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Résumé. L’hydrogene, élément rarement dissociable des alliages de titane et de zirconium, conferent
a ceux-ci des propriétés physico-chimiques particulieres dont les conséquences sur les processus de
déformation et d’endommagement sont incontestables. A travers cet écrit nous faisons une synthese des
résultats acquis dans ce domaine en nous attachant a préciser les relations connues entre les différents états
microstructuraux des alliages et les propriétés mécaniques. Le point le plus marquant, dans ce contexte, est
le role du couple oxygene-hydrogeéne sur les mécanismes de déformation et d’endommagement.

1. INTRODUCTION

De part les domaines d’emploi et les modes d’élaboration, 1’hydrogene est intimement lié aux alliages de
titane et de zirconium. Ainsi cet élément peut favoriser le raffinement de certaines structures d’alliages
de titane [1], offrir de meilleures conditions de biocompatibilité dans les mémes alliages [2], mais
aussi conduire a des situations de fragilisation en milieu aqueux. C’est ce dernier point que nous
nous proposons d’aborder. Dans un premier temps, les caractéristiques et spécificités de la structure
hexagonale des alliages de titane et de zirconium sont rappelées. Dans un second temps, les modes de
déformation de ces alliages sont décrits et I’incidence de 1’hydrogene en solution solide sur ceux-ci
discutée. Enfin, passé un seuil de solubilité se forment des hydrures dont les propriétés conduisent a une
fragilisation des alliages qui sera questionnée en regard des connaissances actuelles.

2. HYDROGENE EN SOLUTION : LES SYSTEMES TI-H ET ZR-H
2.1 Généralités sur la structure cristallographique h.c. et des propriétés élémentaires

La phase o, ou hexagonale compacte est une des deux variétés allotropiques du zirconium et du titane.
Celle-ci est stable en dessous de 860°C pour Zr et 882°C pour Ti. La maille primitive (dp,d2,c)
de cette structure contient deux atomes de coordonnées respectives (0,0,0) et (1/3, 2/3, 1/2) dans un
volume élémentaire correspondant a un prisme droit a base losange de coté a et de hauteur c. Le
rapport c/a est inférieur 2 la valeur idéale d’un empilement de sphere dures (c/a = +/8/3 = 1,633).
A température ambiante, il vaut 1,593 dans le zirconium (a = 0,3232nmetc = 0,5147 nm) et 1,586
dans le titane (a = 0,295 nmetc = 0,468 nm). Notons que I’évolution des parametres de maille avec
la température, conduit a une augmentation du rapport c/a dans Zr-o selon la relation suivante :
c/a=1,593 +6.107% x T avec T la température (°C) [3]. Ces paramétres de maille dépendent bien
évidemment de la teneur en éléments d’alliage et en impuretés. Dans la structure hexagonale les sites
interstitiels peuvent étre aussi bien de nature octaédrique (O) que tétraédrique (T). Dans la maille
primitive il est ainsi dénombré quatre sites tétraédriques et deux sites octaédriques. L’oxygene est
fortement lié au titane et au zirconium. Il est trés souvent naturellement présent dans la matrice
hexagonale sous forme d’interstitiels occupant les sites octaédriques (solubilité de 1’ordre de 30 at%
dans Zr-a et 31 at% dans Ti-a) [4, 5]. Ainsi il est trés difficile d’obtenir du zirconium ou du titane
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Tableau 1. Constantes d’élasticité (GPa) et coefficients d’anisotropie A, et A; a 20 °C [17].

Ciu [ G [ Cio [ Cis [ Cuu | Ay | Ak
Ti-oo | 162 | 181 | 92 | 69 | 47 | 1,33 | 1,04
Zr-oo | 144 | 165 | 73 | 65 | 32 | 0,9 | 0,87

exempt de cet élément. L’ oxygene permet d’augmenter les caractéristiques mécaniques de maniere
particulierement importante [6—15]. Notons que d’autres especes telles que le carbone ou 1’azote peuvent
jouer des rdles voisins a celui de I’oxygene en terme de durcissement, ce qui a conduit rapidement
a proposer la notion de teneur équivalente en oxygene : Ogq(at%) = O + 2N + xC avec x = 0.5 pour
le zirconium [7] et x = 0,75 pour le titane [11]. L’élasticité est une propriété importante des métaux
fortement dépendante de la structure cristalline. Ainsi dans le cas du titane comme du zirconium il est

noté une anisotropie décrite par les rapports A, et Ax donnés par les relations suivantes : 4, = 2Cis_ ot

Ci1—Cp2
Ay = % ou les Cj sont les constantes d’é€lasticité au sens de Voigt. Le titane présente une

anisotrope plus marquée que le zirconium a 20 °C (tableau 1). Néanmoins 1’anisotropie élastique de ce
dernier semble augmenter avec la température [16]. Enfin, les propriétés d’élasticité sont notablement
affectées par la présence d’oxygene comme le démontre les résultats obtenus sur le titane-o polycristallin
en terme de module d’Young [18]: E(GPa) = 127,9 + 13,5 x Cy 0 Cy représente la concentration en
oxygene (at%).

2.2 Solubilité et mobilité de I’hydrogene

Tant que I’hydrogene est accepté en solution solide dans Zr-o et Ti-a, il s’insere sous forme atomique
et de maniere aléatoire dans des sites tétraédriques, énergétiquement favorable [19, 20]. Le role de
I’hydrogene sur les propriétés mécaniques nécessite de connaitre les limites de solubilité de celui-
ci dans le matériau. Les diagrammes d’équilibre de Ti-H et Zr-H montrent que celle-ci est tres
faible a la température ambiante et que rapidement se forment des hydrures ZrHy et TiHx [21]. La
limite de solubilité de I’hydrogene, dans des conditions d’équilibre, suit une loi d’Arrhénius : LS =
LSy x exp[—Q/RT]. 1l convient néanmoins de distinguer une limite de solubilité au chauffage qui
correspond a la mise en solution du dernier hydrure (LSd), et une limite de solubilité au refroidissement
représentant la germination du premier hydrure (LSg), la premicre étant généralement plus élevée
que la seconde [22, 23]. La limite de solubilit¢ de I’hydrogene (LSd) est présentée sur la figure 1
pour le titane (Q = 20,7kJ mol ™! et LSy = 1,07 x 10° ppm) et le zirconium (Q = 37,4kImol ™! et
LSy = 1,61 x 10° ppm). Dans le domaine de températures considéré la solubilité de H est plus élevée
dans le titane que dans le zirconium. L’oxygene et les autres éléments interstitiels (C, N) augmentent
légerement la solubilité de I’hydrogene (moins de 15%) pour des teneurs inférieures a 7 at% [4, 24].
Au dessus de ce seuil la présence d’éléments interstitiels diminue la solubilité de I’hydrogene. Dans le
cas des alliages de zirconium les éléments d’addition Fe, Ni, et Nb ne semblent pas affecter la solubilité
de.I’hydrogéne [25, 26] contrairement 4 I’étain et au chrome qui eux conduisent 4 une augmentation de
celle-ci [25]. Pour les alliages de titane, il est courant de trouver jusqu’a 6% en masse d’aluminium. La
présence de cet élément de substitution augmente la solubilité de I’hydrogene [27, 28].

