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Résumé 
principaux e

de réduire la consommation de carburant et donc les coûts de fonctionnement. A cette 
fin, les alliages de titane sont de plus en plus utilisés du fait de leurs très bonnes propriétés 
mécaniques notamment à hautes températures, pour une densité relativement faible. 

Ti-b des gaz des 
-b21S, 

au-delà des limites conventionnelles. Pour cela, des vieillissements thermiques sous air à 
différentes températures (450°C - 700°C) pendant diverses durées (500h - 10000h) sont 
réalisés. La microstructure avant et après vieillissement est caractérisée afin de 

mpact du vieillissement thermique. Ces observations montrent que les 
évolutions microstructurales sont directement liées à la température de vieillissement, et 

mpa ératures de 

en traction et en fatigue à température ambiante et à 550°C après vieillissement. Le 
comportement mécanique en traction est très dépendant des conditions de traitement 

Un autre enjeu est 
tures de 

vieillissement
microstructurales en proche surface, et impa
en fragilisant le matériau. Un lien entre paramètres microstructuraux et teneur en 
oxygène a été mis en évidence. De même, la résistance mécanique en traction a été reliée 
à la microstructure. 

Mots-clés : titane, Ti-b21S, vieillissements, microstructure, traction, fatigue, oxydation  
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Abstract 
One of the main issues of the aeronautic industry is to decrease the weight of structures 
in order to reduce fuel consumption. Titanium alloys are more and more used due to 
their good mechanical properties at high temperatures, with a low density. Ti-b21S, 
currently used in the manufacturing of nozzles, was investigated. The aim of this work 
is to study the potential of this alloy beyond conventional limits.  Thermal treatments 
on air are carried out at different temperatures (450°C - 700°C) for various durations 
(500h - 10000h). The microstructure is characterized before and after aging in order to 
determine the impact of aging thermal. The observations show that microstructural 
evolutions are related to aging temperature, and impact of time aging is not the same 
for all temperatures. Another aim is to study the mechanical behavior with tensile and 
fatigue tests at room temperature and 550°C after aging. Mechanical tensile behavior 
depends on the aging temperature and the microstructure of the alloy. Moreover, 
mechanical behavior depends on test temperature. Another issue is the understanding of 
oxidation phenomena over the range of temperatures, and to determine the effects of 
oxidation on both microstructure and mechanical behavior. The diffusion of oxygen in 
the material leads to the microstructural evolution near the surface, and impacts 
mechanical strength by weakening the material. A link between microstructure and 
oxygen content is demonstrated. Similarly, the tensile strength is connected to 
microstructure. 

 

Key-words: titanium, Ti-b21S, microstructure, tensile tests, fatigue, oxidation 
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Introduction 

Les alliages de titane possèdent de bonnes propriétés mécaniques pour une densité 
relativement faible. Leur tenue mécanique en température est élevée, ainsi que leur 
résistance à la corrosion. De plus, les alliages de titane sont également des matériaux bio-
compatibles. Toutes ces caractéristiques font des alliages de titane des matériaux de plus 
en plus utilisés dans de nombreux domaines, comme ceux 
de la chimie, ou encore du biomédical. Les applications aéronautiques représenteront 
bientôt plus de la moitié de la consommation annuelle mondiale de titane, cette part 
passant de 30 % en 2003 à 57 % prévue en 2017. Ainsi, les alliages de titane sont utilisés 

-6Al-4V, 
communément appelé TA6V, constitue les disques, alors que le Ti17 est utilisé dans les 
aubes de fan ainsi que dans les premiers étages de compression. Le TA6V est également 
utilisé pour les mâts réacteurs 
moteurs emploient des alliages de titane plus performants tels que le Ti-b21S, le Ti5553 
et le Ti-10-2-3.  

Safran est un groupe international de haute technologie et un des équipementiers 

différentes sociétés du groupe, Safran Aircraft Engines conçoit et commercialise des 
moteurs pour avions civils, miliaires et pour satellites. Safran Landing System est le 
leader mondia et de freinage pour aéronef. Safran Helicopter 
Engine est le leader mondial des turbines pour hélicoptères, et Safran Nacelles un des 

ation entre le CIRIMAT (Centre Inter-universitaire de 
de Toulouse, et la société Safran Nacelles. 

La société Safran Nacelles conçoit, intègre et assure le support ainsi que le service après-
Figure 1). La tuyère fait partie du système 

 primaire du turboréacteur. L  est constitué de 
trois parties : une tuyère primaire (ou nozzle), le plug avant (front plug, le plus proche 
du moteur) et le plug arrière (rear plug, le plus éloigné du moteur). Elle contribue 
également fortement à la maîtrise de  

 la tuyère primaire sont traités 
acoustiquement. Dans ce cas, ces éléments sont con

  »
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acoustiquement, la structure consiste en une tôle laminée, appelée structure 
monolithique. 

 
Figure 1  

principaux e
de réduire la consommation de carburant et donc les coûts de fonctionnement. A cette 
fin, les alliages de titane sont de plus en plus utilisés du fait de leurs bonnes propriétés 
spécifiques. Alors que les structures des avions civils, , ue peu 

 à 5 % du poids total), les nouvelles structures (A350) font appel à 
de plus grandes quantités de pièces en alliages de titane pour atteindre entre 15 et 18 % 

 présente chez Safran 
avaux de cette thèse. Le titane b21S 

est déjà largement employé dans la fabrication des nacelles, notamment dans 

potentialités du Ti-b21S au-

entes températures (450°C - 700°C) pendant 
diverses durées (500h - 10000h) sont réalisés. La microstructure avant et après 

mpa
e en traction et en fatigue après 

 
sur cette plage de température 
la fois sur la microstructure et sur le comportement mécanique. Les liens entre les 

établis.   

