
Manchester2000, Eliezer2006, Conforto2017].

La limite de solubilité de I'hydrogene, dans des conditions d’équilibre, suit une loi d’Arrhénius
[Feaugas2009] :

—Q
LS = LS, eRT (1.5)
Pour le titane Q = 20, 7 kJmol-et LSo = 1,07 x10°wppm

—— aTi [Huez1996]
— aTi [Huez1996]
220003 | . BTi [Huez1996] BTi+d : I
20000 4 |— oTi [Numakura1984] e
18000 _ ****** BTi [Numakura1984] BTI
1 |~ oTi[Mueller1968] e
160009 |- BTi [Mueller1968]
BTi [Manchester2000]
E 14000 4 aTi [Manchester2000]
% 1 |---- oTi [Brauer1980]
3 12000 % o
,j_:. ] aTi+s aTi+BTi
~ 1000 - ===
100 E
10 T T T T T T T T T T
-200 0 200 400 600 800

T (°C)

Figure I-11 : Solubilité de H dans oTi et BTi.
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Au-dessus de 300°C, les données de la littérature reportées en Figure I-11 convergent sur le fait
qu’aucune phase hydrure ne se forme et que la phase 3 serait susceptible d’apparaitre du fait du
caractére bétagéne de ’hydrogene.

Les différentes sources relatives a la solubilité de I'hydrogéne ont tendance a diverger lorsque la
température décroit en dessous de 300°C. Il est ainsi reporté que sous cette température, '’hydrure
O peut se former. Manchester et al. annoncent que sous 160°C, une formation d’hydrure y peut se
produire [Manchester2000], ce qui n’apparait pas sur les diagrammes de phase des autres
sources. Mueller et al. sont descendus bien plus bas en température et annoncent I'hydrure € sous
-90°C [Mueller1968].

L’absorption d’hydrogéne n’est pas sans conséquence sur la structure de la phase o. Plusieurs
travaux mettent en évidence une augmentation anisotrope de ses parametres de maille et donc
de son volume. En effet, 'augmentation de la teneur en hydrogene accroit le rapport c/a des
parametres de maille de la phase a [San Martin1987, Tal-Gutelmacher2004]. Tal-Gutelmacher et
al. observent une augmentation de 0,9% du volume de la phase o d'un alliage de TA6V lamellaire
contenant 517 wppm d’hydrogene par rapport a ce méme alliage non chargé contenant
initialement 58 wppm d’hydrogéene [Tal-Gutelmacher2004].

La phase P de structure cubique centrée possede 12 sites interstitiels tétraédriques et 6 sites
octaédriques [Moro2009], ce qui est trois fois plus important que dans la phase a (Figure I-10). La
solubilité maximale de 'hydrogene dans la phase 3, annoncée par [Eliezer2012], est de 50 %at a
une température de 600°C, ce qui est conforme aux valeurs de solubilité présentées en (Figure
[-12) pour différents alliages P [Christ2003]. Elle est de 39 %at au point eutectoide de 300°C. La
solubilit¢é de 1'hydrogene dans la phase P pourrait atteindre 5000 a 10000 wppm a 25°C
[Huez1996, Manchester2000, Numakural984, Mueller1968, Christ2003]. Comme dans la phase o,
I'absorption d’hydrogéne augmente le parameétre de maille de la phase p et donc son volume.
Eliezer et al. observent une dilatation maximale de 0,6% du parametre de maille de la phase 3
d’un alliage Beta-21S pour environ 600 wppm d’hydrogene [Eliezer2007]. Tal-Gutelmache et al.
ont observé I'évolution des parametres de maille avec 'absorption d’hydrogene des phases o et
 de deux alliages de TA6V aux structures différentes. Ils ont pu constater une augmentation des
parametres de maille de la phase B de 0,5% avec 517 wppm de deutérium pour l'alliage
completement lamellaire et une évolution négligeable pour 1'alliage duplex qui a absorbé
312 wppm. Notons que ces concentrations en hydrogene sont une moyenne de 1'alliage et non
simplement de la phase 3. Elle en contient certainement bien plus, compte tenu de ses affinités
avec 'hydrogene en terme de solubilité et de diffusion. Tal-Gutelmacher et al. n"indiquant pas la
proportion de phase  de leurs alliages, il est impossible de faire une estimation de la quantité
d’hydrogeéne dans la phase p [Tal-Gutelmacher2004]. Senkov et al. ont étudié ce phénomeéne sur
un titane pur (Figure I-12) et ont déterminé une loi d’évolution du parametre de maille de la
phase B en fonction de la température et de la teneur en hydrogéne a 900°C [Senkov2001] :

ayr(Mm) = aggp + KyCy + K¢ (T —900) (étudié a 900°C et de 0 a 30% at) (1.6)

Ch le pourcentage atomique en hydrogene

T la température (°C)

as le parametre de maille sans hydrogene a 900°C (aspo = 0,331 nm)
Ky =4,5% 10~ nm/°C

Ky =2,1%x 10~* nm/%atH
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Figure I-12 : (a) Solubilité de 'hydrogene dans différents alliages de phase 3 [Christ2003] et (b) évolution

du parametre de maille de la phase  pure en fonction de la concentration en hydrogene a différentes
températures [Senkov2001].
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1.2.2 Diffusion

Feaugas et al. expliquent qu’il existe une anisotropie des propriétés de diffusion dans le cristal
hexagonal [Feaugas2009], la diffusion de I'hydrogene étant plus facile dans la direction d@ que
dans la direction ¢ (Figure I-13.1). Ce résultat peut étre interprété qualitativement par des
différences de compacité entre les plans (0001) et {1010}.

Il est alors étre important de faire attention a 1'orientation du chargement en hydrogéne dans
notre alliage T40 de phase o.

Les joints de grains, régions ot le réseau cristallin est particuliérement perturbé, jouent un role
important dans les phénomenes de diffusion. Ces derniers doivent étre pris en compte. Comme
vu précédemment, I'hydrogene diffuse tres lentement dans cette phase et le seuil de solubilité est
tres faible. Il ne serait pas étonnant de retrouver cet hydrogene en quantité élevée aux joints de
grains plutot que dans les grains eux-mémes, et donc d’atteindre les seuils de solubilité a ces
endroits en premier.

Pour stabiliser la phase 3 a température ambiante, il faut ajouter de fortes teneurs en éléments
bétagenes qui vont alors modifier le coefficient de diffusion. Nous remarquons donc une grande
variabilité des coefficients de diffusion dans les alliages p (Figure I-13.b). Toutefois, en regardant
les courbes du coefficient de diffusion de H, celui de la phase o est quasiment toujours inférieur
a celui de la phase 3 a part a tres haute température. Il peut donc étre affirmé que le coefficient
de diffusion dans la phase P est supérieur a celui dans la phase a. De ce fait, dans le cas d’alliages
biphasés, la phase p peut servir de court-circuit de diffusion [Pittinato1972, Nelson1972].
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Figure I-13 : (a) Coefficients de diffusion calculés et expérimentaux d'hydrogene atomique, deutérium et
tritium dans oTi. La température 1155K est la transition entre les phases a et B du Ti [Lu2013].
(b) Comparaison de différents coefficients de diffusion d’alliages  (avec les points) avec du P pur (lignes
sans point) et du a pur (lignes en pointillés) [Christ2003].
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1.2.3

Hydrures

Les hydrures se forment apres dépassement de la limite de solubilité en hydrogene dans le titane.
Trois types d’hydrures ont aujourd’hui été identifiés : y, 6 et € dont certaines caractéristiques sont
rassemblées dans le Tableau I-5. Les diagrammes Ti-H sur la Figure I-14 montrent dans quelles
conditions il est possible de précipiter chacun des trois types d’hydrures. Comme il a été spécifié
précédemment, ces sources divergent et il faudra porter une attention particuliere aux types
d’hydrures formés lors de notre étude. Il est bien stir a noter que ce comportement est tout a fait

différent lorsque I'on étudie des alliages de titane et non du titane pur.
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(d) [Mueller1968], (e) [Brauer1980].

Tableau I-5 : Hydrures observés dans le titane [Feaugas2009, Conforto2017].

Parameétres . . )
Hydrure Composition St.ructt.xre demaille  Morphologie ’ R?Iatlor.l Dllata.tlon
cristalline ) d’orientation volumique
. a=0,420 Fines OR1 o
v TiH FCT 20470  aiguilles ORy 12> 14%
5 Tikx FCC  a=0,440 Plaques 82; 21-29%
1,5<X<1,972 = 9 °
OR4
Grains
. a=0,447 |, . OR1 o
€ TiH, FCT ¢ = 0,440 répartis en OR3 3-14%
bandes
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Les hydrures y se forment a de faibles concentrations d’hydrogene (1-3 %at dans la phase a). Dés
que cette quantité d’hydrogene est dépassée, I'hydrure 6 est formé. Les hydrures & nécessitent
une forte teneur locale en hydrogéne pour se former (> 60 %at).

Les hydrures peuvent se former en différentes zones qui dépendent du type de matériau
(monocristallin, polycristallin, monophasé, biphasé) et de la pression partielle de surface qui
dépend de la méthode de chargement en hydrogéne (gazeux ou aqueux). Les matériaux
présentent divers défauts qui peuvent servir de courts-circuits de diffusion ou de pieges a
I'hydrogene. Ainsi, une couche d’hydrures en surface pourra étre observée lors du chargement
électrochimique d"un titane monophasé a (Figure I-15) [Briant1996, Duquesnes2016, Videm2008]
ainsi que sur certains alliages biphasés o/ 3 [Lunde1993, 2003, Seiersten2002]. Comme représenté
dans le Tableau I-5, la formation des hydrures provoque une dilatation volumique. Lorsque celle-
ci a lieu en surface, elle provoque une augmentation de la rugosité comme le montrent les
analyses AFM sur des échantillons hydrurés sur la Figure I-16 [Videm2008]. Cette évolution a été
étudiée pour améliorer la stabilité d'implants et de protheses dans le domaine biomédical
[Conforto2004, Miiller2007, Conforto2008].

Dans le cceur d'un matériau polycristallin monophasé, les hydrures sont retrouvés
préférentiellement sur les joints de grains comme le montrent Chang et al. mais aussi dans certains
grains [Chang2018]. Dans un alliage biphasé, les hydrures sont trouvés préférentiellement sur les
interfaces entre les phases [Huez1996, Huez1998, Bignon2016, Kim2019, Kim2020] car les joints
de grains des alliages biphasés pourraient se comporter comme des pieges a hydrogene
[Young1993, Tal-Gutelmacher2005].

ma7s Ysil

Figure I-15 : Observations MEB de (a) hydrures sur la surface d'un échantillon de T40 chargé en hydrogéne
dans une solution de 6%NaCl avec une densité de courant de 0,5A/cm? durant 12h [Briant1996] (b) un
échantillon de T40 chargé 48h en milieu H>SO4 (0,05 mol. L1) [Duquesnes2016], (c)T40, TA6V et Ti10-2-3
apres chargement cathodique en milieu H>SO4 (0,05 mol. L), 5 mA.cm? durant respectivement 12 h 30,
4 h 10 et 2 h, les concentrations finales en hydrogene correspondantes sont de 1245 wppm, 1627 wppm et
1574 wppm [Bignon2016].
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1.0 um (B)

0 5

Figure I-16 : Images AFM de surfaces de titane hydruré dans une solution tampon d’acide tartrique a
1 mA/cm? (B) et 6 mA/cm? (C). La surface (A) n’a pas subi de traitement. Les rugosités de surface (RMS)
sont de 18nm (A), 32nm (B) et 54nm (C). La surface scannée mesure 50 x 50 um [Videm2008].

Les travaux de Conforto et Feaugas sur les formations d’hydrures de titane au microscope
électronique a transmission ont permis de mettre en évidence 4 relations d’orientation (OR) entre
les hydrures et la phase hexagonale o du titane (Tableau I-6). Les OR sont aussi appelées des
« types » d’hydrures (OR1=type I, etc.) [Feaugas2009] et [Conforto2007, 2011, 2015, 2016, 2017].

Tableau I-6 : Relations d’orientation entre le titane et ses hydrures [Feaugas2009], [Conforto2015, 2016,

2017].
Plans paralleles Axes de zone Plan d’interface
OR1 (0001)//(001) [1-210]//[110] (10-10)//(2-20)
OR2 (0001)//(1-11)angle of 4° [1-210]//1110] (10-13)//(2-20)
OR3 (10-10)//(-111) [1-210]//[110] (0001)//(2-24)
OR4 (-1011)//(001) [1-210]//[110] (10-11)//(-111)

Les hydrures sont généralement considérés comme fragiles. Cette affirmation est souvent
partagée tant que l'on reste sous une température de 150°C mais est contestable pour des
températures plus élevées. Tout ceci doit cependant étre nuancé. Selon I'étude de Puls et al. sur
le comportement des hydrures de zirconium vy, & et ¢ (comparables au comportement des
hydrures de titane) a 25°C, un comportement ductile dépendant de la nature de I'’hydrure a été
mis en évidence [Puls2005]. Guillot ef al. ont montré que le champ de déformation créé par la
dilatation volumique lors de la formation des hydrures pouvait étre accommodé pour finalement
éliminer les incompatibilités de déformation. Les hydrures ne peuvent pas toujours étre
considérés comme une phase dure dans une matrice molle [Guillot2001]. Conforto et Feaugas ont
mis en évidence que I'accommodation des hydrures aux déformations plastiques dépend des
relations d’orientation avec la matrice. L’hydrure pourrait mieux accommoder des déformations
s'il est en OR avec la matrice.

I a aussi été mis en évidence par Setoyama et al. que le module d"Young et la dureté Vickers de
I'hydrure massif 6-TiH>x diminuent en fonction de la concentration en hydrogene de I'alliage de
titane et suivent les lois suivantes [Setoyama2004] :

E(GPa) = 1519 — 23,35 X Cy étudié pour 60 %at < Cy < 66 %at (1.7)
H,(GPa) = 5,287 — 6,717 x 1072 x Cy étudié pour 60 %at < Cy < 66 %at (1.8)

Xu et al. montrent que des couches d’hydrures de titane en surface ont des valeurs de module

d"Young, dureté et limite d’élasticité plus importantes que celles du métal pur mais ces valeurs
diminuent avec la quantité d’hydrogeéne.
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Les valeurs de limite d’élasticité élevées des hydrures en font une phase « dure » en insertion
dans la matrice o « molle ». Le comportement du titane hydruré est donc a rapprocher du cadre
général des alliages renforcés par une seconde phase.

L’hydrure, massif ou en inclusion, posséde aussi une capacité a se déformer plastiquement
[Chen2003,2004-1,2004-2]. A T'échelle d’observation associée a la microscopie électronique a
balayage, un allongement des hydrures dans le sens du chargement mécanique ainsi que des

lignes de glissement qui les traversent sont mis en évidence (Figure I-17, Figure 1-18).

/|23

Figure I-17 : Morphologie de la surface d'un échantillon de titane commercialement pur déformé lors d’un
essai de fatigue a 0,15% apres 12000 cycles, révélant que les hydrures y partagent la déformation avec
(a) les bandes de glissement prismatiques et (b) une macle {10-12} [Chen2004-1].

Figure 1-18 : Initiation de fissures dans les hydrures & d’échantillons de titane commercialement pur
contenant 930 wppm d’hydrogene. (a) propagation de fissure le long d'un hydrure 6 massif (image BSE),
taille de grain d’1 mm, &, = 1,5 x 10-3, 1300 cycles ; (b) Nucléation de fissures depuis un hydrure 6, taille de
grain 140 pm, ep = 1,0 x 10-3, 35000 cycles ; (c) et (d) la nucléation de fissure sous I'effet de macles {11-21} et
{10-12} respectivement, ep1 = 2,5 x 10-3, 250 cycles [Chen2004-2].

Selon les résultats de Kapesser et al. ainsi que Wipf et al. présentés sur la Figure 1-19, le coefficient
de diffusion de I'hydrogéne dans les hydrures est de I'ordre de 106 m?/s vers 30°C, ce qui est
100 fois plus faible que dans la phase o du titane pour la méme température (et donc plus faible
que dans la phase ) [Kappesser1996, Wipf2000].
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Ito et al. montrent que la conductivité électrique des hydrures est Iégerement plus faible que celle
du titane non hydruré et que sa valeur ne montre pas de variation avec la quantité d’hydrogene
[1to2006]. Cette donnée pourrait s’avérer importante si elle est assez significative pour faire varier
l'intensité du courant lors des polarisations cathodiques imposées dans notre étude.
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Figure 1-19 : Coefficient de diffusion de l'hydrogéne et du deutérium dans I'hydrure 6 du titane
[Kappesser1996, Wipf2000].

I.24 Synthese de I’absorption d’hydrogene et la formation des hydrures

Les interactions entre hydrogene et titane sont différentes selon que 1'on considére la phase o ou
la phase P. En effet des limites de solubilité en hydrogene tres différentes entre les deux phases
ont été reportées dans la littérature, 20 a 100 wppm dans la phase a et 5000 a 10000 wppm dans
la phase B a 25°C. L'augmentation de la teneur en hydrogéne induit un accroissement des
parametres de maille et du volume des deux phases. Cette augmentation est anisotrope pour la
phase a et augmente son rapport c/a. En terme de diffusion, celle-ci est plus rapide dans la phase
B que dans la phase a. De plus, il existe une anisotropie de vitesse de diffusion dans la maille
hexagonale de la phase a qui s’exprime par un coefficient de diffusion plus rapide dans le sens
de I'axe <c>.

Lorsque 'on dépasse la limite de solubilité en hydrogene dans la phase o, des hydrures se
forment. Trois types d’hydrures peuvent se former dans le titane : y (TiH FCT) puis 6 (TiHx FCC)
et enfin € (TiH, FCT). Ces hydrures provoquent une expansion volumique lors de leur formation
et donc un champ de contrainte a leur proximité. Ils sont réputés pour leur fragilité sous 150°C et
leur impact sur les propriétés mécaniques mais nous avons constaté que cette affirmation doit
étre nuancée car les relations d’orientation entre les hydrures et la matrice peuvent permettre une
accommodation de la déformation plastique.

Les couches d’hydrures peuvent se former en sub-surface des alliages de titane monophasés a
mais aussi sur certains alliages quasi-o. Dans des alliages monophasés o, ils vont ensuite se
former dans le corps du matériau si les conditions permettent la diffusion de I'hydrogene en
profondeur. Dans les alliages biphasés a./f3, les hydrures se forment sur les interfaces (o/f3 et
o/ o) mais particulierement sur les interfaces o/ 3.

Il est a noter que le coefficient de diffusion de I'hydrogene dans les hydrures est 100 fois plus
faible que dans le phase o, ce qui peut limiter la diffusion de I'hydrogene dans les alliages de
titane a long terme, d’autant plus en cas de présence d"une couche d’hydrures en sub-surface.
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I.3 Comportement a la corrosion et protection cathodique
.31 Corrosion

Le titane est souvent utilisé pour sa tenue a la corrosion. Ce matériau est tres réactif et forme
spontanément une couche passive a base d’oxyde sur sa surface des qu’il est en contact avec une
source d oxygene telle que I’air oul’eau. Cet oxyde de quelques nanométres va croitre lentement,
pour atteindre par exemple 25 nm en 4 ans dans 1'air [TIMET1997]. Cette couche, composée en
surface de TiO; puis de Ti>Os et de TiO a 'interface du métal, tres résistante et adhérente, protege
le titane en milieu corrosif. Elle est considérée comme un semi-conducteur de type n et va ralentir
I"échange d’électrons dans le cas d"un courant anodique entre le métal et I'électrolyte. En effet, le
titane posséde un potentiel de corrosion de -0,1 V/ECS dans I'eau de mer, ce qui le classe dans
les matériaux nobles [Combres2010]. Le pH permettant une bonne résistance de 1'oxyde est en
général situé entre 4 et 12, ce qui conduit a une vitesse de corrosion du titane dans I’eau de mer
quasi-nulle (< 0,01 mm/an jusqu’a plus de 200°C) [Millet2012]. Le diagramme de Pourbaix en
Figure 1-20 décrit le comportement de surface du titane en fonction du potentiel appliqué et du
pH. Il met en évidence la formation d’hydrures a des potentiels tres négatifs (a partir de -0,9V).
Celui-ci réduit sa description a des hydrures de type € mais nous avons vu que d’autres types
peuvent se former. De plus, nous verrons plus tard qu’a des pH neutres, la couche d’oxyde ne
semble pas étre totalement remplacée par les hydrures. Elle est simplement modifiée par la
polarisation cathodique.
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Figure 1-20 : Diagramme potentiel-pH (Pourbaix) du systéme TiO,, H>O a 25 °C [Millet2012].
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Des conditions extrémes (trées réductrices, trés oxydantes) ou la présence d’ions fluor, qui
réduisent le caractere protecteur de la couche d’oxyde, peuvent tout de méme amener a la
corrosion du titane qui sera quasiment toujours liée a un défaut du film d’oxyde [Combres2010].
Shkol et al. montrent qu’en milieu faiblement acide ou faiblement basique (pH 3 et 10), le dioxide
de titane TiO se modifie lentement en Ti(OH)s. De plus, ils démontrent qu’en milieu fortement
acide (pH=0), la vitesse de modification de 1'oxide est 4 a 5 fois plus rapide que dans 'eau et
ameéne a une structure Ti(OH),2* alors qu’elle est 2 a 3 fois plus rapide en milieu fortement alcalin
et amene a une structure Ti(OH)s- [Shkol2016].

Des formes classiques de corrosion localisées rencontrées sur les matériaux passivables, comme
la corrosion par piqiire ou la corrosion par effet de crevasse, pourront ainsi étre observées.
L’oxydation anodique a longtemps été considérée pour améliorer la tenue a la corrosion ou a
I'absorption d’hydrogene du titane mais 1'oxyde formé s’avere moins épais et donc moins
résistant que I'oxyde thermique [Millet2012].

Il est possible d’améliorer la tenue en corrosion du titane par I'ajout d’éléments d’addition qui
permettront de réduire 'activité anodique. Le platine, le palladium et le rhodium renforcent le
caractére de cathode en déplagant le potentiel de corrosion alors que le nickel, le molybdéne et le
tungsténe accroissent la stabilité thermodynamique, ce qui réduit sa propension a se corroder.
Enfin le zirconium, le tantale, le molybdene et le chrome augmentent la tendance a la passivation
[Combres2010]. La résistance a la corrosion dépend donc aussi de la composition de I’alliage de
titane considéré.

I.3.2 Protection cathodique et absorption d’hydrogéne

La protection cathodique consiste a polariser cathodiquement un matériau par 'application d’un
courant continu ou par couplage galvanique avec une anode dite « sacrificielle » afin d’empécher
sa corrosion. Elle permet d’éviter la dissolution du métal en limitant la réaction anodique. Les
alliages de titane sont peu sensibles a la corrosion en eau de mer grace a leur capacité a se protéger
en formant un film passif et stable d’oxyde de titane TiO,. Nous I'avons vu précédemment, s’il
ne s’agissait que de ceux-ci, il n"y aurait pas besoin de protection cathodique mais en service dans
des systémes complexes associés a d’autres matériaux qui doivent étre protégés, I'impossibilité
d’isoler électriquement les éléments en titane les place aussi en polarisation cathodique. La
réaction d’évolution de 'hydrogene (REH) peut alors se produire en surface du matériau. De
plus, le titane possede un potentiel de corrosion plus élevé que beaucoup de métaux utilisés en
industrie et se placera donc naturellement en position de cathode lors de la plupart des couplages
galvaniques.

Le coefficient de diffusion de 'hydrogene dans le dioxyde de titane créé par traitement thermique
sur du titane pur est reporté a : D = 2,82x10-2¢ cm?/s pour TiO: (a 50°C) [Yen1999]. Cette valeur
de I'ordre de grandeur du coefficient de diffusion de I'hydrogene dans la phase hydrure est donc
100 fois plus faible que dans le titane lui-méme. Cette caractéristique montre un effet barriére de
I'oxyde de titane. Yen précise tout de méme que la porosité et I'uniformité de 1'oxyde sont a
prendre en compte. Cette forme d’oxyde est la plus pertinente pour notre étude mais d’autres
valeurs avec des ordres de grandeur de 104 cm?/s (dépot PVD) [Pyun1995] a 1020 cm?/s
(monocristal de rutile) [Poun1991] sont évoquées dans la littérature et dépendent du mode de
formation de I'oxyde ou de leur structure. Ces valeurs sont toujours équivalentes ou plus faibles
que dans le titane pur.

D’apres les travaux de Ohtsuka et al. [Ohtsukal987] et de Vezvaie et al. [Vezvaie2013], la réduction
cathodique en solution neutre entraine un changement de composition du film d’oxyde qui
absorbe alors de I'hydrogene selon la réaction :

TiO, + xHgy + xe™ = TiO,_,(OH), (1.9)
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Ces données montrent que le film de TiO. se change en Ti-OOH et que les capacités barrieres du
film sont compromises dans ces conditions. Sous polarisation cathodique en milieu alcalin, Frites
et al. montrent une modification comparable et mettent en évidence une modification du caractere
semi-conducteur de type n du TiO, par I'augmentation de sa conductivité électronique.
Cependant, sa structure majoritairement rutile avec peu d’anatase n’est pas modifiée [Frites2014].
Lemon et al. ont démontré que lors de cette modification, I'hydrogéne vient se placer en interstitiel
dans le réseau cristallin de 'oxyde de titane [Lemon1996]. Dans leur étude, Frites et al. ont
remarqué qu'une partie de 'hydrogene a traversé 1'oxyde modifié et a pu étre adsorbé par
I'électrode de titane :

nTiO, - HMnTiO, (HM = hydrogéne modifié) (1.10)

En milieu acide, Ohtsuka et al. [Ohtsuka1987], montrent que la couche d’oxyde est dissoute
durant la réduction cathodique selon la réaction :

Tigy = Tigq + e (1.11)

L’absorption électrochimique de I'hydrogene a température ambiante dans les métaux est
habituellement traitée comme une réaction se produisant parallelement a la réaction d’évolution
de I'hydrogene (HER). Cette réaction d’évolution de I'hydrogéne dans 1'eau a pH neutre
comprend deux étapes :
- L’étape de Volmer, c’est-a-dire la décharge d'un proton hydraté par un électron du métal
et la formation d'un atome d’hydrogene qui reste adsorbé sur la surface du métal :

H,0+ e™ - Hyys + OH™ (1.12)

- Durant la seconde étape, les adatomes d’hydrogene peuvent se recombiner selon un
processus électrochimique (Heyrovsky) ou chimique (Tafel) :

Hags + H,0 + e™ — H, + OH™ (1.13)
2H,4s = H, (1.14)

Certaines études se sont concentrées sur la quantification de 'hydrogene absorbé par le titane en
condition de protection cathodique en milieu eau de mer et montrent des différences importantes
en fonction de l'intensité du courant appliqué ou de l'alliage considéré. Un T40 absorbera ainsi
290 wppm d’hydrogene en deux ans avec un potentiel de -1,05 V/Ag/AgCl a 80°C alors qu'un
Ti-0,8Ni-0,3Mo (quasi-a) pourra absorber 2600 wppm dans les mémes conditions [Lunde1993].
De la méme fagon, un TA6V ELI ne contiendra que 94 wppm d hydrogene [Seiersten2002] (Figure
[-21). D’autres regardent la formation d’hydrures dans ces alliages en eau de mer naturelle,
comme Geghring qui observe la formation d’une couche d’hydrures de 14 um en surface d'un
T40 chargé a -1,5 V/ECS durant 1 an ou simplement quelques hydrures de surface quand il est
chargé a -1,04 V/ECS (Figure 1-22 et Figure 1-23) [Gehring1988]. Schutz et al., pour leur part
étudient ce processus en solution NaCl. Pour des durées allant de 30 a 90 jours, ils observent la
formation d’une couche de 60 um et une pénétration des hydrures sur 170 um de profondeur
pour un potentiel de -1,85 V/ECS et 50 pm avec une profondeur de pénétration de 150 pm pour
un potentiel de -1,6 V/ECS (Figure 1-23) [Schutz1989]. Schutz et al. montrent que pour des
potentiels moins électronégatifs que -1,4 V/ECS en solution NaCl, I'absorption d’hydrogéne ne
semble pas étre effective. Aucun hydrure n’est observé apres 100 jours de chargement.
Gehring et al. montrent tout de méme une formation d’hydrures en eau de mer naturelle apres
un chargement de 180 jours pour un potentiel de -1,04 V/ECS (Figure 1-22). Ces derniers
consideérent les hydrures comme fragiles et limitants pour les applications industrielles sans en
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étudier les impacts sur les propriétés mécaniques. Ces résultats sont regroupés dans le Tableau
[-7 de la synthese du chapitre « Etat de I'art ».
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Figure 1-21 : Concentration en hydrogene dans différents alliages de titane apres des chargements en eau
de mer artificielle [Lundel993] et en eau de mer naturelle [Seiersten2002] avec un potentiel de
-1,05 V/Ag/AgCl et a 80°C (sauf spécifié).
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Figure 1-22 : Hydrogene absorbé et profondeur de pénétration des hydrures dans un T40 en fonction du
potentiel imposé en milieu NaCl (35g/1) a 45°C (points pleins [Schutz1989], points vides [Gehring1988]).
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Figure 1-23 : Coupes transverses mettant en évidence la formation d’hydrures dans des échantillons de T40
chargés avec différents potentiels en milieu (a, b, ¢, d, h) NaCl (35g/1 et 45°C) [Schutz1989] et (e, {, g) eau
de mer naturelle (5 a 27°C) [Gehring1988].
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Lors de la polarisation cathodique en milieu marin, un dépo6t calcaire se forme sur la surface du
matériau. Seiersten et al. montrent que les échantillons sont recouverts d’une couche de dépot
calco-magnésien allant de 200 & 600 pm d’épaisseur apres leurs chargements en eau de mer
naturellea-1,05V/Ag/AgCl. Le dépot est constitué en grande majorité de CaCOs et présente des
traces de magnésium sur la surface extérieure avec le ratio (CagzMgo3)COs (Figure 1-24)
[Seiersten2002]. Peu d’informations sont disponibles dans la littérature et nous n’avons pas pu
définir si ce dépot peut avoir un effet sur 'absorption de I'hydrogeéne.

100 pm

Figure I-24 : Section transversale observée au MEB d'un dépot « calcaire » formé a la surface d'un
échantillon de titane apres 3 ans en eau de mer naturelle a 80°C et -1050mV.

I.3.3 Synthese de la corrosion et la protection cathodique

Le titane se protége de la corrosion en formant un film passif a sa surface en présence d’oxygene.
Ce film passif, dans 1'eau, va ralentir la réaction anodique en limitant I'échange d’électrons entre
le métal et le milieu. Il en résulte une vitesse de corrosion quasi-nulle. Cet oxyde est stable pour
des pH allant de 4 a 12 mais peut étre modifié dans le cas de l'imposition d'un potentiel
cathodique. En cas de couplage galvanique, le titane de par son caractére « noble » se placera en
position de cathode et subira un courant cathodique. Ces conditions vont amener a la
modification du film passif et compromettent ses capacités de blocage vis-a-vis de I'hydrogene.
Ainsi, plusieurs études ont été concentrées sur 1'absorption de I'’hydrogene dans le titane sous
protection cathodique et sur la formation des hydrures. Retenons que l'importance de ces
phénomenes sont dépendants du milieu, de I'intensité du courant cathodique et de I'alliage de
titane considéré. Certains résultats montrent que l'absorption d’hydrogene et la formation
d’hydrures pourraient étre notables uniquement avec des potentiels de -1,4 V/ECS et plus
électronégatifs. De plus, il est a noter qu’en milieu marin un dépot calco-magnésien se forme sur
les surfaces sous polarisation cathodique et pourrait affecter I'absorption de I'hydrogene et/ou
l'intensité du courant de chargement bien qu’aucune donnée n’ait été trouvée pour argumenter
ces hypotheses.
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I.4 Endommagement
I.41 Approche locale

L’approche locale permet de déterminer des parametres d’endommagement qui dépendent
seulement du matériau et non de la géométrie. Ces parametres sont donc plus facilement
transférables depuis des éprouvettes de laboratoire a des structures complexes. Cette
méthodologie combine essais expérimentaux et simulation numérique pour déterminer des
parametres « micromécaniques » qui permettent d’évaluer I'évolution locale de la contrainte
hydrostatique et de la déformation plastique équivalente pour ensuite déterminer un critére de

rupture [Pineau2004-1]. La Figure I-25 présente la méthodologie générale de 1’approche locale.

l. Expérimental

- Essais mécaniques
- Observations
microstructurales
- Déterminations des
micro-mécanismes de
déformation et
d’endommagement

Il. Modéle

-Equations constitutives
- Modéle d’endommagement

lll. Identification des IV', Slmu!atlon des - V. Simulation des
échantillons de >

parametres = éléments de structure
laboratoire

v

Figure 1-25 : Méthodologie de I'approche locale.

Les mécanismes élémentaires d’endommagement sont différents selon que 1'on considére une
rupture ductile ou une rupture fragile.
La rupture ductile intervient apres les étapes de nucléation, croissance et coalescence de cavités.
La germination dans les métaux est souvent initiée sur des particules de phase secondaire ou des
inclusions mais il a été mis en évidence que dans le cas de métaux trés purs, les cavités peuvent
se former de facon homogene [Thompson1977]. D’autres études montrent que ces nucléations ont
tout de méme lieu sur des hétérogénéités de microstructure comme des joints de grains ou des
macles [Huez1996]. La formation de cavités s’effectue quand 1'énergie élastique entre 'interface
de I'hétérogénéité considérée et la matrice est au moins égale a 1'énergie de surface. Une
contrainte critique o4 est alors a considérer. La relation suivante est proposée [Argon1975,
French1974, Pineau2004-2] :

0q = Ogq + Om (1.15)
Oeq la contrainte équivalente
Om la pression hydrostatique

La loi de croissance de cavités la plus utilisée est celle de Rice et Tracey [Rice1969]. Ce modele
décrit le développement d'une cavité isolée sous l'effet combiné de la déformation plastique
équivalente epeq et de la contrainte hydrostatique om. Cependant les hypotheses avancées
supposent qu'aucune interaction n'a lieu entre deux cavités voisines et que les aspects
cristallographiques peuvent étre négligés. Ceci n'est pas nécessairement le cas de matériaux tels
que le titane ou le zirconium présentant de grandes différences de contrainte de cisaillement
critique entre différents plans de glissement. Cette loi et est valable pour des cavités sphériques
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dans un matériau parfaitement plastique [Pineau2004-2]. Elle est exprimée par la relation
suivante [Rice1969]:

dR 30,
R 0,283 exp (E) degq (1.16)
R le rayon de la cavité

deeq 1'incrément de déformation plastique

La valeur 0,283 peut étre corrigée a la hausse en fonction de la porosité initiale.

Les différences entre théorie et résultats expérimentaux peuvent venir des interactions entre
cavités voisines et/ou formation d’une seconde population de microcavités qui coalescent avec
les cavités principales [Marini1985].

En abordant la question de la coalescence, deux catégories de comportement doivent étre
distinguées. Dans le cas de matériaux avec une microstructure unique, la croissance de la cavité
se produit de maniere continue jusqu'a ce que celles-ci se rejoignent. Dans le deuxiéme cas qui
correspond a de nombreux matériaux de microstructures complexes, le processus de croissance
de cavité initié a partir de particules de phase secondaire est contourné par la formation de bandes
de cisaillement entre les cavités en croissance. Dans ces bandes, des cavités plus petites sont créées
a partir des précipités servant au renforcement de 'alliage.

Le modéle de Thomason exprime la dépendance d’une fraction volumique critique de cavités par
rapport au taux de triaxialité et a la fraction volumique de cavités initiales [Thomason1981, 1982,

1985].

o 30
Ay R FW,x) =0 (1.17)
O, 2 o,

cDcoalescence =
@ le seuil de coalescence
Ocq la contrainte équivalente selon Von Mises
O. limite d’élasticité
Zmla contrainte hydrostatique
2, la contrainte de traction
W le facteur de forme
X I'espacement relatif des cavités

La condition d’instabilité est atteinte pour une triaxialité locale donnée lorsque la croissance des
cavités est suffisante. La contrainte macroscopique imposée, mesurée par le potentiel de
Gurson-Tvergaard-Needleman (GTN), ne peut alors plus étre supportée [Tvergaard1984,
Tvergaard1989]:

q2 Om

&= (%)2 + 2q,f"* cosh <? U_e> —[1+(q1fH)?*]1=0 (1.18)

e
@ le seuil d’endommagement

q1 et q2 deux parametres matériaux qui décrivent la croissance des cavités
f* la porosité effective du matériau :

f, sif <f.

R R s PPN (1.19)
fet T =1 s> S

f. la porosité critique avant la coalescence
fu* =1/q1 quand la contrainte macroscopique n’est plus supportée
fr la fraction volumique de porosités a la rupture
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La condition d’instabilité est atteinte pour un couple taux de triaxialité et fraction volumique de
porosités donné. Pour des taux de triaxialité faibles, la fraction de cavités critique est élevée et
inversement. Des éprouvettes lisses nécessitent tout de méme une zone de striction pour faire
augmenter la triaxialité, mener a la coalescence puis a la rupture.