Ainsi a température ambiante, une augmentation de 5.87% (en masse) d’aluminium fait passer
la solubilité de 1I’hydrogene de 21 ppm a 250ppm [27]. D’autres éléments tels que le molybdene
augmentent la solubilité de H alors que le fer et le manganese diminuent celle-ci [21, 29]. La présence
de I’hydrogene en solution conduit a une distorsion anisotrope de la maille cristalline. Cette dilatation
1 da

est traduite par la variation relative des parametres de maille a et ¢ sous la forme : 4, = T
1 dc

Ao = a d—ou xy représente une fraction atomique d’hydrogene. Dans le cas du zirconium 4, = 0.033
et A, =0. 054 [30] alors que pour le titane 4, = 0.02 et 4. = 0.008 [27]. Ainsi ’expansion le long de
I’axe c est plus importante que selon I’axe a dans le cas du zirconium contrairement au cas du titane
ol c’est I'inverse. Les propriétés d’élasticité sont aussi affectées par la présence d’hydrogene. Il est
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Figure 1. Limite de solubilité de I’hydrogene pour le titane et le zirconium.

Tableau 2. Paramétres de la loi de diffusion de I’hydrogeéne (D, (m? - s~!) et E, (kJ mol)) pour Zr-o [35-37] et Ti-o

[38, 39].
Dy E,
Zr-u. poly. 9.107° 47,7
Zircaloy-4 poly. (O.q = 0,8 at%) | 79107 | 447
Zr-o. poly. (Oeq = 15 at %) 468 -107°% | 42,4
Zr-o direction (0001) 6,5-107% | 40,6
Zr-o direction (1010) 27-107% | 372
Ti-o poly. (99,9%) 300-10~% | 36,8
Ti-o poly. (Oeq = 15 at %) 600-10~% | 34,5

ainsi noté une diminution des modules d’ Young (E) et de cisaillement (u) [31-34]. Dans le cas du titane
polycristallin les relations suivantes peuvent étre données : E(GPa) = 127,9 — 0,059 x T — 1,73 x Cy
et u(GPa) =42,5 - 0,033 x T — 0,946 x Cy avec Cy la concentration en hydrogene (at%). Notons
que I’influence de 1I’hydrogeéne ne semble pas dépendre de la température. La mobilité de ’hydrogene
est assurée par un mécanisme de migration purement interstitielle. La diffusion de ce type d’espece,
régie par une loi de Fick, dépend d’un certain nombre de forces motrices associées aux gradients de
potentiel chimique, de température, de contrainte et de dislocation. Dans le domaine de températures
20-500 °C le coefficient de diffusion de I’hydrogene D suit une loi d’ Arrhénius pour lequel E, représente
I’énergie d’activation et R la constante des gaz parfaits: D = Dy x exp[—E,/RT]. Les résultats d’un
certain nombre de travaux sont consignés dans le tableau 2. Les défauts créés par la présence d’oxygene
favorisent clairement la mobilité de I’hydrogene dans les alliages Zr-O et Ti-O. L’hydrogene semble
diffuser plus rapidement dans Ti-o que dans Zr-o.. Enfin, il existe une anisotropie des propriétés de
diffusion dans le cristal hexagonal; la diffusion de 1’hydrogene étant plus facile dans la direction d@ que
dans la direction ¢. Ce résultat peut étre interprété qualitativement par des différences de compacité entre
les plans (0001) et {1010}. Plus récemment I’anisotropie des coefficients de diffusion a été discutée en
termes d’énergie d’activation et les séquences de déplacements identifiées dans les deux directions a
I’aide de calculs atomistiques [20]. Pour conclure, la diffusion de I’hydrogene est bien plus élevée que
celle des autres especes (10° fois supérieure a celle de I’oxygene dans Zr-o 4 400 °C [35]).

2.3 Facilité relative des modes de glissement dans les métaux h.c.

Les alliages de titane comme de zirconium présentent un nombre important de modes de déformation
de nature différente (5 modes de glissement et 4 modes de maclage) (fig. 2). Cette diversité devrait
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Figure 2. Dislocation de type (a) (a) et (c + a) (b) dans le Zircaloy-4 [12] et systemes de glissement (c et d) dans
la structure hexagonale.