Système d’éjection

Trent 900

(1/2  gauche ouvert 

Tuyère primaire

(flux séparés)

plug

Flux

primaire

Flux

secondaire
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chapitres. Le premier chapitre expose une étude bibliographique sur le titane et ses 
alliages. Nous nous focaliserons sur les titanes b 
laquelle appartient le Ti-b21S. Les différentes microstructures et le comportement 
mécanique de ces alliages seront 
traités dans ce chapitre ainsi que leurs effets sur la microstructure et le comportement 
mécanique. Dans le deuxième chapitre, le Ti-b21S est présenté ainsi que les différents 
états microstructuraux analysés dans cette étude. Les moyens expérimentaux et les 
méthodologies employées sont également détaillés dans cette partie. Dans le troisième 
chapitre, les résultats de caractérisation de la microstructure avant et après vieillissement 
sont présentés. Les 

Différentes méthodes ont été utilisées afin de caractériser ces 
phénomènes, qui sont la croiss  
le matériau. est 
présenté dans le cinquième chapitre. Les tenues en traction et en fatigue sont étudiées 

 mpac
analyse plus globale des liens entre les 
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I.1. Généralités sur le titane pur et ses alliages 

 % de la croute terrestre. Il est présent 
sous deux formes : le rutile (TiO2 3).  que 
le minéralogiste et pasteur britannique Gregor le découvre en 1791. Quatre ans plus tard, 

n de la première moitié du XXème siècle, le 
titane est uniquement utilisé sous sa forme oxydée pour sa pigmentation blanche. En 
1939, Kroll met au point un procédé permettant de réduire le titane métallique. 

orme métallique. Cependant, ce procédé 
 

I.1.1. Structure cristalline du titane pur 

Le titane pur possède une structure hexagonale compacte (phase a) à température 
ambiante et à pression atmosphérique. Les paramètres de maille a et c de la maille 
hexagonale de la phase a, présentée en Figure I-1 (a), valent respectivement 0,295 nm et 
0,468 nm. Le rapport c/a du titane pur vaut ainsi 1,587, ce qui est inférieur à la valeur 
théorique de 1,633 correspondant à la compacité maximale. A 882°C, le métal pur subit 
une transformation allotropique au cours de laquelle la structure hexagonale compacte 
se transforme en une structure cubique centrée (phase b). Cette température est appelée 
température de transus b. Le paramètre de maille de cette structure cubique centrée de 
la phase b, présentée en Figure I-1 (b) est de 0,332 nm.  

 
Figure I-1 : Représentations cristallographiques de la maille hexagonale compacte de la 

phase a (a) et de la maille cubique de la phase b (b) [Lütjering, 2007] 
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I.1.2. Les alliages de titane 

 variété de 

différentes microstructures.    

I.1.2.1.  

affinité avec la phase a ou b [Combres, 2010]
distingués, les éléments a-gènes et les éléments b-gènes. La Figure I-2 présente les 
différents diagrammes  

 
Figure I-2 ge sur les diagrammes de phases [Settefrati, 

2012] 

I.1.2.1.1. Les éléments a-gènes 

Les éléments dit a-gènes stabilisent la phase a en augmentant la température de 
transformation allotropique, comme le montre le premier schéma de la Figure I-2. Les 
principaux éléments a- le bore. 

dans les sites interstitiels de la maille hexagonale, du fait de leur faible rayon atomique.  

grande solubilité dans les 
deux phases a et b. Dans la phase a

de la teneur en aluminium 
entraîne une augmentation de la cission critique des systèmes de glissement prismatiques 
[Sakai, 1974]. La ductilité est ainsi diminuée, alors que la résistance mécanique est 
augmentée.  

mécanique, notamment dans le cas des grades de titane commercialement purs.  
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I.1.2.1.2. Les éléments b-gènes 

Les éléments b-gènes stabilisent, quant à eux, la phase b et diminuent la température de 
transus b  

tantale, stabilisent la phase b à température ambiante et sont tous substitutionnels. Les 
éléments eutectoïdes forment quant à eux des composés intermétalliques. Parmi ces 
éléments eutectoïdes, on retrouve le manganèse, le fer, le chrome, le silicium, le nickel et 

 

I.1.2.1.3. Les éléments neutres 

des phases. Ils sont donc considérés comme neutres.  

I.1.2.2. Classification des alliages de titane 

Pour classifier le  de titane, deux paramètres Aleq et Moeq 
sont calculés. Ils quantifient le poids respectif des éléments a-gènes et b-gènes. Les 
relations suivantes servent à calculer ces deux paramètres [Molinier, 1974]. 

  Équation I-1 

  Équation I-2 

eq 
et Moeq, caractérisant leur proportion de phase a et b stables à température ambiante. 
Les propriétés mécaniq
représentés schématiquement dans la Figure I-3.   
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Figure I-3 

alliages de titane [Combres, 1995] 

Le groupe des alliages a et quasi-a 
a. La 

phase b peut être présente à température ambiante, mais en très faible quantité. Ces 

propriétés mécaniques plus faibles que celles des alliages des autres familles.  