La rupture fragile par clivage transgranulaire se produit préférentiellement sur des plans
cristallographiques bien définis comme le {001} dans les métaux a structure cubique centrée, le
{0001} dans les métaux a structure hexagonale pseudo-compacte [Pineau2004-2] ou encore entre
deux plans de glissement ou deux macles [Cottrell1958].

La rupture fragile intergranulaire peut prendre la place de la rupture transgranulaire a basse
température ou avec une haute intensité de contraintes comme par la concentration de contraintes
entrainée par une éprouvette entaillée en V. Ce mode peut également se produire lors de la
ségrégation d'impuretés le long des joints de grains qui diminuent la cohésion intergranulaire
[Pineau2004-2].

Des auteurs comme [Helbert1996] ou [Huez1996] ont étudié 1'évolution de 'endommagement
dans des éprouvettes de traction de TA6V et de T40 (sans et avec hydrogeéne pour ce dernier).
Pour cela, ils ont réalisé des coupes longitudinales selon I'axe de symétrie des éprouvettes puis
polis et attaqué chimiquement ces échantillons afin de pouvoir relier directement
I'endommagement a la microstructure. Ensuite, les cavités sont observées par MEB et la surface
est quadrillée pour associer un nombre de cavités a chaque élément de volume représentatif
(Figure 1-26). Les états de contrainte hydrostatique om et de déformation plastique équivalente
€peq COTTEspondant a ces zones sont déterminés a 'aide de la modélisation numérique. Il est ainsi
possible de déterminer des critéres limites d’amorcage de la germination en terme de om et €peq
sur le dernier élément de volume endommagé (le plus éloigné de la rupture). La cinétique de
germination peut étre étudiée par observation de I'évolution du nombre de cavités en se
rapprochant de la rupture. De plus, ces critéres peuvent étre corrélés a la microstructure (joints
de grains, macles, inclusions...). Enfin, le critere a rupture peut étre déterminé de la méme fagon
en étudiant la zone rompue. L'étude d’éprouvettes a différents rayons d’entaille permet
I'exploration d'un large domaine de taux de triaxialité qui permettra de déterminer des
parametres « matériau ».

pRE! 24

i

‘ Seuil d'amorgage A,A/

Na = densité de cavités
2Rm = largeur maximale d'une cavité

o

Corrélation
(hypothése : milieu homoggﬁ\;

X22, mises, X, €peq
(er<10%)

Figure 1-26 : Schéma du découpage d'une éprouvette en éléments de volume représentatifs (EVR), utilisé
pour la quantification du dommage. Principe de détermination du seuil d'amorcage [Helbert1996,
Huez1996].
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[4.2 Mécanismes d’endommagement spécifiques aux matériaux a structure hexagonale

N

La phase a du titane commence a s’endommager avec la germination de cavités de forme
hexagonale comme 1'observe [Huez1996] (Figure 1-27.a). Lors d'une propagation ductile, les
systémes de glissements prismatiques sont activés deux a deux par permutation circulaire
[Crépin1995]. Les lignes de glissement sont observées sur la surface intérieure de certaines cavités
(Figure 1-27.b) en cohérence avec I'orientation cristallographique de la latte o dans laquelle elle
est observée. Lors d'une rupture, il est ainsi possible d’observer des fractions de prismes
hexagonaux le long de I'axe <c> de la matrice (Figure I-27.c). Ceux-ci sont appelés des « fltites »
et forment un faciés de rupture typique des matériaux hexagonaux comme le titane et le
zirconium [Pilchak2009, Bathini2010]. Des sections d’échantillons déformés ont montré que ces
flGtes se forment aux intersections de bandes de glissement ou de macles avec des grains ou joints
de grains [Huez1996, Van Stonel978].

Helbert et al. ont aussi mis en évidence la formation de ces fliites dans la phase o d’alliages
biphasés o/ 3 de TA6V. La croissance de ces fltites est limitée par la phase [3 qui les entoure. Les
faciés de rupture contiennent ainsi des flites et une rupture ductile plus habituelle de la phase
(Figure 1-27.d) [Helbert1998].
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Figure 1-27 : (a) Germination d’une cavité hexagonale dans un T40, (b) croissance avec les lignes de
glissement visibles, (c) fltte couplée a la représentation de son hexagone [Huez1996]. (d) fractographie

d'un alliage de TA6V a structure bimodale et (e) fractographie d'un TA6V a structure lamellaire
[Helbert1998].
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1.4.3 Effet de I'hydrogene et des hydrures sur les propriétés mécaniques

Avant d’évoquer les hydrures, plusieurs auteurs étudient les effets de I’hydrogéne en solution
sur I'évolution des propriétés mécaniques des phases o et p du titane.

Ainsi, un phénomene d’adoucissement de la phase o est mis en évidence par la diminution de
ses modules de cisaillement et d"Young et I'augmentation de son coefficient de poisson avec
I'absorption d’hydrogene [Senkov1996, Lunarska2010]. Fisher et al. évoquent une « diminution
de la résistance du réseau cristallin » avec I’augmentation de la teneur en hydrogene et Senkov et
al. parlent d"un « affaiblissement des liens interatomiques du titane dans la phase a. » [Fisher1968,
Senkov1996]. La phase [} subit pour sa part un phénomeéne de durcissement par une
augmentation de ses modules de cisaillement et d"Young et une diminution de son coefficient de
poisson avec I'absorption d’hydrogene [Senkov1996] qui peuvent s’expliquer par la dilatation
volumique imposée par 1'absorption de 'hydrogéne comme vu précédemment.

Shih et al. déterminent que 1’hydrogene en solution assiste la rupture d’alliages monophasés o. 11
réduit la contrainte nécessaire a la déformation plastique lorsque I'on considére des conditions
de fortes concentrations de contrainte, comme les ouvertures de fissure [Shih1988].

Chang et al. montrent que les concentrations locales d’hydrogene peuvent étre bien supérieures
a la concentration globale et font I'hypothése que les alliages biphasés auraient tendance a étre
fragilisés par '’hydrogene contenu en grande concentration dans la phase (. Celle-ci pourrait
promouvoir une décohésion locale ou bien permettre une meilleure plasticité qui accélererait la
nucléation et donc la fissuration [Chang2018]. Kim et al. mettent en évidence l'apparition d'un
champ de contrainte aux joints de grains o,/ lors de la dilatation volumique de la phase p d'un
TAG6V a structure bimodale [Kim2020].

Regardons maintenant les projets qui se sont intéressés aux effets du chargement en hydrogene
et des hydrures sur les propriétés mécaniques. Différentes approches sont considérées :

- Le pré-chargement des éprouvettes mécaniques en milieu acide H>SO4 a température
ambiante suivi d'une homogénéisation thermique de redistribution de I'hydrogene a
400°C suivi d’essais a température ambiante [Huez1998]

- Le pré-chargement des éprouvettes mécaniques en milieu acide H>SO;4 a 80°C puis leur
homogénéisation a 300°C avant un essai a température ambiante ou a 300°C [Bignon2016]

- Le pré-chargement sous atmosphere gazeuse a haute température (475 - 600°C) avant un
essai a température ambiante [Hardie1999, Briant2002]

- Des essais de traction in-situ pendant le chargement en hydrogene en milieu NaCl (4 70°C)
[Briant1997], en eau de mer (90 et 170°C) [Madina2009] ou sous pression d’hydrogene
(25°C) [Nelson1972].

- Des chargements in-situ au MEB par solution électrolytique de 5vol% HxSOs + 5g/L
NHiSCN suivis d’essais de traction in-situ sur du TA6V a température ambiante
[Kim2019, Kim2020].

Les résultats de ces études sont rassemblés dans le Tableau I-7 et le Tableau I-8. Nous remarquons
que celles qui montrent des réductions des propriétés mécaniques sont peu nombreuses et
présentent des conditions bien spécifiques.

Aucune étude ne montre de fragilisation du T40 en milieu aqueux. Pourtant dans les mémes
conditions lors d’essais a 70°C et -1,4 V/ECS sur un T50, une réduction des propriétés est
remarquée [Briant1997]. L’auteur explique cet abattement de résistance mécanique par le peu de
place laissé a '’hydrogene interstitiel dans cet alliage et donc une limite de solubilité moins
importante qui permet une précipitation plus rapide des hydrures. Des fragilisations du T40 sont
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mises en évidence dans des conditions spécifiques de chargement a chaud et d’essai a
température ambiante qui permettent une distribution homogene des hydrures lors de leur
formation a 'abaissement de la température. De cette facon, un chargement en milieu acide a
80°C puis homogénéisé a 300°C avant un essai a température ambiante montre une réduction des
propriétés mécaniques (Figure 1-29) [Bignon2016]. Des chargements gazeux au-dessus de 450°C
avant essais a température ambiante montrent soit une réduction de ductilité [Hardie1999,
Briant2002] soit une fragilisation tres importante (Figure 1-30) [Briant2002] en fonction de la
quantité d’hydrogéne introduite (jusqu'a 3490 wppm). Lorsque des chargements effectués a
chaud sont suivis d’essais mécaniques a chaud, aucune fragilisation n’est remarquée par Bignon
et al. [Bignon2016], ce qui montre que les hydrures ne sont pas formés.

I a aussi été montré que la présence d’hydrures dans le T40 modifie les cinétiques et germination
des cavités durant I'endommagement en traction, ainsi que leur localisation. En effet, alors que
les cavités vont se former sur des macles sur leur T40 non chargé, Huez et al. observent que
celles-ci seront localisées sur les hydrures orientés dans le sens de la sollicitation dans du T40
chargé en hydrogene comme illustré par le Figure I-28. De plus, celles-ci se forment plus tot lors
de l'essai et cette cinétique de germination va diriger la rupture contrairement au T40 non chargé
pour lequel la croissance va la définir [Huez1998].
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Figure 1-28 : Hydrures fractionnés par de nombreuses cavités paralléles a la direction de sollicitation dans
un T40 [Huez1996].
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Figure I-29 : Allongement total (At) déterminé par essais de traction (v = 10-*.s1) d’éprouvettes en haltere
de 6x28x1,2mm avec une zone utile de 8 mm de T40, de TA6V et de Ti10-2-3 chargées en hydrogéne en
milieu acide HoSO4 a 80°C puis recuites durant 5h a 300°C pour homogénéisation avant un essai a
température ambiante [Bignon2016].
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Figure 1-30 : (a) Courbes de traction conventionnelles a 2,7x10-4.s''a température ambiante de T40 non
chargé et chargé en hydrogene a 475°C par voie gazeuse. Microstructure observée au MEB de trois
échantillons de T40 avec (b) 600 wppm d'hydrogeéne et (c) 3490 wppm. Facies de rupture d’échantillons de
T40 (d) non chargé, (e) avec 600 wppm d’hydrogene et (f) 3490 wppm pré-chargés par voie gazeuse a 475°C
[Briant2002].

Considérons maintenant des alliages biphasés a./ 3. Le Ti-08Ni-Mo qui n’a que trés peu de phase
B présente une fragilisation lors d’essais en eau de mer a 90°C mais pas a 170°C [Madina2009].
Nous pouvons supposer que la température permettant une plus grande limite de solubilité en
hydrogene dans I'alliage, les hydrures n’ont pas précipité. Bignon et al. ont pu mettre en évidence
la fragilisation d'un TA6V aprés un chargement a 80°C puis un essai de traction a température
ambiante (Figure [-29). De la méme facon que pour le T40, leur étude montre que si les essais sont
conduits a chaud, aucune réduction des propriétés mécaniques n’est observée [Bignon2016].

Nelson et al. montrent que le mode de rupture fragile, intergranulaire ou transgranulaire, dépend
de la structure initiale de 1’alliage. Un alliage bimodale favoriserait la rupture intergranulaire et
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une structure en lattes la rupture transgranulaire (Figure I-31) [Nelson1972]. Dans une étude tres
récente, Kim et al. observent les étapes de rupture d'un TA6V bimodale hydruré a température
ambiante et apportent une interprétation (Figure 1-32). L’hydrogene absorbé par la phase 3
provoque sa dilatation volumique qui entraine a sa suite la formation de champs de contrainte
aux interfaces a/P. Lorsque la limite de solubilité de la phase B est atteinte, ces champs de
contrainte permettent l’activation des interfaces comme chemin de diffusion de ’hydrogéne qui
s’y retrouve confiné et finit par y former des hydrures. La formation des hydrures provoque une
nouvelle dilatation volumique qui augmente encore le champ de contraintes sur les interfaces.
Lors d’une sollicitation mécanique, la rupture se déroule selon différentes étapes : I'initiation de
la rupture sous forme de nano-fracture par clivage sur les hydrures d’interface, la coalescence de
ces nano-fractures puis la propagation le long des joints de grains hydrurés et méme a travers
certains grains 3 ou a (Figure 1-33). Cette fracture est fragile intergranulaire et certaines fois
transgranulaire.

Microstructure

Fractographie

Intergranulaire Transgranulaire

Figure 1-31 : Microstructure et fractographie de deux TA6V chargés en hydrogene par voie gazeuse
[Nelson1972].
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Figure I-32 : Représentation du processus de formation des hydrures dans le TA6V (a-c) suivi du processus
d’endommagement dans 'alliage hydrogéné (d-f) [Kim2020].
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Figure 1-33 : Observations MEB de coupes transversales apres rupture d'un TA6V chargé en hydrogene
montrant les étapes d’initiation et de propagation de la rupture. (a) Nucléation des nano-fractures initiales
dans I'hydrure, (b) coalescence et propagation le long de I'interface p-hydrure et au travers de la phase 8
fragilisée puis (c) propagation au travers de la phase o [Kim2020].
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I.44 Syntheése de 'endommagement

L’approche locale va nous permettre de déterminer une limite de formation de
I’endommagement interne et de rupture du matériau en termes de contrainte hydrostatique om
et de déformation plastique équivalente g,.q en couplant essais expérimentaux et modélisation.
L’augmentation de la teneur en hydrogene en solution (avant la formation d’hydrures) provoque
un adoucissement de la phase a et un durcissement de la phase f.

Dans le cas du T40, nous avons pu voir que la distribution de '’hydrogene et des hydrures dépend
fortement de la technique de chargement utilisée et surtout de la température. Un chargement a
relativement faible température (30°C) ne permettra pas de former des hydrures de fagon

N

homogene au cceur du matériau. Au contraire un chargement a haute température ou
homogénéisé par traitement thermique (chargement a 475 - 600°C en milieu gazeux ou
homogénéisation a 300 - 400°C) permet la diffusion profonde de I'hydrogene et la répartition
homogene des hydrures. Ces processus ont mis en évidence des fragilisations importantes du T40
mais seulement dans le cas ot I'essai mécanique est réalisé a température ambiante, donc dans le
cas ot les hydrures ont pu précipiter.

Le cas du TA6V est différent. La phase p permet une diffusion en profondeur, méme a
température ambiante, jusqu’a ce qu’elle soit saturée et que des hydrures se forment sur les
interfaces o/ et sur les joints de grains. Ces hydrures sont critiques et aménent a une fragilisation
du matériau.

Il est a noter que lorsque les températures restent hautes pendant les essais mécaniques, aucune
fragilisation n’est observée, que ce soit pour le T40 ou le TA6V ELL

Retenons que dans des conditions se rapprochant des objectifs de notre étude (30°C en eau de
mer artificielle ou eau de mer naturelle), trés peu de données sont disponibles dans la littérature.
Notre étude s’inscrit dans ce cadre afin de déterminer les conditions de fragilisation potentielle.
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Chapitre I - Etat de l'art

I.5 Synthese et originalité du travail

Dans ce chapitre, un «Etat de l'art » concernant les caractéristiques microstructurales et
mécaniques en relation avec le comportement de I'hydrogéne dans les alliages de titane a été
réalisé.

Nous avons pu voir que I'hydrogene se comporte différemment dans les phases o et p. Dans la
phase q, il est tres peu soluble (20 a 100 wppm) et diffuse a des vitesses différentes selon 1'axe
<c> ou l'axe <a> de sa structure hexagonale. Dans la phase (3, il est trés soluble (5000 a 10 000
wppm) et diffuse plus vite. Quand les phases absorbent de I'hydrogeéne, elles se dilatent et
provoquent des augmentations de contraintes, tout particulierement pour la phase  dans un
alliage biphasé.

Lorsque I'on dépasse la limite de solubilité en hydrogéne dans la phase o, des hydrures se
forment. Trois types d’hydrures peuvent se former dans le titane : y (TiH FCT), & (TiHx FCC) et
e (TiH2 FCT). Ces hydrures provoquent une expansion volumique lors de leur formation et créent
un champ de contrainte a leur proximité. Ils sont réputés pour leur fragilité et leur impact sur les
propriétés mécaniques mais nous avons pu voir que cette affirmation doit étre nuancée car les
relations d’orientation entre les hydrures et la matrice peuvent permettre une accommodation de
la déformation plastique. IIs peuvent se former en couche de sub-surface sur des alliages de titane
monophasés o mais aussi sur certains alliages contenant de trés faibles taux de phase p. Dans les
alliages monophasés a, ils vont ensuite se former dans le corps du matériau en commengant par
les joints de grains, si les conditions permettent la diffusion de I'hydrogene en profondeur. Dans
les alliages biphasés o/ B, les hydrures se forment sur les interfaces o/ apres le dépassement de
la limite de solubilité de la phase .

Il est a noter que le coefficient de diffusion de I'hydrogéne dans les hydrures est 100 fois plus
faible que dans la phase o, ce qui peut limiter la diffusion de I'hydrogéne dans les alliages de
titane a long terme.

La polarisation cathodique compromet le caractere protecteur du film passif du titane et permet
la réaction d’évolution de I'hydrogene. Ainsi, plusieurs études se sont concentrées sur
I'absorption de I'hydrogene dans le titane sous protection cathodique et sur la formation des
hydrures (Tableau I-7 et Tableau I-8). Retenons que l'importance de ces phénomeénes est
dépendante du milieu, de 'intensité du courant cathodique et de Ialliage de titane considéré.

Dans des conditions se rapprochant de nos objectifs, soit 30°C en eau de mer artificielle ou eau
de mer naturelle, tres peu de données sont disponibles dans la littérature. Notre étude s’inscrit
dans ce cadre afin de déterminer les conditions de fragilisation possibles. Nous caractérisons
I'évolution du chargement en hydrogene et la formation des hydrures dans le T40 et le TA6V ELI
en fonction du potentiel imposé. Afin de mieux appréhender les effets de surface et les
interactions microstructures/diffusion de l'’hydrogéne et formation des hydrures, nous
comparons les chargements en milieu eau de mer artificielle avec des milieux modéles. Ensuite,
nous déterminons les effets de I'hydrogene et des hydrures sur les propriétés mécaniques en
traction uniaxiale en termes de caractéristiques locales (contrainte hydrostatique et déformation
plastique équivalente). Enfin, des essais de chargement longs (100 a 400 jours) par couplages
galvaniques en eau de mer naturelle se rapprochant de conditions d’exploitation industrielles
sont mis en place. Ceux-ci nous permettent de conclure sur la limite de potentiel cathodique
utilisable en toute sécurité par la comparaison des résultats en laboratoire et en milieu naturel.
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Tableau I-7 : Synthese de 1'état de I'art sur les chargements cathodiques en eau de mer et en milieu salin.

Chargement Cathodique
Milieu

Eau de mer naturelle, artificielle ou solution NaCl

Chargements destinés au dosage et a I'observation
Potentiel
(V/ECS ou -1,85 -1,6 -1,5 -1,4 -1,2 -1,05 -1,04 -1
V/Ag/AgCl)
Alliage T40 (o)
Eau de mer
Milieu NaCl (/35/g/ L) NaCl (35g/L) aéré Eau de mer NaCl §3§g/ L) NaCl (,35’g/ L) artificielle Eau de mer NaCl (/35/g/ L)
aéré naturelle aéré aéré pH=4 avec naturelle aéré
COs
Température 45°C 45°C Variations 45°C 45°C 80°C Variations 45°C
naturelles naturelles
70 wppmen 1
Couche
d’hydrures de Couche d’hydrures de 50 pm , Couche Hydrures de an Hydrures de
e e I ’s d’hydrures de surface et Hydrures de | 290 wppm en surface ,
. 80 um stabilisée | stabilisée et pénétration jusqu’a s P e X Pas d’hydrures
Résultats P 150 pm stabilisée pénétration surface 2 ans stabilisés apres
et pénétration 150 pm R . . N . [Schutz1989]
usqu’a 170 um [Schutz1989] apres 6 mois jusqu’a 80 pm [Schutz1989] (3 mm 6 mois
J [Sghutzl989] [Gehring1988] [Schutz1989] d ’épaisseur) [Gehring1988]
[Lunde1993]
Chargements destinés aux essais mécaniques Chargements destinés au dosage et a I'observation
Potentiel
(V/ECS ou -1,5 -1,4 -1,05
V/Ag/AgCl)
. TA6V ELI
Alliage T40 (o) Ti-0,8Ni-0,3Mo (quasi Q) TA6V (0./P) T40 (o) T50 (o) Ti-0,8Ni-0,3Mo (quasi o) (/)
. Eau de mer artificielle pH=4 avec Eau de mer
Milieu Eau de mer NaCl (35g/L) CO, naturelle
Température Variations
de chargement | 90°C | 170°C 90°C 170°C 90°C 170°C 70°C 70°C 80°C
, . naturelles
et d’essai
1500 wppmen 1 an 94 wppm en 2
3000 wppm en 2 ans
Pas de I Pas de Pas de Pas de e . ans
Résultats fragilisation Fragl.hsatlon fragilisation fragilisation fragilisation Fraglhsatlon (3 mm d "¢paisseur) (1 mm
[Madina2009] | [Madina009] |y 4ina2009] | [Madina2009] | [Briant1i997] | [oriantl997] | Couched hyzcérj‘j)rjfsde dOumen |4 enaisseur)
[Lunde1993] [Seiersten2002]




Tableau I-8 : Synthese de 1'état de I'art sur les essais mécaniques apres chargements en milieu acide ou sous pression d’hydrogene gazeux.

d : odigue
g O O
Alliage T40 (o) TA6V (a/P)
Tempgzature Ambiante (puis 80°C (puis homogénéisation a 80°C (puis homogénéisation a Ambiante
homogénéisation a 400°C) 300°C) 300°C)
chargement
Terg;)eesl;aatiure Ambiante Ambiante 300°C Ambiante 300°C Ambiante
Nucl.e ation des ¢ a/v1tes plus Baisse des Baisse des
rapide et localisée sur les o Pas de L Pas de I
C proprietes ey propriétes ey Fragilisation, ruptures
hydrures orientés dans la mécaniaues puis fragilisation mécaniaues puis fragilisation interoranulaires et
Résultats direction de traction. Elle est la amques p jusqu’a 1380 amques p jusqu’a 1270 5 .
R fragile a partir de fragile a partir de transgranulaires (2500
cause de la fracture a la place de wppm wppm .
. ) 1240 wppm . 1630 wppm . wppm) [Kim2020]
la croissance en T40 non chargé [Bignon2018] [Bignon2018] [Bignon2018] [Bignon2018]
[Huez1998] & &
i esS10 ogene
Alliage T40 (o) TA6V (o/P)
Température
de 475°C ? 600°C
chargement
Tem})erat'ure Ambiante ? Ambiante
d’essai
Fragilisation progressive d’une baisse de A% a 600 wppm a une Fra(ilflflzi;ﬁ;l F;;;fgj?jﬁjf;gi de dﬁéﬁlj{[lggor;iilse
Résultats réelle fragilisation de 2790 a 3490 wppm P P

[Briant2002]

fonction de la microstructure initiale
[Nelson19752]

1800 wppm
[Hardie1999]
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CHAPITRE II. MATERIAUX ETUDIES
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Chapitre Il. MATERIAUX ETUDIES 49
.1 Caractérisations métallurgiques 51
11.1.1  Alliage polycristallin T40 (Grade 2) 52
11.1.2 Alliage biphasé TA6V ELI (Grade 23) 56

.2  Synthése des caractéristiques de référence 62

Suite au chapitre « Etat de l'art », il convient de réaliser une analyse de la métallurgie de nos
alliages en tenant compte des spécificités de chacun (monophasé, multi-phasé). L' objectif est de
mettre en évidence les caractéristiques qui pourraient avoir un impact sur 1'absorption et la
diffusion de I'hydrogene et donc sur I'évolution des propriétés mécaniques.

Pour I'alliage monophasé T40 il convient de se préoccuper de la texture, de la taille de grain, de
la nature des joints de grains, de I'état inclusionnaire et de la densité de dislocations. Dans la
nuance biphasée TA6V ELI la fraction de phases, le degré de percolation, la taille des grains, les
interfaces, la texture et la densité de dislocations sont des éléments que nous étudions.
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I1.1 Caractérisations métallurgiques

L’alliage monophasé polycristallin T40 provient d"une tole laminée d’épaisseur 30 mm fournie
par TIMET et I'alliage biphasé TA6V ELI provient d'une plaque forgée fournie par Aubert &
Duval d’épaisseur 60 mm. L"Annexe 1. décrit les prélevements de matiere effectués lors de nos
travaux.

Les échantillons ont été prélevés sur toute l'épaisseur des toles afin de caractériser la
microstructure des alliages ainsi qu'une possible variabilité de celle-ci. Afin de conduire cette
analyse, celles-ci ont été découpées en 5 zones selon la direction DN décrites en Figure II-1.

6cm T
(TA6V)

(T40)

DN P

DL : Direction de laminage
DT : Direction transversale
DL DN : Direction normale

Zone 1

Zone 2

Zone 3

Zone 4

§Zone 5

Figure II-1 : Zones de préléevement dans I'épaisseur des toles fournies.

Dans un premier temps, une étude par microscopie optique a permis de caractériser les tailles de
grains des deux alliages de titane ainsi que la présence de macro-zones dans le TA6V ELI Ensuite,
la nature des phases est identifiée par diffraction des rayons X. Les textures cristallographiques,
les fractions de phases en présence, I'état inclusionnaire et la nature des joints de grains ont été
questionnés et étudiés par microscopie électronique a balayage couplée a la technique EBSD
(electronic backscatter diffraction). Enfin, des observations conduites en microscopie électronique
a transmission nous ont permis d’évaluer la densité de dislocations a I’état initial et de caractériser
la cristallographie des phases.

L’ensemble des techniques expérimentales et des protocoles utilisés sont rassemblés en
Annexe 2. .
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II.1.1  Alliage polycristallin T40 (Grade 2)

Les observations par microscopie optique mettent en évidence la structure polycristalline du T40
(Figure II-2) qui est relativement homogene au sein de la tole en terme de taille de grains. Notons
une certaine variabilité aux abords de la surface supérieure qui s’écarte de la valeur moyenne de
50 pm sur une distance de 5 mm (Zone 1, Figure II-3.a). Dans un souci de reproductibilité, il a
donc été décidé que les 5 mm des bords de la tole (supérieur, inférieur et cotés) ne seraient pas
utilisés durant la suite de I'étude. La taille de grains a aussi été déterminée par EBSD car la
différenciation des orientations permet de mettre en évidence les grains de petite taille qui
peuvent étre omis durant les observations au microscope optique. Les tailles de grains ainsi
obtenues sont d’'un diametre moyen de 46 + 10 um (Figure II-3.b). Notons en particulier la
présence d'une fraction de 3% de grains de petite taille comprise entre 5 et 20 pm.

DT

DL

Figure II-2 : Microstructure du T40 observée au microscope optique (a) échantillon électro-poli et observé
en lumiere polarisée et (b) échantillons polis et attaqués avec une solution d’acide fluorhydrique.
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Figure II-3 : (a) Taille de grains en fonction de la position dans 1'épaisseur de la tole au microscope optique
et (b) la taille de grains moyenne de 46 + 10 pm calculée sur 9 cartographies EBSD équivalentes a une
surface totale de 22 mm? contenant 10 000 grains au centre de la tole (zone 3).

La nature des joints de grains a été caractérisée en terme de désorientation par la technique EBSD.
La Figure II-4 présente des cartographies de répartition spatiale des joints de grains classés en
fonction de la désorientation des grains adjacents selon deux classes : faibles désorientations et
fortes désorientations. La séparation entre ces deux catégories se situe a 15° et a été déterminée
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pour les matériaux cubiques [Priester2006]. Nous avons ici une structure hexagonale mais aucun
critere spécifique n’a été trouvé dans la littérature. Nous baserons donc notre réflexion sur ce
critere tout en sachant que les spécificités de la phase hexagonale pourraient apporter d’autres
interprétations. Nous notons une proportion tres importante des angles de fortes désorientations
(en bleu, Figure 11-4). A cette étape de I’analyse, retenons la présence d’une majorité de joints de
grains ayant une structure moins ordonnée, ce qui peut suggérer la présence de courts-circuits de
diffusion et pourrait s’avérer important en terme de pénétration de 'hydrogene dans le matériau

[Oudriss2012].

Les analyses EBSD ont été conduites sur des surfaces d’environ 7 mm?, ce qui représente environ
3300 grains, afin de déterminer la texture cristallographique du T40. Les résultats sont regroupés
dans la Figure II-5. La texture cristallographique est analysée en terme de figures de pole selon
les orientations (0002), (10-10) et (11-20), ainsi que sous forme de représentations de type
« Rocking curve » (distribution d’axe <c> le long d"une ligne traversant la figure de pole). Une
texture de fibre < ¢ > selon les directions normales au sens de laminage est clairement observée,
quelle que soit la face étudiée. La « rocking-curve » de la face perpendiculaire a DT selon la
direction DN montre des pics a 35-40° de I’axe DT. Notons que la littérature relate des pics a 30-
35°, proche de nos résultats expérimentaux [Larson1974]. Compte tenu du fait que '’hydrogene
diffuse plus rapidement selon l'axe <c> de la structure hexagonale que selon son axe <a>
[Lu2013], cette texture cristallographique tres marquée pourrait impacter la diffusion de
I'hydrogeéne et provoquer des variations selon que I’on considere les faces (DL, DT) et (DN, DL)
ou bien la face (DN, DT). La vitesse de diffusion apparente suivrait alors cet ordre:
D.p(DT) > Dap (DN) > Dy, (DL).
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Figure II-5 : Texture du T40 sur 7 mm? pour chaque orientation, équivalent a environ 3300 grains
(cartographie EBSD, figures de pole et « rocking-curves » représentant la fraction de grains en fonction de

leur angle par rapport a la normale a la surface).
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Ensuite, des analyses MEB ont permis de mettre en évidence la présence de précipités TiFe
localisées en majorité sur les joints de grains du T40 mais aussi a l'intérieur de certains grains
comme l'illustre la Figure II-6. Le T40 contient une teneur en fer < a 0,3% massique et le fer est
tres peu soluble dans le phase a du titane. Il a donc tendance a former des précipités
[Combres1997, 2010]. Notons que I'élément carbone indexé sur ce spectre est issu des impuretés
présentes sur la surface de I'échantillon mais pas de sa composition chimique.

Des analyses en diffraction des rayons X ont montré une correspondance exacte a la fiche
JCPDS 00-044-1294 donnant des parametres de maille de : a = 0,295050 nm et c = 0,468260 nm
pour cette structure HCP.

Enfin, le T40 a l'état initial ne présente que tres peu de dislocations comme l'illustrent nos
observations conduites en microscopie électronique a transmission présentées en Figure II-7.
Notons que cette situation ne permet pas de déterminer raisonnablement une densité de
dislocations.

Ti

c Ti

HV | Mag | Pressure | WD [Spot Det ——20.0pm——
20.0 kV/1500x/0.90 mbar{10.0 mm| 3.6 SSD 100 2.00 3.00 4.00 5.00 6.00 7.00

Figure II-6 : Observation MEB et analyse chimique de précipités TiFe de fer dans le T40.

Grain o Joint de grains et dislocations

Joint de grains

Figure II-7 : Observations MET du T40 a I'état initial.
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I1.1.2 Alliage biphasé TA6V ELI (Grade 23)

Les observations par microscopie optique ont été réalisées sur les trois faces. Une structure
bimodale relativement homogene dans 1'épaisseur est mise en évidence sur la Figure II-8, a
I'exception des proches surfaces (zones 1 et 5). L’ensemble de la structure présente des
macro-zones d’environ 100 a 150 pm d’épaisseur empilées selon 'axe DN. Les zones de proche
surface 1 et 5 sont des macro-zones d’environ 5 mm d’épaisseur avec une structure hétérogéne.
Ces zones ne seront pas considérées lors de I'étude dans un souci de reproductibilité.

DT

DL

Figure II-8 : Microstructure du TA6V ELI observée en microscopie optique (a) Echantillon électro-poli et
(b) échantillons polis et attaqués avec une solution d’acide fluorhydrique révélant des macro-zones
empilées selon DN.

Les analyses EBSD des surfaces (DN, DT) et (DT,DL), présentées sur la Figure II-9, mettent en
évidence une succession de zones a orientation cristalline différente appelées « macro-zones ». La
texture générale est difficile a définir sur ces faces car il faudrait intégrer une statistique
suffisamment importante de macro-zones, ce qui n’a pas été réalisé dans notre étude. La présence
de ces macro-zones est un point important a considérer car, comme pour 1'effet de texture du T40,
celles-ci pourraient influer sur la diffusion de I'hydrogéne. Comme cela a été vu dans le Chapitre
I, les macro-zones peuvent aussi impacter les propriétés mécaniques [Biavant2000,
Bantounas2009, Bathini2010, Buirette2014, Zhang2017].

Notons que ces observations par EBSD n’ont pas permis de mettre en évidence une différence de
proportion de phases en fonction des macro-zones. Les analyses EBSD de la face (DL, DT) sur la
Figure II-10 mettent en évidence 6% de phase . Les analyses d'images conduites sur les
observations optiques et présentées en Figure II-11 ont permis de déterminer un taux de phase 3
proche de 10%. Ces résultats sont certainement une surestimation du taux réel car I'attaque
métallographique révele aussi les joints et sous-joints de grains de la phase a. Les analyses
d’images menées sur les observations MET en Figure 1I-11 confirment une proportion de phase
 avoisinant les 6 %.

La phase 3 n’est pas totalement percolée sur les images en deux dimensions mais nous ne
pouvons pas conclure, a partir de ces analyses, que cette caractéristique est valable pour la
structure en trois dimensions. Notons tout de méme qu’il est fortement possible que celle-ci soit
percolée car sur nous observons sur ces analyses que les grains [ sont tres rapprochés. Cette
caractéristique est importante compte tenu de la solubilité de I'hydrogene dans la phase 3 et de
sa facilité de diffusion dans celle-ci qui peut en faire un court-circuit de diffusion tres important.
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Les analyses EBSD présentées en Figure II-10 permettent également d’évaluer la taille des grains
des deux phases. La taille des grains o primaires est de 22 + 5 pm, les o secondaires font 9 £ 5 pm
et les grains B mesurent environ 1 pm. Il est observé que la phase o présente une texture d’axe
<c> dirigée selon la direction transverse DT. La figure de podle représentant la phase o est
comparable a celle trouvée en bibliographie pour cet alliage. Nous pouvons cependant certifier
que cette texture changerait si nous réalisions I’analyse dans une macro-zone.

max = 20472
12377

Macro-zone rouge Macro-zone bleue

Figure II-9 : Analyses EBSD des faces (DN,DT) et (DN,DL) avec les figures de pole des macro-zones rouges
pour (DN,DT) et bleues pour (DN,DL).
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Figure II-10 : Analyses EBSD de la face (DL,DT).
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Figurell-11: (a) TA6V ELI observé au microscope optique, (b) détermination de 10% de phase {3 par analyse
d’image, (c) cartographie MET du TA6V ELI et (d) détermination de 6% de phase 3 par analyse d'image.

Des diffractogrammes ont été réalisés aux rayons X afin de déterminer les parametres de maille,
Figure II-12. Les parameétres du TA6V ELI calculés sont de : a = 0,292268 nm et ¢ = 0,465987 nm
pour la phase a de structure HCP et a = 0,320996 nm pour la phase  de structure CC. Selon les
différents plans d’observation, des variations dans l'intensité des pics sont observés et sont
caractéristiques de la texture cristallographique analysée par EBSD.

Les parametres de maille de la phase a, calculés a partir des clichés de diffraction MET sont de :
a=0,286485 nm et c= 0,483756 nm. Le parametre de la phase P est de : a=0,336411 nm (moyenne
sur 7 clichés MET). Ce dernier est plus important que pour la phase  pure (a = 0,33065 nm,
Fiche JCPDS 44-1288). Une différence de parameétres de maille d’environ 2 a 4% est obtenue entre
les mesures déduites des spectres DRX et les analyses des clichés de diffraction par MET. Les
mesures obtenues par DRX sont des mesures globales alors que les valeurs calculées avec les
clichés de diffraction MET sont des mesures locales, ce qui pourrait expliquer les différences dans
les parameétres de maille.

Une projection stéréographique est réalisée pour connaitre les relations d’épitaxie possibles entre
les deux phases. Nous observons sur la Figure I1-13 que les plans (0001) de la phase a et (110) de
la phase P sont paralleles. Les projections stéréographiques mettent en évidence que ces grains a
et P sont en épitaxie selon les relations de Burgers a (0001) // B(110) et a[1120] // B[111]
[Burgers1934].