conférer a ces alliages une grande ductilité. Ce point est néanmoins a modérer par le simple fait
que ces modes de déformation présentent des contraintes de cisaillement critiques importantes et tres
diverses. En particulier les notions de glissement facile et de glissement secondaire sont essentielles
afin de comprendre le comportement viscoplastique de ces alliages. Dans le cas de Ti-a et Zr-o, le
glissement principal (ou facile) est le glissement prismatique a/2(1210) {1010} ((a)-P) comme tous
les métaux de structure hexagonale dont le rapport R = (ygCes)/(ypCaq) est supérieur ou égal a 1 (yp
et yp sont, respectivement, les énergies de faute d’empilement des glissements basal et prismatique)
[40], c’est-a-dire lorsque 1’étalement du cceur des dislocations vis de type (a) est plus important dans
le plan prismatique que dans le plan de base. Ce dernier devient le glissement facile lorsque R < 1. De
nombreux faits expérimentaux ont démontré le caractere non-planaire du cceur des dislocations vis de
type (a) (cf. syntheses dans [12, 41]). En particulier lors d’observations post-mortem (T < 673 K), seules
de longues dislocations vis et des dipdles vis (ou de caractere proche) sont mis en évidence (fig. 2a)
[12, 13, 41-43]. De plus, lors d’essais in-situ, les travaux de Naka et al. [44] et de Farenc et al. [45] ont
démontré une grande différence de mobilité entre les dislocations vis et coin, ces dernieres présentant
une structure de cceur planaire [46]. La nature du ou des plans d’étalement des dislocations vis de type
(a) reste un sujet de controverse. En effet, alors que Naka et al. [44] ont proposé les plans pyramidaux de
premiere espece comme plans d’étalement secondaire tous les travaux de simulation décrivant le coeur
des dislocations vis conduisent a un étalement dans le plan de base [20, 40, 47, 48]. Aucune observation
en microscopie électronique en transmission a haute résolution n’a permis, pour I’instant, de trancher.
La structure non-planaire des dislocations vis de type (a) est a I’origine d’une forte friction de réseau et
d’un écart a la loi de Schmid important (le déplacement de la dislocation nécessite une constriction
des étalements secondaires de la structure de cceur dans le plan de glissement). La contrainte de
cisaillement critique ainsi que la sensibilité a la vitesse du glissement prismatique dépendent fortement
de la teneur en éléments en solution, et en particulier de I’oxygene [11, 12]. Néanmoins, les mécanismes
d’interaction entre 1’oxygene et les dislocations vis restent méconnus. Les dislocations de type (a)
peuvent également se déplacer dans deux plans de glissement secondaire : le plan de base B (0001)
et les plans pyramidaux de premicre espece m; {101 1 } Le glissement basal a souvent été relaté dans la
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littérature [15, 28, 41, 42, 49-57]; 11 est généralement activé pour des orientations de sollicitation qui
lui sont favorables et/ou des niveaux de déformation plastique importants. Le glissement basal présente
une contrainte de cisaillement critique et une sensibilité a la vitesse plus grande que celle du glissement
prismatique quelles que soient la température et la teneur en oxygene [11, 12]. Notons néanmoins que
cette différence diminue en fonction de la température et de la concentration en oxygene dans Ti-o et Zr-
o [11, 58] et de la concentration en aluminium dans Ti-« [53, 54]. Le plan pyramidal de premiere espece
7y est souvent décrit comme plan de déviation des dislocations de type (a) [12, 13, 41, 42, 45, 48].
Le glissement dévié est présent des la température ambiante. Notons que le plan de base a aussi été
observé comme plan de déviation des dislocations vis glissant initialement dans le plan prismatique
dans un alliage de titane de trés haute pureté [45]. Cette observation semble en particulier démontrer
que la nature du plan de déviation dépend de la teneur en oxygene (basal pour les métaux pur et m;
en présence d’oxygene). Si le plan de déviation est le plan d’étalement secondaire comme le suggere
Naka [13], il est fort probable que 1’oxygene affecte la nature des plans d’étalement secondaire des
dislocations vis de type (a). Ce dernier point reste a confirmer lors de futurs travaux (calcul ab initio,
études expérimentales, ... ). Le plan de glissement 7; (a) n’est pas seulement un plan de glissement
dévié mais un plan de glissement secondaire [12, 41, 55, 57]. Sa contrainte de cisaillement critique,
supérieure a celle du glissement prismatique, n’a été déterminée que par Farenc et al. [45] a 300 K dans
un alliage de titane. Les systémes de glissement présentés précédemment ne peuvent accommoder la
déformation que suivant la direction (a).

La déformation suivant I’axe (c) est associée aux deux modes de déformation secondaires que sont
le maclage et le glissement de type (c + a) (fig. 2b). Ceux-ci peuvent étre présents simultanément dans
un grain [12]. Néanmoins de facon similaire a la température, la présence d’oxygene et/ou d’aluminium
est défavorable au maclage au profit des glissements pyramidaux (n1 et n2) de type (c + a). Bien que
cinq systémes de maclage soient potentiellement activables, le mode de maclage {1012} (1011) est
prédominant en traction a basse température (T < 625 K). La contrainte de cisaillement critique de ce
mode de déformation est supérieure a celles des glissements définis précédemment et augmente avec la
température [11]. Le seuil de germination d’une macle est indépendant de la pression hydrostatique par
contre sa croissance est fonction de celle-ci [59]. Ce dernier point peut étre expliqué par I'influence
de la contrainte normale au plan de maclage sur le processus de croissance des macles décrit par
Yoo [60, 61] dans le cas des métaux h.c. La nature du plan de glissement des dislocations (c + a)
dépend du type de dislocation (vis ou coin) et du sens de la sollicitation (traction ou compression).
Une modélisation basée sur I’utilisation de différents potentiels inter-atomiques empiriques a démontré
que les dislocations vis glissent dans le plan {1011} lorsque le cisaillement est négatif (traction suivant
[0001]) et glissent dans le plan {1122} lorsque le cisaillement est positif (compression suivant [0001])
[62]. Par contre les dislocations (c + a) coins glissent uniquement dans le plan {1122}. De multiples
observations en MET dans différents alliages de titane et de zirconium ont confirmé les travaux de
Bacon [12, 41, 63-65]. La contrainte de cisaillement critique 7., comme la sensibilité a la vitesse
de déformation plastique, est bien supérieure a celle des autres systemes de glissement. De plus, 1.
dépend du sens de la sollicitation (plus faible en traction qu’en compression) démontrant le caractere
non-planaire du cceur des dislocations (c + a). La nature des plans d’étalement reste, cependant,
inconnue. La diversité des caractéristiques des glissements conduit a des différences marquées sur la
limite d’élasticité, le taux d’écrouissage et la sensibilité a la vitesse de la contrainte en fonction de
I’orientation de la sollicitation dans les polycristaux de Ti-o et Zr-o qui dépendront de la nature de la
texture cristallographique. Un nombre important de conditions d’élaboration conduisent a une texture
caractéristique : les poles (0002) se localisent le long de la direction transverse et plus particulierement
dans deux zones a trés forte densité situées a ¢ = £ 30 a 35° de la normale a la tole (ou radiale
dans le cas des tubes). Dans le cas du Zircaloy-4, des essais de traction-pression interne ont été
effectués pour différents rapports de biaxialité sur des tubes de gaine [12]. L’anisotropie observée des
les premiers stades de la déformation plastique est marquée. Des travaux associant analyse quantitative
des modes de glissement et modélisation polycristalline du comportement mécanique, démontrent que
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cette anisotropie est uniquement associée a la texture cristallographique et 1’activation du glissement
prismatique [12]. Cette anisotropie perdure lors de niveaux de déformation plastique plus importants
malgré 1’activation de glissements secondaires de nature différente suivant le sens de sollicitation.
Indépendamment de 1’orientation considérée la nature de 1’écrouissage est essentiellement associée a
des contraintes internes a longue distance [12, 43, 66]. L’ observation en microscopie €lectronique en
transmission ayant démontré 1’absence de structure hétérogene au sein des grains pour une déformation
plastique inférieure a 6% dans le zircaloy-4, la nature des contraintes internes a longue distance est
essentiellement associée aux incompatibilités de déformation inter-granulaire [12]. Ces incompatibilités
sont partiellement relaxées lors de I’activation des glissements secondaires. De plus indépendamment
de I’orientation de la sollicitation le taux d’écrouissage est faible, démontrant ainsi que 1’écrouissage
lié a I’interaction entre dislocations est négligeable quels que soient les systemes de glissement activés.
Ce dernier point a récemment été confirmé dans le cas de I’interaction entre glissements prismatiques
par simulation en dynamique des dislocations [67]. Malgré I’activation des glissements secondaires
I’essentiel de la déformation plastique est accommodé par les glissements prismatiques dans les premiers
stades de la déformation pour les orientations favorables aux glissements de type (a). En particulier, la
sensibilité a la vitesse de déformation de la contrainte est associée a la mobilité des dislocations vis de
type (a) dans les plans prismatiques. Des essais de traction en MET in situ sur monocristaux de Ti-o ont
montré qu’a basse température (T < 473 K), 1a déformation plastique est accommodée par le mouvement
saccadé des dislocations vis traduisant un mécanisme de blocage-déblocage [15, 45]. En effet, de fagon
similaire aux métaux de structure cubique centrée (c.c.), la mobilité des dislocations coins est beaucoup
plus importante que celle des vis a basse température. La vitesse de déformation plastique a 1’échelle
d’un systeme de glissement peut tre exprimée comme j, = ps - b - vy + p, - b - vy O ps et pyg sont
les densités de dislocations vis et mixtes et v et vy leur vitesse de déplacement respective. D’apres les
observations de Farenc et al. [15], I’aire visitée par une dislocation non vis (b - v, par unité de temps)
est nettement plus faible que celle correspondant aux segments vis. Le deuxieme terme de 1’équation
précédente peut donc étre négligé et les dislocations vis sont les seules a contrdler la déformation
plastique: , ~ ps - b - v. L’étude précise de la viscosité de Zr-a et Ti-o, en terme de volume d’activation
V démontre qu’il existe une transition entre un mécanisme de constriction du coeur des dislocations
décrit par un formalisme développé par Friedel-Escaig et un mécanisme de double décrochement associé
au modele de Peierls pour une température voisine de 300K [68]. L’énergie de recombinaison AE,
associée au mécanisme de Friedel-Escaig, est une fonction croissante de la concentration en oxygene.
Autrement dit, I’oxygene affecte la structure de cceur des dislocations vis de type (a). La distance de saut
entre deux configurations sessiles obtenue lors du palier “athermique” (T = 600 K) hy est une fonction
décroissante de la teneur en oxygene [12]. L’oxygene semble donc étre a 1’origine de distances de saut
supérieures a la distance entre deux vallées de Peierls adjacentes. De nombreux points restent cependant
obscurs, en particulier la nature de I’interaction oxygene-dislocation vis de type (a) n’est pas connue.
Notons enfin que les problémes d’interaction dynamique dislocation/oxygene, rencontrés des 623 K
dans les alliages de titane et de zirconium sont encore mal compris. Dans le cas des sollicitations de
traction favorables aux glissements de type (c + a) (nécessitant I’accommodation de la déformation
selon I’axe c), il est noté 1’activation du glissement pyramidal (c 4+ a) 7; dans une majorité de grains
déformés plastiquement [12].