Les alliages a+b s a-gènes et b-gènes, et possèdent un 
mélange de phases a et b stables à température ambiante. La fraction volumique de 
chaque a-gènes et b-
Une grande diversité de compositions et de microstructures est donc possible, et ainsi de 

6V, aussi nommé Ti-6Al-4V. Cet alliage est très utilisé dans le domaine 
aéronautique, du fait de son bon compromis entre résistance mécanique et ductilité mais 
ne peut être utilisé que pour des températures inférieures à 300°C [Lütjering and 
Williams, 2007].  

b-métastables et b. La phase b 
compose essentiellement ces alliages. La phase a peut également être retrouvée dans 

b-métastables. Ces alliages sont constitués de 
100 % de phase b après un refroidissement rapide depuis le domaine b. La phase a se 
forme à la suite de traitements thermiques de revenu. La température de transus des 
alliages b est plus faible que celle des alliages a ou a+b. La mise en forme à chaud est 
donc facilitée. Les propriétés mécaniques de ces alliages peuvent être très élevées grâce 
au contrôle de la morphologie des précipités a -b21S 

Figure I-4 
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température de transus b en fonction de la valeur du Moeq, pour différents alliages, et 
entre autres des alliages b métastables. 

 
Figure I-4 : Evolution de la température de transus b en fonction de la proportion 

b-gènes [Weiss, 1998] 

I.1.3. Les différentes phases du titane 

I.1.3.1.  

I.1.3.1.1. Transformation allotropique b à a 

Burgers a proposé un mécanisme décrivant la transformation allotropique b à a dans le 
zirconium, pouvant être appliqué à celle observée dans le titane [Burgers, 1934]. Ainsi, 
lors de la transformation martensitique, les atomes se déplacent et se réarrangent selon 
les relations de Burgers explicitées ci-dessous, sans aucune diffusion, permettant le 
passage de la phase cubique à la phase hexagonale compacte. Cette transformation se 
produit par un mécanisme de cisaillement avec germination athermique. 

(110)b || (0001)a 

[111]b || [11 0]a 
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Au cours de cette transformation, une distorsion du réseau cristallin se crée et génère des 
contraintes internes. Les correspondances cristallographiques entre la phase b et la 
phase a, en accord avec les relations de Burgers, sont représentés dans la Figure I-5. 

 
Figure I-5 : Transformation allotropique b à a [Burgers, 1934, Campagnac, 1988] 

I.1.3.1. Les différentes morphologies de la phase a 

Différentes morphologies de phase a qui précipite quand la température est inférieure au 
transus b sont observables.  

La phase a aux joints des grains b (aGB) 

La phase aGB précipite aux joints des grains b, pour des températures proches du 
transus b. A ces températures, la force motrice de germination est faible, et la 
précipitation se réalise sur les sites les plus favorables. Deux morphologies sont observées 
pour les précipités aGB : soit ils sont sous forme globulaire (a1 sur la Figure I-6), soit ces 
mêmes précipités forment un liseré continu le long des joints des grains b (a2 sur la Figure 
I-6).  



  
Chapitre I  Revue bibliographique 

 13  

 

 
Figure I-6 : Illustration schématique des deux morphologies de précipités aGB [Furuhara, 

1996] 

avec les grains b adjacents. La germination a 
la plus faible, ce qui est le cas lorsque la direction de précipitation du précipité a forme 
un angle minimal avec le plan du joint de grains. Dans un même joint de grains b,  il est 
possible de retrouver une seule morphologie de précipités a, dans ce cas, un variant 
unique de précipitation a été sélectionné, les précipités aGB coalescent alors pour former 
un film a le long du joint de grains. Lorsque les précipités aGB sont de forme globulaire, 
plusieurs varia
désorientation entre les grains b adjacents [Furuhara, 1996].  

La phase a lamellaire dite de Widmanstätten aux joints des grains b (aWGB) 

La phase aWGB germe à partir des joints de grains b et croî b, 
sous forme de lattes enchevêtrées (cf. Figure I-7). La germination et la croissance de ces 

mpagnent 
a-gènes diffusent vers les précipités aWGB tandis que les éléments b-gènes se concentrent 

aWGB. 

 
Figure I-7 aGB et aWGB 

dans un alliage de Ti-b21S revenu à 870°C pendant 1h puis vieilli à 600°C pendant 1h [Xu, 
2015] 
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La phase a lamellaire dite de Widmanstätten intra-granulaire  (aWI) 

La phase aWI b. Les sites préférentiels de 
germination sont les défauts cristallins tels que les dislocations. Les précipités aWI se 
présentent sous forme de lattes, soit parallèles soit enchevêtrées (cf. Figure I-8). Deux ou 
trois orientations sont 
six variants de transformation de la phase b en a. Les durées des traitements thermiques 
et les vitesses de refroidissement conditionnent les largeurs des précipités aWI.  

 
Figure I-8 : Observation en MEB de grains b avec précipités aWGB et aWI dans un alliage de 

Ti-b21S revenu à 840°C pendant 1h puis vieilli à 500°C pendant 1h [Xu, 2015] 

La phase a primaire nodulaire (aPN) 

La phase aPN se forme à la suite de traitements thermomécaniques dans le domaine de 
température a+b. Les précipités déjà formés sont brisés, et au cours du traitement 
thermique coalescent pour former des nodules. La taille de ces nodules dépend de la 
température et de la durée des traitements thermiques. Des nodules aPN apparaissent 
également au cours de traitements de revenu avec des températures inférieures à la 
température de transus. 

 
Figure I-9 : Observation en MEB de précipités aPN dans un alliage de Ti-b21S après revenu 

à 780°C pendant 1h puis vieilli à 500°C pendant 8h [Xu, 2015] 

aWI 

aWGB 
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La phase a secondaire lamellaire (aS) 

La phase aS se forme suite à la décomposition de la phase b au cours de traitements 
thermiques de vieillissement. Elle se présente sous la forme de lamelles très fines. La 
largeur des lamelles dépend fortement de la température de vieillissement ou encore de 
la vitesse de refroidissement. 

I.1.3.2. Les différentes morphologies de la phase b 

Quatre types de phases b sont communément distingués pour caractériser les différentes 
morphologies de la phase b. 