Les observations MET présentées sur la Figure II-14 mettent en évidence de nombreuses
dislocations présentes dans les grains oo du TA6V ELI avec un taux de 9,4x10*m2 (moyenne sur
10 grains), ainsi que dans les grains p pour lesquels le taux de dislocations n’a pas été calculé. Des
sous-joints dans les grains o sont observés. Soit le revenu apres le laminage est moins efficace que
celui du T40 soit 'accommodation des deux phases du TA6V ELI est difficile et crée des
contraintes internes qui engendrent ces dislocations.
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Figure 1I-12 : Spectres DRX du TA6V ELI a 1'état initial.
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Figure II-13 : (a) Image de MET de TA6V ELI mettant en évidence des grains o (sombres) et des grains 3
(clairs). Projection stéréographique (b) de la phase a et (c) de la phase P en relation d’épitaxie selon
[Burgers1934].
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Phase o (gris) et phase 3
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Figure 11-14 : Analyses MET du TA6V ELI a l'état initial.
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I1.2 Synthése des caractéristiques de référence

Le T40 est un alliage monophasé a avec une structure équiaxe présentant quelques précipités
TiFe. Le laminage de la tole a créé une texture de fibre < c > selon les directions normales au sens
de laminage. L’analyse du caractére des joints de grains a montré que ceux-ci présentent une
majorité de forte désorientation.

Dans le cas du TA6V ELI cet alliage est biphasé o/ 3 de structure bimodale avec 6% de phase 3.
Il présente des macro-zones empilées selon 1’axe DN.

Un résumé des caractéristiques métallurgiques est présenté au travers du Tableau II-1.
Maintenant que la caractérisation métallurgique a été effectuée, plusieurs questions se posent :

- La texture des matériaux aura-t-elle un impact significatif sur la diffusion de I’hydrogéne ?
- La forte désorientation entre les grains du T40 aura-t-elle un effet sur la diffusion ?

- Les précipités TiFe dans le T40 auront-ils un impact ?

- Quels seront les effets de la phase 3 sur la diffusion et la solubilité de I'hydrogene ?

- La répartition des phases sera-t-elle un parameétre important quant a la sensibilité a
I'hydrogeéne des alliages de titane ?

- Quel est 'impact des phases présentes sur les propriétés mécaniques ?

- Quelles seront les évolutions des propriétés mécaniques causées par I'apport d’hydrogene,
lui-méme influencé par tous ces parametres ?

Ces questions nous amenent a séparer la suite de notre étude en deux parties. L'une concernant
I'absorption de I'hydrogene et la formation des hydrures et I'autre concernant les impacts
spécifiques a chaque configuration d’alliage sur les propriétés mécaniques.
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Tableau II-1 : Bilan des états métallurgiques de référence.

Alliage polycristallin T40

Alliage biphasé TA6V ELI

Equiaxe monophasé o
Taille de grains : oo = 46 + 10 pm
Précipités TiFe

0001

DN

Texture de fibre < ¢ > sur les directions
normales au sens de laminage - pic
d’intensité entre 35 et 40° de I’axe DT

Tres peu de dislocations

Parametre de maille > Fiche JCPDS 00-044-
1294
Structure hexagonale a
a = 0,295050 nm
c =0,468260 nm

Bimodale biphasé a/3
6% de phase 3
Olprimaire = 22+5 pm
Olsecondaire = 9 £ 5 pm
B=13+1um

B e

Macro-zones d’environ 100 pm d’épaisseur
empilées selon DN

9,4x1013m-2 dislocations dans la phase a

Structure hexagonale o
a =0,292268 nm (DRX) 0,286486 nm (MET)
¢ = 0,465987 nm (DRX) 0,483757 nm (MET)

Structure cubique centrée 3
a =0,320996 nm (DRX) 0,336411 nm (MET)
(B JCPDS 00-044-1288 : a= 0,330650 nm)
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Chapitre III - Absorption de I'hydrogene et formation des hydrures

Avec l'objectif de déterminer l'impact de l’absorption de I'hydrogene sur les propriétés
mécaniques des alliages de titane, nous commencons par étudier les évolutions structurales
causées par I'hydrogene. Les changements structuraux pourront ensuite étre discutés comme des
origines des évolutions des propriétés mécaniques. Une synthese des différents processus
intervenants est proposée sur la Figure III-1.

La littérature a montré que lors du dépassement du seuil limite de solubilité en hydrogene dans
le titane, il y a formation de phases hydrures. Apres avoir étudié les différences de structure entre
le T40, monophasé et polycristallin, et le TA6V ELI, biphasé en structure bimodale, nous voulons
dans un premier temps apprendre ou et a partir de quelle quantité d’hydrogene vont se former
ces hydrures. Pour cela nous suivons plusieurs étapes :

- L’étude des cinétiques des réactions de réduction a la surface de nos matériaux lors d’une
polarisation cathodique en eau de mer. La formation des dépots calco-magnésiens
recouvrant progressivement la surface du titane sous polarisation cathodique en eau de
mer affecte ces réactions.

- Le chargement en hydrogene par des mesures globales et la comparaison entre le milieu
eau de mer artificielle et des milieux modéles (NaCl, H.SO, et HsPOy glycériné) qui
permettent de déterminer les cinétiques limitantes et de simuler des chargements plus
longs.

- La compréhension des mécanismes de formation des hydrures en lien avec la teneur en

hydrogene absorbée et sa distribution influencée par la structure des matériaux.

Le protocole expérimental de chacune des techniques utilisées est présenté en Annexe 2. .

a Y
A . S
Dépot calcomagnésien . 3 A CES]
Oxyde
Couche adsorbée H

Formationde
nouvelles phases

Titane

Figure III-1 : Schéma des réactions ayant lieu lors de la polarisation cathodique en eau de mer artificielle et
pouvant amener a I"absorption d"hydrogene.
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III.1 Comportement des surfaces sous polarisation cathodique

Nous avons commencé par caractériser le comportement de surface de nos alliages lors d'une
polarisation cathodique en eau de mer artificielle. Les résultats ont ensuite été comparés a ceux
obtenus dans d’autres milieux :
- Unmilieu simplifié NaCl a 3,5 % qui permet d’évaluer le role de la composition chimique
du milieu dans I'absorption de I'hydrogene.
- Un milieu de référence H>SO; molaire qui, d’aprés des études précédentes [Huez1996,
Bignon2018], permet d’obtenir de fortes teneurs en hydrogene dans le T40.

L’objectif de notre étude est d’identifier le role de la polarisation cathodique et des évolutions de
I'état de surface sur les mécanismes d’absorption de l'hydrogéne. La comparaison de
comportement pour les trois milieux nous permet d’identifier les différents processus qui
conditionnent I'entrée de I'’hydrogene au sein du matériau durant les différents régimes de
chargement en hydrogene observés.

III.1.1 Courbes de polarisation en eau de mer artificielle

Les essais de polarisation cathodique permettent d’identifier les domaines d’activité de surface
en fonction du potentiel cathodique imposé.

Les courbes de polarisation cathodique en milieu eau de mer artificielle pour le T40 et le TA6V
ELI sont similaires. Elles sont présentées en Figure III-2. Trois domaines sont discernables.
Chacun d’eux correspond a une réaction majoritaire et ils sont respectivement nommés A, B et C.

01 C ‘ ‘ ‘ Milieu eau de mer aéré
Hydrogéne | |
0,01 ydrog ! A
0, + 2H,0+ 4e~ —» 40H™
0,001 (Transfert de charge étape
limitante)

1E-4
£
S 1E5 B
< 0, + 2H,0+ 4e~ —» 40H™
= 1E6 (Diffusion étape limitante)

1E-7 C

‘ . 1 - Volmer
1e-8 4 ~ - T40 (Eau de mer art|f|C|eII(_a_p_l—|:8) H,0+ e~ — Hygs + OH™
—— TAG6V ELI (Eau de mer atrtificielle pH=8)
1E-9 : ; : ; : ' 2 — a. Heyrovsky
2.0 1.5 1.0 05 Hygs + H,0+ e~ —> Hy + OH™
E (V/ECS)
b. Tafel
ZHads - HZ

Figure III-2 : Courbes de polarisation cathodique du T40 et du TA6V ELI en eau de mer artificielle réalisées
a 0,5 mV/s sans OCP et réactions électrochimiques associées aux trois domaines identifiés.

Dans le domaine A, la réduction du dioxygene dissous se produit sur le film passif de TiO.. Dans
ce domaine de potentiel, le film d’oxyde ralentit considérablement les cinétiques de transfert de
charge, limitant alors la valeur de la densité de courant cathodique [Creus1997]. Pour des valeurs
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de potentiel plus négatives que -0,8 V/ECS, la densité de courant cathodique augmente (domaine
B) traduisant une évolution de la conductivité du film passif, comme cela a été reporté dans les
travaux de Creus et al. [Creus1997]. Des travaux [Lemon1996, Frites2014] ont montré une
évolution de la nature du film passif sous polarisation cathodique qui se traduirait par une
modification de son comportement semi-conducteur, ce qui faciliterait le transfert de charge. La
densité de courant cathodique augmente jusqu’a une valeur limite correspondant a la densité de
courant limite de réduction du dioxygene dissous sous controle diffusionnel. A partir de -1,4
V/ECS, la densité de courant cathodique augmente avec la surtension cathodique, correspondant
au domaine C associé a la réaction d’évolution de I'hydrogéne (REH).

Lors des essais de polarisation cathodique des électrodes de titane en eau de mer artificielle, il est
remarqué qu'une couche de dépdt calco-magnésien se forme sur la surface de I'échantillon. La
surface active diminue donc au fur et a mesure de I'essai.

Des tests ont alors été réalisés a des vitesses de balayage plus importantes afin de limiter la
formation du dépot. A partir de 20 mV/s le dépot ne se forme plus, cependant des 10 mV/s,
méme si une légere formation de dépot est observée, le comportement est équivalent au 20 mV/s
et n’est plus affecté par le dépot. Les courbes de polarisation obtenues a ces vitesses de balayage
présentent des courants plus intenses que les courbes réalisées a 0,5 mV/s pour les mémes
potentiels. L'ensemble de la courbe est affecté, ce qui suggere que le dépot se forme tres vite.

L’influence du pH sur la réactivité de surface du titane en eau de mer a été évaluée. En effet, des
espaces confinés peuvent subir une acidification du milieu suite aux réactions d’oxydation de la
contre-électrode. Une valeur de pH 4 a été choisie car des évolutions jusqu’a cette valeur ont été
mesurées lors d’essais de polarisation cathodique en eau de mer artificielle dans des cellules de
chargement sous-dimensionnées.

On note de légere différence dans I'allure des courbes de polarisation sur les deux nuances de
titane lors de la variation de pH 8 a pH 4 (Figure III-3), le potentiel de corrosion devient
légerement moins négatif en passant de -0,5 a -048 V/ECS. Pour de faibles surtensions
cathodiques, I'évolution de la densité de courant en milieu moyennement acide differe
légérement et suggere une modification de la nature du film d’oxyde. D’apres la littérature, ce
dernier aurait tendance a se dissoudre en milieu acide alors qu’il est transformé de TiO, en
Ti-OOH en milieu neutre ou alcalin [Ohtsuka1987].

Les trois domaines de potentiel A, B et C se délimitent aisément et permettent le choix des
potentiels de polarisation cathodique qui seront appliqués par la suite pour réaliser les
chargements en hydrogene. En eau de mer artificielle, le domaine « A » débute au potentiel de
corrosion vers -0,5 V/ECS et se termine a -1 V/ECS. Le domaine « B » se prolonge
jusqu’a -1,5V et précede le domaine « C ». Les valeurs de potentiels de -0,8 V/ECS (domaine A),
-1,25 V/ECS (domaine B) et -1,8 V/ECS (domaine C) sont retenues pour I'étude du chargement
en hydrogene en eau de mer artificielle. Les potentiels de -1,5 V/ECS et -1,6 V/ECS ont aussi été
utilisés pour caractériser la transition entre les domaines B et C.
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Figure I1I-3 : Courbes de polarisation (a) du T40 et (b) du TA6V ELI en eau de mer artificielle a pH =8 et a
pH =4 réalisées a 0,5 mV/s dés I'immersion.

III.1.2 Caractérisation du film calco-magnésien des polarisations cathodiques en eau de mer

Lors de I'application d’un potentiel cathodique en milieu marin, un dépot calco-magnésien se
forme a la surface des alliages de titane. Nous cherchons a identifier la composition de ce dernier
film afin d’évaluer son éventuelle influence sur les conditions de chargement en hydrogene.

La Figure III-4 présente I’évolution de la densité de courant cathodique en fonction du temps lors
de la polarisation du T40 a un potentiel de -0,8 V/ECS et du TA6V ELI a un potentiel de
-1,25 V/ECS. Le comportement est similaire pour les deux alliages. Nous pouvons observer une
période de transition durant laquelle I'intensité du courant diminue. Celle-ci se termine par une
stabilisation qui suggere que la réaction cathodique se produit sur les zones d’imperfections du
film calco-magnésien. Ces zones actives diminuent en fonction du temps lors de la structuration
du film. Au fur et a mesure de la polarisation, le taux de recouvrement augmente jusqu’a masquer
la quasi-totalité de la surface active. Le temps de stabilisation d'une dizaine d’heure reste observé.

Lors des essais de polarisation a -0,8 V/ECS, -1,25 V/ECS et -1,5 V/ECS (domaines A et B), un
dépot d’aragonite Ca(COs) a été identifié par micro-spectroscopie Raman (Figure III-5) par
comparaison avec I'aragonite analysé dans les travaux de Gillet et al. [Gillet1993]. Les analyses
sont réalisées sur les dépots formés suite a un maintien a ces potentiels durant 72h (-1,25 V/ECS),
96h (-0,8 V/ECS) et 144h (-1,5 V/ECS). Les dépots sont minces et denses. Notons que ces dépots
sont présents sur des potentiels (domaines A et B) ot les densités de courant de réduction sur la
surface active et le chargement en hydrogene sont tres faibles.
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Figure III-4 : Evolution de l'intensité du courant cathodique en fonction du temps de chargement a
-0,8 V/ECS et -1,25 V/ECS en eau de mer artificielle et évolution du recouvrement de surface par le dépot
calco-magnésien.
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Figure III-5 : Spectres Raman sur les dépots formés apres polarisation cathodique a des potentiels allant de
-0,8 V/ECS a -1,5 V/ECS en eau de mer artificielle comparés a un spectre de l'aragonite de la littérature
[Gillet1993].
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Lors des chargements a -1,8 V/ECS, le dépot calco-magnésien est tres irrégulier et de forme
gélatineuse, suggérant une évolution de sa composition (Figure III-6). Pour des durées de
polarisation importantes, il recouvre entierement la surface avant de se détacher régulierement a
cause du bullage de I'’hydrogene et se reforme ensuite. La courbe de chargement cathodique en
est ainsi tres affectée. La formation de dépot entraine une évolution irréguliere de la densité de
courant de chargement car chacun de ses détachements augmente la surface libre (Figure II1-6).
Notons que cette intensité a tendance a devenir plus négative que l'intensité initiale, ce qui
montre que la surface a été affectée par le chargement en hydrogeéne et que I’oxyde n’oppose plus
la méme « résistance » (voir I'évolution des propriétés semi-conductrices de I'oxyde expliquée
précédemment). Le dépot a été identifié par Raman comme un mélange de Brucite Mg(OH): et
de Calcite Ca(COs) (Figure III-6). Compte tenu de l'épaisseur des dépdts et de leurs
hétérogénéités, 'analyse a été réalisée sur la surface initialement en contact avec le métal et sur
celle en contact avec I'eau de mer afin d’identifier une éventuelle évolution de la composition de
ce film. La composition du film est identique sur ces deux faces. A la différence du dépot
d’aragonite formé lors des polarisations cathodiques moins négatives que -1,5 V/ECS, celui-ci est
trés épais et son hétérogénéité semble pouvoir laisser passer I'eau de mer.
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Figure III-6 : (a) Exemple d’évolution de l'intensité du courant cathodique en fonction du temps de
chargement a -1,8 V/ECS, (b) photo d'un dép6t spongieux sur le métal, (c) analyse Raman sur un dépot
apres 72h de polarisation, (d) face relativement plane en contact avec I'échantillon et (e) surface irréguliére
en contact avec I'eau de mer.
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II1.1.3 Influence du milieu sur la réactivité cathodique des alliages de titane

Des courbes de polarisation cathodique ont été effectuées en milieu NaCl 35g/L et pH 7 avec le
TA6V ELI afin d’estimer I'impact du dépodt calco-magnésien par comparaison avec la courbe de
polarisation en milieu eau de mer artificielle. Les comportements des deux alliages (T40 et TA6V
ELI) sont similaires, ce qui explique pourquoi ces essais n’ont pas été réalisés sur le T40. En
revanche, des essais en milieu H>SO, ont été réalisés sur le T40 qui d’apres des études précédentes
[Huez1996, Bignon2018], permet d obtenir de fortes teneurs en hydrogene.

La Figure III-7 présente une comparaison des courbes de polarisation cathodique du TA6V ELI
entre le milieu eau de mer artificielle et le milieu NaCl.

Le comportement dans les domaines A et B est peu différent et nous notons un potentiel de
corrosion quasi similaire pour cet alliage dans les deux milieux. La transition entre les régimes A
et B se produit vers les mémes valeurs de potentiel (de 1'ordre de -1,2 V/ECS). Ce résultat
supporte 'idée que le dépot d’aragonite Ca(CO3), bien que fin et dense n’a que peu d’influence
sur l’activité électrochimique dans les domaines A et B.

Enrevanche, le domaine C commence plus t6t en milieu NaCl qu’en milieu eau de mer artificielle,
(une transition entre les domaines B et C vers -1,4 V/ECS). Des intensités de courant plus
importantes pour les mémes valeurs de potentiels sont obtenues pour le milieu NaCl
comparativement au milieu eau de mer artificielle. Ce résultat suggere que le dépot
calco-magnésien tres épais et irrégulier de brucite et de calcite formé durant le domaine C
diminue la surface active et réduit les cinétiques des processus d’adsorption et de recombinaison
de I'hydrogene.
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Figure III-7 : Courbes de polarisation du TA6V ELI en milieu NaCl pH=7 et en eau de mer artificielle pH=8
a 0,5 mV/s sans OCP.

Afin de disposer d"un milieu de chargement en hydrogene de référence, nous avons réalisé une
courbe de polarisation du T40 en milieu 0,1M H>SO, désaéré et a 20°C.

La Figure III-8 présente la courbe de polarisation cathodique du T40 en milieu H>SO, dés
I'immersion. La courbe est simplifiée dans ce milieu puisque seul deux domaines sont visibles.
Les domaines A et B sont regroupés et correspondent a la réaction de réduction de I'oxygene
dissous sur le film passif dont la nature évolue en milieu acide [Ohtsukal987]. Vers -1,1 V/ESS,
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la réaction d’évolution d’hydrogene devient significative. La Figure I1I-8.b présente I'évolution
de la dérivée par rapport au temps de la densité de courant en fonction du potentiel imposé. Nous
pouvons voir les domaines d’évolution de I'hydrogéne Volmer (adsorption) de -1,1 a-1,3 V/ESS
et Heyrovsky (recombinaison) a partir de -1, 5 V/ESS séparés par un régime mixte. L'intensité de
chargement en hydrogene choisie pour le T40 en milieu H,SO4 est de -15 mA /cm?. Cette densité
correspond a la condition maximale possible afin de ne pas renter en compétition avec un
processus de recombinaison. Notons que la zone perturbée au voisinage de -1 V/ESS est
interprétée comme étant associée a la réduction de I'oxyde de surface.
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Figure III-8 : (a) Courbe de polarisation cathodique de T40 en milieu H2504 a 0,1 M (T=20°C) désaéré et
(b) dérivée dLn(j)/dt de la courbe de polarisation cathodique pour identifier les domaines Volmer et
Heyrovsky.

Synthése

A ce stade, la préformation d'un oxyde a 'OCP, 'adsorption d’oxygeéne et la formation d’un
dépot calco-magnésiens entrent en concurrence avec le processus d’entrée de I’hydrogeéne. Trois
régimes ont pu étre identifiés pour lesquels les processus actifs different :

- Domaine A (E <-1 V/ECS) : I'activité électrochimique est associée a la réduction de I'oxyde et a
la réaction de réduction du dioxygene dissout.

Ce domaine semble légerement influencé par la formation d'un dépot d’aragonite fin et
homogene. L’activité de 'hydrogene dans ce domaine reste limitée et en concurrence avec
'adsorption de I'oxygene.

- Domaine B (-1 < E<-1,5 V/ECS) : ce pseudo palier correspond a la réaction de réduction du
dioxygene dissous sur le film passif dont la nature a été modifiée suite a la polarisation
cathodique et a une possible élévation locale de pH a l'interface. Comme pour le régime
précédent, le dépot d’aragonite semble légerement affecter 'adsorption de I'oxygene.

- Domaine C (E>1,5 V/ECS) : cette derniere étape marque la prédominance de la réaction
d’évolution de I'hydrogene (REH). Un dépot épais et irrégulier composé de calcite et de brucite
se forme sur la surface du matériau.

75




Chapitre 111 - Absorption de I'hydrogene et formation des hydrures

II1.2 Chargement en hydrogéne et formation des hydrures

Suite a l'étude du comportement électrochimique en milieu marin nous avons défini trois
conditions de chargement pour lesquelles nous allons déterminer la concentration en hydrogéne
introduite en fonction du temps.

Les résultats sont présentés séparément pour les deux alliages mais suivent un protocole commun
qui consiste a déterminer :

- Les courbes de solubilité en hydrogene en fonction du temps de polarisation cathodique
pour des échantillons parallélépipédiques avec différents milieux et différents potentiels
de polarisation cathodique.

- Les modifications microstructurales induites par la présence d’hydrogene. Lors de cette
phase, nous avons étudié I'évolution de la surface par microscopie optique et AFM, la
nature des phases formées par DRX, la localisation et la répartition de ces dernieres par
microscopie électronique a balayage et EBSD. Enfin la nature et les relations d’épitaxies
des différents hydrures ont été déterminées par microscopie électronique en transmission.

II1.2.1 Alliage polycristallin T40 (Grade 2)

I11.2.1.1 Courbes de solubilité

La Figure II1-9 présente I’évolution de la concentration en hydrogene dans le T40 en fonction de
la durée de polarisation cathodique pour plusieurs potentiels de chargement sur la surface
perpendiculaire a DN en eau de mer artificielle ASTM-D1141 a pH 8 et a 30°C. La surface DN
correspond aux plans de base perpendiculaires a 1'axe <c> de la structure hexagonale. Les
potentiels utilisés correspondent aux domaines des courbes de polarisation nommés A, B et C.
Pour les potentiels de -0,8 V/ECS (domaine A) et -1,25 V/ECS (domaine B), 'absorption en
hydrogene est tres faible et ne dépasse pas 8 wppm et 15 wppm respectivement apres 96h de
chargement. Cependant, Lunde ef al. ont mesuré des teneurs en hydrogene de 120 wppm apres
2 ans de polarisation du T40 a -1,05 V/Ag/AgCl en eau de mer naturelle [Lundel1993,
Seiersten2002]. Des essais de chargement sur de plus longues périodes ont donc été programmsés
et sont décrits dans le Chapitre IV.

Pour la polarisation a -1,8 V/ECS correspondant au régime C, un comportement particulier est
observé. La quantité d’hydrogene augmente linéairement avec le temps jusqu'a environ 30h
(régime I), un ralentissement est ensuite noté avec 'apparition d'un pseudo palier pour une
teneur de l'ordre de 260 wppm. Ceci suggere une modification de la surface de I'échantillon
(régime II). Apres 60h de polarisation pour le T40, la quantité d’hydrogene augmente rapidement
(régime III) pour atteindre des valeurs de I'ordre de 1000 wppm apres 96h (régime IV). Dans ce
dernier régime, il peut étre noté que le dépot calco-magnésien couvre quasi-entierement la
surface des échantillons et qu’il est devenu relativement compact, ce qui réduit considérablement
le courant cathodique. A partir du régime III, la dispersion des résultats est importante. Celle-ci
peut étre affectée par plusieurs parametres qui influent sur I’absorption de ’hydrogene comme
la présence du dépot calco-magnésien et ses chutes irrégulieres ou des modifications de surface
de I’échantillon par la formation d"hydrures.

En comparant les chargements selon I'axe <c> (face DN) et I’axe <a> (face DL), une différence de
cinétique est remarquée (Figure III-10). Le palier du régime II a lieu plus tot lors du chargement
selon l'axe <a>. En revanche, le régime III est marqué par une cinétique d’absorption de
I'hydrogene plus lente selon I'axe <a>, ce qui est conforme a la littérature qui annonce un
coefficient de diffusion plus rapide selon I'axe <c> a 30°C. Nous pouvons en déduire que la
vitesse d’absorption en hydrogéne dans le régime II est directement reliée a I'évolution des
cinétiques de surface (modification de la couche d’oxyde et formation de la couche d’hydrures).
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Alors que le régime III est lié a la diffusion de I'hydrogéne au coeur du T40. Enfin, le régime IV
qui caractérise la saturation est équivalent pour les deux orientations.
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Figure I11-9 : Evolution de la concentration en hydrogéne dans le T40 sous polarisation cathodique en eau
de mer artificielle par chargement sur les plans basaux (face DN) a 30°C.
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Figure I1I-10 : Evolutions de la concentration en hydrogéne dans le T40 sous polarisation cathodique a
-1,8 V/ECS et 30°C en eau de mer artificielle, comparaison entre les axes <a> (face DN) et <c> (face DL).
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Des essais de polarisation en milieu 0,1M H>SO, ont aussi été réalisés avec le T40 selon I'axe <c>
pour tenter d’atteindre des concentrations en hydrogene plus importantes. La courbe de
solubilité est présentée sur la Figure III-11. Les concentrations en hydrogéne atteintes pour un
méme temps de polarisation sont comparables aux conditions de -1,8 V/ECS en eau de mer
artificielle. En particulier, le seuil de 260 wppm obtenu en régime II semble correspondre a une
limite de solubilité de I'hydrogene dans le T40. En effet, cette concentration marque le seuil de
formation de I'hydrure massif en sub-surface comme le confirmerons nos observations. Le milieu
H>SO4 ne semble pas étre idéal pour charger le T40 de fagon plus importante qu’avec le milieu
eau de mer artificiel dans la gamme de temps et pour la température considérée. Afin de trouver
un milieu plus approprié pour charger des quantités d’hydrogene plus importantes, des essais
en milieu HsPO; glycériné ont été réalisés (Figure III-11) et permettent de charger jusqu’a
1500 wppm d’hydrogene en seulement trois jours. Cette concentration semble correspondre a une
la limite d"absorption de I'hydrogeéne dans le T40 a 30°C (cinétique limitée par la formation de la
couche d’hydrures) et montre que le régime IV atteint en eau de mer artificielle s’en approche
beaucoup. Le T40 sous polarisation cathodique en eau de mer artificielle a 30°C n’a donc
potentiellement plus la possibilité d’absorber beaucoup plus d’hydrogene en arrivant au régime
IV.

Notons que des chargements en milieu NaCl ont été menés sur le TA6V ELI (Figure III-37
présentée par la suite) afin de questionner l'implication des dépots calco-magnésien sur les
différents régimes de chargement observés en milieu eau de mer artificielle. Ceux-ci n’ont pas été
menés sur le T40 car la courbe de solubilité en hydrogéne dans le milieu H>SO4 a déja montré que
la quantité d’hydrogene suit la méme évolution qu’'en eau de mer artificielle a -1,8 V/ECS. De
plus, les trois premiers régimes (I, II et III) sont similaires dans les deux milieux, ce qui suggere
que le dépot calco-magnésien n’impacte pas de facon significative 1’absorption d’hydrogene sur
ces régimes. Le dépodt calco-magnésien pourrait avoir une influence sur les temps de chargement
longs (régime IV) par la réduction du courant de chargement.
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Figure I1I-11 : Evolutions de la concentration en hydrogene en fonction du temps de polarisation dans le
T40 (DN) sous chargement (a) en milieu HxSO4 désaéré a -15 mA/cm? a 25 °C et (b) en milieu HsPOy
glycériné a 50mA /cm? a température ambiante.
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II1.2.1.2 Evolutions structurales de I'alliage

Dans un premier temps nous avons déterminé la nature des hydrures formés a partir de la surface
par DRX pour les trois premiers régimes (I, II et III) lors du chargement a -1,8 V/ECS du T40 en
eau de mer artificielle (Figure II1-12).

Le spectre de DRX réalisé sur du T40 non chargé (état initial) montre des pics de diffraction de la
phase o. Malgré une teneur initiale de 50 wppm en hydrogéene, aucun hydrure n’est détecté sur
les états de référence. Rappelons que la limite de solubilité de I'hydrogene dans la phase a est
estimée entre 20 et 100 wppm selon les sources [Huez1996, Manchester2000, Eliezer2012,
Conforto2017]. Il pourrait y avoir une quantité trop faible d’hydrures pour étre détectée par cette
technique.

Des les 10 premieres heures de chargement, la présence d’hydrures y-TiH (FCT) et 6-TiHx
(1.5<x<1.972) (FCC) est détectée en plus de la phase a. Ce premier résultat concorde avec ceux
relatés dans les travaux de Conforto et al. [Conforto2004-1 et 2, Conforto2007]. Lors des premieres
heures de polarisation, la quantité d’hydrogene est d’environ 100 wppm, ce qui est du méme
ordre de grandeur que la limite de solubilit¢é maximale de I'hydrogéne dans la phase a a
température ambiante. Le « pseudo plateau » de concentration en hydrogene observé en régime
I sur la Figure I1I-9 n’est donc pas associé a un seuil de solubilité mais plutot a la formation en
sub-surface d'une couche d’hydrures continue. Le spectre DRX obtenu apreés 30h de polarisation
montre la présence des phases y-TiH (FCT) et 6-TiHx (1.5<x<1.972) (FCC) et une diminution
importante de I'intensité des pics de diffraction associés a la phase o, ce qui est concordant avec
la formation de cette couche continue d’hydrures en surface. Dans le régime III, seuls des
hydrures 6 sont détectés ce qui suggere une concentration en hydrogene suffisante pour que tous
les hydrures y se soient transformés. Rappelons que les hydrures y sont considérés comme
métastables car ils sont une étape avant la formation des hydrures &.
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Figure III-12 : Diffractogrammes du T40 (DN) apres différentes durées de chargement en eau de mer
artificielle a -1,8 V/ECS.
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Dans un deuxiéme temps nous avons caractérisé 1'évolution de 1'état de surface pour différentes
durées de chargement en eau de mer artificielle a -1,8 V/ECS. Les observations MEB de la surface
des échantillons pour les régimes I, II et III sont présentées en Figure III-13 et les scans AFM sur
la Figure III-14. Une évolution de la rugosité durant la polarisation cathodique est observée
comme le démontrent les observations MEB de surface. Les analyses de profil par AFM sur les
« bosses » montrent une hauteur de quelques dizaines de nanometres en début de chargement,
valeurs qui avoisinent le micron pour les temps de chargements « longs ». Nous n’avons pas pu
déterminer de valeurs de rugosité par AFM en raison des dimensions des « bosses ». En effet, les
scans AFM sont de 'ordre de 50 pm?, ce qui est incompatible avec une mesure statistique des
hétérogénéités de ces dimensions.

L’origine de la rugosité de surface peut étre associée a 1'expansion volumique entrainée par la
formation des hydrures (12,5-14% pour les hydrures y, 21-29% et pour les hydrures 0)
[Feaugas2009, Conforto2017]. La distribution de cette rugosité est tres hétérogene, ce qui suggere
un effet de I'orientation des grains sur I'absorption d’hydrogene comme nous avons pu le voir
sur les courbes de chargement. La présence d’une phase hydrure irréguliére de surface est un
élément stabilisant pour le dépot calco-magnésien sur de longues périodes de chargement. Ce
phénomene a été étudié dans le domaine médical pour améliorer la stabilité des implants et
protheses [Conforto2004-1 et 2, Miiller2007, Conforto2008]. Dans notre cas, la stabilisation du
dépot calco-magnésien entraine une baisse importante de 1'intensité du courant de chargement
et donc une diminution du chargement en hydrogene.

T40 10h
Régime I

T40 30h
Régime II

T40 72h
Régime III

200 um

Figure I1I-13 : Observations MEB avec un tilt de 54° compensé numériquement de 54° de surfaces du T40
(DN) chargé 10 h, 30 h et 72 h en eau de mer artificielle a -1,8 V/ECS.
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Figure I11-14 : Exemples d’analyses AFM de surfaces du T40 (DN) non chargé poli-miroir, chargé 10 h,
30 h et 72 h en eau de mer artificielle a -1,8 V/ECS.
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L’analyse de surface du T40 chargé 30h illustrée par la Figure III-15 met en évidence des
phénomenes différents en fonction de l'orientation des grains. L’analyse EBSD montre des
orientations de I'hydrure & qui different selon le grain sur lequel il s’est formé. Si on considére
que I'hydrure de surface ne se forme pas aléatoirement mais selon des relations d’orientation
avec la matrice o comme le suggere la littérature [Feaugas2009, Conforto2015, 2016, 2017] et
d’aprés l'observation de grains bien délimités sur ces analyses, nous pouvons alors déduire
I'orientation de la matrice sous les hydrures.
Ainsi, nous pouvons émettre les hypotheses que :
¢ Les phénomenes de gonflement de grains entiers pourraient avoir lieu aprés la formation
d’hydrures en OR2 sur le plan de base (0001) ou en OR3 sur le plan prismatique (10-10)
de la phase a.
e Le phénoméne de cloquage pourrait étre observé apres la formation d’hydrures en OR1
sur le plan de base (0001) ou en OR4 ou sur le plan prismatique (-1011).

Une premiére étape pour vérifier cette hypotheése est de regarder si les orientations des hydrures
en profondeur varient en fonction des grains. Pour cela, nous avons réalisé des coupes au FIB
localisées sur des joints de grains pour mettre en évidence plusieurs grains en méme temps. La
Figure III-16 présente ces analyses et montre en particulier que la couche d’hydrures sous un
grain gonflé est homogene alors qu’elle est entierement aiguillée sous un autre, ce qui suggere
des OR différents.

Une lame FIB a ensuite été prélevée perpendiculairement a une cloque pour étre analysée au
MET. Une cartographie MET de cette lame est présentée en Figure III-17. Celle-ci montre que la
droite normale a la famille de plans {1-102}, est perpendiculaire a la surface de la cloque. L’analyse
des hydrures sous la couche en Figure III-18 montre des hydrures y et 6 en OR4:
(1011)// (001), [1210] //[110]. Cette orientation correspond a la seconde hypothese formulée
précédemment quant aux conditions de formation des cloques.

Ces hypotheses pourraient se vérifier par une analyse statistique que nous n’avons pas eu le
temps de réaliser durant cette étude.

Les analyses de la lame FIB de T40 chargé durant 30h (régime II) ont aussi mis en évidence une
structure nanométrique de la couche « massive » d’hydrures 6 de sub-surface (Figure I1I-19).

Afin d’analyser 1'évolution de la formation de la couche d’hydrures a cette échelle, des lames
minces ont été prélevées dans le méme plan que la surface de chargement. Il est mis en évidence
que I'hydrure de sub-surface évolue d'une structure nanométrique composée d’hydrures y et &
(en régime I), Figure II1-20, puis a une structure nanométrique composée uniquement d’hydrure
O (en régime II), Figure III-21. Cette évolution traduit bien le passage de '’hydrure y a 'hydrure
d avec 'augmentation de la concentration en hydrogéne. D’autant plus que nous avons pu voir
des hydrures y et 8 sous la couche (Figure III-18), ce qui suggere un profil de concentration en
hydrogene qui diminue avec la profondeur. Enfin une structure massive d’hydrure 6 est observée
en surface lors du régime III (Figure III-22). En régimes I et I, le diametre des grains d’hydrure
est de I'ordre de 100 nm, ce dernier augmente avec le temps de chargement pour conduire en
régime III a une structure micrométrique. Cette derniére présente de nombreuses variations de
contraste ainsi qu'une densité de dislocations importante (Figure I1I-22) qui suggere, comme les
analyses des hydrures précédents, la présence de contraintes internes importantes causées par
I'expansion volumique de la phase hydrure.
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Figure III-15 : Analyses MEB d'une zone de surface du T40 (DN) chargé 30h (régime II) en eau de mer
artificielle a -1,8 V/ECS. (a) et (b) Image MEB-SE inclinée a 54° corrigée numériquement de 54°, (c) analyse
EBSD de I'hydrure & sur cette méme zone.