Cette situation conduit a des sensibilités a la vitesse de la contrainte plus grande en relation
avec un volume d’activation plus faible pour ces systemes de glissement [12, 69]. Il semble que
pour ces orientations, une rotation des axes (c) s’opere rapidement dans les premiers stades de la
déformation, favorisant 1’activation des glissement de type (a). Ainsi, dans les niveaux de déformation
plus importants, on ne note plus de différence en terme d’écrouissage et de sensibilité a la vitesse
[12, 69]. L’oxygene, comme dans le cas du glissement prismatique, réduit le volume d’activation des
glissements (c 4 a) suggérant, en terme de mobilité, des mécanismes similaires pour ces dislocations a
ceux proposés pour la mobilité des vis de type (a) [69]. Ce dernier point mériterait d’étre conforté par
des observations d’essais de traction en MET in sifu.
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Figure 3. Volume d’activation associé au glissement prismatique dans Zr-o en fonction de la température pour
différentes teneurs en en oxygene [12].

2.4 Effets de I’hydrogene sur le comportement mécaniques

Il existe relativement peu de travaux sur les effets de I’hydrogéne en solution sur le comportement
mécanique des alliages de titane et de zirconium, principalement en raison de sa faible solubilité et
de sa grande mobilité. Néanmoins un certain nombre de points sont maintenant clairement établis.
Dans les alliages de zirconium sollicités dans la gamme de température 250-400°C, la présence
d’hydrogene conduit a un adoucissement de la contrainte et de 1’écrouissage en traction fortement
dépendant de la teneur en oxygene (fig. 4) et a une augmentation des vitesses de fluage [33, 69].
Lors d’essais de relaxation dans les méme alliages, il a clairement été établi que I’hydrogene augmente
le volume d’activation pour des teneurs en oxygene modérées (0,31 at % en Oy) (diminution de la
sensibilité a la vitesse) alors que ce dernier semble insensible a ’hydrogene pour des teneurs en oxygene
plus importantes (0,65 at % en Ogq) (tableau 3) [69]. Ce dernier point est confirmé par les résultats
obtenus dans le zircaloy-4 (0,8 at% en Ocq) pour lequel il est noté une relative insensibilité du volume
d’activation a la teneur en hydrogene [33]. L’ensemble de ces résultats ne dépend pas de la direction de
sollicitation (traction suivant DL ou DT) [69]. Ainsi le role de I’hydrogeéne semble étre similaire sur les
glissements de type (a) et de type (c + a) (tableau 3).

Tableau 3. Influence de I’oxygene et de I’hydrogéne sur les volumes d’activation apparents V/b? des systémes de
glissement (a) P et (c + a) n1 (300°C).

0.31 at% Ocq 0.65 at% Ocq
at% H <a>P | <cta>rml <a>P | <ct+a>ml
0.046 90 30
0.119 128 44
0.540 147 60 88 34

Les résultats précédemment cités démontrent que ’effet de ’hydrogene est étroitement associé
a la présence de ’oxygene. La déformation plastique étant essentiellement assurée par la mobilité
des dislocations vis, il est impossible d’expliquer les différents effets observés sur le comportement
mécanique en terme d’écrantage des interactions de type élastique comme cela a été proposé par divers
auteurs dans les métaux cubiques a faces centrées [70, 71]. Des observations réalisées in situ en MET en
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Figure 4. Influence de la teneur en oxygene sur les effets de I’hydrogene sur le comportement en traction du
zirconium polycristallin 2 300 °C (traction suivant DL, é = 2 - 10~*s71) [69].

présence ou non d’une pression partielle d’hydrogeéne ont clairement démontré que I’hydrogeéne favorise
la mobilité des dislocations dans Ti-o [72]. Ce résultat confirme que la présence d’hydrogene favorisant
la mobilité des dislocations vis conduit ainsi a une réduction de 1’écrouissage. Les calculs réalisés a
I’échelle atomique indiquent que le glissement dévié peut étre inhibé en présence d’hydrogene (effet
chimique) en raison d’une diminution des énergies de faute d’empilement qui favorise 1’étalement du
ceeur des dislocations vis [73]. I n’existe pas de résultats expérimentaux confirmant ces conclusions.
En revanche, la simulation atomique a permis de montrer qu’oxygene et hydrogéne se repoussent a tres
courte distance dans le réseau atomique de Zr-o [74].