La phase b primaire (bp) 

La phase bp est stable pour des températures supérieures à la température de transus b. 
Sa structure cristalline est cubique centrée. Les grains de cette phase sont équiaxes et la 
taille des grains b augmente avec  de la température de traitement thermique. 
Lorsque la température est inférieure à la température de transus, la phase bp devient 

ex-structure équiaxe des 
grains bp. 

La phase b métastable (bm) 

Cette phase bm correspond à la phase bp hors équilibre, obtenue à la température 
ambiante, lorsque localement la composition chimique est identique à celle présente à 
hautes températures.  

La phase b stable à température ambiante (bs) 

La phase bs résulte de la phase bp, stabilisée à température ambiante du fait de sa 
concentration en éléments b-gènes suffisamment importante. Contrairement à la 
phase bm, la phase bs 
dessous du transus b. 

La phase b transformée (bt) 

Cette dénomination ne désigne pas réellement une phase mais plutôt un grain biphasé, 
composé de lamelles de phase a dans une matrice b. Ainsi, la matrice bp 
en bm au cours du refroidissement dans le domaine a+b, et la phase a a commencé à se 
former.  
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I.1.3.3. Les phases hors équilibre 

a-gènes 
et b-gènes, des phases hors-équilibre, dites métastables peuvent se former au cours de 
traitements thermiques à basses températures, ou de refroidissement rapide depuis le 
domaine b ou encore lorsque le matériau est soumis à des sollicitations mécaniques. Un 

présenté dans la Figure I-10 [Williams, 1971, Davis, 1979, Settefrati, 2012, Kolli, 2015]. 
Ce schéma représente les zones de formation des différentes phases métastables présentes 
dans les alliages de titane. Les structures a a

alliages a et a+b

age depuis le domaine b. Les phases w et b

apparaître dans les alliages b-métastables.  

 
 Figure I-10 b isomorphe avec les domaines de 

précipitation des phases métastables w et bb [Kolli, 2015] 

I.1.3.3.1. Les martensites a a  

La martensite a b-gènes, alors que 
la martensite a t pour des concentrations plus importantes en éléments b-gènes. 

b. Davis et 
al. [Davis, 1979] ont ainsi montré que dans le cas des alliages Ti-Mo, la martensite a

apparaissait pour des teneurs massiques en molybdène comprises entre 1 % et 4 % tandis 
que la martensite a  % et 10 %. 
Si la teneur en éléments b-gènes est suffisamment importante, la transformation 

[Davis, 1979, Ankem, 1999, Doraiswamy, 2003].  
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La martensite a mpacte identique à la 
phase a empérature Ms (cf. Figure 
I-10). Sa structure cristallographique est identique à celle la phase a, mais sa composition 
chimique est la même que celle de la phase b. La martensite a

a par rapport à la phase b. 

La martensite a

structure est intermédiaire entre la structure cubique centrée de la phase b et celle 
hexagonale compacte de la phase a. La phase a
displacif. Une transformation martensitique peut également être induite par déformation 
de la structure b à température ambiante [Koul, 1970, Davis, 1979, Duerig, 1982, 
Grosdidier, 2000]. La formation de la phase a
revenu et des traitements isothermes à des températures proches de 400C° [Ivasishin, 
2005]. 

I.1.3.3.2. Les phases w 

Les phases w se forment pour des concentrations importantes en éléments b-gènes, et 
sont donc uniquement observables dans les alliages b-métastables. Il existe deux types 
de phases w, la première est appelée phase w athermique (wath) et se forme au cours de 

b, et la seconde est nommée phase w isotherme 
(wiso), formée au cours du revenu du matériau préalablement trempé. 

Phase w athermique 

La phase w athermique se forme au cours de la trempe du matériau depuis le domaine b, 
quelle que soit la vitesse de refroidissement [Duerig, 1980]. La phase wath présente une 
symétrie trigonale dans les alliages fortement stabilisés b et une symétrie hexagonale 
dans les alliages b b-gènes [Lütjering and Williams, 2007] 
(cf. Figure I-11). La transformation bàwath présente un caractère displacif sans diffusion 
et est complètement réversible [De Fontaine, 1971, Cook, 1974]. La taille des 
précipités wath 

microscopie en transmission.  
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Figure I-11 : Représentation de la transformation bàw montrant les plans (221) de la 

maille cubique centrée [Lütjering and Williams, 2007] 

Phase w isotherme 

La phase wiso se forme au cours du revenu du matériau trempé depuis le domaine b. Le 
[Hickman, 

1969]
structure cristalline que la phase wath. Plusieurs auteurs ont émis diverses hypothèses 
pour expliquer la croissance de cette phase. En effet, la précipitation de cette phase 
semble directement liée à la présence de la phase wath, pui
de wath en b, des défauts sont générés au sein de la matrice [Williams, 1973, Kuan, 1977, 
Sanchez, 1978]. Ces défauts seraient alors des sites de germination pour la phase wiso. Les 

tances au cours de la croissance des 
précipités wiso [Hickman, 1969]

w ; comme 
Froes et al. dans le Beta III, qui en augmentant la teneur en oxygène de 0,17 % à 0,28 % 
massique, observent une diminution de la précipitation de la phase w [Froes, 1980]. 