Figure III-16 : Pénétration FIB de la surface du T40 chargé 30h (régime II) et analyse MEB des surfaces
révélées.
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Figure III-17 : Analyse d'une lame mince de T40 prélevée par FIB sur une cloque suite a un chargement en
hydrogene durant 30h (régime II).
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Figure 1II-18 : Formation des hydrures en aval du front de croissance de I'hydrure « massif ». (a) Et
(c) hydrure 6 « lamellaire » et hydrure y « sphérique » tous deux en OR4. (b) Et (d) hydrures « sphériques »
dont le caractere circulaire est associé aux dislocations géométriquement nécessaires. De nombreuses
dislocations sont courbées, ce qui traduit un état de contraintes internes important.
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Figure I1I-19 : Formation d'une couche d'hydrures & de structure nanométrique texturée a partir de la
surface. Mise en évidence d'un grain tres déformé traduisant

la présence de contraintes internes
importantes.
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Figure I1I-20 : Hydrures y et d nanostructurés en surface d'un échantillon de T40 chargé 10h en eau de mer
artificielle a -1,8 V/ECS (a) image en champ clair mettant en évidence les nano-grains des phases y et 0 et

(c) cliché de diffraction réalisé sur une zone de 1 pm?, (b) champ sombre réalisé sur le g(111), (d) diffraction
d’un hydrure sélectionné montrant les deux types d"hydrures.
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Figure I1I-21 : Hydrures 6 nano-structurés en surface d'un échantillon de T40 chargé 30h en eau de mer
artificielle a -1,8 V/ECS (a) image en champ clair mettant en évidence les nano-grains de la phase & et
(c) cliché de diffraction réalisé sur une zone de 1 pm? avec un angle de rotation de tilt de 1,4°, (b) champ
sombre réalisé sur le g(111) , (d) diffraction d"un hydrure sélectionné.
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Figure III-22 : (a) Image en champ clair d’une couche d’hydrure 8 sur le T40 chargé 72h, (b) grossissement
de (a), (c) et (d) deux clichés de diffraction selon un tilt de 13° et g = (200) d'une zone clair et une zone
sombre de (a) respectivement. L’écart aux conditions de diffraction entre les deux clichés (c) et (d) illustre
une désorientation locale.
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La troisiéme étape de notre analyse consiste en la localisation des hydrures formés en fonction
du temps de chargement.
La Figure III-23 illustre I'évolution de la couche d’hydrure de sub-surface en fonction de chaque

régime de chargement a -1,8 V/ECS et la Figure I11-24 est une courbe représentant 1'évolution de
sa profondeur de pénétration.

Apres 10h de chargement (régime I), des hydrures de sub-surface répartis de facon ponctuelle
pénétrants jusqu’a environ 3 um sont observés. Nous constatons que ces hydrures sont localisés
préférentiellement au niveau de grains particuliers, ce qui concorde avec les évolutions de
rugosité caractérisées précédemment.

Des analyses plus poussées ont permis de mettre en évidence des le régime I la présence
d’hydrures autour de précipités TiFe présents dans la structure (Figure I11-25). La localisation de
ces hydrures autour des précipités suggere une diffusion de I’hydrogene en profondeur dans
I’échantillon. Nous pouvons supposer que les joints de grains, présentant majoritairement de
fortes désorientations, constituent des courts-circuit de diffusion favorisant la pénétration de
I'hydrogene [Priester2006, Oudriss2012]). Les précipités TiFe se comporteraient comme des
piéges pour l'hydrogéne, hypothése confirmée par des pénétrations d’hydrures sur des
profondeurs plus importantes en présence des précipités TiFe (Figure I11-25.c).

Apres 30 heures de chargement (régime II), la formation d'une couche d’hydrure encore
légérement hétérogene et d'une profondeur moyenne de 4 um est observée. Des zones aux
pénétrations plus importantes sont encore localisées sur certains grains mais aussi sur des joints
de grains. Ce résultat concorde toujours avec les observations des rugosités. Cette phase hydrure
de sub-surface est identifiée par EBSD comme étant principalement associée a la phase 6 (Figure
I1I-26). Les analyses EBSD montrent également la présence locale de 1'hydrure 6 sur des
profondeurs allant jusqu'a 200 um par rapport a la surface. Ce qui confirme la diffusion
préférentielle de I'hydrogene le long de certains joints de grains amorcée des le régime I. La
formation des hydrures intergranulaires et intragranulaires se formant dans le corps de
I’échantillon confirme la présence de courts-circuits de diffusion. Malheureusement, le nombre
de ces hydrures est insuffisant pour établir une évolution de leur densité en fonction de la
profondeur. En effet les imperfections dues a la préparation sont trop nombreuses,
proportionnellement a la surface occupée par les hydrures, pour effectuer des estimations
convenables. Toutefois, la profondeur de pénétration de I'hydrogene sera estimée par la suite.

Apres 96 heures de chargement (régime III), une couche d’hydrure homogeéne d’environ 15 pm
d’épaisseur est observée. Des aiguilles sont observées a I'interface entre la couche d’hydrure et le
métal. La profondeur de la couche d’hydrure semble se stabiliser vers 18 pm de moyenne apres
120h (régime IV) en relation avec le ralentissement de 1’absorption de 'hydrogéne durant ce
régime.

Ces observations permettent d’associer le quasi-plateau du régime II de la Figure II1-9 (qui décrit
’évolution de la teneur en fonction de la durée de polarisation a -1,8 V/ECS) a la formation de la
couche d’hydrure « massive ». Le coefficient de diffusion de I'hydrogene est plus faible dans les
hydrures de titane (=10-ém?/s a 30°C) que dans la phase a (=104m?/s a 30°C) [Kappesser1996,
Wipf2000, Feaugas2009]. Ainsi la formation d"une couche d’hydrure quasi homogene réduit la
vitesse de pénétration d’hydrogene et en limite la quantité incorporée dans le matériau.
L’existence du régime III est a corréler a la croissance de la couche d’hydrure homogene, qui par
son expansion volumique crée de fortes contraintes permettant durant un temps d’assister la
diffusion de I'hydrogene a travers cette méme couche. La vitesse d’absorption est alors reliée a la
vitesse de diffusion dans la phase a qui est la cinétique limitante durant le régime III, ce que
suggérait déja les courbes de chargement selon différentes orientations. Enfin, le régime IV
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survient lorsque les limites de ce processus sont atteintes et que trop d’hydrures sont formés.
L’absorption de I'hydrogene est considérablement ralentie par la diffusion dans I’hydrure et par
la diminution de lintensité de chargement provoquée par la stabilisation du dépot
calco-magnésien.

Pour résumer, quatre cinétiques sont en compétition lors d"un chargement en hydrogene :

- La diffusion de I'hydrogene au sein de la phase a.

- La diffusion de I'hydrogene le long du court-circuit de diffusion formé par les joints de
grains (permettant la formation d’hydrures a cceur).

- Un processus de croissance de la phase hydrure depuis la surface.

- La diffusion de I'hydrogene au sein de la phase hydrure, tout d’abord assistée par les
contraintes internes mais qui, a terme, limite I’absorption d’hydrogéne qui y diffuse 100
fois plus lentement que dans la phase a.
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Figure III-23 : Observations MEB-BSE des coupes transverses d'échantillons de T40 (DN) non chargé et
chargés en hydrogéne apres différentes durées de polarisation a -1,8 V/ECS en eau de mer artifcielle.
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Figure I11-24 : Evolution de la profondeur de la couche d'hydrures dans le T40 (DN) en fonction du temps
de chargement a -1,8 V/ECS en eau de mer artificielle.
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Figure I1I-25 : (a) (b) Précipités TiFe intergranulaires entourées d’hydrures durant le régime I (10h de
chargement) et (c) précipités TiFe débouchant en surface entourées d’hydrures en régime II (30h de

chargement).
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[ Titanium hydride delta

Figure III-26 : Scan EBSD en surface sur une coupe transversale d'un échantillon de T40 (DN) chargé 30h
(régime II) en eau de mer artificielle a -1,8 V/ECS.
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Afin d’estimer le profil de pénétration de I'hydrogéne dans le matériau, nous avons utilisé deux
techniques expérimentales.
La premiere technique consiste a charger plusieurs parallélépipedes de T40 de différentes
épaisseurs sous les mémes conditions. Un profil est établi en retranchant a la quantité
d’hydrogene de chaque échantillon, la quantité absorbée par 1'échantillon qui lui est un peu plus
fin, afin d’obtenir la teneur dans la zone de différence d’épaisseur. Le protocole est détaillé en
Annexe 2. . La Figure I1I-27 reporte le profil de pénétration d’hydrogéne obtenu pour I'échantillon
de T40 polarisé a -1,8 V/ECS en eau de mer artificielle durant 24h. Ces analyses montrent une
pénétration d’hydrogéne importante, sur des profondeurs allant jusqu’a 800 pm a 1 mm par
rapport a la surface en considérant une concentration en hydrogeéne initiale comprise entre 50 et
60 wppm. Ces résultats confirment la formation d’hydrures en surface lors de la polarisation
cathodique. En régimes I et II, I'évolution du profil de concentration en hydrogene en fonction de
la profondeur confirme le role de court-circuit de diffusion des joints de grains permettant une
pénétration de I'hydrogene sur des profondeurs importantes.
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Figure I1I-27 : Profil de pénétration d'hydrogéene établi pour le T40 (DN) chargé durant 24h a -1,8 V/ECS
en eau de mer artificielle.

Cette derniére technique ne permet pas d’établir de profils jusqu’a la sub-surface. Nous avons
donc utilisé la SDL (Spectrométrie a Décharge Luminescente). Cette technique permet de réaliser
des profils qualitatifs depuis la surface vers le cceur des échantillons. Les profils présentés en
Figure I1I-28.a montrent une intensité d’hydrogene en surface tres importante correspondant a la
couche d"hydrures observée précédemment. Nous pouvons aisément comparer la pénétration de
I'hydrogene en fonction de I'orientation de chargement du T40. Nous voyons que la couche est
toujours plus profonde selon les axes <c> (face DN), ce qui correspond a la littérature qui prédit
une vitesse de diffusion de I'hydrogene plus rapide selon cet axe. Notons la forme particuliere
du profil du T40 DN 120h qui pourrait étre expliquée par la pénétration des aiguilles d’hydrures
juste sous la couche. L’orientation des grains permet aux hydrures de se former dans ce sens,
contrairement a I'orientation DL pour laquelle la couche doit étre plus homogene.

Nous avons tenté d’analyser la pénétration de I'hydrogene en effectuant un second profil SDL
sur I"échantillon T40 DN 120h (Figure I11-28.b) apres 'avoir poli jusqu’au fond du premier cratere
d’analyse. Notons que pour les échantillons ne présentant pas de couche d’hydrure, une intensité
importante d’hydrogeéne est tout de méme remarquée en tres proche surface. Cet effet de bord est
dt ala présence d’hydroxydes formés sur la surface des échantillons en contact avec ’atmosphere
avant ’analyse. En comparant cet échantillon a 1'échantillon non chargé, nous pouvons voir que
la courbe de la seconde analyse est plus basse que la courbe de I'échantillon non chargé. Il faut
noter ici que le temps entre le chargement en hydrogene initial et les analyses a été de trois
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semaines pour le premier échantillon et d'une semaine de plus pour le second. La premiere
procédure permettait un dosage dans les 5 minutes apres la fin du chargement, ce qui limite
fortement la désorption de 'hydrogene. De plus, la premiere analyse SDL a pu activer la diffusion
de I'hydrogene mobile par échauffement, et de ce fait augmenter la désorption. La multi-analyse
par SDL en profondeur de I'hydrogéne mobile n’est donc pas concluante.

Des observations d’hydrures rompus au milieu d’éprouvettes de traction de plus de 5 mm de
diametre dans le Chapitre IV nous confortent dans ces conclusions.

Il est donc mis en évidence par la premiere procédure que I'hydrogéne parvient a pénétrer
profondément dans le T40 durant le chargement, et cela méme si nous ne sommes qu’a une
température de 30°C.
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Figure I1I-28 : Profils de pénétration de I'hydrogene dans le T40 en fonction du temps de chargement en

eau de mer artificielle a -1,8 V/ECS établis par SDL. (a) Mise en évidence des couches d’hydrures et
(b) deux analyses successives sur un échantillon chargé 120h comparé a I’échantillon non chargé.
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Nous voulons maintenant conforter les observations précédentes et identifier localement la
nature des phases hydrures et leur relation d’épitaxie avec la matrice a. Pour cela, nous avons
réalisé des observations en microcopie électronique en transmission (MET) sur des lames
prélevées en profondeur (de I'ordre de 50 um) dans les échantillons chargés a -1,8 V/ECS en eau
de mer artificielle.

Les observations MET d’échantillons prélevés au cceur du T40 chargé 10h (régime I) révélent la
présence d’hydrures y distribués de fagcon homogene dans toute la structure avec des dimensions
de I'ordre de 20 nm d’épaisseur (Figure I11-29). Notons que les lames sont prélevées a 50 um de
profondeur. Les hydrures 6 détectés par DRX au régime I sont donc certainement concentrés sur
la sub-surface deI’échantillon. L’hydrogene n’a pas encore pénétré en assez grande quantité pour
former des hydrures 6 a cceur.

Ces hydrures apparaissent en batonnets mais sont potentiellement des aiguilles [Feaugas2009,
Conforto2017] dont la direction de croissance est sécante a la surface de chargement et donc a la
coupe effectuée. Le léger contraste qui entoure ces hydrures correspond a la distorsion de nature
élastique du réseau cristallin de la phase o imposé par la croissance de la phase hydrure (ici de
I'ordre de 10%). Enfin I’ensemble de ces hydrures présente une relation d’épitaxie correspondant
a 'OR2 (0001) // (111) (angle de 4°), [1210] // [110] comme lillustrent les projections
stéréographiques des deux phases (Figure III-29). La méthode de création des projections
stéréographiques est présentée en Annexe 3. .

Nous présentons des observations MET réalisées aprés un chargement de 30h (régime II). Celles-
ciillustrent la présence des hydrures y (Figure I11-30) et 6 (Figure I11-31 et Figure I11-32). L’hydrure
y observé présente une OR1 (0001) // (001), [1210]// [1-10]. En revanche pour les hydrures 8 nous
obtenons une OR2 du type (0001) // (111) (angle de 4°), [1210] // [110] similaire a celle observée
en régime I pour 'hydrure y et une OR4 du type (10-11) // (100), [1210] // [1-10].

Enfin les observations MET (Figure I1I-33) des temps de chargements longs (72h, régime III)
révelent la présence d’hydrures & intragranulaires dont la relation d’épitaxie est une
OR2: (1011)// (001), [1210] //[110], ainsi que des hydrures intergranulaires (Figure I11-34) au
voisinage d’un joint triple. Notons que la taille de ces hydrures est trés importante (plusieurs
dizaines de microns) et que pour I'hydrure intragranulaire, 1'observation de dislocations a
I'interface matrice o / hydrure témoigne d'une accommodation partielle de la dilatation induite
par la croissance de I'hydrure. Les hydrures observés sont tous en OR bien définies, ce qui
suppose qu’ils seraient en capacité d’accommoder des déformations lors d'une sollicitation
mécanique.
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Figure III-29 : Hydrure y OR2 a environ 50pm de profondeur dans un échantillon de T40 chargé 10h en eau
de mer artificielle a -1,8 V/ECS (a) et (b) images en champ clair, (c) image en champ sombre sur le g(111)
pour un angle de rotation de tilt de -17,4° correspondant au champ clair, (d) projection stéréographique de
la matrice o et (e) projection stéréographique de I'hydrure.
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Figure I1I-30 : Hydrure y OR1 a environ 50pm de profondeur dans un échantillon de T40 chargé 30h en eau
de mer artificielle a -1,8 V/ECS (a) et (b) images en champ clair, (c) image en champ sombre sur le g(111)
pour un angle de rotation de tilt de 7,8° correspondant au champ clair, (d) projection stéréographique de
la matrice a et (e) projection stéréographique de I'hydrure.
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Figure III-31 : Hydrure 6 présentant une OR2 a environ 50pm de profondeur dans un échantillon de T40
chargé 30h en eau de mer artificielle a -1,8 V/ECS (a) image en champ clair, (b) image en champ sombre
sur le g(200) pour un angle de rotation de tilt de 16° correspondant au champ clair, (c) projection
stéréographique de la matrice a et (d) projection stéréographique de 'hydrure.
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Figure III-32 : Hydrure 6 présentant une OR4 a environ 50pm de profondeur dans un échantillon de T40
chargé 30h en eau de mer artificielle a -1,8 V/ECS (a) et (b) images en champ clair pour deux angles de
rotation de tilt, 12° et 16° respectivement, (c) image en champ sombre sur le g(311) pour un angle de rotation
de tilt de 12°, (d) projection stéréographique de la matrice a et (e) projection stéréographique de I'hydrure.
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Figure I1I-33 : Hydrure & présentant une relation d’épitaxie OR2 a environ 50pm de profondeur dans un
échantillon de T40 chargé 72h en eau de mer artificielle a -1,8 V/ECS (a), (b), (c) et (d) images en champ
clair pour des angles de rotation de tilt de 7°, 4,5°, 4,5° et 6° respectivement, (e) projection stéréographique
de la matrice a et (f) projection stéréographique de I'hydrure.
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Figure I1I-34 : Hydrure intergranulaire développé a partir d’une jonction triple. Observation réalisée a
environ 50pm de profondeur dans le T40 chargé 72h a -1,8 V/ECS en eau de mer artificielle.
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I11.2.1.3 Syntheése du processus de formation des hydrures dans le T40

N

L’ensemble des observations conduites a différentes échelles permet de proposer une
interprétation des phénomenes associés aux quatre régimes présents sur la courbe de solubilité a
-1,8 V/ECS (Figure I11-35). Le régime I correspond a la pénétration de I'hydrogeéne durant laquelle
des ilots d’hydrures se forment en sub-surface sur des grains préférentiellement orientés. En
méme temps, le court-circuit de diffusion formé par les joints de grains permet la pénétration de
I'hydrogene et la formation d’hydrures a coeur. Durant le régime II la couche d’hydrures 6 de
structure nanométrique devient plus homogene. Une rugosité importante est causée par la
formation des hydrures de sub-surface. L’augmentation de la concentration en hydrogene puis
sa saturation en régime Il est le résultat d'une compétition entre la cinétique de diffusion de H au
sein de la matrice a et la croissance de la couche d’hydrures 6. Le quasi-plateau du régime II
semble étre corroboré a la transformation progressive de la couche de phase 6 nanométrique de
sub-surface qui ralentit I'absorption de 'hydrogene. Apres avoir atteint la formation de la couche
0 massive, les contraintes induites permettent d’assister la diffusion de I'hydrogene a travers la
couche et la vitesse de diffusion dans la phase a dirige 'absorption d’hydrogéne dans le régime
III. Le régime IV est 'expression de la saturation en hydrures qui réduit considérablement la
diffusion, et d'une stabilisation du dépot calco-magnésien qui réduit le courant de chargement.
Durant ces étapes, des hydrures en OR1, OR2 et OR4 ont été identifiés. Ces éléments constituent
des informations essentielles afin de discuter du caractere ductile ou non des phases lors de
I'étude de 'endommagement.
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Figure III-35 : Processus en concurrence lors des quatre régimes d'absorption de I'hydrogene dans le T40
en polarisation cathodique en eau de mer artificielle.
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II1.2.2 Alliage biphasé TA6V ELI (Grade 23)

I11.2.2.1 Courbes de solubilité

La Figure III-36 présente 1'évolution de la concentration d’hydrogene dans le TA6V ELI en
fonction du temps de polarisation cathodique en eau de mer artificielle ASTM-D1141 a pH 8 et a
30°C. Les potentiels de chargement imposés correspondent aux domaines de polarisation
nommés A, B et C sur les courbes de polarisation de la Figure III-2. Pour les potentiels des
domaines A et B, c’est a dire moins négatifs que -1,6 V/ECS, I'absorption en hydrogeéne est tres
faible sur I’échelle de temps considérée. Cependant, Lunde et al. ont mesuré des concentrations
allant jusqu’a 100 wppm en hydrogene aprés 1 an de polarisation du TA6V ELI a -1,05
V/Ag/AgCl en eau de mer. Notons que 90 wppm sont mesurés au bout de 2 ans sur cette méme
étude. Nous pouvons donc émettre I’hypothese que le chargement est stabilisé [Lunde1993,
Seiersten2002]. Dans cette gamme de potentiels, le temps d’incubation avant d’obtenir une entrée
significative d’hydrogéne suggere que la pénétration de 'hydrogene au sein de I'alliage est en
concurrence avec la cinétique d’adsorption de I'oxygene, la formation du dépot d’aragonite et la
modification de I'oxyde de surface.

Pour le domaine C (potentiel plus négatif que -1,5 V/ECS) le comportement est différent de celui
observé pour les deux autres domaines (A et B) et se traduit par la présence de quatre régimes de
chargement consécutifs. Ainsi durant la polarisation a -1,8 V/ECS, la quantité d’hydrogene
augmente linéairement avec le temps jusqu’a environ 30h (régime I), puis se stabilise selon un
pseudo palier (régime II a une teneur de l'ordre de 300 wppm). Cette solubilité critique
correspond au seuil de solubilité de I'hydrogene dans la phase p. En effet, d’apres la littérature
ce dernier est de I'ordre de 5000 wppm [Manchester 2000]. Notre alliage biphasé ayant une
fraction de phase 3 d’environ 6%, cela conduit a une teneur en hydrogéne de I'ordre de 300 wppm
si I'on considere que tout I’hydrogéne est absorbé dans la phase B. Apres 72h de polarisation
(régime III), la quantité d’hydrogéne augmente de nouveau rapidement pour atteindre des
valeurs de 'ordre de 2000 wppm apres 144h (régime IV). Dans ce dernier domaine, le dépot
calco-magnésien est relativement compact et couvre quasi-entierement la surface des
échantillons, ce qui réduit la densité de courant.
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Figure I11-36 : Evolution de la concentration en hydrogéne dans le TA6V ELI sous polarisation cathodique
en eau de mer artificielle.
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Afin de vérifier I'effet du dépot calco-magnésien, des essais ont été effectués dans un milieu
simplifié contenant uniquement du NaCl (35g/L et a pH 7).

Les courbes de chargement en hydrogéne dans le milieu NaCl sont présentées sur la Figure I11-37
en parallele des courbes traduisant I'évolution de l'intensité durant les chargements en milieu
NaCl et en eau de mer artificielle. Nous pouvons observer sur la Figure I1I-37.a que la courbe
traduisant 1'évolution de la concentration d’hydrogeéne en fonction du temps lors d’'une
polarisation cathodique a -1,8 V/ECS en milieu NaCl contient aussi 4 régimes similaires aux
polarisation a -1,8 V/ECS en eau de mer artificielle. Ceux-ci se produisent a des durées de
polarisation légerement différentes par rapport au milieu marin, probablement en raison de
I"’absence de formation du film calco-magnésien.

La Figure III-37.b traduit I'évolution de la densité de courant cathodique en fonction de la durée
de polarisation a-1,8 V/ECS en milieux NaCl et eau de mer artificielle. En milieu NaCl, la densité
de courant cathodique augmente rapidement lors des premieres heures de polarisation en raison
de la modification de la nature de la couche passive comme relevé dans la littérature. Cette
modification de caractéristique de la couche d’oxyde TiO; serait probablement favorisée par
I'adsorption puis l'absorption d’hydrogene [Lemon1996, Frites2014]. Malgré I'évolution
progressive de la rugosité de surface, les cinétiques des réactions de réduction sont plus faibles
sur les hydrures métalliques. La densité de courant cathodique décroit a partir de 10h de
polarisation pour ensuite se stabiliser vers une valeur de -6,3 mA /cm?.
En eau de mer artificielle, 'évolution de la densité de courant cathodique est fortement
dépendante de la formation du film calco-magnésien a la surface de 1'échantillon. Nous voyons
sur les courbes d’évolution de I'intensité en fonction du temps que la formation du dépo6t diminue
l'intensité du courant cathodique des le début de la polarisation. En effet, le chargement est en
potentiel imposé et le dépdt masque une partie de la surface en provoquant une baisse de
l'intensité du courant de 5 a 2 mA/cm? en quelques minutes. Ensuite, le dépot se développe et
fait encore diminuer l'intensité qui tend vers -0,5 mA /cm?.
Il'y a alors deux réactions en concurrence :

- Laformation du dépo6t calco-magnésien qui tente de se structurer

- Les réactions aux électrodes dont celles a la cathode provoquent un bullage intense de

I'hydrogeéne par le REH et celles a I'anode ont tendance a faire baisser le pH.

Les réactions aux électrodes ont tendance a empécher le dépdt calco-magnésien de bien se
structurer et d’adhérer a la surface. Quand celle-ci est plus rugueuse, il y a plus de sites
réactionnels, ces réactions prédominent et le dépot est spongieux et erratique. Il chute tres
régulierement et libére une partie de la surface provoquant des augmentations d’intensité de
courant. Quand la surface est moins rugueuse, le dépot peut se structurer et adhérer, ce qui
entraine encore une diminution des réactions et légérement varier le pH. Il est tout de méme
arraché ponctuellement par le bullage de 'hydrogene, ce qui provoque des augmentations
d’intensité de courant. Mais celui-ci peut se reformer et ainsi de suite. Pour cette raison, certains
chargements qui ont montré des dépots moins adhérents rejoignent I'intensité de chargement du
milieu NaCl et nous certifient que les mémes évolutions de surface sont en cours sur I"échantillon
mais sont cachées par la résistance du dépot.

Ces cinétiques contribuent a augmenter la dispersion des mesures d’augmentation de la teneur
en hydrogene en fonction du temps.

Une observation importante relevée en milieu NaCl souligne la détection d'une teneur en
hydrogene non négligeable lors du chargement a -1,5 V/ECS alors qu'une polarisation de
-1,6 V/ECS était nécessaire en eau de mer artificielle. Ce phénomene qui correspond a la
transition entres les domaines B et C des courbes de polarisation de la Figure I1I-7 a lieu pour des
potentiels moins négatifs en milieu NaCl.
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Figure I11-37 : (a) Evolution de la concentration en hydrogéne dans le TA6V ELI sous polarisation
cathodique en milieu NaCl et (b) évolution de I'intensité de chargement durant la polarisation cathodique
a-1,8 V/ECS en milieu NaCl et en eau de mer artificielle.
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Un milieu spécifique « HsPOy glycériné » a été envisagé afin d’atteindre des fortes teneurs en
hydrogene dans I'alliage de titane biphasé. Eliezer et al. ont pu obtenir plus de 1000 wppm en
48h dans un alliage p. De plus, de précédents travaux effectués au LaSIE ont mis en évidence des
teneurs en hydrogene de I'ordre de 2000 wppm apres des chargements de 48h de plots de TA6V
aux dimensions 10 x 4 x 4 mm dans ce méme milieu [Eliezer2006]. Le chargement s’effectue en
condition galvanostatique, contrairement aux deux configurations précédentes.

La Figure III-38 présente 1'évolution de la concentration en hydrogene dans le TA6V ELI en
fonction de la durée de chargement dans ce milieu. Cette courbe ne présente pas de plateaux, a
la différence des précédentes en milieu eau de mer artificielle, NaCl et méme H>SO4 pour le T40.
Dans ces conditions, le flux d’hydrogene est fixé quelles que soient les évolutions de la surface,
ce qui n’était pas le cas lors de du chargement par potentiel imposé. Celui-ci permettait a
l'intensité de chargement d’évoluer en fonction des modifications de surface, ce qui provoquait
la présence des différents régimes.

Les concentrations atteintes dans le milieu H;PO4 glycériné sont treés importantes pour des temps
de polarisation plus faibles et confirment la pertinence des chargements dans ce milieu. Notons
que 'alliage peu atteindre des teneurs de I’ordre de 6000 wppm en 50h ce qui est 30 fois supérieur
pour les mémes temps que les conditions utilisées avec les deux précédents milieux. Ces
concentrations nous apprennent que méme apres le régime IV en eau de mer artificielle, le
TA6V ELI peut potentiellement continuer a absorber énormément d’hydrogene. Le régime IV en
milieu eau de mer artificielle et en milieu NaCl est donc un ralentissement de I"absorption et non
une atteinte de la concentration maximale en hydrogene.
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Figure III-38 : Evolution de la concentration en hydrogéne dans le TA6V ELI sous chargement en milieu
H3POy4 glycériné a 50mA /cm? a température ambiante. Plots de dimensions 10 x 4 x 0,5 mm.
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I11.2.2.2 Evolution structurale de I'alliage

Dans un premier temps nous avons cherché a identifier la nature des phases présentes par DRX.
Aucun hydrure n’a été détecté lors des deux premiers régimes de chargement en eau de mer
artificielle a -1,8 V/ECS (Figure III-39). Ce résultat vient conforter l'analyse de surface
précédemment présentée qui suggérait que les deux premiers régimes sont associés a la prise en
hydrogene de la phase 3 uniquement. La formation d’hydrures y et 6 a été identifiée a partir de
96h de polarisation, correspondant au troisieme régime. Ces derniers ne sont donc pas le facteur
limitant de la pénétration de I'hydrogéne correspondant au régime II. Nous pouvons donc en
conclure a ce stade que durant le régime I, I'hydrogene entre principalement dans la phase p
jusqu’a atteindre un seuil de solubilité en régime II. La formation d’hydrures est détectée en
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Figure III-39 : Diffractogrammes (symétrique source Cu) du TA6V ELI apres différents temps de
chargements en eau de mer artificielle a -1,8 V/ECS.
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Dans un deuxieme temps, comme pour le T40, nous avons cherché a caractériser les modifications
de surface lors des trois premiers régimes I, II et III en eau de mer artificielle. Les observations
MEB (Figure II1-40) et les images obtenues par AFM (Figure III-41) révelent une évolution de la
rugosité durant la polarisation cathodique en eau de mer artificielle a -1,8 V/ECS.

Lors des régimes I et II (ici, jusqu’a 50h), la majeure partie de I’hydrogene est localisée au sein de
la phase P (élément 3-géne [Peters2003, Combres1997, DeGelas1976]). Les observations MEB et
AFM sur la Figure I11-42 révelent d’autre part que la phase [} apparait comme plus « haute » que
la phase a. Ainsi, 'expansion de la phase 3 pourrait étre a 1'origine de la premiére augmentation
de rugosité [Senkov1999, Li2010, Zhong2017]. A titre d’exemple une expansion de 0,6% du
parametre de maille est rapportée, pour une teneur en hydrogene de 600 wppm [Eliezer 2007].
L’absence d’hydrures révélée lors des observations en MEB et MET d’échantillons chargés en
régimes I et II viendront conforter cette conclusion.

La rugosité augmente considérablement lors du régime III. Cette augmentation s’explique par la
formation d’hydrures qui conduit a une expansion volumique importante (12,5 a 14% pour les
hydrures y, 21 a 29% et pour les hydrures 6) [Feaugas2009, Conforto2017]. Rappelons que la
formation d’hydrures peut favoriser 1’accroche mécanique du dépot calco-magnésien sur de
longues périodes de chargement. Dans le milieu médical, la couche rugueuse d’hydrures de
surface est utilisée a postériori de sa formation pour guider la croissance de composés destinés a
améliorer la stabilité des implants et protheses [Conforto2004-1 et 2, Miiller2007, Conforto2008].

Initial et
Régime I / 16h

Régime II / 50h

Régime III / 96h

20 um

Figure I1I-40 : Clichés MEB avec un tilt de 54° compensé a 54° montrant I'évolution de la rugosité de surface
durant le chargement du TA6V ELI a -1,8 V/ECS en eau de mer artificielle.
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Figure 11I-41 : Analyses AFM de surfaces du TA6V ELI non chargé poli-miroir, chargé 16 h, 50 h et 96 h en
eau de mer artificielle a -1,8 V/ECS.
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Figure Il1-42 : Analyse AFM du TA6V ELI apres 16h en eau de mer artificielle a -1,8 V/ECS avec nette
délimitation des phases,  est deux fois plus haute que a (jusqu’a 100nm de hauteur pour p et 50 a 70 nm
pour o).
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La troisieme partie de notre analyse a pour objet la localisation des hydrures formés en fonction
du temps de chargement.

Les observations MEB-BSE confirment l'absence d’hydrures lors des durées de polarisation
correspondant aux régimes I et I. A partir du troisiéme régime, une évolution de la distribution
des hydrures en fonction de la profondeur sur les interfaces o/ P et o/ o ainsi que dans la phase
o, a été observée en coupe transverse.

Considérons la coupe transverse de 1'échantillon chargé 96h (régime III). Depuis la surface
jusqu’a 100 pm, des hydrures intergranulaire sont présents sur toutes les interfaces o/ [ et tous
les joints de grains o/ a. Quelques hydrures intergranulaires dont la croissance s’est faite depuis
les interfaces vers l'intérieur de grains o sont également observés. Depuis 100 pm et jusqu’a
200 um de profondeur, seuls des hydrures intergranulaires sont détectés sur toutes les interfaces
puis seulement sur les interfaces o/ de 200 a 800 um. Enfin, quelques hydrures intergranulaires
sont présents sur certaines interfaces o/ 3 de 800 pm jusqu’a une profondeur de l’ordre de 1,6 mm
apres lesquels il n'y a plus d’hydrures. Il est donc clair que I'hydrogéne pénetre sur des
profondeurs importantes en régime III.

Une évolution des profondeurs de pénétration de chacun de ces types d’hydrures est observée
en fonction du temps. Au début du régime IV, aprés 144h de chargement, nous observons encore
quelques hydrures sur des interfaces o/ 3 au plus profond de I"échantillon de 2 mm d’épaisseur.
Enfin, I'échantillon chargé durant 168h qui est bien installé sur le palier du régime IV présente
des hydrures intragranulaires jusqu’a 1,5 mm de profondeur. Cette densité en hydrures contribue
a expliquer la présence du palier de ce régime car '’hydrogene diffuse cent fois moins vite dans
les hydrures que dans la phase a. Ces évolutions sont résumées sur la Figure I111-43.

Ces observations nous permettent de donner un ordre de formation des hydrures dans la
structure de I’alliage biphasé a./ 3 qui est illustré sur la Figure I11-44. Les hydrures se forment tout
d’abord sur les interfaces o/ puis s’étendent sur I’ensemble des interfaces o/ o avant de croitre
vers l'intérieur des grains .

2000 - Il \nterface o/p
{ I 'nterface o/
I Transgranulaire o

letll 11l / 96h IV/144h IV /168h
Régime / Durée de chargement

Figure III-43 : Profondeur de pénétration des hydrures en fonction du régime de chargement. Les
échantillons observés mesurent 2 mm d’épaisseur.
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Figure 111-44 : Clichés MEB-BSE de coupes transverses du TA6V ELI non chargé et chargé en hydrogene
illustrant I’évolution de la formation des hydrures.
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Une profondeur importante de pénétration de 'hydrogene a été mise en évidence par la présence
d’hydrures jusqu'a 2 mm de profondeur (épaisseur totale des échantillons testés) dans le
TA6V ELI pour les régimes de chargement III et IV. Des analyses SDL ont été menées pour savoir
sil’hydrogene a pénétré plus en profondeur sur I’ensemble des régimes, notamment par diffusion
dans la phase 3. Ces analyses sont présentées sur la Figure I1I-45 et la Figure III-46. De la méme
maniere que pour le T40, nous observons une zone de surface saturée en hydrogene sur les
échantillons hydrurés (ici les régimes III et IV). La structure du TA6V ELI étant hétérogéne en
raison des macro-zones, plusieurs essais aux mémes temps de chargement ont montré des
pénétrations d’hydrogene différentes (régime III / 96h et régime IV / 144h). Ces essais montrent
clairement le passage de paliers de formation d’hydrures a ces durées. En effet, nous pouvons
voir que le régime III commence a montrer une saturation d’hydrogene sur la surface entrainée
par la formation des hydrures. Le régime IV, quant a lui, met en évidence une couche saturée
plus épaisse en sub-surface qui pourrait participer au ralentissement de l'absorption de
I'hydrogene. De méme que pour le T40, nous avons cherché a reconstituer le profil d’hydrogene
du régime IV en profondeur. Celui-ci est présenté sur la Figure I1I-46.b et met en évidence une
pénétration en hydrogene sur I’ensemble de I'échantillon. En effet, les conditions d’analyse sont
différentes de celles du T40 qui n’avaient pas été concluantes. L’hydrogene est sous forme
d’hydrures, donc stable dans le temps et bien moins affecté par des échauffements potentiels.
Notons que pour les échantillons ne présentant pas de couche d’hydrures, une intensité
importante d’hydrogene est tout de méme remarquée en tres proche surface. Cet effet de bord est
dt ala présence d’hydroxydes formés sur la surface des échantillons en contact avec’atmosphere
avant ’analyse.