L’hydrogene présent dans les sites tétraédriques au voisinage d’une dislocation est donc susceptible
de diminuer le nombre de sites octaédriques disponibles pour I’oxygene. Ce dernier point est en
accord avec 1’augmentation du volume d’activation en fonction de la teneur en hydrogene observée
a 300°C (tab. 3). En effet a cette température 1’évolution de V est associée a une augmentation de la
distance de saut des dislocations vis entre deux configurations sessiles, h. La diminution du nombre
de sites octaédriques disponibles pour 1’oxygene en présence d’hydrogeéne semble donc conduire a une
augmentation de la distance de saut h, et par conséquence a une diminution de la sensibilité a la vitesse
de la contrainte. Ce dernier point mériterait d’étre confirmé par des essais de traction in situ en MET
sous pression partielle d’hydrogene contrdlée. Si I’ensemble de ces travaux est tres prometteur, il ne
faut pas oublier que, dans le régime de température étudié (250-400 °C), I’oxygene et I’hydrogene sont
mobiles; ainsi la distance de saut h ne peut étre qu’une valeur moyenne en un instant donné.

3. LES HYDRURES DE TI ET ZR
3.1 Structure, précipitation et croissance

La teneur en hydrogeéne des alliages de titane et de zirconium peut rapidement atteindre des valeurs
supérieures au seuil de solubilité. Cette situation conduit a une fragilisation de Zr-o et Ti-a associée
a la précipitation de trois types d’hydrure : 7,6 et ¢. La morphologie et la structure de ces phases
différent selon la teneur en hydrogeéne (tab. 4). Les hydrures précipitent généralement sous forme
de fines aiguilles, parfois lenticulaires ou de plaquettes. La phase métastable y TiH, formée pour de
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Tableau 4. Caractéristiques des différentes pharses de type hydrure dans Ti-o et [21, 75, 79, §1-100].

Paramétres Plan d’habitat Relation Dilatation
Hydrure | Métal | Composition | cristallins (nm) d’orientation | volumique
a=0,420 for10} ORI 12,54
. 3 - 0,
v (afe) | Tro TiH c=0.470 fi013}, {0221} OR2 14%
Zr-o. ZrH a=0,462 for70} OR1 1234
— — 0,
¢=0,489 {1017} OR2 15,7%
for1o} ORI
Ti-o TiHx a=0,440
5 (c.fe) 1,5<x<1,99 (ooo) - OR3 | 21220%
e fori} for2} OR4
Zr-o. ZrHx a=0,478 proche (0001) OR2 163 a
1,5<x<1,9 17,2%
Ti-o TiHx a= (0,447 OR5 3a14,1%
e (q.f.c.) 1,8<x<2 c=0,440 OR6
Zr-o. ZrHx a=0,495
1,71 <x<2 ¢=0,446

ORI (type I) : (0001) //(001) et [21 10]//[110], OR2 (type IT) : (0001) //(111) (angle de 4°) et [2110]//[110], OR3: (1010) /(11 1) et
[1210]//[110], OR4 : (1011)//(001) et [1210]//[110], OR5: (1100)//(111) et [0001]//[112], OR6 : (0001) //(100) et [1100]//[011],
1e[59].

faibles concentrations en hydrogeéne, se présente sous la forme de longues et fines lamelles de structure
quadratique faces centrées (q.f.c.) avec un ratio c/a > 1. Les atomes d’hydrogene H se situent sur des
sites tétraédriques dans un plan {110}. Pour des teneurs en hydrogéne intermédiaires, se développe
une phase stable, d de nature cubique a faces centrées (c.f.c.) et de structure CaF,. Dans cette derniére
phase, I’occupation des sites est aléatoire. Enfin il est rapporté, pour les fortes teneurs en hydrogene,
une autre phase quadratique faces centrées, ¢ présentant un ratio c/a < 1. Notons qu’il existe des
situations pour lesquelles toutes ces phases sont présentes simultanément. Parmi les nombreux facteurs
influencant la précipitation des hydrures (composition, texture, écrouissage, ...), une augmentation
de la teneur en hydrogene et une diminution des vitesses de refroidissement favorisent la proportion
d’hydrures J. Pour des refroidissements rapides il est plus souvent observé ’hydrure y. L’application
d’une contrainte de traction ou de cisaillement favorise la précipitation d’hydrures 6 au détriment des
hydrures y formés sans contrainte [75, 76]. De plus, les hydrures précipitent dans un plan perpendiculaire
a la plus grande contrainte principale en tension [77-79]. La teneur en éléments d’alliage influence la
nature des hydrures précipités (y ou 0) [80]; en particulier des concentrations en oxygene supérieures a
1000 ppm favorisent la précipitation de I’hydrure 6 dans les alliages de zirconium. Il existe différentes
séquences de précipitation ; ainsi, de facon générale, la formation de I’hydrure stable 6 prend place
directement pour des orientations TiH/Ti favorables ou par I’intermédiaire de la nucléation de la phase
7 (TiH), la transformation de TiH en hydrure ¢ s’effectue alors sans changement important des relations
d’orientation avec la matrice Ti-o [81].