Les différentes études antérieures ont mis en évidence diverses morphologies de 
précipités wiso. Certains auteurs ont observé des précipités de forme cubique, comme ceux 
représentés dans la Figure I-12 (a)  [Hickman, 1968, Williams, 1969, Williams, 1973, 
Campagnac, 1988] wiso de forme 
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ellipsoïdale, dans des alliages Ti-Mo (cf. Figure I-12 (b)) [Croutzeilles, 1961, Devaraj, 
2009] ou encore dans des alliages Ti-Nb [Brammer, 1967]. Williams et al. ont ainsi 
supposé que la morphologie des précipités wiso était directement liée à la valeur des écarts 
de paramètres de maille entre les phase b et w [Williams and Blackburn, 1969]. Pour des 
alliages comme Ti-Mo ou Ti- est très faible et donc, la forme des 
précipités w est ellipsoïdale. A contrario, les alliages type Ti-V, Ti-Fe ou encore Ti-Cr, 
ont un fort écart paramétrique entre b et w et la forme des précipités wiso est alors 
cubique.  

  
Figure I-12 : Précipités w de forme cubique dans un alliage Ti-8Fe (a) et précipités w de 

forme ellipsoïdale dans un alliage Ti-11,5Mo-5,5Zr-4,5Sn (b) [Williams, 1973] 

De nombreux auteurs ont étudié le rôle de la phase w sur la formation de la phase a. 
Même si les mécanismes de germination de la phase a 
dire que la phase w joue un rôle majeur comme site de germination hétérogène pour la 
formation de la phase a [Gloriant, 2008, Xu, 2016, Zheng, 2016]. Ainsi, la présence de la 
phase wiso engendre une précipitation de phase a très fine, améliorant les propriétés 

des interfaces w/b entraine la précipitation de la phase a [Azimzadeh, 1998]. Williams et 
al. [Williams and Blackburn, 1969] affirment que les précipités a 
w/b et croissent en consommant la phase w. Zheng et al. [Zheng, 2016] ajoutent que 

cal de composition chimique et des déformations locales 
liées à la désorientation entre les phases b et w contribuent à la formation de la phase a. 

eurs affirment que la précipitation de la phase a 
w [Prima, 2006] (cf. Figure I-13). 
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Figure I-13 : Modèle de germination et croissance (a) germination hétérogène de la phase 

w, (b) croissance du précipité a avec consommation de la phase w, (c) disparition de la 
phase w et (d) croissance du précipité a avec consommation de la phase b [Prima, 2006] 

I.1.3.3.3. La phase b  

Lorsque la teneur en éléments b-gènes est trop importante, la phase w devient instable 
et ne précipite plus [Williams, 1971]. La phase b se décompose en phase b

décomposition spinodale.  

I.1.3.3.4. La phase Ti3Al ou a2 

La phase a2 est la première phase ordonnée du binaire Ti-Al. Elle apparait lors de 
traitements de revenu à des températures intermédiaires (500°C-600°C), et lorsque la 
teneur en éléments a-gènes est suffisante. La concentration en oxygène peut aussi 
favoriser la formation de la phase a2 a-gène, il se substitue 

3Al.  

I.2. Les alliages de titane b-métastables 
-b21S, appartient à la catégorie des alliages b métastables. 

Après avoir étudié les différents types de microstructures possibles pour cette classe 
s 

microstructures, nous nous intéresserons aux propriétés en traction et en fatigue de ces 
mêmes alliages.  

I.2.1. Traitements thermomécaniques et microstructures 

Au vu de la grande variété de compositions et de traitements thermiques existant, une 
grande diversité de microstructures existe dans les alliages de titane. Dans cette partie 
les différentes microstructures possibles des alliages de titane b-métastables sont 
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présentées, ainsi que les traitements 
différentes microstructures. 

Deux types de microstructures sont communément observés dans les alliages de titane b-
métastables : 

- La microstructure équiaxe, composée de grains de phase b, avec des traces 
possibles de phase a aux joints des grains b 

- La microstructure lamellaire, composée de phase a lamellaire dans une matrice b. 
Les vitesses de refroidissement et les durées de maintien en température 
conditionnent les proportions de phase et les tailles des lamelles a 

- 
précipitation à la fois de nodules ou plaquettes aP et de lamelles aS 

La première étape de traitement thermique des alliages de titane b-métastables est une 
 b de 

de mise en forme à une température soit supérieure soit inférieure à Tb. Le matériau subit 
alors une déformation plastique importante. Ces deux étapes sont toujours réalisées, 
quelle que soit la microstructure finale souhaitée.  

La première microstructure observable dans les alliages de titane b-métastables est la 
structure équiaxe, composée de grains b équiaxes. Les joints des grains sont décorés de 
précipités aGB. Pour obtenir cette microstructure, une étape de recristallisation dans le 
domaine b 
étape conditionne la taille des grains b
de recristallisation impacte quant à elle la précipitation des lamelles aGB. En effet, plus 
la vitesse de refroidissement est lente, et plus les lamelles aGB sont larges.  

La dernière étape du processus thermomécanique classique des alliages de titane b-
métastables est une étape de précipitation, où les précipités a intragranulaires germent 
dans les grains b. Ce dernier traitement thermique stabilise également la microstructure 
et Dans cette dernière 
étape, la vitesse de chauffe ainsi que la température de recuit conditionnent la 
distribution, la taille et la fraction volumique des lamelles a. Par exemple, une 
température plus élevée entraîne une augmentation de largeur des lamelles a
de ces étapes de traitements thermomécaniques est présenté dans la Figure I-14. 
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Figure I-14 : Processus thermomécanique classique dans les alliages b métastables 

fortement alliés en éléments b-gènes [Lütjering and Williams, 2007] 

La Figure I-15 -b21S après le 
processus thermomécanique précédemment décrit, à deux températures de précipitation 

est ainsi mise en évidence, puisque les lamelles aGB et aWI sont plus larges pour la 
température la plus élevée. Remarquons également la présence de PFZ (Precipitate Free 
Zone) près des joints de grains b. Cette zone sans précipités a peut entraîner une 
diminution de la résistance mécanique de  [Lütjering, 2007].  