5
—— Régime IV / 144h 2
—— Régime 1V / 144h
4 — Régime 1l / 96h2
. Régime Il / 96h
‘O Régime Il / 50h 2
g 34 — Rt_égime |/16h 2
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I 24
1
0 _
0 5 10 15 20 25 30 35 40
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Figure I1I-45 : Profils SDL de la pénétration d'hydrogene établis pour le TA6V ELI chargé a-1,8 V/ECS en
eau de mer artificielle.
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Figure 111-46 : (a) Profils SDL de la pénétration d'hydrogene établis pour le TA6V ELI chargé a-1,8 V/ECS
en eau de mer artificielle. (b) Des polissages et analyses successifs ont été réalisés afin d’observer la
pénétration de I'hydrogene dans des profondeurs inatteignables en une seule analyse SDL.
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Les observations conduites en microscopie électronique en transmission confirment les résultats
précédents, le TA6V ELI ne contient pas d’hydrures avant la troisiéme étape d’absorption de
I'hydrogene. Sur un échantillon chargé 96h (régime III), des hydrures 6 ont été observés aux
interfaces o/p (Figure III-47 et Figure I1I-48) ainsi que des hydrures y intergranulaires dans
certains grains a (Figure I11-49). Ces derniers ont été identifiés a I'aide des clichés de diffraction
et leur relation d’épitaxie a été questionnée a partir des projections stéréographiques. La méthode
de création des projections stéréographiques est présentée en Annexe 3. . Ainsi, les hydrures
d’interface de la Figure I11-47 en forme d’aiguilles sont arrangés en OR1 (0001) // (001) et [1210]
// [110], alors que 'hydrure massif en interface Figure I11-48 est un OR2 (0001) // (11 1) (angle
de 4°), [1210] // [110]. Notons que I'hydrure massif en OR2 est placé a I'interface entre a et {3
eux-mémes en relation d’épitaxie selon les relations de Burgers o (0001) // P(110) et
a[1120] // B[111] [Burgers1934]. Les hydrures intergranulaires sont déja observés au MEB pour
des zones plus fortement chargées et sont ici identifiés au MET comme des hydrures y dont la
relation avec la phase o est un OR2. Il semble raisonnable d’avancer qu’ils se forment aprés la
saturation des interfaces par les autres hydrures.

AN
@, 1 0 @11y

(d) (e) (f)

Figure 1II-47 : Hydrures & présentant une ORI en interface o/ a environ 50pm de profondeur dans un
échantillon de TA6V ELI chargé 96h en eau de mer artificielle a -1,8 V/ECS, (a) et (b) images en champ
clair, (c) image en champ sombre sur le g(200), (d) projection stéréographique du grain a au-dessus,
(e) projection stéréographique de I'hydrure et (f) projection stéréographique du grain § en dessous.
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1 pm

Figure 11I-48 : Hydrure & présentant une OR2 en interface /P a environ 50pm de profondeur dans un
échantillon de TA6V ELI chargé 96h en eau de mer artificielle a -1,8 V/ECS, (a) et (b) images en champ
clair, (c) image en champ sombre sur le g(111), (d) projection stéréographique du grain o au-dessus,
(e) projection stéréographique de I'hydrure et (f) projection stéréographique du grain § en dessous.
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Figure 11I-49 : Hydrures intergranulaires y présentant une OR2 a environ 50pm de profondeur dans un
échantillon de TA6V ELI chargé 96h en eau de mer artificielle a -1,8 V/ECS, (a) et (b) images en champ
clair, (c) image en champ sombre sur le g(311), (d) projection stéréographique de la matrice o et
(e) projection stéréographique de I'hydrure.
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II1.2.2.3 Synthése du processus de formation des hydrures dans le TA6V ELI

L’ensemble des observations conduites a différentes échelles pour le TA6V ELI conduit a pouvoir
décrire les processus intervenant lors des quatre régimes présents sur la courbe de solubilité
(Figure I11-50). Durant le régime I, la couche d’oxyde perd son effet barriere par la modification
de son caractere semi-conducteur et 'hydrogene pénétre au sein de la phase p. Il diffuse a travers
toute la phase [ de I'échantillon jusqu’a ce que sa limite de solubilité soit atteinte en régime II
(5000 wppm dans la phase  pure et donc 300 wppm dans 1’alliage TA6V ELI qui contient 6% de
phase P). Une dilatation de la phase 3 a lieu lors de ces deux régimes. La transition entre les
régimes Il et III est corroborée a la croissance progressive d’hydrures depuis les interfaces o/ et
o/ o. Le régime III correspond quant a lui a la formation d’hydrures sur de multiples interfaces
ainsi qu’au sein de la phase a. Ce changement de chemin de diffusion est assisté par les
contraintes aux interfaces entrainées par la dilatation de la phase 3.

La séquence suivante est proposée : croissance d’hydrures sous forme d’aiguilles (en OR1) a
l'interface o/ si les phases a et 3 ne sont pas en épitaxie ou sous forme d'un hydrure massif (en
OR?2) si elles sont en épitaxie ; croissance sur 1'ensemble des joints de grains ; développement
d’hydrures (en OR2) au sein de la phase a.
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H H H H
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Figure III-50 : Processus en concurrence lors des quatre régimes d'absorption de I'hydrogene dans le
TAG6V ELI en polarisation cathodique en eau de mer artificielle.
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II1.2.3 Couplages galvaniques en milieu naturel

Nous avons déterminé les mécanismes mis en jeu lors de l’absorption d’hydrogéne sous
polarisation cathodique en milieu eau de mer artificielle. Sur les durées considérées, seuls les
potentiels du domaine C de la courbe de polarisation ont permis une absorption notable (-1,6 et
-1,8 V/ECS).

En gardant I'objectif initial de connaitre les limites de potentiel applicable en contexte industriel,
il est nécessaire de réaliser des chargements plus longs pour des potentiels moins négatifs. Le
chargement en milieu eau de mer naturelle permet de comparer les résultats précédents afin de
vérifier leur validité lors d"une utilisation industrielle.

Pour ce faire, nous avons choisi de réaliser des chargements par couplage avec des anodes
sacrificielles en eau de mer naturelle durant 100, 200, 300 et 400 jours.

Ces derniéres sont :

- L’anode de Magnésium qui délivre un potentiel cathodique de -1,5 V/ECS et nous permet
de tester les limites des domaines B et C des courbes de polarisation. Ce potentiel n’a,
jusqu’ici, pas montré d’absorption d’hydrogene notable.

- L’anode d’Aluminium-Zinc-Indium qui délivre un potentiel cathodique de -1,1 V/ECS et
nous permet de tester la limite entre les domaines A et B. Cette anode nous permettra de
confirmer jusqu'a quelle plage de potentiels il est possible de pousser la protection
cathodique en service.

Voir les détails du protocole et les photos associées en Annexe 2. .

II1.2.3.1 Suivi des chargements

Durant le couplage galvanique en eau de mer naturelle, nous observons une évolution de
lI'intensité et du potentiel de chargement. La diminution d’intensité au début des essais est
expliquée par la formation d'un dépot calco-magnésien en surface. Les évolutions d'intensité a
long terme ne sont pas totalement stables et varient légerement (Figure I11-51). Elles peuvent étre
reliées au recouvrement des échantillons par du dépot calco-magnésien mais aussi aux évolutions
de température et de conductivité de 'eau de mer naturelle. Cela peut aussi expliquer les
augmentations d’intensité du courant. En effet, si le milieu est plus conducteur, 'anode doit
débiter plus de courant pour tenir son potentiel. Bien que les potentiels ne soient pas
completement stabilisés, nous pouvons déja attribuer des valeurs effectives pour nos couplages.
L’anode de Magnésium a délivré un potentiel effectif de -1,5 V/ECS jusqu’a -1,494 V/ECS au
bout de 200 jours. L’anode d”Al-Zn-In a commencé vers -1,125 V/ECS pour délivrer -1,085 V/ECS
au bout de 200 jours. Les chargements ne sont pas terminés mais nous pouvons voir que les
variations sont assez faibles autour du potentiel visé par 1'utilisation de chaque anode.
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Figure 11I-51 : (a) Evolutions des potentiels de couplage pour chaque anode et (b) évolution de la
conductivité et de la température de 'eau de mer. (c) Evolutions de I'intensité de chargement par couplage
galvanique avec I'anode d’Al-Zn-In et (d) avec 'anode de Magnésium en fonction du temps.

I11.2.3.2 Absorption d’hydrogene et formation d’hydrures

La Figure I1I-52 représente I'évolution de la concentration en hydrogene dosée pour les 100 et
200 premiers jours pour les différents couplages.

Nous observons qu’avec ces durées de polarisation cathodique, I'absorption d’hydrogéene pour
le potentiel de -1,5 V/ECS est effectif. Notons que celle-ci est tres différente selon que 'on
considere le T40 ou le TA6V ELI, le T40 contenant bien plus d’hydrogéne. Les analyses DRX
illustrées en Figure III-53 révelent que le T40 placé a -1,5 V/ECS contient des hydrures des
100 jours de chargement et qu’il est toujours le seul a en avoir apres 200 jours. Le régime Il semble
avoir été passé avant les 100 premiers jours, ¢’est pourquoi le quasi-plateau n’est pas visible. Pour
le TA6V ELI, nous voyons que la limite de solubilité de la phase  n’est toujours pas atteinte. Ce
phénomene révele que pour le T40, 'hydrogene forme rapidement des hydrures stables et sa
concentration augmente avec le temps. Le TA6V ELI, pour sa part, met en concurrence deux
cinétiques : 'absorption de I'hydrogene par la réaction d’évolution de I'hydrogene (REH) et sa
désorption. Lors des chargements a -1,8 V/ECS, I'importante quantité d’hydrogene absorbée par
la REH masquait le phénomeéne de désorption. Pour -1,5 V/ECS, I'hydrogene formé et absorbé
par le REH est bien plus faible et le phénoméne de désorption en concurrence devient limitant
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car il est important proportionnellement a 'hydrogene absorbé. La désorption est certainement
entrainée par I’augmentation des contraintes liées a la dilatation de la phase 3 lors de 1’absorption
en hydrogene. Ces contraintes limitent certainement aussi I’absorption.

Pour les temps de 300 et 400 jours qui suivront, nous nous attendons a voir la formation
d’hydrures dans le TA6V ELI apres le dépassement de la limite de solubilité de la phase B, a
moins que le quasi-plateau du régime II soit stabilisé par les contraintes qui empéchent
I'hydrogeéne de le dépasser.

Le couplage de 200 jours avec I'anode d’Al-Zn-In n’a entrainé une absorption d’hydrogéne que
de 10 wppm (70 wppm mesurés) dans le T40 et de 2 wppm dans le TA6V ELI (66 wppm mesurés).
Ces valeurs sont quasiment négligeables et pourraient avoir aussi été mesurées a cause de la
variabilité de concentration en hydrogene dans les échantillons initiaux. Ces mesures montrent
que l"utilisation de cette anode est tout a fait compatible avec des durées tres longues.
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Figure III-52 : Evolution de la concentration en hydrogéne en fonction du temps de polarisation et du
potentiel de couplage galvanique. -1,5 V/ECS correspond a I’anode Mg et -1,1 V/ECS correspond a 'anode
Al-Zn-In.
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Figure III-53 : Diffractogrammes RX pour les différents temps de couplage galvanique (a) du T40 et (b) du
TAG6V ELI avec I'anode de magnésium en eau de mer naturelle.
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II1.3 Syntheése de I'absorption d’hydrogéne dans le T40 et le TA6V ELI

Des essais de polarisation ont permis de déterminer trois gammes de potentiels aux cinétiques
prédominantes différentes. La réaction d’évolution de I'hydrogene est plus importante pour les
potentiels de polarisation de -1,5 V/ECS et plus électronégatifs.

Les cinétiques d’absorption de I’hydrogene en milieu marin sont comparables pour nos deux
alliages, quel que soit le potentiel considéré. La présence de quatre régimes successifs de
chargement durant la polarisation a -1,8 V/ECS est un point commun bien que les mécanismes
et les concentrations en hydrogéne atteints pour chacun de ces régimes soient différents
(concentrations en hydrogene atteintes de 1’ordre de 1000 wppm pour le T40 et 2000 wppm pour
le TA6V ELI). Ces concentrations sont atteintes suite a une limitation des cinétiques d’absorption
causée par la densification du dépoét calco-magnésien et la saturation des chemins de diffusion
par les hydrures.

La formation d'une couche d’hydrures 6 augmente la rugosité de surface du T40. En paralléle, la
désorientation des joints de grains semble permettre une pénétration de I'hydrogene en
profondeur. La présence exclusive d’hydrures présentant une OR pourrait indiquer une
possibilité a accommoder la déformation plastique lors des essais mécaniques qui suivront.

Dans le TA6V ELI, 'hydrogene est absorbé par la phase {3, ce qui cause une dilatation volumique
de celle-ci et affecte la rugosité de surface. Apres le dépassement de la limite de solubilité de
I'hydrogene dans la phase {3, le champ de contrainte créé par la dilatation volumique modifie le
chemin de diffusion et des hydrures 6 se forment sur les interfaces o/ et les joints de grains a.
Avec de I'hydrogene en plus grande quantité, des hydrures y se forment directement dans les
grains a.

Les chargements longs révelent que le chargement a -1,5 V/ECS est effectif et qu'une compétition
entre I'absorption et la désorption de I'hydrogene a lieu dans le TA6V ELI certainement en raison
des contraintes générées par la dilatation de la phase 3. Pour ce potentiel, des hydrures se forment
dans le T40 et nous nous attendons a en voir dans le TA6V ELI pour des temps plus longs que les
100 et 200 jours analysés. Le potentiel de -1,1 V/ECS ne provoque qu’une tres faible absorption
en hydrogene dans le T40 et une absorption négligeable dans le TA6V ELL
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Chapitre 1V - Approche locale de la rupture

Suite a une caractérisation des cinétiques de pénétration de I’hydrogene de nos alliages en milieu
marin et de la formation des hydrures, nous avons déterminé I'impact de ces éléments sur les
propriétés mécaniques en traction par une approche locale de la rupture. Pour cela des essais ont
été conduits sur des éprouvettes en parcourant différentes concentrations de contrainte (Kt)
(plans en Annexe 4.) et teneurs en hydrogene. La Figure IV-1 résume les mécanismes questionnés
par les essais de traction et les observations de I'endommagement, soit I'impact de I’hydrogene
et des hydrures sur I'apparition de I'endommagement interne et sur la rupture des alliages de
titane.

En parallele, des calculs ont été conduits a I'aide du code par éléments finis (MEF) Comsol
Multiphysics, afin d’identifier les conditions locales d’endommagement et de rupture en terme
de contraintes hydrostatiques (om) et de déformation plastiques équivalentes (gpeq). Les étapes de
I'approche locale sont illustrées sur la Figure IV-2 et la Figure IV-3.

F

Eprouvette de traction

/

Cavités —*

Hydrures \
Limite d'endommagement

Figure IV-1 : Schéma des mécanismes mis en ceuvre lors de la traction sous une charge F.

L’influence de I'hydrogene sur la tenue mécanique est ainsi partiellement élucidée a 1'aide de ces
étapes :

- Essais de traction uniaxiale sur des éprouvettes cylindriques chargées en hydrogene (a
différents rayons d’entaille) et avec une vitesse de sollicitation de 10-5.s1.

- Détermination des modes de rupture en fonction de la concentration en hydrogene.

- Observation de la distribution et de la forme de I'endommagement sur des coupes
longitudinales.

- Modélisation des essais pour déterminer la contrainte hydrostatique on et la déformation
plastique équivalente epeq a I'apparition de I'endommagement et a rupture.

- Construction d’abaques représentant le type de rupture en fonction du Kt et de la
concentration en hydrogene.

- Schémas représentant 1'évolution de la contrainte hydrostatique om et de la déformation
plastique équivalente epeq & rupture en fonction de cette méme concentration.

Par la suite, nous discutons indépendamment le comportement des deux alliages. Une synthese
permet d’effectuer une comparaison.
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Figure IV-2 : Principe de la caractérisation de I'endommagement par une « approche locale de la rupture »
avec des exemples d’éprouvettes (a) lisse, (b) entaillée en U et (c) entaillée en V.

Figure IV-3 : Détermination de la limite d'endommagement d'une éprouvette lisse de T40 DL.
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IV.1 Etude expérimentale
IV.1.1 Comportement de 1'alliage polycristallin T40 (Grade 2)

IV.1.1.1 Essais de traction uniaxiale

Compte tenu de la forte texture mise en évidence lors des analyses EBSD, il est nécessaire
d’effectuer des essais de traction pour les orientations perpendiculaire (DT) et paralléle (DL) au
sens de laminage. La tole n’est pas assez épaisse pour prélever des éprouvettes sur 1’orientation
DN mais la texture est comparable a I'orientation DT. L’orientation DL peut étre comparée aux
travaux de J. Huez et al. dont I'objet était I'étude de I'impact de I'hydrogene sur le T40 [Huez1996,
1998].

La Figure IV-4 montre une nette différence entre les courbes de traction des deux orientations.
Les valeurs de contrainte sont comparables mais les phénomenes s’exprimant durant
I’allongement semblent différents. Les propriétés « ingénieures » extraites des courbes lisses sont
présentées dans le Tableau IV-1 ainsi que I'influence du Kt sur le A% et le Z%. Nous notons une
sensibilité importante de ces deux parametres a la concentration de contrainte (K). Les conditions
de rupture en terme de déformation (A%, Z%) diminuent lorsque le K; augmente. D’autre part,
ces conditions sont plus faibles lorsque l'axe de traction est perpendiculaire aux axes <c>,
orientation favorable aux glissements prismatiques. Les grains du T40 étudié par Huez et al. sont
de taille plus importante (80 pm contre 46 pour les notres). Nous voyons un effet de cette
structure qui permet un allongement comparable mais une ductilité amoindrie traduite par un
coefficient de striction plus faible.

800 800
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o | o
= [ =
N—r N—r
> 400 | > 400 -
c c
o oolo1 o
o o
200 o 200
D)
O T T T T T 1 O T T T T T 1
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> % € %
conv ( ) conv ( )
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Figure IV-4 : Courbes de traction conventionnelles des éprouvettes lisses, U5, U3, V0,25 et V0,14 dans les
deux orientations (a) DT et (b) DL du T40 non chargé.
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Tableau IV-1 : Propriétés mécaniques du T40 non chargé en fonction de I'orientation de traction.

T40 perpendiculaire a la 140 'para.llele ala [Huez1996]
direction de laminage (DT) direction de (DL)
& laminage (DL)
, Forme K A% 7% A% 7% | A% Z%
d’éprouvette
V0,14 441 8 13,6 5,8 8
V0,25 3,51 9,2 19 [>T
U3 1,45 10,2 38,9 7,7 26,4
U5 1,3 13,9 43,6 10 32,4
Lisse 1 30 54,4 28,3 47,3 32,3 30
Propriétés « ingénieures »
Orientation | E (GPa) Re (MPa) Rm (MPa) A% Z%
DL 102 325 485 28,3 47
DT 121 390 487 30,6 55

Ensuite, nous chargeons les éprouvettes en hydrogene par chargement cathodique en eau de mer
artificielle a -1,8 V/ECS. Le protocole détaillé est présenté en Annexe 2. .

Les essais sont réalisés dans les trente minutes apres la fin du chargement afin de minimiser la
désorption de I'hydrogene. Dans le cas du T40, les teneurs en hydrogene étudiées montent
jusqu’a 825 wppm. La Figure IV-5 présente la courbe de chargement en hydrogéne en fonction
du temps. Réalisée avec les éprouvettes de traction, elle indique les régimes de chargement déja
observés dans le Chapitre III. Notons que la concentration massique dosée dans les éprouvettes
entaillées est plus faible pour des durées identiques par rapport aux éprouvettes lisses, car elles
ont un diameétre plus important.

Les essais de traction apres chargement en hydrogene sur I'alliage polycristallin n’ont pas montré
de changement radical du comportement mécanique. L’allongement a rupture et le coefficient de
striction diminuent progressivement et de facon modérée avec la quantité d’hydrogene,
suggérant un abaissement de la ductilité, que ce soit sur des éprouvettes lisses ou entaillées en V.
Ces évolutions sont représentées sur la Figure IV-6. Il a été choisi de ne représenter que les
éprouvettes lisses, U5 et V0,14 sans les U3 et V0,25 dans un souci de clarté mais I'ensemble des
essais sont présentés dans I’ Annexe 5. .

Quelques essais, comme 1'éprouvette T40 perpendiculaire a la direction de laminage contenant
492 wppm représentée sur la Figure IV-6, ont été laissés a désorber plus longtemps (10h apres la
fin de chargement au lieu de 30 minutes pour cette éprouvette) et montrent une remontée de
l'allongement a rupture. Ce phénomene suggere que la diminution de ductilité pourrait étre due
en partie a 'hydrogene diffusible. La diminution de ductilité pourrait donc étre réversible avec
la désorption de I'hydrogene. Il est a noter que les concentrations en hydrogéne des éprouvettes
de traction ont été dosées sur leur partie utile dans une zone non strictionnée. Ces concentrations
peuvent étre légerement différentes dans la zone de rupture, surtout dans le cas des éprouvettes
entaillées.

L’allure des courbes en fonction de I'orientation est clairement différente et la Figure IV-7 met en
évidence I'effet de I'orientation de traction sur A% et Z%. En comparant I'allongement a rupture
avec les travaux de Briant et al. (chargement en hydrogene du T40 par voie gazeuse a haute
température), nous mettons en évidence que les concentrations que nous pouvons atteindre en
polarisation cathodique a -1,8 V/ECS en eau de mer artificielle sont encore trés loin des
concentrations en hydrogene nécessaires pour provoquer une rupture fragile du T40.
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Figure IV-5 : Courbes de chargement de I'hydrogene en fonction du temps du T40 perpendiculaire a la
direction de laminage réalisées par dosage d'un disque de 1 mm d’épaisseur prélevé sur la zone sans
striction des éprouvettes de traction apres essai. Les différentes géométries permettent de rassembler les

éprouvettes U et V.
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Figure IV-6: Courbes de traction conventionnelles des éprouvettes de T40 lisses, U5 et V0,14 (a) DT et
(b) DL sans chargement et apres différents chargements en hydrogene.
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Figure IV-7 : Evolution du coefficient de striction Z% et de I'allongement a rupture A% en fonction de la
concentration en hydrogéne du T40.

IV.1.1.2 Modes de rupture

Les faciés de rupture ont été analysés afin de déterminer les modes de rupture en fonction de la
teneur en hydrogene. Toutes les fractographies réalisées sur le T40 sont présentées en Annexe 6.
. Nous reprenons ici les éléments significatifs.

Les facies de rupture du T40 perpendiculaire au sens de laminage ont une forme elliptique
(Figure IV-8) causée par I'anisotropie de déformation due a la texture cristallographique. En effet
les axes <c> de la structure hexagonale sont préférentiellement orientés dans la direction de I'axe
le plus grand de l'ellipse représentant le faciés de rupture. La déformation suivant cet axe est
accommodée par les systemes de glissement secondaires <c+a>, m;, m et le maclage. Ces
glissements sont plus difficiles a mobiliser que ceux de type <a>B et <a>P favorisés par
I'orientation du petit axe de I'ellipse. Le facies ductile forme des flttes par glissement des plans
prismatiques. Cette ellipse et ces fliites sont retrouvées sur les faciés de rupture de chacun des
types d’éprouvettes testés, quel que soit le K; considéré.

Notons toutefois que la rupture des éprouvettes en V est différente. Elle s'initie de fagon ductile
en surface avec des flltes puis se propage de fagon fragile a l'intérieur des échantillons. La
premieére rupture crée une entaille tres fine qui entraine des concentrations de contraintes tres
importantes et le Kt local devient suffisant pour produire une rupture fragile illustrée par la
Figure IV-8. La proportion de surface fragile est différente selon que l'on consideére les
éprouvettes V0,14 ou V0,25 (Figure IV-10) et montre bien que le Kt nécessaire a la fracture fragile
est atteint plus rapidement avec les entailles V0,14.

Les fractographies des essais sur les éprouvettes de T40 paralleles au sens de laminage sont de
forme circulaire, due a la texture cristallographique (Figure IV-9). Cette derniére permet
l’activation des glissements principaux que sont les plans de glissements prismatiques. Ainsi, des
« fltites » sont observées dans toutes les directions. Comme pour I'orientation précédente, les
éprouvettes en V présentent un facies ductile en sub-surface et fragile a cceur.
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En regardant les facies de rupture apres chargement en hydrogene, nous observons que le mode
de rupture des échantillons lisses reste similaire aux échantillons non chargés. Ceci jusqu’a la
concentration en hydrogene étudiée de 825 wppm. Ces observations sont valables pour les deux
orientations de traction considérées.

D’autre part, nous pouvons observer une couche d’hydrures formée durant le chargement en
hydrogéne sur tous les types d’éprouvettes. Elle est rompue en de multiples endroits
perpendiculairement a I’axe de traction mais ne semble pas influer sur le mode de rupture de la
phase o (Figure IV-11). De plus, les faciés de rupture des éprouvettes lisses et entaillées en U
permettent de conclure que leur rupture provient du centre. La couche étant au bord, nous
sommes certains qu’elle n’a pas influé I’amorcage de la fissure.

Notons que dans le cas particulier des éprouvettes entaillées en V, nous observons que le bandeau
ductile semble se réduire et donc que la surface fragile augmente avec la quantité d’hydrogéne
(Figure IV-10). Cette affirmation est visible pour I'orientation DT mais pas pour DL. Sur les
éprouvettes en V, la couche d’hydrures a pu influencer 'amorgage de la rupture car elle provient
de la sub-surface. Cependant le mode de rupture initial reste ductile et il semble raisonnable de
penser que I'hydrogene diffusible est la cause de cette réduction. Ceci expliquerait 1'absence
d’évolution de la proportion de surface fragile sur les éprouvettes orientées selon DL. En effet,
I'hydrogeéne pourrait étre plus lent a se concentrer sur la zone entaillée car il nécessite une
diffusion perpendiculaire a I'axe <c> de la structure hexagonale. Ceci reste une supposition car
la reproductibilité n’est pas assez importante sur ce type d’éprouvette.

La Figure IV-12 représente une cartographie des modes de rupture du T40 perpendiculaire au

sens de laminage en fonction du Kt et de la concentration en hydrogéne. Comme nous avons pu
le voir, seules des initiations de ruptures ductiles ont été mises en évidence.
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Figure IV-8 : Facies de rupture d’éprouvettes de T40 sollicitées selon I'orientation DT : (a) lisse non chargée
avec 65 wppm, (b) V0,14 non chargée avec 62 wppm, (c) lisse avec 825 wppm et (d) V0,14 avec 500 wppm
d’hydrogéne mesuré sur la zone non entaillée apres rupture.
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Figure IV-9 : Facies de rupture d’éprouvettes de T40 sollicitées selon I"orientation DL : (a) lisse non chargée
avec 59 wppm, (b) V0,14 non chargée avec 60 wppm, (c) lisse avec 598 wppm et (d) V0,14 avec 455 wppm
d’hydrogene mesuré sur la zone non entaillée apres rupture.
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Figure IV-10 : Evolution de la proportion de surface fragile sur les éprouvettes entaillées en V du T40 en
fonction de la quantité d’hydrogene. \

Figure IV-11 : Couche d'hydrures rompue aprés essai de traction sur des éprouvettes de T40 chargées en
hydrogene.
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Figure IV-12 : Mode de rupture du T40 perpendiculaire au sens de laminage en fonction du Kt et de la
concentration en hydrogene. La concentration en hydrogeéne est mesurée sur la partie sans striction des
éprouvettes de traction apres essai. Les carrés noirs représentent les essais ayant permis de réaliser cette
cartographie.
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IV.1.1.3 Analyse de 'endommagement interne

Par analyse MEB, nous avons observé la présence des cavités aprés rupture, sur des coupes
longitudinales des éprouvettes de traction non chargées et chargées.

Concernant les éprouvettes non chargées, les phénomeénes de germination, croissance,
coalescence classiques de 'endommagement ductile ont été observés et illustrés sur la Figure
IV-13. La croissance des cavités laisse apercevoir les lignes de glissement comme étape de la
formation des flttes. Sous les ruptures fragiles des éprouvettes en V, nous observons des ruptures
par décohésion intergranulaires. Les profils de la profondeur maximale de ces cavités ont été
déterminés et sont répertoriés en Annexe 5. . Les emplacements des cavités sur cette limite
d’endommagement seront utilisés durant la modélisation pour déterminer la limite mécanique
d’endommagement du matériau en terme de contrainte hydrostatique (om) et de déformation
plastique équivalente (epeq).

Notons que le mécanisme associé a ce type d’endommagement (germination, croissance,
coalescence des fltites) est détaillé p.37. Il fait intervenir les systemes de glissement prismatiques
[Crépin1995, Huez1996].

(a) Germination (b) Croissance

& Axe de traction =2

(c) Coalescence (d) Décohésion intergranulaires

Figure IV-13 : (a), (b), (c) les différentes étapes amenant a la rupture ductile et (d) une rupture par clivage
dans des éprouvettes de T40 perpendiculaires au sens de laminage.
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Nous cherchons maintenant a observer les différences avec les éprouvettes chargées en
hydrogeéne afin de déterminer les causes de diminution des propriétés mécaniques.

Les analyses en MEB-BSE des coupes longitudinales mettent en évidence un contraste plus
important sur les joints de grains des éprouvettes chargées par rapport a celles non chargées,
phénomene illustré en Figure [V-14. Ceci peut suggérer la présence d’hydrures sur ces joints de
grains et confirme le phénomene de court-circuit de diffusion causé par leur désorientation. Nous
voyons quelques hydrures sur la coupe de l'éprouvette non chargée. Comme précisé
précédemment, il peut y avoir deux explications : la concentration globale initiale en hydrogene
del’ordre de 50 a 60 wppm pourrait déja entrainer un dépassement local de la limite de solubilité,
cela pourrait aussi étre dt a un apport d’hydrogene lors du polissage.

(@) [H] =59 wppm (b) [H] = 598 wppm

Figure IV-14 : Analyse MEB-BSE au centre (3 mm de la surface) de coupes longitudinales d'éprouvettes
lisses de T40 DL (a) non chargé contenant 59 wppm d’hydrogene et (b) chargé contenant 598 wppm
d’hydrogene.

En plus des étapes de germination, croissance, coalescence caractéristiques de I'endommagement
ductile déja observées sur les éprouvettes non chargées en hydrogene, nous avons pu détecter
d’autres phénomenes sur les éprouvettes chargées. Plusieurs types de ruptures ont été observés
sur des hydrures :

- Des multi-fragmentations perpendiculaires a la direction de sollicitation sur les hydrures,
eux-mémes paralléles a la direction de sollicitation (Figure IV-15).
- Quelques ruptures de décohésion sur des hydrures inter ou intragranulaires (Figure
IV-15).
- De nombreuses fissures sur des hydrures présents autour des précipités TiFe (Figure
IV-16).
La présence de ces endommagements confirme certaines hypotheses difficiles a valider dans les
parties précédentes. 11 était difficile de déterminer les effets réels du polissage et de déterminer la
cause de la présence des hydrures en profondeur: polissage ou chargement. En effet, des
fissurations sur des hydrures ont été observées jusqu’au centre des éprouvettes de traction, ce qui
représente de 3 a 4,5 mm de profondeur. Ceci confirme la formation d’hydrures en profondeur et
la pénétration d’hydrogene dans I'ensemble des éprouvettes lors des chargements
électrochimiques.
Quelques hydrures déformés comme celui illustré par la Figure [V-17 ont pu étre observés. Celui-
ci semble s’étre « plié » suite a la croissance de la cavité a coté de lui. Cette illustration met en
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évidence le caractére « ductile » de certains hydrures. Nous pouvons faire I’hypothese que celui-

ci possede une relation d’orientation avec la matrice, favorable a sa déformation lors de la
sollicitation imposée par la croissance de la cavité.

{1

(a) multi-fragmentation sur hydrures

& Axe de traction -2

() croissance intergranulaire sur hydrures

Figure IV-15 : Différents processus d'initiation et de propagation de I'endommagement sur des hydrures
dans le T40 chargé en hydrogene. (a) et (c) dans une éprouvette V0,14 DL avec 455 wppm ; (b) dans une
éprouvette U3 DT avec 452 wppm ; (d) dans une éprouvette V0,14 DT avec 499 wppm ; (e) et (f) dans une
éprouvette lisse DT avec 546 wppm d’hydrogene.
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(a) fracture sur hydrures autour d’un précipité  (b) décohésion sur hydrures d’interface avec un
TiFe précipité TiFe

& Axede traction =2

(d) multi-fragmentation sur hydrures autour d’un

(c) germination intergranulaire sur hydrures précipité TiFe

(e) croissance sur hydrures autour d’un précipité TiFe

Figure IV-16 : Initiation et propagation de I'endommagement sur des hydrures localisés en bordure des
précipités TiFe dans le T40 chargé en hydrogene. (a) Dans une éprouvette V0,25 DT avec 457 wppm; (b) et
(c) dans une éprouvette V0,14 DL avec 455 wppm ; (d) dans une éprouvette V0,14 DT avec 499 wppm, (e)
dans une éprouvette U5 DL avec 467 wppm ; (f) dans une éprouvette U3 DL avec 473 wppm d’hydrogene.
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270 Hm

Figure IV-17 : Hydrure déformé par la croissance d'une cavité dans une éprouvette U3 DL avec 473 wppm
d’hydrogene.

Lors de I'observation au microscope électronique a transmission des hydrures internes, il a été
mis en évidence que certains hydrures ont été cisaillés. La Figure IV-18 etla Figure IV-19 montrent
deux configurations différentes :

- Une premiere révele des hydrures qui ont pu se dissoudre sous la contrainte au passage
des bandes de déformation. C’est le cas de la Figure IV-18 et de la Figure IV-19.b sur
lesquelles les hydrures présentent des zones « effacées » tout en gardant leur direction
initiale. Les analyses de I'hydrure 6 présenté en Figure IV-18 a permis de mettre en
évidence que celui-ci présente une OR2 avec la matrice a.

- LaFigure IV-19.a quant a elle, révele un hydrure qui a été cisaillé au passage des bandes
de déformation. Celui-ci est déformé dans la direction des bandes sur les zones cisaillées.

Aucune de ces deux configurations ne semblent montrer d’initiation de I'endommagement, ce
qui est plutot étonnant pour le cas de la seconde sur laquelle nous nous attendions voir germer
des cavités.

L’hydrogéne remis en solution solide par la dissolution des hydrures durant le passage des
bandes de déformation a amené a la re-précipitation de nombreux petits hydrures & apres le
relachement des contraintes comme l'illustre la Figure IV-20. Des déplacements d’atomes
d’hydrogenes sur de courtes distances selon deux orientations dans les mémes zones, dont une
le long des bandes de déformation, ont permis la re-précipitation. Les deux orientations sont
écartées de 120° et contiennent chacune de nombreux précipités d’hydrure paralleles entre eux,
mis en évidence avec un g(200), et suivant les directions du plan de base de 1'hexagonal. Cette
configuration, déja observée par Conforto et Caillard [Conforto2011] implique que (0001) //
(001), ce qui correspond a’'OR1. Ceux-ci ont pu se former selon deux orientations sur les mémes
zones dont une le long des bandes de déformation. Lors de I'essai de traction, la dissolution de
certains hydrures a augmenté la teneur en I'hydrogene diffusible, ce qui a pu accélérer la rupture
de matériau [Shih1988] et expliquer la diminution d’allongement a rupture. Notons que les
observations d’hydrures au MET ont été réalisées sur des profondeurs de I'ordre de 50 um, ce qui
est faible par rapport aux dimensions des éprouvettes de traction. Sur cette zone, la déformation
est donc plus importante qu’a coeur et les contraintes plus faibles. Ceci peut expliquer que nous
n‘ayons pas vu les phénomeénes de fissuration sur les hydrures mis en évidence par les
observations précédentes au microscope électronique a balayage.
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Figure IV-18 : Hydrure intergranulaire & présentant une OR2 a environ 50pm de profondeur dans une
éprouvette de traction lisse de T40 DT rompue contenant 825 wppm d’hydrogene apres un chargement de
244h a -1,8 V/ECS en eau de mer artificielle. (a) Et (b) images en champ clair pour un angle de rotation de
6,5°, (c) image en champ sombre sur le g(200), (d) projection stéréographique de la matrice o et (e) projection
stéréographique de I'hydrure.

Figure IV-19 : (a) Hydrure intergranulaire 6 avec un angle de rotation de -10° avec un champ sombre sur
le g(111) et (b) hydrure intergranulaire y avec un angle de rotation de 0° dissous sur certaines zones et son
champ sombre sur le g(200), situés a environ 50 pm de profondeur dans des éprouvettes de traction lisses
de T40 DT rompues contenant respectivement 546 wppm et 825 wppm d’hydrogeéne aprés un chargement
de 72h et de 244h a -1,8 V/ECS en eau de mer artificielle.
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Figure 1V-20 : Hydrures re-précipités en OR1 sur une méme zone selon deux directions apres essai de
traction d'une éprouvette de T40 DT contenant 825 wppm d’hydrogene apres un chargement de 244h a
-1,8 V/ECS en eau de mer artificielle. (a) tilt de 5,3°, (b) tilt de 9,6° et (c) tilt 1°.
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IV.1.1.4 Synthese

Le T40 présente une texture cristallographique prononcée qui impacte les propriétés mécaniques
de l'alliage (les orientations ne sont pas équivalentes) et provoque une anisotropie des
déformations. Celle-ci s’exprime particulierement pour les éprouvettes a faibles concentrations
de contraintes qui ont la possibilité d’atteindre de forts allongements avant de se rompre.

Le T40 est un alliage polycristallin dans lequel la désorientation des grains permet une diffusion
profonde de l'hydrogene le long des joints de grains. L'’hydrogene chargé par voie
électrochimique jusqu’a 800 wppm diminue la ductilité de ce matériau mais ne change pas son
mode de rupture ductile (flGtes).