Notons que I’appauvrissement en hydrogéne de la phase J, associé a la diffusion de cette espéce,
peut conduire a la transformation inverse : 6 — y [101]. La phase y se forme a partir de la phase o
par un processus de cisaillement de la maille hexagonale et simultanément une migration des atomes
d’hydrogeéne [102]. La transformation 6 — 7 semble suivre un mécanisme similaire [101]. La formation
de la phase J a partir de la phase o suit une transformation de type martensitique [103]. Enfin la
phase ¢ est issue d’une transformation martensitique de la phase ¢ [103]. Les hydrures précipitent
dans différents plans d’habitat et présentent une grande variété de relations d’épitaxie avec la matrice
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(tab. 4). Ainsi, parmi les plans d’accolement, nous retiendrons les plans prismatiques, le plan de base
ou des plans plus ou moins proches du plan de base, et des plans pyramidaux. Notons toutefois que les
hydrures macroscopiques (échelle du micron) sont formés de plus petites plaquettes d”hydrures (échelle
de la centaine de nanometres). Il convient ainsi de définir un plan d’habitat apparent des plaquettes
macroscopiques qui n’est pas forcément le plan d’habitat «réel »des hydrures nanométriques définis
dans le tableau 4. La composition des alliages de titane et de zirconium affecte la nature du plan
d’habitat des hydrures majoritairement observés [72, 90]. En effet, le plan prismatique {0110}est le
plus communément rapporté pour le titane et le zirconium pur [92, 104—109]. En revanche, les plans
proches du plan de base ou pyramidaux sont couramment observés dans les alliages Ti-o et Zr-o
[87, 106, 110-114]. L’augmentation de la teneur en oxygene équivalent et/ou en aluminium contribue
a réduire I’écart des contraintes de cisaillement associées a I’activation des glissements prismatiques et
basal [11, 53, 54, 58] augmentant ainsi la propension au glissement basal et par conséquent favorisant
la précipitation dans ou proche d’un plan de base (accommodation plastique favorisée dans le plan de
base). L'un des dénominateurs communs associé a la précipitation des hydrures est la dilatation induite
qui peut atteindre pres de 30% (tableau 4) et dépend de la température [115]. Ce champ de déformation
est trop élevé pour étre accommodé seulement de facon élastique. Ainsi de nombreux travaux notent
la présence de dislocations a I’interface hydrure/matrice [88, 90, 100, 116], mais aussi au voisinage
de I’hydrure [59, 81, 96, 100, 117], voire méme au sein de I’hydrure [77-79, 96, 100]. Notons enfin
que la déformation induite par la précipitation d’hydrure est anisotrope. Cette anisotropie dépend du
type d’hydrure et des relations d’épitaxies entre I’hydrure et la phase o. Les propriétés d’élasticité des
hydrures sont fonction de la teneur en hydrogene et en particulier de la nature de la phase. Ainsi, dans
le cas d’un alliage de zirconium-niobium, les modules d’Young & 23 °C sont respectivement pour les
phases 7, J et ¢ de 95 GPa, 98 GPa et 36 GPa [118]. Les hydrures sont donc moins rigides que la phase o.
Notons, de plus, que dans le cas des hydrures 0TiH,_, x € ([0.6 — 0.66]), les modules E et x diminuent
en fonction de la teneur en hydrogeéne (Cy) selon les relations suivantes : E(GPa) = 1519 — 23,35 x Cy
et u(GPa) = 576,4 — 8,884 x Cy [119].

3.2 Plasticité des hydrures

De nombreux travaux associent aux hydrures un comportement fragile en se basant sur la réduction
importante de la ductilité des alliages de titane et de zirconium hydrurés. L’idée qui prévaut sur la
fragilisation par la précipitation d’hydrure est que ceux-ci sont fragiles a des températures inférieures a
150°C [103, 120, 121]. Comme cela a été noté par de nombreux auteurs, ce point est plus contestable
pour des températures plus élevées. L’étude du comportement des hydrures sur solide massif, complété
d’essais de nano-indentation a permis de démontrer le caractere ductile des hydrures. Ainsi a 25 °C,
I’hydrure ¢ présente une bonne ductilité et un taux d’écrouissage important (0 = 15 GPa), I’hydrure y
est moins ductile et s’écrouit peu (0 = 1,25 GPa) et enfin I’hydrure J a une tres faible ductilité et un
taux d’écrouissage important (6§ = 10 GPa) [118] (alliage de zirconium). La limite d’élasticité est elle
aussi trés sensible a la nature de I’hydrure : o¢(y) = 540 MPa, 6¢(6) = 680 MPa, et g((e) = 200 MPa
(ZrNb [118]). Ces limites d’élasticité élevées font des hydrures une phase « dure » en inclusion dans une
matrice (phase o) plus ductile. Le comportement du titane et du zirconium hydruré est donc a rapprocher
du cadre général des alliages renforcés par une seconde phase. Il a été montré par des essais de charge-
décharge [122, 123] que la présence d’hydrures induit des contraintes internes a longue distance o; qui
durcissent le titane o [124] et le zircaloy-4 [33]. La contrainte interne attribuée aux hydrures évolue tout
d’abord de maniere linéaire en fonction de la déformation plastique puis semble se stabiliser (fig. 5).
Ce comportement linéaire de g; en fonction de &y, observé lors des premiers stades de déformation,
correspond au durcissement d’un matériau contenant une seconde phase se déformant élastiquement.
La pente dans ce domaine peut alors étre estimée par une approche de type inclusion d’Eshelby [125].
Pour des précipités en forme de latte, o; est donné par larelation suivante : 6; =2-I'- D - pi- fy - &
ol I' est un parametre sans dimension prenant en compte la forme de 1’inclusion, p, le module de
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Figure 5. Evolution de la contrainte interne si associée aux hydrures 7y et ¢ respectivement pour le titane o 2 20°C
(I'=0,9 £t =40GPa, D = 1,63, fy = 12,5%) [124] et le zircaloy-4 a 350°C (I' = 0,85, u =26GPa, D =1,
fy = 3,5%) [33]. Micrographies d’hydrure 9 cisaillées en fatigue dans le titane o (g5, = 0, 15%) [109].