  
Figure I-15 : Observations des microstructures du titane b-21S obtenues après traitement 

de recristallisation et précipitation à 500°C pendant 8h (a) et 725°C pendant 24h (b) 
[Busongo, 2012] 

Il est parfois diffic a, notamment 
pour les températures de précipitation plus élevées. Des précurseurs de germination a (w 
ou b a. 

récipitation est donc divisée en deux (cf. Figure I-16). La première étape de 
précipitation se réalise à basses températures, dans les domaines de précipitation des 

(a) (b) 
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phases w et b  qui conduit à une précipitation a est alors fine et homogène. Au cours de 
la deuxième étape de précipitation, les lamelles a grossissent et coalescent. 

 
Figure I-16 : Processus thermomécanique a 

lamellaire dans les alliages b-métastables fortement alliés en éléments b-gènes [Lütjering 
and Williams, 2007] 

La Figure I-17 présente les deux microstructures obtenues avec pré-traitement de 
précipitation (a) et sans pré-traitement de précipitation (b). Le traitement de pré-
précipitation entraîne une précipitation homogène de lamelles a. La microstructure 
obtenue sans pré-traitement de précipitation (cf. Figure I-17 (b)) présente quant à elle 
des zones sans précipités a. La première étape de précipitation est donc primordiale pour 
obtenir une distribution homogène en taille et en fraction volumique de lamelles a.  

 
Figure I-17 : Effet du pré-traitement de précipitation sur la microstructure du titane b-

21S : 500°C-8h + 725°C-24h (a) et 725°C-24h (b) 

Le Tableau I-1 
processus de traitements thermomécaniques des alliages de titane b-métastables.  
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Tableau I-1 : Paramètres importants des processus thermomécaniques et effets sur la 
microstructures des alliages de titane b-métastables 

 Paramètres importants Caractéristiques 
microstructurales 

III - Recristallisation Température - durée 
Vitesse de refroidissement 

Taille des grains b 
Largeur aGB 

IV(a) - Pré-vieillissement Température - durée Distribution homogène des 
aWI  

IV(b) - Vieillissement Température - durée Taille et fraction 
volumique de aWI 

I.2.2. Propriétés mécaniques des alliages b-métastables 

Les propriétés es 
au comportement des dislocations lors de leur mouvement dans chacune des phases a 
et b. Pour optimiser les propriétés mécaniques, des matériaux présentant des 
microstructures de plus en plus 
mouvement des dislocations conduit à un durcissement du matériau.  

I.2.2.1. Systèmes de glissement des alliages de titane 

Il est souvent admis que la phase b est « plus dure » que la phase a car elle se déforme 
a est de 350 MPa 

contre 1000 MPa pour celle de la phase b [Ankem, 1986]
 MPa pour la phase b contre 250 MPa pour la phase a [Bourgeois, 

1997]. Les alliages de titane b-métastables étant composés de phase b et de phase a, nous 
étudierons les mécanismes de déformation de chacune de ces deux phases.  

I.2.2.1.1. Déformation de la phase b 

Les systèmes de glissement les plus fréquemment activés dans la phase b sont 
{1 0}<111>, {1 1}<111> et {2 1}<111> (cf. Figure I-18). Les traces de glissement 

de plan de glissement des dislocations dans leur course. Les dislocations changent ainsi 
facilement de système. [Prima, 2000]. 
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Figure I-18 : Plans de glissement de la phase b cubique centrée [Escale, 2012] 

Outre le glissement des dislocations, le maclage est un autre mode de déformation de la 
phase b

 Ce mode de 
déformation entre en compétition avec le glissement. Les systèmes de maclage 
couramment observés dans les alliages de titane b sont de type {112}<111> et 
{332}<113> [Oka, 1979, Grosdidier, 1997]. 

I.2.2.1.2. Déformation de la phase a 

Dans la phase a de structure cristallographique hexagonale compacte, il existe cinq plans 
de glissement possibles, présentés dans la Figure I-19. La direction la plus dense de la 
phase hexagonale est , et correspond au vecteur de Burgers le plus favorable 
pour activer les dislocations dans les trois systèmes de glissement : le glissement basal, 
prismatique de première et deuxième espèces et pyramidal de première espèce. Pour 

Burgers de type  sont activées. Ces dislocations glissent dans les plans 
pyramidaux de premier et de deuxième espèce.   
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Figure I-19 : Plan de base {0001} (a), plan prismatique de première espèce et de 

deuxième espèce  (b), plan pyramidal de première espèce  (c) et plan 
pyramidal de deuxième espèce  (d) [Escale, 2012] 

Selon les alliages, les différents systèmes énumérés ci-dessus sont activés 
préférentiellement. Ainsi, dans les alliages de Cd, Zr, Mg, Co ou Be, le glissement basal 
est de préférence activé. Pour les alliages de Ti, le glissement préférentiellement activé 
est le glissement prismatique de première espèce, suivi de près par le glissement basal. 
En effet, comme le montre la Figure I-20, la contrainte de cisaillement critique projetée 
du système prismatique (CRSS  Critical Resolved Shear Stress) est légèrement inférieure 
à celle du système basal. 

 
Figure I-20 : Evolution de la valeur de la CRSS en fonction de la température pour les 

systèmes de glissement prismatique et basal suivant <a> et pour le système de glissement 
 Ti-6,6Al [Lütjering and 

Williams, 2007] 

mpacte fortement la valeur de la CRSS. Ainsi 
contrairement au titane a pur, le mode de glissement prismatique ne prédomine pas 
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systématiquement sur le glissement basal dans les alliages a/b

aîne une augmentation de la CRSS du glissement prismatique et 
rend ainsi les autres modes de glissement moins difficiles, comme le mode de glissement 
basal [Sakai, 1974].  