Il a été démontré dans de précédents travaux que les hydrures internes favorisent la nucléation
de cavités lors de la traction du T40 tout en ayant un impact modéré sur la rupture [Huez1998].
Dans notre configuration, nous avons observé le méme phénomene et pouvons y apporter une
précision.

Les hydrures semblent effectivement accélérer la nucléation par la formation de nouveaux modes
(multi-fragmentation, décohésion d’hydrures, rupture sur des hydrures autour des précipités
TiFe, cisaillement des hydrures) mais ce ne sont pas ces endommagements qui dirigent la fracture
finale. La quantité d’hydrogene en solution solide abondée par la dissolution d'une partie de
certains hydrures lors de la sollicitation assiste la réduction des propriétés mécaniques. Cet
impact est modéré et valable pour les concentrations en hydrogene que nous avons considéré.
Comme nous avons pu le voir dans la littérature, d’autres techniques de chargements et
d’homogénéisation permettent d’obtenir une densité d’hydrures internes bien plus importante,
ce qui entraine une rupture fragile [Briant2002, Bignon2018]. Dans ce cas, ce sont certainement
les endommagements internes dus aux hydrures qui précipitent la rupture.

Lors de cette étude, nos essais de traction uniaxiale n"impliquent qu'un seul cycle de sollicitation.
Notons que les nombreux petits hydrures ont re-précipité apres la sollicitation suite a la
dissolution d"une partie des hydrures initiaux. Ceux-ci pourraient avoir une influence en cas de
cycles de sollicitations comme des essais de fatigue. La sollicitation pourrait redistribuer les
hydrures en quantité suffisante a coeur et impacter les propriétés mécaniques de l'alliage
monophasé T40. De méme, les multiples aiguilles qui lient la couche d’hydrures a la matrice o en

sub-surface pourraient avoir un impact lors de sollicitations cycliques.
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IV.1.2 Comportement de I'alliage biphasé TA6V ELI (Grade 23)

IV.1.2.1 Essais de traction uniaxiale

Les analyses EBSD ont révélé des macro-zones empilées sur 1'épaisseur de la tole. Comme les
observations des plans (DN, DT) et (DN, DL) ont montré que ces macro-zones sont des plans
perpendiculaires a ces deux orientations, il a été choisi de prélever des éprouvettes uniquement
dans le sens DL, paralleéle au laminage.

Les résultats des tractions axisymétriques des éprouvettes lisses, U5, U3, V0,25 et V0,14 sont
présentés sur la Figure IV-21. Les plans de ces éprouvettes sont placés en Annexe 4. . Les
propriétés « ingénieures » ainsi que 'influence du K: sur le A% et le Z% sont rapportées dans le
Tableau IV-2. Comme pour le T40, nous notons une sensibilité importante de ces parametres a la
concentration de contrainte K:. Nous pouvons observer que l'allongement a rupture A% et le
coefficient de striction Z% diminuent lorsque le Kt augmente. Une légere variabilité
d’allongement et de contrainte maximale est remarquée sur les éprouvettes lisses (Figure IV-21
et Tableau IV-2). Celle-ci est associée a la présence des macro-zones. En effet leur alternance
n’étant pas réguliere, il est compréhensible que les éprouvettes testées puissent ne pas avoir
exactement la méme texture et donc des propriétés différentes.
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Figure IV-21 : Courbes de traction conventionnelles (a) des éprouvettes lisse, U5, U3, V0,25 et V0,14 du
TAG6V ELI et (b) de trois éprouvettes lisses montrant une variabilité des résultats avec un allongement a
rupture allant de 15,1 24 16,6%.
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Tableau IV-2 : Propriétés mécaniques du TA6V ELI non chargg.

TAG6V ELI parallele a la direction de laminage (DL)

Forme d’éprouvette Kt A% Z%
V0,14 4,41 2 10,6
V0,25 3,51 2,3 9,6
U3 1,45 58 26,0
U5 1,3 9,5 33,6
Lisse 1 15,1 a16,6 34,1344,6

Propriétés « ingénieures »

Orientation E (GPa) Re (MPa) Rm (MPa) A% Z%
DL 116 802 871 16,6 45

Ensuite, nous chargeons les éprouvettes en hydrogene par chargement cathodique en eau de mer
artificielle a -1,8 V/ECS. Le protocole détaillé est présenté en Annexe 2. .

Les essais sont réalisés en moins de trente minutes apres la fin du chargement. Dans le cas du
TA6V ELI, les teneurs étudiées restent inférieures a 1000 wppm.

La Figure IV-22 présente les essais de traction des éprouvettes lisses, U5 et V0,14 pour différentes
concentrations en hydrogene dans l'alliage biphasé. Les éprouvettes U3 et V0,25 n’ont pas été
représentées ici dans un souci de clarté mais suivent le méme type d’évolution. L’'ensemble des
essais est présenté en Annexe 5. .

Des que la concentration dépasse 300 wppm d’hydrogene, les éprouvettes rompent avant d’entrer
en zone de striction. Ces concentrations correspondent aux premieres formations des hydrures,
passage du régime II au régime III défini dans le Chapitre III. Des hydrures ont d’ailleurs été
observés sur les coupes des éprouvettes de traction apres essai et un exemple est illustré sur la
Figure IV-23. Les hydrures auraient donc, dans le cas du TA6V ELI, un effet de fragilisation
important. Plus la concentration en hydrogene augmente, plus la rupture survient tot. Ceci
illustre une fragilisation liée a la quantité d’hydrures.

Il est a noter que les concentrations d’hydrogene indiquées ont été dosées sur la partie utile des
éprouvettes de traction apres rupture sur la zone sans striction. La concentration peut donc étre
légerement différente dans la zone de rupture, surtout dans le cas des éprouvettes entaillées.
Les évolutions du coefficient de striction et de I’allongement a rupture des éprouvettes lisses sont
représentées sur la Figure IV-24 et mettent en évidence la fragilisation aprés la formation
d’hydrures vers 300 wppm d’hydrogene dans le TA6V ELI. Cette figure compare les évolutions
duTA6V ELI avec celles d'un TA6V testé dans une étude interne précédente. La chute de ductilité
du TA6V, qui contient plus de phase p que notre TA6V ELI survient pour une quantité
d’hydrogene plus importante. Ces résultats montrent I'influence de la proportion de phase 3 que
I'hydrogene doit d’abord saturer avant de pouvoir former des hydrures.
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Figure IV-22 : Traction des éprouvettes de TA6V ELI lisses, U5 et V0,14 sans chargement et apres différents
chargements en hydrogene.
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Figure 1V-23 : Hydrures d'interface en sub-surface dans une éprouvette de traction lisse de TA6V ELI avec
636 wppm d’hydrogene.
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Figure IV-24 : Evolution du coefficient de striction Z% et de I'allongement a rupture A% d’éprouvettes
lisses en fonction de la concentration en hydrogene du TA6V ELI et d'un TA6V provenant d'une étude
interne au LaSIE et leurs structures.
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IV.1.2.2 Modes de rupture

Les modes de rupture ont été analysés en fonction de la teneur en hydrogene. Toutes les
fractographies réalisées sur le TA6V ELI sont présentées en Annexe 7. . Nous reprenons ici les
éléments significatifs.

Les analyses des facies de rupture des éprouvettes non chargées en hydrogene mettent en
évidence un effet des macro-zones. Ils sont fibrés, comme précédemment relaté par Bathini et al.
[Bathini2010]. Les macro-zones provoquent une anisotropie des déformations qui se traduit par
une forme elliptique du facies de rupture tout a fait visible sur la Figure 1V-25. Toutes les
fractographies du TA6V ELI en l'absence de chargement en hydrogeéne sont ductiles. Ces
derniéres montrent la formation de fltites a 1’échelle des grains o, quel que soit le K: considéré.
Ces flttes sont de petites tailles par rapport au T40 car les grains a sont plus petits et la phase 3
confine leur croissance. Notons que la zone d’amorgage de la rupture différe en fonction du type
d’éprouvette (centre pour les lisses U et sub-surface pour les V). La zone d’initiation de rupture
est visible a « I'ceil nu » sur les éprouvettes en U et plus perturbée sur les V.

Les faciés de rupture initialement ductiles changent quand la concentration locale en hydrogene
dépasse 300 wppm (limite de solubilité de 1’alliage TA6V ELI et seuil de formation des hydrures)
et les ruptures deviennent fragiles et intergranulaires. Les ruptures des éprouvettes pré-chargées
sont toute initiées en sub-surface. C'est sur cette zone que la densité d’hydrures est la plus
importante sur les interfaces o./f3 et o/ o comme I'illustre la Figure IV-23. Leur densité décroit
jusqu’au centre de I'échantillon ot seuls quelques-uns ont été observés sur des interfaces o/ .
L’hydrogene a donc pénétré en profondeur (plus de 3mm) dans toute I'éprouvette.

Les données obtenues permettent de tracer le diagramme de la Figure IV-26 représentant les types
de fracture en fonction du Kt et de la concentration en hydrogene. Celle-ci est mesurée sur la
partie sans striction des éprouvettes de traction. Le passage de la rupture ductile a fragile est
représenté. Cette limite est ici reliée a la forme et a la taille des échantillons. Les variations
observées sur le diagramme sont principalement causées par la facon dont nous avons mesuré la
concentration en hydrogene. Les différentes formes d’échantillon peuvent modifier les conditions
de chargement et la concentration locale. Si nous pouvions connaitre la quantité exacte
d’hydrogene locale sur la zone de rupture des éprouvettes entaillées, cela révélerait tres
certainement une limite ductile-fragile vers 300 wppm quel que soit le type d’éprouvette. Ici, nous
observons cependant qu’en terme de temps de chargement, la présence d"une entaille en V n’est
pas critique car le chargement est réalisé principalement sur la zone large et atteint moins le fond
d’entaille. Il faut donc charger plus longtemps pour atteindre les 300 wppm dans I'entaille. Les
éprouvettes en U ne causent pas ce genre de confinement et atteignent plus vite la concentration
limite dans la zone d’entaille qui présente un diamétre moins important que la zone dosée.
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Figure IV-25 : Facies de rupture d’éprouvettes (a) (d) lisses, (b) (e) U5 et (c) (f) V0,14 de TA6V ELI (a), (b) et (c) ductiles sans hydrogene et (d), (e) et (f) fragiles
intergranulaires. (d) Avec 365 wppm, (e) 385 wppm et (f) 592 wppm mesurés sur la partie sans striction des éprouvettes apres rupture.
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Figure IV-26 : Modes de rupture du TA6V ELI en fonction du Kt et de la concentration en hydrogene. La
concentration en hydrogene est mesurée sur la partie sans striction des éprouvettes de traction. Les carrés
noirs représentent les essais ayant permis de réaliser cette cartographie.

IV.1.2.3 Analyse de I’endommagement interne

Les coupes longitudinales des éprouvettes de traction non chargées révelent la présence des
cavités caractéristiques a l'endommagement interne précédant la rupture. Les sites de
germination observés sur les limites de profondeur maximale de I'endommagement (répertoriées
en Annexe 5. ) révelent la présence de la quasi-totalité des sites sur les interfaces o/ a et o/ et de
quelques sites a I'intérieur de grains a ou B, Figure IV-27. Une évolution de ces proportions est
notée selon le type d’éprouvette, depuis une majorité des germinations sur les interfaces o/ 3
pour les faibles taux de triaxialité vers une majorité de germination sur les interfaces o/ a pour
les forts taux de triaxialité (Figure IV-28). Nous pouvons donc en déduire que la germination sur
les interfaces o/ 3 nécessite un couple om et €peq avec un fort epeq alors que la germination sur les
interfaces o/ o nécessite un fort om.
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Figure IV-27 : Analyses MEB des différents types de sites de germination dans le TA6V ELI, (a) interface
o/ P, (b) interface o/ o, (c) grain o, (d) grain p .
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Figure IV-28 : Localisation des sites de germination observés sur la limite de profondeur maximale de
I'endommagement en fonction du type d'éprouvette.
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Apres la formation d’hydrures, les modes de rupture du TA6V ELI sont toutes fragiles. De ce fait,
I'’endommagement interne n’est pas composé de cavités comme les précédents essais mais d"une
multitude de fractures locales. Nous pouvons répertorier plusieurs configurations qui ont été
observées quel que soit le type d’éprouvette considéré. Celles-ci sont illustrées par la Figure IV-29
et la Figure IV-30 et sont séparables en trois catégories :

- Des multi-fragmentations perpendiculaires a la direction de sollicitation sur les hydrures
intergranulaires.

- Des fractures de décohésion perpendiculaires a la direction de sollicitation entre la phase
P et les hydrures.

- Larupture de certains grains p sur le chemin de propagation de la fissure.

La zone (g) de la Figure IV-29 est analysée par EBSD. Cette analyse, illustrée par la Figure IV-31,
confirme le caractére intergranulaire de la fracture ainsi que sa localisation principale sur des
hydrures. Les proportions de phase montrent que les hydrures observés sont un composé formé
a partir de la phase o car les proportions de phase  n’ont pas changé et sont toujours de 6%
comme observé dans le Chapitre II sur les échantillons non chargés.

Kim et al. affirment que ces différentes configurations sont des étapes consécutives amenant a la
rupture. Les multi-fragmentations (qu’il nomme nano-fractures) seraient l'initiation de la rupture
alors que les décohésions entre phase P et hydrure & seraient sa propagation. Pourtant, suite aux
observations que nous avons pu faire au MET dans le Chapitre III, nous pourrions apporter
I'hypothese que ces mécanismes sont concomitants et dépendent du type d’hydrure rencontré.
En effet, les hydrures d’interface en OR1 sont composés d’aiguilles qui pourraient faciliter les
multi-fragmentations alors que les hydrures en OR2 sont homogénes et causeraient la
décohésion.

Des hydrures intragranulaires sont aussi mis en évidence et semblent ne pas étre aussi critiques
que les hydrures intergranulaires car nous n’y observons pas de fracture locale. Mais il faut aussi
prendre en compte les observations du Chapitre III ainsi que les informations de la littérature
[Kim2020]. La phase [ se dilate lors du chargement avec I'apport d’hydrogene et crée un champ
de contraintes tout autour d’elle. Ces contraintes permettent de rediriger la diffusion de
I'hydrogene le long des interfaces dés que la phase {3 est saturée. Des hydrures se forment alors
des les limites de solubilité locale atteintes. La formation des hydrures implique une nouvelle
expansion volumique et par ce fait, I'augmentation du champ de contraintes sur les interfaces. Il
est donc difficile d’affirmer que les hydrures d’interface eux-mémes sont plus critiques que les
hydrures intragranulaires. En effet, les interfaces sont déja des zones de plus faible cohésion et
les contraintes locales apportées par les différents processus décrits précédemment sont un
facteur critique lors de I'apposition de la sollicitation en traction. Celles-ci accélerent I'initiation
de la rupture et la guident ensuite le long des interfaces.

Les ruptures de grains 3 sont certainement le fruit de la propagation brutale de la fissure. En effet,
ces grains sont fins et ne peuvent dévier la fissure lorsque celle-ci les atteint. Kim et al. ont aussi

fait certaines observations locales comparables a celles-ci et ont pu mettre en évidence la
propagation de fissures au travers de certains grains a.
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(e) multi-fragmentations + décohésion +
rupture de 8

(b) multi-fragmentations + décohésion
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Figure IV-29 : Fractures observées au MEB-BSE sur des hydrures intergranulaires dans une éprouvette lisse
de TA6V ELI rompue et contenant 636 wppm d’hydrogene.
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>

& Axe de traction

(a3) propagation (b3) décohésion

Figure IV-30 : Fractures observées au MEB-SE sur des hydrures intergranulaires (a) dans une éprouvette
U5 de TA6V ELI rompue et contenant 948 wppm d’hydrogene et (b) dans une éprouvette V0,25 contenant
506 wppm d’hydrogene.
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Titanium (Beta)

Total T1 Titanium (Alpha) 111
Phase Fraction .
B Titanium (Beta)  0.060
B Titanium (Alpha)  0.733 A A
[ ] Titanium Hydride 0.182 = oo 101

Figure IV-31 : Analyse d'une fracture interne dans une éprouvettes lisse de TA6V ELI contenant 636 wppm
d'hydrogene (a) MEB-SE et (b), (c) et (d) cartograhie EBSD. (b) Cartographie des indices de confiance, (c)
cartographie des phase o, P et 0 et enfin (d) cartographie des orientations.
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IV.1.2.4 Synthese

Le TA6V ELI a 6% de phase B est un alliage biphasé dans lequel des hydrures se forment apres
un dépassement de la limite de solubilité en hydrogene globale d’environ 300 wppm.

Un effet important de la proportion initiale de la phase 3 est mis en évidence et montre que plus
la proportion de phase 3 est importante, plus 'alliage peut absorber d’hydrogene avant de former
des hydrures. En considérant que 'hydrogene est absorbé exclusivement par la phase [ tant
qu’elle n’est pas saturée, nous pouvons affirmer que la limite de solubilité de 1’alliage d’environ
300 wppm peut étre réduite a la limite de solubilité de la phase (3. Celle-ci constitue 6% del’alliage,
la limite de solubilité de I'hydrogene dans la phase p est donc de 5000 wppm.

Les interfaces sont déja les sites les plus sensibles en terme d’endommagement dans le TA6V ELI
non chargé, notamment o/ 3 et o/ a.

Lors de I'apport d’hydrogene dans la phase B, celle-ci se dilate et crée un champ de contrainte sur
les interfaces a/P permettant de rediriger la diffusion d’hydrogene le long des interfaces des la
saturation de la phase P atteinte. Apres quoi, des hydrures se forment sur ces interfaces et la
dilatation volumique impliquée entraine une nouvelle augmentation de ce champ de contrainte
local.

Lors de I'application de la sollicitation de traction, ces zones contraintes facilitent l'initiation de
fissures dans les hydrures intergranulaires et guident leur propagation intergranulaire fragile.

Cette rupture se déroule selon plusieurs processus :

- La formation de multi-fragmentations perpendiculaires a la direction de sollicitation dans
les hydrures intergranulaires possiblement aiguillés et en OR1.

- La décohésion intergranulaire le long d’hydrures, possiblement massifs et en OR2,
perpendiculaires a la direction de sollicitation et de phase 3.

- La rupture de certains grains P placés sur le chemin de cette propagation. Une autre étude
met aussi en évidence la rupture de certains grains a [Kim2020].

De ce fait, immédiatement aprés la précipitation des premiers hydrures, les propriétés
mécaniques du TA6V ELI chutent. La rupture s’initie en sub-surface, zone ot la concentration en
hydrures est la plus forte, quel que soit le type d’éprouvette considéré.
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IV.1.3 Couplages galvaniques en milieu naturel

Lors du chapitre précédent, nous avons décrit les suivis des chargements longs réalisés en eau de
mer artificielle ainsi que les résultats quant a I'absorption de I'hydrogene et la formation des
hydrures. Ces couplages ont été réalisés sur des plots parallélépipédiques pour les analyses DRX
et des éprouvettes de traction. Nous avons vu que seul le T40 polarisé a -1,5 V/ECS forme des
hydrures lors de longues durées d’immersion.

C’est donc sans surprise que nous pouvons voir I'absence d"impact sur les propriétés en traction
du TA6V ELI apres 200 jours de couplage avec I'une ou I'autre des anodes (Figure IV-32). Dans
le cas du T40, I"absorption d’hydrogene semble n’avoir aucun impact jusqu’a 1077 wppm. Ceci
pourrait étre expliqué par 1’absence d’hydrogene mobile dans le matériau. En effet, les essais de
polarisation ont été réalisés sur le site de Naval Group a Cherbourg, transportés a La Rochelle
sous carboglace et testés dans la demi-heure aprés le début de la décongélation. Le transport a
duré entre un et deux jours et I'hydrogéne mobile aurait pu désorber durant ces temps de
transition malgré les précautions prises. La seconde hypothese avancée est que tout '’hydrogene
absorbé durant la polarisation a été transformé en hydrures de surface et que le potentiel de
-1,5 V/ECS n’a pas permis 1'absorption d’hydrogéne en profondeur (a la différence des essais a
-1,8 V/ECS en eau de mer artificielle).

—— TA6V ELI -1,5V/ECS 100j
—— TA6V ELI -1,5V/ECS 200j
1000 - TA6V ELI -1,1V/ECS 100j
—— TA6V ELI -1,1V/ECS 200j
—— TAG6V ELI

—— T40 -1,5V/ECS 100j

800 TA6V ELI 180 — T40 -1,5V/ECS 200j

263 T40 -1,1V/ECS 100j
— 66 105 Wppm |—— T40 -1,1V/ECS 200j
g — T40
600
p=
N—r
>
c
o
bO
200
0 T T T T T T
0 10 20 30
E (%)
conv

Figure IV-32 : Courbes de tractions conventionnelles des éprouvettes de traction placées en couplage
galvanique en eau de mer artificielle.
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IV.2 Modélisation

Afin de modéliser les essais de traction, nous avons utilisé le logiciel COMSOL Multiphysics avec
le module « Solid Mechanics (solid) » en mode « Stationary ».

Les éprouvettes ont tout d’abord été modélisées en 2D axisymétrique pour une premiere
évaluation, comme si les propriétés mécaniques étaient équivalentes dans toutes les directions de
'espace pour les deux matériaux, or nous avons vu précédemment que ce n’est pas le cas. C'est
pour cela qu'un critere de plasticité anisotrope a par la suite été considéré - le critere de Hill -
dans un modele 3D afin de se rapprocher au mieux des essais expérimentaux. Les deux méthodes
sont ensuite comparées et discutées.

La partie numérique de I'approche locale de la rupture consiste en trois étapes. Tout d’abord, les
éprouvettes de traction sont modélisées et maillées. Ensuite un modéle élasto-plastique décrivant
I'écrouissage du matériau a été appliqué. Enfin, les parameétres de ce modele sont adaptés pour
reproduire les essais expérimentaux jusqu’a rupture. Ceci permet d’obtenir une évaluation des
états de contrainte hydrostatique et de déformation plastique équivalente sur des zones choisies
pour définir des criteres en terme de seuil d’amorcage et de rupture des matériaux.

IV.2.1 Modélisation isotrope

Nous avons choisi un modéle élasto-plastique avec trois écrouissages isotropes afin de décrire le
comportement non-linéaire. Le domaine initial d'élasticité définit l'ensemble des trajets de
chargement le long desquels le comportement du matériau est continuellement élastique.
Lorsque le trajet de chargement sort de ce domaine, un phénomene physique supplémentaire se
superpose a celui de la déformation élastique. Ce phénomene, qui correspond a la déformation
plastique, est irréversible. Le critere de plasticité est donc une fonction f(¢) telle que f(¢) = 0, un
état se situant sur la frontiere du domaine. Si f(5) <0, I’état actuel () est a l'intérieur du domaine
d’élasticité. La définition de la surface de charge f ou seuil d’écoulement plastique, basée sur la
contrainte équivalente de Von Mises .., est donnée par :

f(g) = GquM - [O-y + RO + Rl + Rz]avec UquM = (IV 1)
Ou S est le tenseur déviateur des contraintes, Ro, Ri et R2sont des variables d’écrouissage.
Dans le domaine d’élasticité :
f<O0etc=C: g (Iv.2)

Avec C le tenseur d’ordre 4 décrivant I'élasticité isotrope.

La déformation de nature élastique est donnée en fonction du tenseur gradient de transformation

F,:

_ 1 /== =
=2 (FeTFe - 1) (IV.3)
Dans le domaine plastique f =0 et
O'quM = O'Y + RO + R1 + RZ (IV 4)
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Avec:

51 _

Ry = — (1 — e %1%peq) (Iv.5)
A
S2 _

Ry == (1 — e %2%pea) (Iv.6)
Zy
S2 _

R, = — (1 — e %2%peq) (Iv.7)
Zy

Enfin, la vitesse de déformation plastique se déduit par :
= _[f1"of

Avec K et n des constantes de viscosités choisies de facon a simuler un comportement
indépendant du temps.

(IV.9)

Le modele comporte donc 8 parametres : E, 6y, S1, Sz, S3, et Z1, Zs, Zs.
Le coefficient de poisson est fixé a 0,361 pour le T40.
Le coefficient de poisson est fixé a 0,33 pour le TA6V ELL

La détermination des parametres de la loi de comportement du matériau s’effectue par
comparaison avec la courbe expérimentale contrainte/déformation conventionnelle d’une
éprouvette lisse. Le module d"Young et la limite d’élasticité sont déterminés a partir de cette
courbe. Il faut choisir une premiere série de parametres pour la loi d’écrouissage, et lancer le
calcul avant de modifier les six parametres de la loi successivement jusqu'a obtenir un
comportement numérique proche de 1'expérience. L'identification est réalisée par le suivi de la
courbe de traction conventionnelle mais aussi par le suivi géométrique avant et apres la striction
(81, €0). Un comportement exactement identique ne peut pas étre observé car le modele numérique
ne prend pas en compte 'endommagement, la présence de dislocations, précipités, impuretés etc.

Une fois que les courbes expérimentale et numérique correspondent, la loi est vérifiée sur les
autres géométries et, si besoin, remodifiée. Le Tableau IV-3 compile les parametres qui ont été
utilisés pour la modélisation isotrope des alliages.

La Figure IV-33 présente les maillages et les conditions aux limites utilisés pour modéliser les
essais de traction sur les différents types d’éprouvettes. Le maillage n’est pas homogene et a été
affiné sur les zones critiques.
Les résultats généraux des modélisations isotropes de chacun des types d’éprouvettes sont
regroupés dans I’ Annexe 5. .
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Tableau IV-3 : Parametres du modele élasto-plastique utilisés pour la modélisation isotrope.

Modélisation isotrope
T40 TA6V ELI

- Orientation DT DL DL
Parametre
E (GPa) 120 120 115
0o (MPa) 390 335 806
S1 (MPa) 600 630 790
S2 (MPa) 3500 | 6000 2500
S3 (MPa) 15000 | 40000 0,028
Z1 0,05 0,2 0,55
72 50 45 25
73 8000 | 10000 1400

u =9, libre selon r u =34

h 2 d 2

Symétrie axiale

Zt» v f"’ h(
r / i SN, 2
I

u =0, libre selont d 2

z n0

Lisse U5 U3 V0,25 V0,14 Conditions aux limites

Figure IV-33 : Maillage sur le quart des éprouvettes axisymétriques en 2D et conditions aux limites de la
modélisation isotrope.
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IV.2.2 Modélisation anisotrope

Durant les analyses des facies de rupture des éprouvettes de T40 DT et de TA6V ELI nous avons
pu observer une forte anisotropie des déformations. Celle-ci, résultant de la texture
cristallographique des alliages, géneére la forme elliptique des facies.

Afin de prendre en compte I'anisotropie, un modele 3D a été créé en ajoutant le critere de Hill
pour la modélisation des éprouvettes de T40 DT et de TA6V ELI. L’objectif est de prendre en
compte la variation de la limite d’élasticité en fonction de I'orientation de sollicitation considérée
et ainsi de s’approcher au mieux des résultats expérimentaux. Nous ne prenons pas en compte
une éventuelle anisotropie des variables d’écrouissage.

IV.2.2.1 Détermination des parametres de Hill
Le critere de Hill se présente sous la forme suivante [Hill1948] :

F(0y; — 033)% + G(033 — 011)% + H(0y1 — 033)% + 2Lo% + 2Mo2 + 2No%, —1 =0 (IvV.10)

Cette équation nous permet de déterminer l'expression des parametres de Hill dont la
démonstration est présentée en Annexe 8. .

1 1 1 1
= —( >+ 5 — 2) (Iv.11)
2 Oy22 Oy33 Oy11
1 1 1 1
_< N ) (v.12)
2 Oy11 Oy33 Oy22
1 1 1 1
—< >+ 5 — 2> (Iv.13)
2\ 0y11° Oy 0y33
2 G+H
L=— — (Iv.14)
o2 2
y23
2 F+H
M= —— ——— (Iv.15)
o2 2
y13
2 F+G
N = - (Iv.16)
2 2
Oy12

Oyii la limite d’élasticité selon la direction i
oyij avec i #j la limite d’élasticité selon une direction a 45° de i dans le plan (i, j)

Pour connaitre chacune des limites d’élasticité o nécessaires a la déterminationde F, G, H, L, M
et N, des essais de traction ont été réalisés dans chacune des 6 directions de I'espace associé. Des
éprouvettes spécifiques ont dii étre usinées car leurs dimensions étaient limitées par 1'épaisseur
des plaques de nos matériaux. Les plans de ces éprouvettes sont présentés dans 1’Annexe 4. .
Nous avons retenu un « offset » de déformation plastique de 10 pour la mesure des limites
d’élasticité.

Les courbes de traction réalisées et présentées en Figure IV-34 pour le T40 et en Figure IV-36 pour
le TA6V ELI montrent tres clairement 1’anisotropie de ces deux matériaux. La différence entre les
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limites d’élasticité minimales et maximales est de 1’ordre de 100 MPa (25% de la limite d’élasticité
maximale) pour le T40 et de 70 MPa (9% de sa limite d’élasticité maximale) pour le TA6V ELI.
Durant ces essais, nous avons pu observer des différences tres importantes de 1'évolution de I’état
de surface en fonction des orientations. La Figure IV-35 montre les états de surface des
éprouvettes de T40 qui présentent une différence entre les faces perpendiculaires a 'axe <c> de
la structure hexagonale (tractions selon DN et DL) et la face paralléle a cet axe (traction selon DT).
Les premiéres laissent entrevoir une fibre et la seconde une granulométrie importante. La Figure
[V-37 met en évidence I'effet propre au TA6V ELI sur lequel les macro-zones apparaissent tres
clairement sur les surfaces des éprouvettes apres essai. Les lignes proches de 45° sur I'éprouvette
DT-DL sont des rayures de polissage qui apparaissent avec le jeu de lumiére qui met en évidence
la fibre longitudinale. Notons que ces essais ont été conduits jusqu’a 6% de déformation plastique.
I n'y a donc eu ni striction, ni rupture.

Les limites d’élasticité mesurées et les parametres de Hill calculés sont répertoriés dans le Tableau
[V-4 et le Tableau IV-5. Notons que les parameétres de Hill sont permutés si nous considérons les
directions DT ou DL comme axe de traction e,. En effet, nous avons utilisé I’axe z ou 33 comme
axe de traction durant la modélisation sur Comsol quel que soit I’axe géométrique considéré (DL
ou DT). Ainsi, dans le cas ot1 'axe de traction est e, = DT, nous avons le repere (ex = DN, e, = DL,
e, = DT) et dans le cas ou 'axe de traction est e, = DL, nous avons le repere (ex = DT, e, = DN,
e, = DL). La Figure IV-38 illustre I'anisotropie des limites d’élasticité selon chacun des axes de
sollicitation sur les plans perpendiculaires a DN, DT et DL.

La nature del’écrouissage est divisée en deux composantes : 1'une correspondant aux interactions
a courte distance avec les dislocations (contrainte effective ocf Ou écrouissage isotrope) et 'autre
aux interactions a longue distance avec les dislocations (contrainte interne a longue distance ou
écrouissage cinématique X). La contrainte interne est la contrainte macroscopique résultant des
phénomenes physiques dégageant un champ d’interaction a longue distance. Elle peut avoir
différentes origines (incompatibilité de déformation entre les phases, murs de dislocations,
inclusions, précipités, ...). La contrainte effective macroscopique est la contrainte d’origine
mécanique nécessaire localement pour que la dislocation puisse franchir une barriére d’énergie
associée a un obstacle et se déplacer [Feaugas1999]. Ces contraintes, dans notre cas, ont été
obtenues lors de l'analyse de la séquence de décharge en définissant le centre du domaine
d’élasticité (contrainte cinématique) et la taille du domaine d’élasticité (contrainte effective)
(Figure IV-34 pour le T40 et Figure IV-36 pour le TA6V ELI). Les valeurs de X et o selon la
direction de sollicitation sont regroupées dans le Tableau IV-4 et le Tableau IV-5.
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Contrainte (MPa)

0+ T T T T T T T T T T
0 1 2 3 4 5

Allongement (%)

Figure IV-34 : Essais de traction selon chacune des 6 orientations du T40. Les directions composées de deux
orientations comme DN-DT sont a 45° des deux orientations précisées.

DT-DL DL-DN

Figure IV-35 : Etats de surface des éprouvettes de traction apres essais selon les 6 directions considérées du
T40.

Tableau IV-4 : Limites d'élasticité, contraintes cinématiques, contraintes effectives et parametres de Hill du
T40.

Orientations

' DN-DT

DL-DT DN-DL

Limite d’élasticité (MPa) | 290 394 381 350 340 320
X (MPa) & 6% de eplastique | 285 335 315 305 275 280
Oct (MPa) & 6% de eplastique | 135 152 146 137 153 135
Paramétresde Hill | F G H | L M N
Traction selon DT (Pa) | 7,20E-19 | 5,72E-18 | 6,17E-18 | 1,14E-17 | 1,29E-17 1,63E-17
Traction selon DL (Pa) | 6,17E-18 | 7,20E-19 | 5,72E-18 | 1,63E-17 | 1,14E-17 1,29E-17
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Figure IV-36 : Essais de traction selon chacune des 6 orientations du TA6V ELI. Les directions composées
de deux orientations comme DN-DT sont a 45° des deux orientations précisées.

DN

Figure IV-37: Etats de surface des éprouvettes de traction aprés essais selon les 6 directions considérées du
TA6V ELL

Tableau IV-5 : Limites d'élasticité, contraintes cinématiques, contraintes effectives et parametres de Hill du
TA6V ELIL

TA6V ELI
Orientations DT DN-DT DL-DT DN-DL
Limite d’élasticité (MPa) 767 840 806 803 842 734
X (MPa) a 6% de &plastique 800 825 780 775 825 760
Oef (MPa) a 6% de €plastique 110 82 117 96 83 86

Parameétres de Hill

Traction selon DL (Pa) | 9,11E-19 | 6,28E-19 | 7,89E-19 | 3,00E-18 | 1,97E-18 | 2,33E-18
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DL oo
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DT or 0
(© —TA6VELI

DN

Figure IV-38 : Représentations graphiques de l'anisotropie des limites d'élasticité en fonction de
l'orientation de traction considérée sur le plan perpendiculaire a (a) DN, (b) DT et (c) DL.
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IV.2.2.2 Simulation numérique

Lorsque les parametres de la loi d’écrouissage déterminés dans la partie sur la modélisation
isotrope ont été couplés aux parametres de Hill, une modification des courbes de traction
modélisées a été observée. Celles-ci ne correspondaient plus a l'expérience. En effet, la loi
d’écrouissage étant dépendante de la limite d’élasticité, le fait de faire intervenir de nouvelles
limites a partir du critére de Hill a modifié les courbes résultantes. Une nouvelle modification des
parametres de la loi d’écrouissage a donc été nécessaire. Ces parametres sont répertoriés dans le
Tableau IV-6.

Tableau IV-6 : Parametres du modele élasto-plastique utilisés pour la modélisation anisotrope.

Modélisation anisotrope
Parametre T40 (Lisse) TA6V ELI
E (GPa) 120 115
0o (MPa) Parametres de Hill

500 (Lisse)

S1 (MPa) 510 (U et V) 750
S2 (MPa) 3500 2500
S3 (MPa) 15000 0,028
71 0,4 1
Z2 50 26
Z3 10000 1400

La Figure IV-39 présente les maillages utilisés pour modéliser les essais de traction sur les
différents types d’éprouvettes. Les conditions aux limites sont semblables a celles utilisées durant
la modélisation isotrope. Le maillage n’est pas homogeéne et a été affiné sur les zones critiques.
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Eprouvette V0,14 (maillage V0,25 similaire)

Figure IV-39 : Maillage 3D des éprouvettes pour la modélisation anisotrope.
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IV.2.3 Le T40

IV.2.3.1 Résultats

La Figure IV-40 présente les courbes obtenues par la modélisation 2D axisymétrique isotrope des
essais de traction uniaxiale. Les courbes de traction conventionnelles obtenues a 1'aide de la
modélisation 3D anisotrope sont équivalentes et ne seront donc pas présentées ici. Les écarts
observés entre l'expérience et nos modélisations sont en partie associées a 1'absence de
formalisation de I'endommagement interne dans notre modele.

A I’échelle macroscopique, nous avons aussi comparé la réduction de section a rupture obtenue
expérimentalement a celles prédites par les modélisations 2D isotrope et 3D anisotrope (Figure
[V-41). Seule la traction selon la direction DT a été réalisée avec le modéle 3D anisotrope car elle
présente des facies de rupture elliptiques qui peuvent étre plus critiques vis-a-vis des résultats.
L’évolution du diametre des éprouvettes est bien borné par le calcul 3D anisotrope et la valeur
moyenne correspond au calcul 2D isotrope.

Les éprouvettes modélisées ainsi nous permettent de déterminer la contrainte hydrostatique om
et la déformation plastique équivalente g,cq dans la zone de rupture observée expérimentalement
tout en intégrant la nature anisotrope du facies de rupture. Nous prenons ces valeurs au centre
des éprouvettes lisses et U, et en sub-surface des éprouvettes en V qui sont les zones de ruptures
expérimentales. Les profils de contrainte hydrostatique et de déformation plastique équivalente
en fonction du rayon de chacune des éprouvettes issus des deux types de modélisation sont
répertoriés en Annexe 5. . Les cartographies iso-couleurs de la modélisation 3D anisotrope
présentées sur la Figure IV-42 et la Figure IV-43 décrivent parfaitement les effets de géométrie et
d’anisotropie des propriétés sur les distributions locales de om et peq.