cisaillement de la matrice, D un facteur de correction de module et fy la fraction volumique de phase
dure. Les pentes théoriques obtenues a I’aide de 1’expression précédente sont proches de celles de nature
expérimentale (fig. 5). Les hydrures peuvent donc étre considérés comme des inclusions dures, ne se
déformant qu’élastiquement jusqu’a un seuil dépendant du matériau et de la température (¢, = 0, 16%
pour le titane a 25°C et & = 0,25% pour le zircaloy-4 a 3500 °C). Au-dela de ce seuil, I’écart a la
linéarité traduit une relaxation que seule le franchissement des hydrures par certaines dislocations peut
expliquer. L’aptitude de I’hydrure a se déformer plastiquement a été rapportée par de nombreux auteurs
que ce soit pour I’hydrure massif [85, 126] ou en inclusion [96, 107-109, 116, 117, 121, 124, 127-130].
A 1échelle d’observation associée a la microscopie électronique a balayage, il est relaté un allongement
des hydrures dans le sens du chargement mécanique mais aussi le fait que les lignes de glissement
traversent les hydrures (fig. 5) [107-109, 117, 128, 129]. Certains auteurs notent que les hydrures sont
capables de s’aligner parallelement a la contrainte appliquée avant de se rompre, démontrant ainsi une
certaine capacité des hydrures a se déformer [59, 77, 78, 121]. Les observations réalisées a 1’échelle
du MET (fig. 5) révelent les nombreuses possibilités d’interaction des hydrures avec le glissement ou
le maclage de la phase o du titane et du zirconium [33, 96, 107-109, 116, 124]. Ces interactions sont
fonction de la nature de I’hydrure, mais aussi des relations d’épitaxie entre la phase o et I’hydrure. Les
études les plus détaillées concernent les alliages de titane dont la texture est orientés favorablement
aux glissements prismatiques [107-109, 116, 124]. Ainsi il semble que le transfert de la déformation
dans I’hydrure ne soit pas dépendant du type d’hydrure (y ou §) mais plutot de la nature des relations
d’épitaxies les plus fréquentes type I (OR1) et type II (OR2). Les mécanismes de franchissement
possibles des hydrures sont le cisaillement, se produisant classiquement pour les précipités de petite
taille et la destruction locale de 1’hydrure (dissolution) favorisée probablement par un effet conjugué
de la température, de la contrainte et de la déformation. Dans le cas des hydrures de type I (OR1), la
présence de dislocation de type (a) a I’interface hydrure/matrice sous forme d’empilement [108] ou non
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[107-109, 116] conduit a une distorsion plus ou moins marquée de I’interface (caractere ondulé de celle-
ci). Cette situation illustre clairement la présence d’une forte concentration de contrainte qui favorise la
transmission du glissement lorsque les hydrures sont fins (épaisseur < 400 nm). Lorsque I’épaisseur des
hydrures augmente le transfert du glissement se fait plus difficilement, ainsi le cisaillement des hydrures
est moindre et ’endommagement de ceux-ci apparait plus tot en terme de déformation [107-109]. Le
vecteur de burgers des dislocations observées dans les hydrures y et J, en inclusion dans la phase o,
est de type %(1 10) [107-109], en accord avec des observations sur des hydrures massifs polycristallins
[113]. L'interface entre I’hydrure de type I et la phase o étant cohérente le processus de transfert de
la déformation peut étre traduit par la relation suivante : %(1 120) — %(110) + b, ou b, représente une
dislocation d’interface. Cette réaction n’étant pas favorable énergétiquement, elle ne peut se produire
que sous I’action d’une concentration de contrainte. De plus, les plans de glissement dans 1’hydrure
étant de nature {111}, la transmission du glissement nécessite un processus de déviation a I’interface du
plan prismatique au plan pyramidale de premiere espece 7;. Pour les hydrures de type II (OR2), I’angle
entre un plan prismatique et un plan{111}est de ’ordre de 30 °C ; ne facilitant donc pas le transfert de
la déformation. En revanche pour des taux de déformation plus importants, 1’activation des glissements
basal et m; rend plus favorable ce transfert en raison de leurs meilleures coincidences avec les plans
de glissement de 1’hydrure. Ce transfert n’a jamais clairement été mis en évidence pour les hydrures
de type II. En revanche, des mécanismes de changement de phase y;; — y; et y;; — o sont observés
localement sur les hydrures de type II 1a ou probablement le transfert de la déformation s’est opéré
[116]. Ces transformations se produisent soit par cisaillement, et/ou par diffusion de I’hydrogene sous
I’effet de la contrainte locale. L’ensemble de ces résultats bien que trés prometteurs laissent un certain
nombre de questions en suspend, en particulier en ce qui concerne la transmission des glissements de
type (c + a). La déformation selon I’axe (c) pouvant aussi étre accommodée par le maclage ; un certain
nombre de situations correspondant a I’interaction macle/hydrure ont été relatées [107-109, 116]. En
particulier, un hydrure de type I cisaillé par une macle de traction {1012}(1011) conduit & la formation
d’un hydrure de type II [116].

3.3 Mécanismes d’endommagement du titane et du zirconium hydrurés

La fragilisation par I’hydrogéne des alliages de titane et de zirconium, associée a la précipitation
d’hydrure, est essentiellement le résultat de propriétés élasto-plastique différentes de celle de la matrice
o et des relations d’épitaxies entre phases parfois peu favorables au transfert de la déformation.
Cet effet fragilisant est couramment caractérisé par une perte de ductilité, une diminution notable
de la charge a rupture et de la ténacité [120, 131-133]. Le processus de fragilisation est fortement
dépendant de la température. Ainsi il est possible de définir une transition ductile-fragile lorsque le plan
d’habitat apparent des hydrures est proche d’un plan perpendiculaire a 1’axe de sollicitation [77, 78].
La température de transition est plus élevée lorsque la teneur en hydrogéne augmente [131, 133]. Ces
résultats ne peuvent étre interprétés qu’en examinant les différentes étapes qui conduisent a la rupture.
L’ensemble des travaux sur le sujet s’accordent sur le fait que I’initiation du dommage intervient au sein
de I’hydrure et non a I’interface [59, 77, 78, 128, 134—137]. Shi et Puls ont récemment déterminé la
contrainte critique macroscopique (oy) correspondant a la rupture de 1’hydrure par émission acoustique
lors de sollicitations de traction réalisées entre 20°C et 250°C dans Zr2.5Nb (100 ppm) [138]. Ils
montrent clairement que cette contrainte est plus faible que la limite d’élasticité (¢y) du matériau hydruré
pour T < 150°C et devient voisine de celle-ci pour les températures supérieures a cette valeur (fig. 6).
En d’autres termes, a basse température les hydrures se rompent de facon pseudo-fragile avant toute
plasticité de la matrice car le seuil d’écoulement plastique de cette derniere est trop élevé. Cette rupture
se fait le long des I’hydrures donnant un aspect fragile au facie¢s de rupture [77, 78, 130, 137]. En
revanche a haute température, la matrice peut s’écouler plus facilement, permettant une réorientation des
hydrures dans le sens de la sollicitation avant que ceux-ci ne se rompent (fig. 7b) [59, 77, 78, 127, 136].
Dans cette derniere configuration, un mode de rupture ductile est observé (germination, croissance,
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Figure 6. Evolution de (oy) et (gy) en fonction de la température pour I’alliage Zr2.5Nb (100 ppm) [138].

coalescence) [59, 128]. La facilité des hydrures a ce réorienter est fonction de la ductilité de la phase
o et de la taille des hydrures [59, 136]. L’application au titane-o hydruré ou non de la méthodologie
de «I’approche locale de la rupture » [139-141] a permis de préciser les mécanismes a 1’origine de la
rupture ductile pour une contrainte hydrostatique comprise entre 100 et 700 MPa a 25 °C [59]. Pour
une contrainte Xy, inférieure a 100 MPa, aucune cavité n’a ét€ mise en évidence, le matériau périt par
instabilité plastique indépendamment de la présence des hydrures. Dans ces conditions de chargement
les hydrures sont donc ductiles.