La déformation par maclage de la phase a est rencontrée pour des déformations plastiques 
à basses températures

sont bloquées [Pelissie, 1996]. Les études récentes sur le Ti-5553, un alliage de titane b 
métastable, montrent que ni maclage, ni dislocation de type <c+a> dans la phase a ne 
sont observés [Clément, 2010]. 

I.2.2.1.3. Durcissement structural 

en la formation de précipités de taille 
nanométrique qui gênent le mouvement des dislocations, et donc augmentent la limite 

[Maruyama, 2001, Delmas, 2002, Delmas, 2004] se retrouve également dans les alliages 
de titane. Ainsi Gysler et al. ont mis en évidence la formation de petits précipités 
ordonnés Ti3Al dans la phase a -6Al-4V [Gysler, 1982], Cotton et al. ont mis en 
évidence la présence de ces mêmes précipités nanométriques de Ti3Al dans un alliage 
Ti5553 [Cotton, 2007]. Dans le Ti-b21S, la présence de précipités a très fins entraîne un 
durcissement du matériau [Sun, 2010, Mantri, 2015].  

ue soit leur nature, gêne le 

cristallographique que la matrice dans laquelle ils ont été formés. Les dislocations se 
trouvent alors stoppées et épinglées par ces obstacles nanométriques. Le franchissement 
des obstacles peut se faire de deux manières. Dans un premier cas, la dislocation cisaille 
le précipité. Cette méthode de franchissement intervient lorsque le précipité est cohérent  
avec la matrice, la dislocation franchit l

une boucle de dislocation autour du précipité. Ce mécanisme est appelé mécanisme 
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I.2.2.1.4. Ordre à courte distance 

 : mouvements coordonnés de dislocations appariées ou 

OCD, le nombre de paires A-B est supérieur au nombre de paires A-A ou B-B (cf. Figure 
I-21
massique totale en éléments a-gènes (Al, O, Sn) est supérieure à 5 % massique [Neeraj, 
2000, Castany, 2007] nce entraîne une fri
déplacement des dislocations nécessitant une contrainte plus importante et donc une 

pas suffisante pour faire déplacer une dislocation à 
plusieurs dislocations génère alors une accumulation de contrainte en tête de celui-ci et 
permet ainsi le déplacement des dislocations. Les premières dislocations se propagent et 

s dislocations suivantes. 

 
Figure I-21 [Schwander, 

1992] 

I.2.2.2. Propriétés en traction 

 le plus souvent réalisé, servant à 
déterminer le comportement élastique mais aussi la résistance à la rupture du matériau. 
Au vu de la grande variété de microstructures des alliages de titane, les propriétés 
mécaniques en traction sont également très variées puisque directement liées à la 
microstructure du matériau.  
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De nombreuses études ont mis en évidence le lien direct entre la présence de phase a et 
les propriétés en traction. Plusieurs paramètres caractéristiques de la précipitation de la 
phase a mpact sur les propriétés mécaniques. Gordon 
et Hagemeyer ont mis en évidence que plus la fraction volumique de phase a était 
importante et plus la résistance maximale en traction à température ambiante était élevée 
[Gordon, 1975]. 

La déformation plastique du matériau se réalise principalement le long des précipités a 
qui bordent les joints des grains b. La Figure I-22 représente le g
joint de grain b 
horizontale et la ligne grise permet de repérer le glissement le long des aGB bordant le 
joint de grain. Cependant, lorsque les aGB ne forment pas un liseré continu le long du 
joint de grain b (cf. Figure I-6, précipités a1), la résistance en traction à température 
ambiante est moins bonne que lorsque les aGB forment un liseré continu le long du joint 
de grain [Chesnutt, 1977, Kumar, 2015].  

  
Figure I-22 b [Lütjering and Williams, 

2007] 

La présence de précipités a ins b (aWI) entraîne un durcissement 
structural du matériau (cf. partie I.2.2.1.3). Ainsi, dans le b21S, la précipitation de 
phase a é de près de 100 MPa à température ambiante par 
rapport au matériau 100 % b [Sansoz, 2004]. De nombreuses études ont montré que plus 
les précipités a sont fins et plus la résistance à la traction est élevée [Agarwal, 2008, 
Mantri, 2015]

Direction 
sollicitation 
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-ci diminue lorsque la limite 
[Sun, 2010, Xu, 2015].  

Outre les effets de la microstructure sur le comportement mécanique en traction, les 
mpa

 De nombreux auteurs ont étudié 
[Gysler and 

Lütjering, 1982, Rosen, 1999, Jousset, 2008, Surand, 2013]. Ainsi, il a été démontré que 

le montre la Figure I-23 pour différents alliages de titane. Notons la présence de trois 
domaines de températures, les limites de ces domaines sont plus ou moins marquées et 

ur diminuer de 
nouveau fortement pour les plus hautes températures. Le palier des températures 
intermédiaires est plus marqué pour les alliages Ti-b21S et TA6V. Le choix de la 

 

 
Figure I-23 

alliages de titane [Rosen, 1999] 
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I.2.2.3. Propriétés en fatigue 

I.2.2.3.1. Généralités sur les essais de fatigue 

les 
propriétés locales du matériau sont modifiées. Ce processus peut engendrer des fissures 
au sein du matériau, voire la rupture de la structure. Il existe différents types de fatigue, 
on parle de fatigue thermique lorsque le matériau subit des variations de températures 
au cours du temps. Lorsque ces variations de températures sont accompagnées de 
sollicitations mécaniques, on parle de fatigue thermomécanique. La fatigue corrosion se 
caractérise par la répétition de sollicitations en milieu corrosif.  