Considérons tout d’abord les conditions de rupture en terme de om et g,q Obtenues par la
modélisation 2D isotrope (Figure IV-44.a) pour les deux directions de sollicitation (DT et DL)
dans le cas du T40 non chargé en hydrogene. Les éprouvettes de T40 prélevées
perpendiculairement au sens de laminage (DT) sont sollicitées majoritairement selon 1’axe <c> de
la structure hexagonale (axe d’accommodation de la déformation par le maclage et les glissements
de type <c+a>). Elles présentent des limites en terme de om et &peq plus importantes que dans la
direction parallele au sens de laminage (DL), ot les axes <a> sont favorablement orientés pour le
glissement « facile » prismatique. Notons que cette différence associée a la texture
cristallographique n’est plus significative lorsque le K; est suffisamment grand (K:> 3,5), c’est-a-
dire que les pressions hydrostatiques sont suffisamment élevées (om > 700 MPa).
L’endommagement semble étre plus critique lorsque les glissements prismatiques sont
favorablement orientés vis-a-vis de la sollicitation.

Apres un chargement en hydrogene par polarisation cathodique d’environ 500 wppm, nous

observons une faible diminution de la résistance a rupture (Figure 1V-44) quelle que soit
I’orientation considérée. Cette diminution est équivalente pour les deux orientations.

Considérons maintenant les conditions de germination en terme de om et g,eq Obtenues par la
modélisation 2D isotrope (Figure 1V-44.a). Rappelons qu’expérimentalement, sur des coupes
longitudinales des éprouvettes de traction, il nous a été possible de définir une distance au facies
de rupture pour laquelle nous avons la transition entre présence et absence d’endommagement
(de cavités). En s’éloignant du faciés de rupture, les conditions de om et &peq issues du calcul sont
plus faibles. Ceci implique que les cavités observées au plus loin du facies de rupture ont été
formées pour des conditions mécaniques limites, correspondant a un seuil d’amorcage de
I'endommagement du matériau. Ce dernier est dépendant de I'orientation de la sollicitation.
L’amorcage de cavités se fait pour des conditions mécaniques bien plus faibles lorsque 1’axe de
traction est favorable au glissement « facile » prismatique (DL) (Figure IV-44.a).
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Apres le chargement en hydrogene, les limites de I'endommagement deviennent équivalentes
quelle que soit l'orientation considérée. Ce résultat est en accord avec nos observations qui
démontrent que 'initiation de I'endommagement en présence d’hydrogene se fait sur des zones
ou est localisé I'hydrogeéne : hydrures intergranulaires, hydrures intragranulaires, ségrégation
d’hydrogéne sur les précipités TiFe et aux joints de grains. De méme, le seuil de plasticité
nécessaire a cet endommagement est beaucoup plus faible qu’en absence d’hydrogene. Sachant
que I'hydrogene a affecté différemment la rupture selon I'orientation de I’axe de traction, nous
pouvons donc conclure qu’il affecte différemment la phase de croissance selon I’orientation. La
croissance des cavités implique le glissement prismatique et est donc plus rapide selon
I’orientation DL qui le favorise. Ceci est en accord avec des résultats de la littérature qui tendent
a montrer que I'hydrogeéne soluble favorise le glissement prismatique [Conforto2017]. Il serait
intéressant, par la suite, de s’intéresser aux effets de 'hydrogene soluble sur les mécanismes de
plasticité en effectuant des essais de relaxation, ce qui n’a pas pu étre réalisé dans le temps imparti
a nos travaux. La présence d’hydrogene en solution a clairement été démontré par nos
observations MET post mortem d’éprouvettes déformées apres chargement en hydrogene. En
effet nous avons mis en évidence des dissolutions et une re-précipitations d’hydrures induites
par la plasticité (Figure IV-18, Figure IV-19 et Figure IV-20, p. 135 et 136).

Rappelons que la morphologie du faciés de rupture des éprouvettes sollicitées dans la direction
DT nous a conduit a développer un calcul en 3D prenant en compte I’anisotropie des propriétés
mécaniques a l'aide du critere de Hill. Les résultats obtenus par modélisation 3D anisotrope
présentés sur la Figure IV-44.b sont proches de ceux obtenus avec le modéle 2D isotrope. La
contrainte hydrostatique a rupture calculée avec le modéle 3D est plus faible de 7% en moyenne
par rapport a la modélisation 2D. La déformation plastique équivalente a rupture est plus faible
de 15% en moyenne. Cette derniere variation est accentuée par les résultats obtenus sur les
éprouvettes en V. En effet, la modélisation 3D incluant ’anisotropie a permis de différencier ’axe
selon lequel la déformation plastique équivalente est la plus importante (DN) et celui ou la
contrainte est la plus importante (DL). La rupture des éprouvettes en V survient sur 'axe DL; la
contrainte hydrostatique limite a rupture ne change pas par rapport a la modélisation isotrope
cependant la déformation plastique équivalente diminue car elle a été reportée sur 1'axe DN. Les
résultats de Zhai et al. nous aménent a penser que la déformation plastique équivalente a rupture
a été sous-estimée par le modele isotrope. En effet, sur un T40 équivalent au notre, Zhai et al.
mettent en évidence un epeq de 1'ordre de 100% (contre 90% pour nos calculs) avec un modele
anisotrope différent [Zhai2016]. Les résultats utilisés durant les discussions sont donc ceux du

modele isotrope car ils semblent se rapprocher plus des conditions réelles.
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Figure IV-40 : Modélisation isotrope (a) des courbes de traction conventionnelles des éprouvettes lisses,
U5, U3, V0,25 et V0,14 des orientations (a) DT et (b) DL du T40.
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Figure IV-41 : Evolution du diamétre des éprouvettes de T40 lisses et V0,14 modélisées comparé a la valeur
du diametre a rupture expérimental. Les éprouvettes T40 DT présentent un facies elliptique et 1'évolution
des valeurs selon les axes DL (évolution la plus faible) et DN (évolution la plus forte) est représentée.
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Figure IV-44 : Conditions locales de germination et de rupture du T40 sans chargement et avec un
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modélisations isotrope et anisotrope de DT.
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IV.2.3.2 Discussion

IV.2.3.2.1 Germination — Seuil d’amorgage de ’endommagement du T40

La notion de seuil d’amorcage repose sur l'idée qu’il existe un état mécanique critique local
conduisant a la décohésion d’une interface. En d’autres termes, il existe une contrainte locale
normale a une interface d’énergie ys critique. Cette contrainte locale peut étre exprimée a partir
d'un état de contrainte appliquée et les incompatibilités entre 1'inclusion et la matrice. Selon
I"approche proposée par Eshelby [Eshelby1957], I'état de contrainte sur un site susceptible d’étre
un lieu d’amorcage peut étre décrit comme la contrainte locale dans une inclusion
[Berveiller1979] et peut étre étendu aux hydrures [Huez1998] :

Oloc = 022 + AEp(€peq—Epeq) (Iv.17)

A est une constante dépendante de la forme et I'orientation de I'inclusion, Er un module plastique
(depeq/ Epeq)s 022 la contrainte principale maximale et &p,, une déformation résiduelle autour de
I'inclusion.

La relation (IV.17) peut étre reformulée afin de faire apparaitre la partie hydrostatique :

2
Oloc = Om + A(€peq-Epeq) aVec A = (§ + A) E, (Iv.18)

La décohésion est alors définie comme 0}, = 0.. L'ensemble des parameétres de 1'équation
(IV.18) : o, A et £),4 sont reportés dans le Tableau IV-7 pour les orientations DT et DL en présence
ou non d’hydrogene. Nous observons un seuil d’amorcage en déformation de 1'ordre de 6%
(Figure IV-45). Cette valeur est a rapprocher du seuil d’apparition du maclage qui est de I'ordre
de 4,6% et du seuil d’amorcage de I'ordre de 4,7% obtenu lors des travaux de Huez et al. pour un
T40 comparable dans la direction DL mais avec des tailles de grains de 80 pm (contre 46 pm pour
notre T40) [Huez1996, 1998]. Cependant, nos observations relatent pour I’essentiel des amorcages
aux joints triples et joints de grains. Il est donc raisonnable de penser qu'un seuil critique de
plasticité conduisant a un seuil critique d’incompatibilité est a 1'origine de la décohésion des
interfaces. La contribution de la plasticité est d’autant plus marquée lorsque 1'on examine le
parametre A. En effet ce dernier est deux fois plus important dans la direction DL que dans la
direction DT. Effectivement I'écrouissage dans les 20 premiers pourcent de déformation est plus
important pour la direction DL (orientation favorable au glissement prismatique) que dans la
direction DT (orientation favorable pour les glissements <c+a>). Les contraintes critiques de notre
T40 sont respectivement pour DT et DL de 632 MPa et 562 MPa, soit un écart de 1’ordre de 10%.

Tableau IV-7 : Parameétres de 1'équation (IV.18) du critere d’endommagement selon 'orientation du T40
non chargé et chargé en hydrogene.

Orientations du T40  [H] (wppm) o.(MPa) A &5, (%)

DT 65 (non chargé) 662,5 5,08 6
500 544,8 | 10,77 3,7
DL 59 (non chargé) 628,2 11,03 6
500 5505 | 12,62 2,1
DL [Huez1996] (non chargé) 569,0 | 12,56 4,7
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Figure IV-45 : Seuil d’amorcage pour le T40 selon les directions DL et DT.

L’analyse a aussi été conduite sur des échantillons chargés en hydrogene (500 wppm). La Figure
IV-46 est une synthese de cette démarche. En présence d’hydrogene, il existe encore un seuil
critique de plasticité, mais les valeurs obtenues sont plus faibles (2.1% et 3.7% respectivement
pour DL et DT) qu’en absence d’hydrogene (6%). Selon les travaux de Huez et al. qui obtiennent
un seuil de plasticité de 1,2% en présence d’hydrogene (contre 4,7 initialement), cette déformation
est a rapprocher de la déformation de la matrice au voisinage des hydrures. Nos observations en
coupe mettent en évidence des amorcages, principalement aux joints de grains, ce qui semble
montrer que les courts-circuits de diffusion qu’il constituent favorisent leur endommagement. La
direction DL est affectée modérément par I'hydrogene ainsi A est peu différent et la contrainte
critique est diminuée de I'ordre de 40 MPa. En revanche, nous observons un effet significatif dans
la direction DT avec une diminution de la contrainte critique de 127 MPa. La pente A augmente
d’un facteur 2 ce qui peut étre rapproché d’une valeur A importante en présence d’hydrures dont
le facteur de forme est conséquent.

L’orientation DL étant favorable aux glissements prismatiques, les résultats suggérent que ce
systeme n’affecte que peu I'endommagement associé a la présence d’hydrures. Effectivement, la
transmission du glissement prismatique a travers les hydrures a déja été relatée dans la littérature
(cf. revue bibliographique du présent mémoire et un récent article de review [Conforto 2017]). En
revanche, les transmissions des glissements de type <c+a> et des systemes de maclage sont plus
complexes et conduisent rapidement a des endommagements (cf. Chapitre I) pour la direction
DT.
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Figure IV-46 : Influence de I'hydrogene sur le seuil d’amorgage selon les directions (a) DL et (b) DT.
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1IV.2.3.2.2 Conditions de rupture du T40

Le deuxiéme objectif de I'approche locale de la rupture est de définir des conditions de rupture.
Dans le cas d'une rupture ductile, les cinétiques de germination et de croissance sont deux
éléments déterminant que nous n’avons pas eu l'occasion de traiter dans ce travail par manque
de temps. En revanche, les modeles de croissance permettent de définir un critere de rupture. Ces
derniers se décrivent selon une forme générique du type dR/R=f(y)depq avec R le rayon
équivalent de la cavité et y le taux de triaxialité dont la fonction f(y) dépend de la situation (forme
de la cavité, propriétés des phases, nature de la plasticité, de I’élasticité...) [Thomason1990]. Nous
ne retiendrons ici qu'un formalisme dérivé du modele de Rice & Tracey [Rice1969] pour lequel la
fonction f(y) s’exprime comme :

f Q) = B exp(ay) depeq (IV.19)

Le modeéle d’origine de Rice & Tracey décrivant une cavité sphérique donne 3=0,283 et a=3/2.
L'intégration de la loi permet de formuler un critére de rupture selon I'équation suivante [Huez
1998]:

Ln (&peq) = ax + B avec B = Ln(Ln(R./Ry)/B (1v.20)

R./R, un ratio entre la taille de cavité a la rupture et la taille initiale.

L’ensemble des parametres (a et B) de I"équation (IV.20) sont rapportés dans le Tableau IV-8.

Cette équation décrit bien nos résultats expérimentaux epeq versus y, malgré le fait que les cavités
soient de forme tubulaire (Figure IV-47). Ce résultat déja souligné lors des travaux de Huez et al.
[Huez1998] trouve son origine dans la proportionnalité entre diametre et longueur des flttes.
Nous observons une dépendance de a et B en fonction de I'orientation de la sollicitation. Ainsi,
pour la direction DL nous sommes proche de la valeur théorique de 3/2 contrairement a la
direction DT. D’autre part, nos résultats sont concordants avec ceux de Huez et al. pour la
direction DL et montrent que passé un seuil de triaxialité de 1,5, la condition de rupture ne
dépend plus du niveau de plasticité suggérant une rupture fragile de nature intergranulaire.

L’influence de I'hydrogene est décrite sur la Figure IV-48 pour une teneur de 500 wppm. Le
coefficient a n’est que peu affecté. En revanche, pour un taux de triaxialité fixé la déformation
plastique équivalente nécessaire a la rupture est moindre en présence de I'hydrogene soulignant
ainsi son caractere fragilisant.

Tableau IV-8 : Parameétres de I'équation (IV.20) du critere de rupture selon I"orientation du T40 non chargé
et chargé en hydrogene.

Orientations du T40  [H] (wppm) o B

DT 65 (non chargé) | -2,09 | 0,91
500 -2,07 1 0,76
DL 59 (non chargé) | -1,56 | 0,25
500 -1,52 1 0,02
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IV.24 Le TA6V ELI

IV.2.4.1 Résultats

La Figure IV-49 présente la confrontation des résultats expérimentaux a ceux obtenus par la
modélisation. Les courbes obtenues par modélisation 2D axisymétriques isotrope et 3D
anisotrope sont équivalentes en terme contrainte conventionnelle versus déformation
conventionnelle. Comme précédemment, les écarts observés entre 1'expérience et nos
modélisations sont en partie associés a 'absence de formalisation de 'endommagement interne
dans notre modele.

A I’échelle macroscopique, nous avons aussi comparé la réduction de section a rupture obtenue
expérimentalement a celles prédites par les modélisations 2D isotrope et 3D anisotrope (Figure
IV-50).

Les évolutions des diametres modélisés et des diametres a rupture expérimentaux sont tres
proches, particulierement sur les éprouvettes lisses et en U, et confortent la pertinence du modele
ainsi que la validité des résultats. L’évolution du diametre de chacun des types d’éprouvettes
testés est répertorié en Annexe 5. .

Les éprouvettes modélisées ainsi nous permettent de déterminer la contrainte hydrostatique om
et la déformation plastique équivalente epeq dans la zone de rupture observée expérimentalement.
Nous prenons ces valeurs au centre des éprouvettes lisses et U et en sub-surface des éprouvettes
en V qui sont les zones de rupture expérimentales. Les profils de contrainte hydrostatique et de
déformation plastique équivalente en fonction du rayon de chacune des éprouvettes issus des
deux types de modélisation sont répertoriés en Annexe 5. . Les cartographies iso-couleurs de la
modélisation 3D anisotrope présentées sur la Figure IV-51 et la Figure IV-52 décrivent
parfaitement les effets de géométrie et les effets moindres associés a I’anisotropie des propriétés
sur les distributions locales de om et gpeq.

Considérons les conditions d’endommagement et de rupture en terme de om et epeq Obtenues par
la modélisation 2D isotrope (Figure IV-53). Nous comparons les limites d’endommagement et de
rupture du TA6V ELI non chargé en hydrogene et avec des chargements allant de 300 a 600 wppm
globaux en hydrogene (premier essai a rupture fragile pour chaque type d’éprouvette répertoriés
sur la Figure IV-26). Les concentrations utilisées pour cette représentation correspondent au
dépassement de la limite de solubilité en hydrogene et donc a la formation des hydrures (début
du régime III). Il est clairement mis en évidence que les hydrures formés diminuent
considérablement les propriétés mécaniques de cet alliage biphasé et provoquent sa rupture apreés
environ 5% de déformation plastique équivalente (Figure IV-53).

Nous retiendrons que contrairement au T40, les effets de 'anisotropie plastique ne sont que peu
impactant sur les conditions locales d’amorcage et de rupture.
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Figure IV-49 : Modélisation numérique (numérisations isotrope et anisotrope similaires) des courbes de
traction conventionnelle des éprouvettes lisse, U5, U3, V0,25 et V0,14 du TA6V ELL
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Figure IV-50 : Evolution du diamétre des éprouvettes de TA6V ELI lisses et V0,14 modélisées comparé a la
valeur du diametre a rupture expérimentale. Les éprouvettes présentent un facies elliptique et I'évolution
des valeurs selon les axes DT (évolution la plus faible) et DN (évolution la plus forte) est représentée.
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Déformations plastiques équivalentes

Figure IV-51 : Iso-couleurs de I'éprouvette lisse de TA6V ELI sollicitée selon DL, non chargée et a
'allongement a rupture. DT est 'axe horizontal x et DN 1'axe vertical y.
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Figure IV-52 : Iso-couleurs des plans (DN,DT) des éprouvettes entaillées de TA6V ELI sollicitées selon DL,
non chargées et a 'allongement a rupture. DT est ’axe horizontal et DN I’axe vertical.
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Figure IV-53 : Conditions d’endommagement et de rupture locale du TA6V ELI sans chargement et avec
des chargements allant de 300 a 600 wppm globaux en hydrogene mesurés sur la zone sans striction des
éprouvettes. Seuls les 300 wppm sont indiqués car, comme évoqué précédemment, il est probable que cette
concentration soit représentative de la zone de rupture, quel que soit le type d’éprouvette.

175



Chapitre 1V - Approche locale de la rupture

IV.2.4.2 Discussion

IV.2.4.2.1 Germination — Seuil d’amorgage de 'endommagement du TA6V ELI

La nucléation du dommage se produit essentiellement a l'interface a/3 en accord avec des
travaux antérieurs [Helbert1996, 1998]. Le seuil d’endommagement du TA6V ELI non chargé en
hydrogene, décrit dans un diagramme om versus &peq, illustre une décroissance de la pression
hydrostatique nécessaire a ’amorgage en fonction de la déformation plastique équivalente avec
un seuil Pc de l'ordre de 390 MPa (Figure IV-54.a). Sous ce dernier, seul un processus
d’endommagement par pur cisaillement est observé [Helbert1998]. Nous pouvons comparer
notre alliage a des données issues de la littérature et en particulier ceux de Helbert et al.
[Helbert1998] (Figure 1V-54.b). Le comportement observé peut étre décrit selon un formalisme
phénoménologique :

om = A"+ B exp(—Cépeq) (Iv.21)

Pour de faibles déformations, nous retrouvons 1'équation (IV.18) sous la forme :
2
om = (A" + B) — BCepeq avecA' + B =0ypc =0, et A= BC = (§ + /1) E, (Iv.22)

Pour des déformations importantes nous avons ¢;,, = A = P;. L’ensemble des parametres (Pc, B,
C, BC, ocet Xs) de I'équation (IV.22) sont rapportés dans le Tableau IV-9 pour I'orientation DL du
TA6V ELL

Ces valeurs peuvent étre corrélées a un parametre géométrique (le ratio de la distance entre les
nodules de la phase a et la taille moyenne des nodules A/¢) et un parametre mécanique traduisant
I'état de contrainte interne a longue distance (la contrainte cinématique Xs obtenue a 6% de
déformation plastique). Nous constatons que le seuil d’amorcage dépend de I'alliage considéré
(Figure IV-55). D’autre part, plus I'état de contrainte interne est important plus la contrainte de
décohésion est faible ainsi que la pression critique. En d’autres termes, les incompatibilités de
déformation favorisent la décohésion.

Lorsque le TA6V ELI est chargé en hydrogene au-dessus de la valeur limite de solubilité (300
wppm) et contient des hydrures, le seuil critique de plasticité chute a une valeur de I'ordre de 2%
(Figure IV-54.a). Cette valeur est a comparer avec le seuil critique de 2,1% de I'orientation DL du
T40 chargé en hydrogene. A ceci prés que ce seuil correspond aussi a la valeur maximale de
plasticité atteinte avant une rupture fragile, quel que soit le type d’éprouvette de TA6V ELIL En
conclusion, seuls 2% de déformation plastique macroscopique peuvent étre accommodés par les
phases en présence d"hydrures a leur interface.

Tableau IV-9 : Parametres de 1'équation (IV.18) du critére d’endommagement du TA6V ELI non chargé et
chargé en hydrogene.

Références  Matériaux
Présents travaux | TA6V ELI (DL) 390 850 | 20 | 17000 1240 780
TAG6V aciculaire | 570 | 1006 | 7,98 | 8028 1576 674
[Helbert1998] TAG6V équiaxe 622 | 1634 | 7,56 | 12353 2256 643
6246 WS 800 | 2193|831 | 18224 2993 612,8
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Figure IV-54 : Seuil d’amorcage défini dans un diagramme o Vversus geq (a) influence de I'hydrogene (300
wppm) sur le seuil (b) comparaison du TA6V ELI non chargé avec d’autre alliages.
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critique o. en fonction de la contrainte cinématique Xs.
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IV.2.4.2.2 Conditions de rupture du TAGV ELI

De la méme fagon que pour le T40, nous avons représenté les conditions de rupture afin de
questionner le modele de Rice et Tracey modifié présenté en équation (IV.20). La déformation
plastique critique est ainsi présentée en fonction de la triaxialité des contraintes a rupture (Figure
[V-56.a). Deux familles de valeurs de o sont obtenues 4,3 et 2,1. Ces valeurs sont loin de celles
du modele de Rice et Tracey (o= 3/2). Helbert et al. suggerent que cette déviation peut trouver son
origine dans un état de contrainte local partiellement écranté par les incompatibilités de
déformation plastique. Le taux de triaxialité local est alors défini comme :

X
Xioc =X(1+—) (IV.23)
Jef
L’équation (IV.20) devient :
X
Ln (&peq) = @Xioc + B = a@x + B aveca = (1 +—)a (1V.24)

O-ef

La valeur de a est alors entre 0,7 et 1,7 et donc plus proche de la valeur théorique mais la
correction ne suffit pas a rapprocher significativement les deux groupes de valeurs. En1’état, nous
n’avons pas d’explication concernant ce phénomene.

L’influence de I'hydrogene sur le seuil d’endommagement se traduit principalement par une
diminution importante de la pente a de la courbe Ln (&,¢q) versus x (Figure IV-56.b). La valeur
de a passe de 4.3 a 1. Cette derniere valeur traduit un effet tres faible du taux de triaxialité sur le
processus d’endommagement. D’autre part, I'impact de I'hydrogene est majeur pour de faibles
taux de triaxilité mais tend a s’effacer pour des taux de triaxialité supérieurs a 1,4.

y=-1,9987x + 1,5964
y =-44395x +2,7522

Ln(gcq)

«<

]
=

=

td
©
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Figure IV-56 : Conditions de rupture en terme de couple (&peq, %)- (a) Pour le TA6V ELI et d’autres alliages de la

littérature et (b) avec I’influence de 1’hydrogeéne (300 wppm).
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IV.3 Synthése des effets de I'hydrogéne sur les propriétés
meécaniques

En comparant les deux alliages non chargés, nous voyons clairement que le TA6V ELI atteint des
seuils de contrainte deux fois plus élevés que le T40, ceci étant causé par la présence de la phase
B. Une fois ces alliages chargés en hydrogene, leurs propriétés évoluent tres différemment.

L’hydrogene chargé par polarisation cathodique en eau de mer artificielle a 30°C semble avoir un
impact modéré sur le T40 en réduisant sa ductilité pour les concentrations en hydrogene
considérées allant jusqu’a environ 1000 wppm. En plus des modes d’endommagements ductiles
habituels de germination-croissance-coalescence dans la matrice, d’autres phénomenes sont
initiés. Les hydrures subissent des multi-fragmentations, décohésions, ruptures autour des
précipités TiFe et cisaillement.
Il a été démontré dans de précédents travaux que les hydrures internes favorisent la nucléation
de porosités lors de la traction du T40 tout en ayant un impact modéré sur la rupture [Huez1998].
Dans notre configuration, nous avons observé le méme phénomene et pouvons y apporter une
précision.
Les hydrures semblent effectivement accélérer la nucléation par la formation de nouveaux modes
d’endommagement (multi-fragmentation, décohésion d’hydrures, ruptures sur des hydrures
autour des précipités TiFe, cisaillement des hydrures). L’hydrogene en solution solide, abondé
par la dissolution d’une partie de certains hydrures lors de la sollicitation, accélere la croissance
en facilitant le glissement des plans prismatiques. Cet impact est modéré et valable pour les
concentrations en hydrogeéne et la répartition d’hydrures que nous avons considérés. Comme
nous avons pu le voir dans la littérature, d’autres techniques de chargement et
d’homogénéisation permettent d’avoir une densité d’hydrures internes bien plus importante qui
cause une rupture fragile [Briant2002, Bignon2018]. Dans ce cas, ce sont certainement les
endommagements internes dus aux hydrures qui favorisent la rupture. Dans nos travaux,
l'initiation de la rupture reste ductile.
Au contraire, I'hydrogéne conduit a une fragilisation importante du TA6V ELI apres le
dépassement d'une limite de solubilité globale de 300 wppm. Celle-ci entraine la formation
d’hydrures sur les interfaces o/, les joints de grains a puis dans les grains a. Les hydrures
provoquent une transition depuis un mode ductile vers une rupture fragile intergranulaire. Celle-
ci est initiée en sub-surface, zone ot la concentration en hydrures est la plus importante. Cette
rupture se déroule selon plusieurs processus :

- La multi-fragmentation perpendiculaire a la direction de sollicitation dans les hydrures
intergranulaires possiblement aiguillés et en OR1.

- La décohésion intergranulaire perpendiculaire a la direction de sollicitation le long
d’hydrures possiblement massifs et en OR2.

- La rupture de certains grains 3 placés sur le chemin de cette propagation. Une autre étude
met aussi en évidence la rupture de certains grains o [Kim2020].

Les essais longs par couplage galvanique en milieu naturel nous confirment que l’anode
d’Al-Zn-In provoquant un couplage galvanique a -1,1 V/EC peut étre utilisée sans risque dans
les conditions testées. Bien que I'anode de magnésium ne provoque pas de fragilisation au bout
de 200 jours, les résultats du chapitre précédent ont montré que 1'absorption d’hydrogene dans
le TA6V ELI pourrait s’avérer critique a plus long terme. L'utilisation de cette anode est donc
proscrite en cas de couplage avec les alliages de titane.
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Avancées scientifiques

Cette étude a mis en évidence des comportements différents entre 1’alliage de titane monophasé
a et 'alliage biphasé o,/ face au phénomeéne de fragilisation par ’hydrogene.

Les cinétiques d’absorption de I'hydrogéne dans différents milieux et particuliéerement en eau de
mer artificielle ont été étudiées et sont tres comparables entre les deux types d’alliages. Les
chargements en hydrogene ne sont significatifs que pour des potentiels de I'ordre de -1,5 V/ECS
et plus négatifs. La présence de quatre « régimes » successifs de chargement durant la polarisation
cathodique a -1,8 V/ECS en milieu marin est un point commun bien que les mécanismes et les
concentrations en hydrogene atteintes pour chacun de ces régimes soient différentes (de I'ordre
de 1000 wppm pour le T40 et 2000 wppm pour le TA6V ELI a saturation).

La localisation des hydrures influencée par la structure métallographique des alliages
conditionne les évolutions des propriétés mécaniques. Ainsi, en raison de la faible solubilité en
hydrogene de la phase a, une couche d’hydrures se forme rapidement en surface durant le
chargement du T40. L’hydrogene diffuse a cceur au travers des courts-circuits de diffusion formés
par les joints de grains et précipite ainsi des hydrures intergranulaires.

Dans le TA6V EL], la limite de solubilité dans la phase 3 et sa proportion conditionne la limite de
formation des hydrures. Apres la saturation de cette phase, les hydrures se forment sur les
interfaces o/ et o/ a puis dans la matrice o. La saturation de la phase [ et la formation des
hydrures entrainent une augmentation des contraintes sur les interfaces qui se révele cruciale
pour les propriétés mécaniques.

Les évolutions des propriétés mécaniques sont tres différentes et mettent en évidence un alliage
monophasé peu sensible selon les conditions considérées et un alliage biphasé trés sensible a la
fragilisation par I'hydrogene sil’on dépasse le seuil de formation des hydrures.

Les modes d’endommagement des deux alliages sont ductiles en 1'absence d’hydrogene. La
présence d"hydrures favorise les endommagements par multi-fragmentations des hydrures et par
décohésion (interphases et intergranulaire). La rupture reste principalement ductile pour le T40
avec les teneurs en hydrogene étudiées. Nous notons de faibles abattements des propriétés
mécaniques et une germination des défauts sur les joints de grains. Pour le TA6V ELI, la présence
d’hydrures aux interfaces favorise les endommagements intergranulaires fragiles conduisant a
un abattement conséquent des propriétés mécaniques.

Résolution de la problématique industrielle

L’objectif industriel de la these consistait en deux points :
e FEtablir des abaques reliant I'évolution des propriétés mécaniques des alliages de titane a
la concentration en hydrogeéne.
e Valider un seuil de potentiel de couplage galvanique maximal en eau de mer en deca
duquel aucun risque de FPH n’est a considérer.

Les abaques ont pu étre établis sous la forme de deux types de graphiques. Le premier est
I'évolution du faciés de rupture des alliages en fonction de la concentration en hydrogene et du
facteur de concentration de contrainte. Ceux-ci mettent en évidence la stabilité du caractere
ductile du T40 et la transition ductile-fragile du TA6V ELIL Le second est 1'évolution des
propriétés mécaniques locales en terme de contrainte hydrostatique et de déformation plastique
équivalente. Ce graphique met en évidence les conditions limites nécessaires a'endommagement
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et a la rupture des alliages avant et aprés chargement en hydrogene. Ces évolutions ont été
déterminées pour un milieu eau de mer artificielle.

La comparaison avec le milieu eau de mer naturelle pour des couplages galvaniques avec des
anodes sacrificielles industrielles a permis de valider le potentiel de couplage maximal utilisable.
Celui-ci confirme que les valeurs envisagées par la norme européenne sont trop restrictives, tout
particuliérement celle de -750 mV /ECS prévue pour le T40. Le potentiel validé avec le couplage
de I'anode Al-Zn-In est de -1100 mV/ECS quel que soit I'alliage de titane considéré.

Perspectives

Les chargements longs en eau de mer naturelle ne sont pas encore terminés et méme si les
conclusions avancées semblent valables, il faudra apporter une attention particuliere aux
prochains résultats au cas out des changements seraient observés. Une comparaison est aussi
réalisée avec des chargements longs par couplage galvanique sur des montages de tubes
parcourus d’eau de mer chez Naval Group pour simuler la forme des échangeurs thermiques.

Compte tenu des résultats de I'étude, il semble important de s’intéresser a trois sujets en
particulier:

- Le premier est 'effet de I'hydrogéne en solution sur la rupture du T40 chargé. Comme
nous l'avons vu, il aurait réduit la ductilité de I'alliage. Ce phénomene devra étre regardé
selon une étude des effets combinés de I'hydrogene et de 1'oxygeéne sur la rupture dite
« différée » ou a contrainte constante.

- Le second concerne les sollicitations cycliques. En effet, nous avons pu voir que le
chargement en hydrogéne des alliages monophasés comme le T40 entraine la formation
d"une couche d’hydrures en surface. Celle-ci semble avoir des effets limités en traction
simple car elle se brise bien avant la matrice. Pourtant, les aiguilles pénétrantes d hydrures
qui lient cette couche et la matrice forment des points potentiellement critiques quant aux
concentrations de contrainte. De plus, les grands hydrures internes se dissolvent en partie
sous le passage des bandes de glissement. Cela entraine une re-dissolution de I'hydrogéne
pendant l'essai (donc une augmentation de la concentration d’hydrogéne mobile
ramenant au probléeme précédent) et une re-précipitation d’'une multitude de petits
hydrures dans la matrice lorsque les contraintes sont relachées. Cette redistribution des
hydrures pourrait les transférer sur des zones plus sensibles et affecter I'endommagement
global.

- Le troisiéme concerne l'augmentation de température de chargement et d’essai qui
permettent une distribution homogene de I'hydrogene et des hydrures. La littérature
répond en partie a ce sujet en montrant que les chargements a haute température suivis
d’essais a température ambiante sont critiques [Nelson1972, Hardie1999, Briant2002,
Bignon2018, Kim2020] mais que si ces essais sont réalisés a chaud ils ne semblent pas
montrer de diminution des propriétés [Bignon2018]. Les essais répertoriés sur le Tableau
[-8 ne s’'intéressent qu’a la traction simple. L'effet de la température couplée aux
sollicitations cycliques évoquées précédemment devra étre étudié.
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Annexe 1. Origine des matériaux étudiés
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Annexe 2. Protocole expérimental

A1.1. Observations au microscope optique et au MEB d’échantillons non chargés

Les échantillons non chargés ont été polis jusqu’a I'OPS avec la méthode développée par Struers,
dont les 3 étapes sont compilées dans le Tableau A-1.

Les échantillons destinés a I'analyse par microscopie optique ont été attaqués a 1'aide d’une
solution a base d’acide fluorhydrique (réactif de Kroll) durant quelques secondes. Ceux observés
au MEB et a 'EBSD sont polis a la polisseuse vibrante avec une solution MasterMet diluée a 50%
durant 3 - 4h pour le T40 et £16h pour le TA6V ELIL

Tableau A-1 : Méthode de polissage 3 étapes du titane.

Etape Support Suspension Lubrifiant 1?;)/’[?;12;1 F(cg;e Temps
MD-Mezzo b
1| (équivalent Eau 300 25 / ech J lfsql,l.%
Pré- au SiC 320) planeite
polissage Diapro
2| MD-Largo Allegro/Largo 150 30/ ech | 5min
9 um
Polissage | 3| MD-Chem OPS 150 35/ ech | 10 min
(+10% HzOz)

Les observations MEB ont été effectuées avec un « MEB Zeiss GEMINI » (centre de microscopie
de La Rochelle Université).

Les observations EBSD ont été effectuées sur deux appareils différents un « MEB FEI Quanta 200
ESEM/FEG » équipé d'une caméra « EBSD TSL/EDAX » (centre de microscopie de La Rochelle
Université) et un « MEB Zeiss GEMINI » équipé d’une caméra « EBSD NORDIF-UF1100 »
(laboratoire Roberval, UTC). Le premier a permis les observation et analyses EBSD avec de forts
grossissements et le second a permis de réaliser les tres grandes cartographies EBSD du
TAG6V ELI pour mettre en évidence les macro-zones.

A1.2. Composition des solutions électrolytiques

Quatre solutions électrolytiques différentes ont été utilisées afin de charger de I'hydrogeéne :
- Une premiére solution d’eau de mer artificielle selon la norme ASTM-D1141 a pH 8 de
composition :
o NaCl (24,5448 g/L) - Fournisseur Sigma Aldrich
NaxSO,,10H20 (9,27936 g/ L) - Fournisseur Sigma Aldrich
MgCl, 6 H>O (11,1007 g/L) - Fournisseur Sigma Aldrich
CaCly, 2H>O (1,5467 g/L) - Fournisseur Honeywell Fluka
KCl1 (0,6948 g/L) - Fournisseur Honeywell Fluka
NaHCO0s (0,2345 g/L) - Fournisseur Fluka

O O O O O

- Une solution de NaCl 35 g/L) apH 7
- Une solution composée de H>SO, (0,1M)

- Une solution composée de 1/3 HsPO4 et 2/3 de glycérol.
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A1.3. Courbes de chargement en hydrogene

Afin de réaliser les courbes de chargement en hydrogene, des échantillons de 10 x 4 x 0,5 mm ont
été découpés a la trongconneuse de précision. Une vis M3 x 12 mm a été fixée a la laque d’argent
sur une des surfaces de 10 x 4 mm apres une abrasion rapide des surfaces en contact au papier
SiC 180. Ces échantillons ont été enrobés a froid en laissant dépasser la vis a I'arriere, Figure A-1.
Ensuite, ils ont été polis au papier SiC 1200 et 2400.