Pour des contraintes hydrostatiques plus importantes, un critere de germination des cavités a été
détermin€ dans un diagramme X, — €peq (£peq déformation plastique équivalente au sens de Von Mises)
(Fig. 7a). En I’absence d’hydrogene ce critere semble €tre indépendant du site de germination (macle,
joint de grain, joint triple, ...) mais le site préférentiel reste les macles. En présence d’hydrures 90%,
des cavités se forment sur ceux-ci (fragmentation de cette phase). La contrainte dans les hydrures selon
I’axe de traction (e;;) peut étre exprimée comme : ohyq = 022 + A+ £} - (peq — 8;eq) ou A est un facteur
de forme, E, un module plastique et &.,la déformation nécessaire pour relaxer le champ de dilatation
le long de I’hydrure [59]. La rupture de celle-ci intervient lorsque onyq atteint une contrainte critique de
758 MPa dans le Ti-o : [59]. La contrainte macroscopique nécessaire pour atteindre ce critere sera donc
fonction de la forme de ’hydrure (1), de ’écrouissage de la matrice (E,) et de la nature de I’hydrure
(champ de dilatation). Notons que quel que soit le site de germination, les cavités se présentent sous une
forme hexagonale (fig. 7c). Cette forme initialement observée par Watson et al. [143] dans le zirconium,
a plus récemment été relatée par Crépin et al. [142] dans un alliage biphasé de zirconium et dans le
titane o [59]. De multiples analyses ont montré que la forme hexagonale des cavités coincide avec la
maille hexagonale de la phase o [59, 98, 142, 144—146]. La croissance de ce type de cavité est en fait
associée a I’activation des trois systeémes de glissement prismatique (deux a deux autour de la cavité)
et a I’émergence de ceux-ci a la surface de la cavité. Le taux de croissance d’une telle cavité est donc
proportionnel au taux de cisaillement dans ces plans. Ce mécanisme conduit a des vitesses de croissance
bien supérieures a celles décrites par des modeles classiques tels que celui de Rice et Tracey [59, 142].
L’observation des faciés de rupture permet, entre autre, de mettre en évidence 1’émergence des lignes
de glissement mais aussi d’accéder a la troisieme dimension de la cavité (fig. 7d). Celle-ci s’étend selon
I’axe (c) de la phase «. Le rapport entre la plus grande longueur L de la cavité et le diametre d’un cercle
dans lequel s’inscrit la cavité hexagonale ¢ est de 1’ordre de 2 quelque soit le stade de croissance. Ce
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Figure 7. (a) critere de germination de cavités, (b) germination de cavités sur des hydrures, (c) cavité hexagonale,
(d) cupules sous forme d’un prisme hexagonal, observées sur un facies de rupture [59].

résultat a été obtenu pour le Ti-o polycristallin [59, 96], mais aussi dans deux alliages de titane o/f8
lors de la croissance de la cavité dans la phase o primaire [144]. En supposant 1’activation simultanée
des glissements prismatiques (a) et pyramidaux de premiere espece de type (c + a) au voisinage de la
cavité, le rapport dL/d¢ est a rapprocher du rapport des taux de cisaillement associés a chacun des
systemes de glissement dyc1,)/dya). Dans I’hypothese ot le libre parcours moyen / et la densité p des
dislocations (a) et (c + a) sont similaires, on obtient : dL/d¢p ~ dy(c1ay/dVia) = (PD(c+ayd]) /(b (aydl) =
bicta) /by ~ 1,9. Ce résultat, bien qu’issu de calculs simples, démontre le réle non négligeable du
glissement (c + a) dans le processus de croissance et la forme des cavités. Le modele de croissance des
cavités hexagonales développé par Crépin ef al. [142] ne prend pas en compte cet aspect et ne décrit pas
I’influence de la contrainte hydrostatique. Dans le titane comme dans le zirconium, il a donc été choisi,
par certains auteurs, une description plus phénoménologique pour décrire les cinétiques de croissance
expérimentales dans le cadre d’un modele de type Gurson-Tvergaard modifié [59, 137, 147]. Notons que
la présence d’hydrures n’affecte pas la cinétique de croissance, seules les cinétiques de germination sont
plus importantes dans le cas du titane en présence d’hydrogeéne [59]. En effet la présence d’hydrures
au sein de I’alliage augmente le nombre de sites potentiels d’endommagement et en conséquence la
cinétique de germination. Plus récemment, ce fait a été relaté dans le zircaloy-4 [137]. Dans le cas du
Ti-o hydruré, un modele de germination associé a une multi-fragmentation des hydrures a été développé
en utilisant le principe de I’inclusion d’Eshelby, en prenant en compte la distribution des élancements
des hydrures et le critére de germination macroscopique X, — &peq déterminé expérimentalement [59].
La fraction critique d’endommagement a rupture f. obtenue en couplant le modele de croissance au
modele décrivant les cinétiques de germination est de 1’ordre 0.6%. Cette faible fraction ne dépend pas
de la présence d’hydrogene. Ceci semble étre uniquement vrai pour de faibles teneurs en hydrogene Cy
(moins de 400 ppm en masse dans le cas du Ti40), par contre M. Grange démontre une dépendance de
f. en fonction de Cy dans le zircaloy-4 des 600 ppm [137].

4. QUELQUES INTERROGATIONS

Malgré le trés grand nombre de travaux sur le role de I’hydrogene dans les processus de déformation
et d’endommagement des alliages de titane et de zirconium, il est clair que de multiples interrogations
persistent. Dans le cadre des processus de déformation de ces alliages les couplages oxygene-hydrogene
sont établis mais les mécanismes mis en jeu sont loin d’étre compris. Les glissements secondaires étant
encore tres mal connus, le rdle de I’hydrogene sur la mobilité des dislocations dans ces systémes reste
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un sujet ouvert. Divers phases hydrures ont été tres précisément étudiées en microscopie électronique en
transmission dans les alliages de titane, ce qui n’est pas le cas dans les alliages de zirconium. Ainsi, un
nombre de points restent obscurs dans ces derniers, en particulier la caractérisation des plans d’habitat
des hydrures est insuffisante. Ce dernier aspect est important lorsque I’on veut aborder la transmission
du glissement au sein de I’hydrure. Si les processus d’endommagement ductile associés aux hydrures
sont relativement bien compris il n‘en est pas de méme pour la propagation de fissure fragile lorsque le
plan d’habitat des hydrures et perpendiculaire a la sollicitation. Enfin, lors de sollicitations mécaniques
a hautes températures, les hydrures peuvent étre amenés a se dissoudre et a reprécipiter dans des zones
de forte concentration de contrainte (en pointe de fissure) [148]. Ainsi les couplages diffusion-contrainte
sont plus que jamais d’actualité dans le domaine de la déformation et I’endommagement de matériaux
présentant des hydrures.
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