Ces échantillons ont été chargés en hydrogéne par polarisation cathodique en eau de mer
artificielle et en milieu NaCl selon le dispositif présenté en Figure A-1. La cellule de chargement
a été maintenue a 30°C et couplée a un potentiostat Biologic SP-300 a deux voies. Les chargements
en milieu H,SO4 désaéré ont été réalisés a température ambiante (25°C). Les chargements en
milieu HsPOy4 glycériné ont été réalisés avec le méme type de dispositif mais sous hotte, a
température ambiante (<25°C) et couplés directement a un générateur. En effet, les hautes valeurs
d’intensité de courant utilisées (50mA /cm?) n’ont pas permis le suivi avec nos potentiostats.

Les échantillons chargés en eau de mer artificielle ont ensuite été désenrobés, plongés dans 1'acide
acétique 50% afin d’éliminer le dépodt calco-magnésien, rincés abondamment puis nettoyés a
I'acétone avant la mesure du taux d’hydrogene. Les autres ont seulement été désenrobés et
nettoyés a l'acétone. Les mesures du taux d’hydrogene ont été réalisées par TDS (thermo-
desorption spectroscopy) en fusion totale avec un « TDS Horiba EMGA Serie ».

Electrode de référence
au calomel saturé
(ECS)

Eau de mer artificielle
simplifiée (norme
ASTM D-1141)

Echantillon de titane
biphasé a/8

Contre électrode de
platine (CE)

Cellule thermostatée ——

Figure A-1: (a) Dispositif électrochimique et (b) échantillon enrobé.

A1.4. Profils d’hydrogéne

Les échantillons de 12 x 12 x 2 mm utilisés pour la réalisation des profils d’hydrogene ont été
préparés et chargés de la méme facon que ceux utilisés pour les courbes de chargement en
hydrogene en milieu eau de mer artificielle. Une telle surface d’échantillon est nécessaire pour
pallier aux contraintes de mesure du « GD-OES Horiba (Profiler 2) » sur lequel les analyses ont
été effectuées par PLACAMAT a Bordeaux.

A1.5. Polarisations, observations et analyses DRX, AFM et MEB aprés chargement

Les échantillons destinés a la réalisation des courbes de polarisation ou a étre observés et analysés
par DRX, AFM et MEB ont été découpés aux dimensions 10 x 10 x 2 mm, polis mécaniquement
au papier abrasif et finis a I'OPS et chargés sous les mémes conditions que les échantillons
précédents (courbes de chargement).
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Ensuite, les échantillons ont été analysés par DRX avec un « Bucker advance AXS D8 » avec une
source de cuivre et les analyses AFM ont été faites avec un « Agilent technologies 5500 ».

Les échantillons observés au « MEB Zeiss GEMINI » en coupe transverse ont été placés par 3 dans
un plot réalisé par fabrication additive (Figure A-2) et fixés dans celui-ci a l'aide de vis en
plastique. Les échantillons sont d’abords polis manuellement sur leur face transversale jusqu’a
OPS et ensuite par polisseuse vibrante durant 3-4 h pour le T40 et +16h pour le TA6V ELI avec
une solution MasterMet diluée a 50%.

Figure A-2 : Plot de polissage.

A1.6. Microscope électronique a transmission

Des lames de 3 mm de diametre et 100 um d’épaisseur ont été prélevées dans des échantillons
non chargés, parallelement a la surface chargée d’échantillons de dimensions 10 x 10 x 2 mm
comme expliqué précédemment. D’autres ont été prélevées apres rupture d’éprouvettes de
traction chargeées.

Ces lames ont été percées avec une solution électrolytique composée de 70 % de méthanol, 20 %
de 2-Butoxyéthanol et 10 % d’acide perchlorique dans un « Struers TENUPOL-5 » a 20 V et -25°C.
Le MET utilisé est un « JEOL JEM 2011 » qui opere a 200 kV.

A1.7. Essais de traction et observations des éprouvettes

Les essais de traction uniaxiale sont réalisés avec une vitesse de 10-5.s-1 sur une machine de fatigue
INSTRON 100 kN. La déformation est suivie a I'aide d"un extensometre de base 10 mm.

Les éprouvettes de traction chargées ont été sollicitées dans les 30 minutes apres la fin du
chargement pour minimiser la désorption de I'hydrogene. Apres I'essai mécanique, des disques
de 1 mm d’épaisseur sont prélevés au plus proche du centre des éprouvettes lisses et sur la zone
non entaillée des éprouvettes U et V puis analysés par TDS afin de vérifier la concentration en
hydrogeéne.

Les facies de rupture ont été observés avec un microscope électronique JEOL JSM 5410 LV.

Des coupes longitudinales ont été prélevées au niveau des ruptures afin d’observer
I'endommagement interne apres essai. Ces coupes ont été enrobées et polies jusqu’a OPS puis a
la polisseuse vibrante avec la solution MasterMet diluée a 50%. Elles ont ensuite été désenrobées
et observées avec le « MEB FEI Quanta 200 ESEM/FEG ».
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A1.8. Chargement des éprouvettes de traction

Les éprouvettes de traction sont chargées dans un systéme présenté sur la Figure A-3 avec une
contre-électrode placée en cercle autour de celles-ci afin de pouvoir charger 1'ensemble de la
surface de fagcon homogene. Le systeme est placé dans un premier bac rempli d’eau de mer
artificielle en liaison avec un second bac dans lequel le pH peut étre ajusté durant I'essai. Les 15L
de solution sont chauffées a 30°C avec une résistance placée au fond du bac d’ajustement. La
sonde reliée a la résistance est placée dans le bac de chargement.

FrF rcs) Potentiostat

Sonde pH
ajustement
— régulier a pH=8

Eau de mer artificielle l
ASTM D-1141
(15L sur I'ensemble du systéme)

Pompe

Résistance chauffante (30°C)

Figure A-3 : Systéeme de chargement des éprouvettes de traction.
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A1.9. Chargements en eau de mer naturelle

Les chargements de longue durée en eau de mer naturelle sont réalisés a Naval Group a
Cherbourg.
Les échantillons mis en condition de couplage galvanique sont de deux types :
- Les échantillons parallélépipédiques destinés aux analyses DRX pour vérifier I'éventuelle
formation d’hydrures.
- Les éprouvettes de traction axisymétriques destinées aux essais de traction et au dosage
de la concentration en hydrogeéne.
Ceux-ci sont connectés et placés autour d’anodes galvaniques. Deux bacs sont disposés, chacun
avec une anode différente (Figure A-4) (Al-Zn-In pour un potentiel de chargement de -1100
mV/ECS, Figure A-5, et Mg pour un potentiel de -1500 mV /ECS, Figure A-6). 4 éprouvettes de
traction lisses et 4 plots de chargement parallélépipédiques de chacun des deux matériaux sont
placés pour chacune des conditions avec un total de 32 échantillons (voir le Tableau A-2). Les
éprouvettes de traction sont notées « T » et les échantillons parallélépipédiques sont notés « O ».

Figure A-4 : Bacs contenant les montages de mise en conditions de protection cathodique.

S TAGV 6 O T408 0. TAGVS 0

(YO ()Xo O ()o ()

T407T TABV 6 T T408 T TAGBV ST

---------- Anode Galvanique Al-Zn-In -
T405T TABV 8 T T406T TAGV 7T

| () O () OO0 ()0 ()

14050 TAGV 8 0'T40 6 O TABV 70

Arrivée
d’eau

Figure A-5: Montage du couplage galvanique avec une anode d'Aluminium-Zinc-Indium.
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TAGV 3T
T40 4T TaO1T Q
Anode Galvanique Mg ABV 40

Arrivée
B B ..TAEV_E.q’_..._ s PRUR— TAGV_4.?F B -

™

T403T T402T  Ta020

O TAGV 1T O

T4040

Sortie
d’eau

Figure A-6 : Montage du couplage galvénique avec une anode de Magnésium.

Tableau A-2 : Tableau récapitulatif des conditions de chargement longue durée (100 a 400 jours).

Potentiel

Mateériau (mV/ECS) 100 jours 200 jours 300 jours 400 jours Totaux
-1100 1 1 1 1 4
T40 8
e s R -1500 1 1 1 1 4
Paralléléepipedes a 16
observer -1100 1 1 1 1 4
TAGV ELI 8
-1500 1 1 1 1 4
-1100 1 1 1 1 4
T40 8
Eprouvettes de -1500 1 1 1 1 4 16
EEET -1100 1 1 1 1 4
TAG6V ELI 8
-1500 1 1 1 1 4
-1100 mV/ECS = Anode Al-Zn-In / -1500mV/ECS = Anode Mg 32
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Annexe 3. Méthode de détermination des relations d’orientation

Pour déterminer les OR entre un hydrure et sa matrice, deux méthodes peuvent étre suivies par
microscopie électronique en transmission. La premiere consiste en I’analyse des diffractions de la
matrice et de 'hydrure simultanément en axe de zone. La seconde consiste en l'analyse de
plusieurs clichés de diffraction avec 1'objectif de construire la projection stéréographique de la

matrice et de I'hydrure. Nous avons suivi la seconde méthode qui nécessite plusieurs étapes :
- Deux diffractions au moins par phase selon des angles différents.
- L’indexation de chaque spot de diffraction a son plan associé, par comparaison avec la
tiche JCPDS de la phase. Le type d’hydrure est déterminé durant cette étape.
- L’analyse de I'emplacement des plans (des angles) dans I'espace réciproque.
- La construction des projections stéréographiques en reportant les poles projetés sur le
plan équatorial a la structure.

Voici un exemple de construction de projection stéréographique avec un hydrure 6 en OR2 :

Tilt (angle de rotation) 16°

Tilt (angle de rotation) -16°

Champ clair d’un hydrure

0.5 pym

Diffraction matrice o et
indexation

« a(0002)
.

‘. a(lB—lO)
a(1011) @

©
a(11-20)
(0002) .\
11) * ,5111) 10-10)*
“(1(1 L / 5(220) . ol & ™ a0-21)
Diffraction hydrure 6 + . a(10-10) 6(222)
matrice o et indexation ’ o J
550 * 14 §(220)
. &
. . (11-20)

Mesure de I'angle entre
I'horizontale et la droite
reliant le spot central et le
plan

o (0002) > 84,5°
o (10-11) > 43°
5 (111) > 82,5°

o (10-10) > 37°
o (11-20) > 53°
o (20-21) > 82°
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0 (220) > 47° 0 (220) > 68°
6 (200) > -43,5° 0 (222) > 19°
a (0002) > (16°,19.5%)w > a (10-10) > (-16°, 78°)w >
(84,5°,19°)pol (74,5°,-102,5°%)pol
P 4 les d a (10-11) > (16°,72°)w > a (11-20) > (-16°, 12°)w >
assage des angles de o 0 °_1 %\pol
Waulf aux coordonnées (75%71 )POI (86,5°,-168,5%)po
polaires o (111) »> > (16°,17.5%w > a (20-21) > (-16°, 17°)w >
(85°,17°)pol (85.5°,-163.5°%)pol
0 (220) > > (16°,-18°)w > 0 (220) > (-16°,47°)w >
(85°,162.5°)pol (78,5°,-134°)pol
0 (200) > (16°,71.5°w > 0 (222) > (-16°, -46°)w >
(75°,71°)pol (78,5°,-45°)pol

Construction des
projections
stéréographiques en
reportant les points selon
leurs coordonnées polaires
sur le logiciel « CaRIne
Crystallography »

Deux points connus sont
suffisants pour orienter
une projection mais un
plus grand nombre permet
de confirmer le résultat.

Détermination des plans
paralleles (rouge) et des Phase o Hexagonale Hydrure 6 Cubique FCT en OR2

axes de zone (vert).

Notons que les images MET sont pivotées de 25° dans le sens horaire en raison du tilt
d’observation. Les projections stéréographiques sont construites a 0° et doivent étre tournées de
25° pour correspondre exactement a I'image MET.

Les angles de Wulf sont composés en premier lieu du tilt d’observation et ensuite de I'angle
mesuré sur la diffraction, corrigé selon la méthode ci-dessous :

Tilt

| 25°

Spot 1

25°
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Annexe 4. Plans des éprouvettes de traction
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Annexe 5. Approche locale de la rupture

A2.1. Profils limites de 'endommagement

Afin de déterminer les limites de 'endommagement en termes de contrainte hydrostatique et de
déformation plastique équivalente, des coupes longitudinales des éprouvettes rompues ont été
effectuées. Les cavités les plus éloignées de la fracture ont été localisées pour déterminer une
limite de premier endommagement. La limite déterminée dans le TA6V ELI est représentée sur
la Figure A-7 et les limites des deux orientations du T40 sont présentées sur la Figure A-8 et la
Figure A-9. La modélisation permet d’associer un couple contrainte hydrostatique et déformation
plastique équivalente a chaque cavité et ainsi de déterminer la limite d’endommagement en terme
de « caractéristique matériau ». Pour minimiser le nombre de profils présentés, les éprouvettes
non chargées et celles chargées en hydrogene correspondant sont représentées ensemble. Il est a
noter que les éprouvettes chargées ont rompu plus tot (pour des om et epeq plus faibles). Leur limite
d’endommagement est représentée sur les mémes graphiques par souci de synthese, mais une
méme zone correspond a des om et gpeq différents selon que I’on considere les éprouvettes chargées
ou non. De plus, les dimensions des quarts d’éprouvettes représentées correspondent aux
modélisations des éprouvettes non chargées au moment de la rupture.

5 5 5
o Lisse p} V0,25
o Lisse [H] = 636 wppip V0,25 [H] = 506 wppm|
4 4 4
3 3 3
£ L £ £
E [ g £
= = =
24 2 24
.
o
1] 1 e 14
. = -' Te" e e
4 o
d a
0 04— = T T ) 0 T T T T
0 5 0 1 2 3 5 0 1 2 4 5
r (mm) r (mm)
5 5
* V0,14
44 4
3 3
€ £
£ E
o~ =
24 2
1{% . 19
et o,
.
0 , ; , , , 0 e : \
0 1 2 3 4 5 0 1 2 3 4 5
r (mm) r (mm)

Figure A-7 : Profil d'endommagement de chaque type d'éprouvette du TA6V ELL
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Figure A-8 : Profil d'endommagement de chaque type d'éprouvette du T40 DT avant et apres chargement
d’environ 500 wppm d’hydrogene. L’éprouvette lisse non chargée a été sujette a une double striction.
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Figure A-9 : Profil d'endommagement de chaque type d'éprouvette du T40 DL avant et apres chargement

d’environ 500 wppm d’hydrogene.
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A2.2. Simulation des comportements des éprouvettes de traction

T40 perpendiculaire au sens de laminage

Les Figures A-10 a A-14 présentent la courbe de traction conventionnelle simulée respective des
éprouvettes de T40 lisse, U5, U3, V0,25 et V0,14 perpendiculaires au sens de laminage.

Les évolutions des caractéristiques mécaniques du T40 en fonction de la teneur en hydrogene ou
de la position dans I'éprouvette sont illustrées par différentes représentations :

- La courbe modélisée de la variation du diametre final de I'éprouvette en fonction de
'allongement couplée aux diametres a rupture expérimentaux sans chargement et avec
chargements en hydrogene.

- Les profils modélisés des contraintes hydrostatiques et des déformations plastiques
équivalentes avec le rayon (r) sans chargement en hydrogeéne.

- Lesiso-valeurs des contraintes hydrostatiques (om) et déformation plastique équivalente
(Epeq) sur le quart de section de I'éprouvette non chargée.

La zone maximale en contrainte présente sur les courbes des éprouvettes lisse, U5 et U3 est assez
atypique et n’a pas pu étre modélisée. De plus, cette modélisation ne prend pas en compte
I'endommagement ou d’éventuelles anisotropies des variables d’écrouissage. La fin de la courbe
lisse correspondant a la chute avant rupture a été omise car elle entrainait des contraintes
hydrostatiques qui ne correspondaient pas a la loi matériau corrélée avec les autres types
d’éprouvettes.

Les éprouvettes en V présentent une rupture en surface ductile puis une rupture fragile a cceur.
Nous avons choisi de ne modéliser la courbe que jusqu’a la premiére rupture pour obtenir les
conditions locales a 'amorcage. Pour cela, les courbes de modélisation s’arrétent des la contrainte
maximale atteinte. En effet, la chute de contrainte qui suit est provoquée par 1'ouverture
progressive de la fissure. Le diametre expérimental évolue aussi pendant ce laps de temps donc
nous pouvons voir que 1'évolution modélisée de ce diametre s’arréte plus tot.
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o Eprouvette axisymétrique lisse de T40 perpendiculaire au sens de laminage
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Figure A-10 : (a) Comportement d"une éprouvette de traction lisse de T40 perpendiculaire au sens de
laminage (expérimental et numérique). Modélisation numérique effectuée jusqu'a 06=4,89 mm.
(b) Evolution modélisée du diameétre et valeurs expérimentales a rupture. (c) Profils modélisés de om et Epeq
en fonction du rayon dans 1'éprouvette non chargée a rupture. (d) om et (€) €peq du modele isotrope.
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o Eprouvette axisymétrique U5 de T40 perpendiculaire au sens de laminage
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Figure A-11 : (a) Comportement d'une éprouvette de traction U5 de T40 perpendiculaire au sens de
laminage (expérimental et numérique). Modélisation numérique effectuée jusqu’a §=0,7 mm. (b) Evolution
modélisée du diametre et valeurs expérimentales a rupture. (c) Profils modélisés de om et €peq €n fonction
du rayon dans I'éprouvette non chargée a rupture. (d) om et (e) Epeq du modéle isotrope.
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o Eprouvette axisymétrique U3 de T40 perpendiculaire au sens de laminage
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Figure A-12 : (a) Comportement d'une éprouvette de traction U3 de T40 perpendiculaire au sens de
laminage (expérimental et numérique). Modélisation numérique effectuée jusqu’a =0,5 mm. (b) Evolution
modélisée du diametre et valeurs expérimentales a rupture. (c) Profils modélisés de om et Epeq en fonction
du rayon dans I'éprouvette non chargée a rupture. (d) om et () Epeq du modele isotrope.
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o Eprouvette axisymétrique V0,25 de T40 perpendiculaire au sens de laminage
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Figure A-13 : (a) Comportement d"une éprouvette de traction V0,25 de T40 perpendiculaire au sens de
laminage (expérimental et numérique). Modélisation numérique effectuée jusqu’a 0=0,34 mm.
(b) Evolution modélisée du diamétre et valeurs expérimentales a rupture. (c) Profils modélisés de Om et Epeq
en fonction du rayon dans I'éprouvette non chargée a rupture. (d) om et (€) Epeq du modeéle isotrope.
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o Eprouvette axisymétrique V0,14 de T40 perpendiculaire au sens de laminage
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Figure A-14 : (a) Comportement d"une éprouvette de traction V0,14 de T40 perpendiculaire au sens de
laminage (expérimental et numérique). Modélisation numérique effectuée jusqu'a 6=0,31 mm.
(b) Evolution modélisée du diameétre et valeurs expérimentales a rupture. (c) Profils modélisés de om et €peq
en fonction du rayon dans 1'éprouvette non chargée a rupture. (d) om et () €peq du modele isotrope.

221



ANNEXES

T40 paralléle au sens de laminage

Les Figures A-15 a A-18 présentent la courbe de traction conventionnelle simulée respective des
éprouvettes de T40 lisse, U5, U3, V0,25 et V0,14 paralléles au sens de laminage.

Comme précédemment, les évolutions des caractéristiques mécaniques du T40 en fonction de la
teneur en hydrogene ou de la position dans l'éprouvette sont illustrées par différentes
représentations :

- La courbe modélisée de la variation du diametre final de 1'éprouvette en fonction de
'allongement couplée aux diametres a rupture expérimentaux sans chargement et avec
chargements en hydrogene.

- Les profils modélisés des contraintes hydrostatiques et des déformations plastiques
équivalentes avec le rayon (r) sans chargement en hydrogeéne.

- Lesiso-valeurs des contraintes hydrostatiques (om) et déformation plastique équivalente
(Epeq) sur le quart de section de I'éprouvette non chargée.

Cette modélisation ne prend pas en compte I'endommagement ou d’éventuelles anisotropies des
variables d’écrouissage. La fin de la courbe lisse correspondant a la chute avant rupture a été
omise car elle entrainait des contraintes hydrostatiques qui ne correspondaient pas a la loi
matériau corrélée avec les autres types d’éprouvettes.

Les éprouvettes en V présentent une rupture en surface ductile puis une rupture fragile a cceur.
Nous avons choisi de ne modéliser la courbe que jusqu’a la premiere rupture pour obtenir les
conditions locales a 'amorcage. Pour cela, les courbes de modélisation s’arrétent des la contrainte
maximale atteinte. En effet, la chute de contrainte qui suit est provoquée par 1'ouverture
progressive de la fissure. Le diametre expérimental évolue aussi pendant ce laps de temps donc
nous pouvons voir que 1'évolution modélisée de ce diametre s’arréte plus tot.
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o Eprouvette axisymétrique lisse de T40 parall¢le au sens de laminage

600 ~

59 wppm

Expérimental
- - Numérique

0 T T T T T T T T T —

0 5 10 15 20 25 30
e (%)
conv
(@)
65 - 450 - - 68
— — Modeélisation isotrope
o Expérimental 425 Non chargé 167
601 400
— - T -
= ~ - _ 66
E N © 375+ =
o 551 ~ s 4165 S
E \\ E 350 g
o \ b - 64 OOQ-
a 50 \ 325 4
A 463
v 598 300 4
[ o
4.5 59 wppm 275 - 62
T L LA N LA N NN DL I NN BELENS IR NN B
0 8 10 12 14 16 18 20 22 24 26 28 30 32 250 L L S S S S S S 61
00 02 04 06 08 10 1,2 1,4 16 18 20 22 24
€ (%)
conv rayon (mm)

(b)

()

—~
o,
~
—
¢”)
~

‘n:

! &

Figure A-15 : (a) Comportement d"une éprouvette de traction lisse de T40 parallele au sens de laminage
(expérimental et numérique). Modélisation numérique effectuée jusqu'a 5=4,44 mm. (b) Evolution
modélisée du diametre et valeurs expérimentales a rupture. (c) Profils modélisés de om et Epeq en fonction
du rayon dans I'éprouvette non chargée a rupture. (d) om et () Epeq du modele isotrope.
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o Eprouvette axisymétrique U5 de T40 paralléle au sens de laminage
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Figure A-16 : (a) Comportement d'une éprouvette de traction U5 de T40 paralléle au sens de laminage
(expérimental et numérique). Modélisation numérique effectuée jusqu’a 6=0,51 mm. (b) Evolution
modélisée du diametre et valeurs expérimentales a rupture. (c) Profils modélisés de om et €peq €n fonction
du rayon dans I'éprouvette non chargée a rupture. (d) om et (e) Epeq du modéle isotrope.
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o Eprouvette axisymétrique U3 de T40 paralléle au sens de laminage
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Figure A-17 : (a) Comportement d'une éprouvette de traction U3 de T40 paralléle au sens de laminage
(expérimental et numérique). Modélisation numérique effectuée jusqu’a 5=0,4 mm. (b) Evolution
modélisée du diametre et valeurs expérimentales a rupture. (c) Profils modélisés de om et Epeq en fonction
du rayon dans I'éprouvette non chargée a rupture. (d) om et () Epeq du modele isotrope.
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800 A
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o Eprouvette axisymétrique V0,14 de T40 paralléle au sens de laminage
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Figure A-18 : (a) Comportement d"une éprouvette de traction V0,14 de T40 paralléle au sens de laminage
(expérimental et numérique). Modélisation numérique effectuée jusqu’a 6=0,37 mm. (b) Evolution
modélisée du diametre et valeurs expérimentales a rupture. (c) Profils modélisés de om et €peq €n fonction
du rayon dans I'éprouvette non chargée a rupture. (d) om et (e) Epeq du modéle isotrope.
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TA6V ELI

Les Figures A-19 a A-23 présentent la courbe de traction conventionnelle simulée respective des
éprouvettes de TA6V ELI lisse, U5, U3, V0,25 et V0,14 paralléles au sens de laminage.

Comme précédemment, les évolutions des caractéristiques mécaniques du T40 en fonction de la
teneur en hydrogéne ou de la position dans I'éprouvette sont illustrées par différentes
représentations :

- La courbe modélisée de la variation du diametre final de I'éprouvette en fonction de
I’allongement couplée aux diametres a rupture expérimentaux sans chargement et avec
chargements en hydrogene.

- Les profils modélisés des contraintes hydrostatiques et des déformations plastiques
équivalentes avec le rayon (r) sans chargement en hydrogéne.

- Les iso-valeurs des contraintes hydrostatiques (om) et déformation plastique équivalente
(Epeq) sur le quart de section de 1'éprouvette non chargée.

La modélisation des courbes de traction de I'éprouvette lisse et des éprouvettes en V correspond
parfaitement a I'expérience. Pour autant, le diametre final prédit par la modélisation correspond
a l'intervalle formé par les mesures maximales et minimales de lellipse a la rupture
expérimentale de 1'éprouvette lisse est l1égerement plus important sur les éprouvettes en V. Le
diameétre prévu pour les éprouvettes en U correspond a I'expérience alors que les modélisations
des courbes de traction présentent une légere déviation.

Rappelons que la loi d’écrouissage utilisée ne prend pas en compte I'endommagement ou
d’éventuelles anisotropies des variables d’écrouissage.
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o Eprouvette axisymétrique lisse de TA6V ELI
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Figure A-19 : (a) Comportement d'une éprouvette de traction lisse de TA6V ELI paralléle au sens de
laminage (expérimental et numérique). Modélisation numérique effectuée jusqu’a 5=3 mm. (b) Evolution
modélisée du diametre et valeurs expérimentales a rupture. (c) Profils modélisés de om et Epeq en fonction
du rayon dans I'éprouvette non chargée a rupture. (d) om et (e) Epeq du modéle isotrope.
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o Eprouvette axisymétrique U5 de TA6V ELI
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Figure A-20: (a) Comportement d’une éprouvette de traction U5 de TA6V ELI parallele au sens de laminage
(expérimental et numérique). Modélisation numérique effectuée jusqu’a 6=0,51 mm. (b) Evolution
modélisée du diametre et valeurs expérimentales a rupture. (c) Profils modélisés de om et Epeq en fonction
du rayon dans I'éprouvette non chargée a rupture. (d) om et () Epeq du modele isotrope.
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o Eprouvette axisymétrique U3 de TA6V ELI
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Figure A-21: (a) Comportement d’une éprouvette de traction U3 de TA6V ELI paralléele au sens de laminage
(expérimental et numérique). Modélisation numérique effectuée jusqu’a 6=0,33 mm. (b) Evolution
modélisée du diametre et valeurs expérimentales a rupture. (c) Profils modélisés de om et Epeq en fonction
du rayon dans I'éprouvette non chargée a rupture. (d) om et (e) Epeq du modele isotrope.
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o Eprouvette axisymétrique V0,25 de TA6V ELI
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Figure A-22 : (a) Comportement d"une éprouvette de traction V0,25 de TA6V ELI parallele au sens de
laminage (expérimental et numérique). Modélisation numérique effectuée jusqu’a 6=0,19 mm.
(b) Evolution modélisée du diametre et valeurs expérimentales a rupture. (c) Profils modélisés de om et €peq
en fonction du rayon dans 1'éprouvette non chargée a rupture. (d) om et (e) €peq du modele isotrope.
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o Eprouvette axisymétrique V0,14 de TA6V ELI
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Figure A-23 : (a) Comportement d'une éprouvette de traction V0,14 de TA6V ELI parallele au sens de
laminage (expérimental et numérique). Modélisation numérique effectuée jusqu’a 6=0,165 mm. (b)
Evolution modélisée du diamétre et valeurs expérimentales a rupture. (c) Profils modélisés de om et €peq €n
fonction du rayon dans I'éprouvette non chargée a rupture. (d) om et (€) €peq du modele isotrope.
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Annexe 6. Fractographies du T40
~ T40 Lisse (Kt=1)

EN

ttes

= St “\ ¢ R " m 2
Tps=244h ; [H] = 825,2 wppm ; Rupture ductile en fltites
Couche d’hydrures en surface maculée de fissures

SE (couche d’hydrures en contraste BSE (couche d’hydrures en contraste
topographique) chimique)
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T40 U5 (Kt=1,3) perpendic
3 AT LN

ulaire a la direction de laminage

S L Moo ,} ‘_.'Z:‘(

1)
T40 V0,25 (Kt=3,51) perpendic

Tps=96h ; [H]= 456,7 wppm

(1) Couche d’hydrures en
surface
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T40 V0,14 (Kt=4,41) perpendiculaire a la direction de laminage

Fa W

(2) poatioﬁ interne
__ fragile

Tps=96h
[H] = 439,1 wppm

.

7 (2) propagation interne
fragile

Tps=144h
[H] = 499,2 wppm
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Tps=100h
[H] =597,7 wppm

Tps=96}1\s-; ]=467 wppm () Rupture a cceur en flttes
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=
= 60 wppm

Tps=96s ; [H] =473 wppm (1) Rupture a cceur en flGites

gl Ru tur de Brdulre flate

S

77

Tps=0s ; [H] = 60 wppm

Tps=96s ; [H] = 455 wppm
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Annexe 7. Fractographies du TA6V ELI

Tps=0s ; [H] = 66 wppm ; Rupture de la phase o en fltites et 3 uctilq conventionnelle

iy 5% . ™ -~

o § > 100

=227 wppm ; upture de la pase o en flites et B duct io

= B : 20pm
(2)propagation o flttes et
ductile

[H] =730,3 wppm (1) Rupture fragile en surface
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ANNEXES

TA6V ELI U5 (Kt=1,3) parallele a la direction de laminage

™ D’ -~
Pt A e ahd 2
\ ol 5 A ¢ g -
» 3 ™y |
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(1) Ruptue o flttes et
ductile a coeur

=

(1) Rupture fragile en bordure  (2) Centre a fltes et f ductile

[H] = 947,8 wppm
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TA6V ELI U3 (Kt=1,45) parallele a la direction de laminage
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{ ;‘k’» /ol
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ductile a cceur

ductile
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Tps= 50h

[H] = 487,6 wppm

Tps =72h
[H] = 592,1 wppm

TA6V ELI V0,14 (Kt=4,41) parallele a la direction de laminage

e S R

(2) propagation a. flttes et 3
ductile

20

(2) propagation a fltites et
ductile

(1) Rupture fragile en surface
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ANNEXES

Annexe 8. Critéere de Hill

Nous cherchons a déterminer les expressions de chacun des coefficients du critere de Hill

[Hill1948] :

F(0y, — 033)% + G(033 — 041)% + H(011 — 033)% + 2Lo% + 2Mo%, + 2NoZ, — 1 =0

<

1. Commencons par déterminer F, G et H

Pour une traction selon 1 = 0,11, les autres composantes sont nulles :

Fx0+4Goy1*+Hoy1°+0+04+0=1

G+H-=
Oy11
De la méme facon, nous montrons que :
F+G=
Oy33
F+H=—:;
Oy22

(A8.3) — (A82) > F —H = 1

2 2
Oy33 Oy11

1 1

1
(A8.5) + (48.4) > 2F = + _

2 2 2
Oy22 Oy33 Oy11

F—1< 1 N 1 1 )
2 Uyzzz 0y332 Uy112

G—1< 1 4 1 1 )
2 0y112 0y332 Uyzzz

De méme :
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(A8.6)

(A8.7)

(A8.8)



ANNEXES

H—1< 1 1 1) (A8.9)
2\ 0y11® 0)° 0y33° '

2. Continuons avec L, M et N
Des essais de traction ont été conduits dans les plans (12), (23) et (13) dans les directions 1%, 2 et

1”7 tel que:

2% 1%

1.”

o =45°

B =45°

y =45°

Traction selon 1*

Traction selon 2’

Traction selon 1”

~ c 0 O
5(1*'2*,3*)= 0 0 O

~ c 0 O
5(2,,3,,1,) ={0 0 O
0 0 0

~ c 0 0
5(1"'2"'3") ={0 0 O
0 0 O 0 0 O

Pour une traction selon 1 :
Le tenseur ¢ dans la base (1, 2, 3) est donné par :

5(1'2'3) = tP 3(1*,2*1’,3*) tP (A810)
ou P est la matrice de passage de la base (1%, 2*, 3*) a (1, 2, 3)
cosa sina 0 ~ ocos’a  ocosa sina 0
P=|-sina cosa 0| = 0x123) =|ocosasina  osina 0 (A8.11)
0 0 1 0 0 0
Appliquons le critére de Hill pour la direction 1* avec 0 = 0y12 :
F(osin?a)? + G(—ocos?*a)? + H(ocos*a — osina)? + 2N (ocosa sina)? = 1 (A8.12)
1
s = (F + H)sin*a + (H + G)cos*a + (2N — 2H)sin*acos?a (A8.13)
Oy12
De la méme facon, pour les deux autres directions nous avons :
1
s = (G + F)sin*B + (F + H)cos*B + (2L — 2F)sin?Bcos?p (A8.14)
Oy23
1
> = (H + G)sin*y + (G + F)cos*y + (2M — 2G)sin®ycos?y (A8.15)

Uy13

Pour o = =y =45° sin45 = cos 45 = L2
2
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1 1 1
>=((F+G+2H)—+ (2N — 2H) - (A8.16)
Oy12 4 4
4
s=F+G+2N (A8.17)
UylZ
De méme :
4
- s5=G+H+2L (A8.18)
y23
4
——=F+H+2M (A8.19)
Uy13
Et nous obtenons :
2 G+H
L= 5 — (A8.20)
0'y23 2
2 F+H
M= 5 — (A8.21)
O'y13 2
2 F+G
N = 5= ——— (A8.22)
O'ylz 2

Les expressions des 6 coefficients du critere de Hill sont maintenant déterminées. Chacun des 0x
représente la limite d’élasticité selon la direction de traction xx que nous avons déterminée par
des essais de traction.
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Etude de la sensibilité a la fragilisation par ’hydrogene de deux alliages de titane, le T40 et le
TAG6V EL], sous polarisation cathodique en eau de mer par une approche locale de la rupture.

Résumé :

Les objectifs de cette étude sont de comprendre les mécanismes de pénétration de I'hydrogeéne dans le titane sous
polarisation cathodique en milieu marin et d’en évaluer les risques afin de donner un certain nombre de
recommandations pour l'ingénieur. Les alliages T40 monophasé o et TA6V ELI biphasé o/p ont été choisis afin
d’interroger l'influence de chacune des phases (a et ) et de leur distribution sur les phénomeénes de fragilisation par
I'hydrogene. Pour différents potentiels cathodiques, les cinétiques d"absorption de I'hydrogene dans différents milieux
et particulierement en eau de mer artificielle ont été étudiées. Elles sont trés comparables entre les deux types d’alliages
bien que les mécanismes mis en jeu et les concentrations en hydrogene atteintes pour chacun soient différents. La
localisation des hydrures influencée par la structure métallographique des alliages est questionnée. Celle-ci
conditionne les évolutions des propriétés mécaniques étudiées au travers d’essais de traction pour différentes
orientations de sollicitation, teneurs en hydrogene et rayons d’entaille. La modélisation par éléments finis de chacun
des essais permet d’accéder a des critéres locaux d’endommagement et de rupture (contrainte hydrostatique versus
déformation plastique équivalente). L’'ensemble des travaux nous a permis de proposer des abaques reliant les
évolutions des propriétés mécaniques a la concentration en hydrogene. D’autre part, une comparaison des résultats
des expériences en laboratoire avec ceux des essais par couplage galvanique avec des anodes sacrificielles en eau de
mer naturelle nous a permis de valider un seuil de potentiel de couplage galvanique maximal utilisable de -1,1 V/ECS
en eau de mer, dans le cadre des conditions d’étude.

Mots clefs: Titane, Hydrogene, Hydrures, Eau de mer, Polarisation cathodique, Fragilisation par 1'hydrogene,
Approche locale, Endommagement, Rupture, Eléments finis

Study of the sensitivity to hydrogen embrittlement of two titanium alloys,
T40 and TA6V ELI, under cathodic polarization in seawater by a local approach to fracture.

Abstract :

This study aims at understanding the hydrogen absorption mechanisms in titanium under cathodic polarization in
seawater and then to provide risk assessments for engineers. The single-phase T40 and the two-phase TA6V ELI alloys
were employed to study the influence of a and 3 phases as well as their distribution on the hydrogen embrittlement
mechanisms. Hydrogen absorption kinetics were studied for several cathodic potentials in artificial seawater, while
other electrolytes were used to validate some hypothesis. These kinetics are observed to be similar between the two
alloys despite the differences in the absorption mechanisms and the hydrogen concentration at saturation. Then, this
work investigates the role of the metallographic structure on the localisation of hydrides. The evolutions of the
mechanical properties were studied by tensile tests on various orientations of solicitation, hydrogen concentrations
and notches. As a result, these properties are observed to depend on the hydrogen concentration and the hydrides
location. Models by finite elements were also used to determine local mechanical criterions of internal damage and
fracture in term of hydrostatic stress and equivalent plastic strain. It allowed us to establish an abacus linking the
evolutions of the mechanical properties to the hydrogen concentration. Moreover, this work also results in the
determination of a maximum threshold of the cathodic potential at -1,1 V/SCE by comparing the laboratory results
with those of on-site galvanic coupling by sacrificial anodes in natural seawater.

Keywords : Titanium, Hydrogen, Hydrides, Seawater, Cathodic polarization, Hydrogen embrittlement, Locale
approach, Damage, Fracture, Finite elements model
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