Il 

déterminer la limite de fatigue ou la durée de vie à rupture ; mais aussi les essais de 
fissure, afin de mesurer les vitesses de propagation des fissures. Le deuxième grand type 

a nature des efforts exercés 
sur la pièce. On trouve alors les essais de flexion plane ou rotative, les essais sous efforts 
axiaux (traction ou compression) et les essais de torsion. Dans la suite de cette partie, 
nous étudierons uniquement les essais sous efforts axiaux, et principalement en traction. 

nombre de cycle à rupture est ensuite reporté en fonction de la contrainte maximale. Le 
diagramme obtenu est appelé courbe S-N (Stress  Numbers of cycles) ou diagramme de 
Wöhler où chaque éprouvette correspond à un point (s, N) (cf. Figure I-24). Trois 
domaines caractéristiques sont distingués. Le premier domaine est le domaine de fatigue 
oligocyclique, ou faibles nombres de cycles (Low Cycles Failure). Sous de fortes 

t après un nombre réduit de cycles. Le deuxième domaine 

où sous faibles contr
fixé (typiquement N ≥ 107 cycles). Une asymptote horizontale définie une valeur limite 
de la contrainte en dessous de laquelle la probabilité de rupture est quasi-nulle. Cette 
valeur sD  
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Figure I-24 : Diagramme de Wöhler  

Plusieurs modèles de fatigue ont été proposés pour modéliser la courbe de Wöhler. Le 
premier modèle a été proposé par Wöhler lui-même (cf. Équation I-3). 

  Équation I-3 

Avec N le nombre de cycles à rupture, s la contrainte appliquée, a et b des constantes 
dépendantes du matériau. 

 S-N comme le 
modèle de Weibull (Équation I-4). 

  Équation I-4 

Avec sD C une constante propre au matériau. 

La loi de Basquin quant à elle, décrit plus 
limitée, avec C et a des constantes du matériau : 

  Équation I-5 

La loi de Bastenaire décrit également le comportement oligocyclique, avec A et C des 
constantes du matériau : 

  Équation I-6 

Nombres de cycles à rupture 

Co
nt

ra
in

te
 ap

pl
iqu

ée
 



  
Chapitre I  Revue bibliographique 

 33  

 

De nombreux facteurs influencent le comportement en fatigue du matériau, comme par 
le mode de sollicitation, les 

mécanique ou physico-chimique influence le comp  facteur 
influençant la tenue en fatigue du matériau est la fréquen

ont montré que sous vide, la durée de vie en fatigue des métaux est plus grande que sous 
air [Sugano, 1998, Mendez, 1999].  

I.2.2.3.2. Comportement en fatigue des alliages de titane 

La tenue en fatigue des alliages de titane est fortement liée à la microstructure. En effet, 
la propagation de la fissure sont fortement influencés par la microstructure. 

Globalement, les sit a et la 
phase b [Laziou, 1976]. Ainsi, dans les alliages composés de phase b avec des 
précipités aGB aGB et la phase b [Hall, 1997, 
Huang, 2017]. Lorsque la microstructure est bimodale ou lamellaire, le même type 

aGB/b), mais également les fissures 
démarre aWI et la phase b.  

sur la tenue en fatigue [Chait, 1977, Herteman, 1986, Jha, 2000, Sauer, 2001, Lütjering, 
2007]. Les alliages de titane b avec précipitation a ont une meilleure tenue en fatigue 
que les alliages uniquement composés de phase b. En effet, le durcissement par 
précipitation résulte des interactions entre précipités a et dislocations. Ce durcissement 
par précipitation est illustré sur la Figure I-25. Les courbes S-N pour deux 

b-CEZ sont représentées. Ainsi, la microstructure bimodale 
a une meilleure tenue en fatigue que la microstructure mise en solution b [Lütjering and 
Williams, 2007].  
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Figure I-25 à température ambiante pour différentes morphologies 

b-CEZ [Lütjering and Williams, 2007] 

La précipitation de phase a après vieillissement, parfois hétérogène en distribution, 
impa
précipités a dans le Ti-b21S a été menée par Busongo et Lütjering [Busongo and 
Luetjering, 2012]. Ainsi, la présence de zones sans précipités près des joints de grains b 
(cf. Figure I-15)  a un effet plutôt défavorable sur les propriétés en fatigue (cf. Figure 
I-26).  

 
Figure I-26 à température ambiante b21S 

après traitements thermiques [Lütjering and Williams, 2007] 
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I.3. Oxydation des alliages de titane 
Le titane possède une très grande 

produit. 
 

sont abordés dans cette partie. Nous verrons ensuite les différents impa
sur la microstructure et le comportement mécanique du titane.  

I.3.1.  

Au co
métal , Équation I-7 suivante : 

  Équation I-7 

mpa

détermination des variations de masse en fonction du temps. La prise de masse prend 

-
dans le métal sera étudiée plus en détail dans la partie I.3.2. Les mesures de prise de 
masse peuvent être continues ou discontinues. Les mesures continues sont effectuées grâce 

maintenu à une température dans une atmosphère oxydante. Deux types de mesures 
discontinues sont réalisables : le premier consiste à peser un seul échantillon après chaque 

plusieurs échantillons, chacun subissant un traitement thermique à la même température, 
mais pour des durées différentes.  

 

durées, permet également de remon
en fonction du temps. 

Les lois cinétiq  des métaux sont les lois 
logarithmique, parabolique et linéaire. 
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La loi logarithmique est observée pour les basses températures (T < 400°C pour le TA6V 
[Kofstad, 1958] Équation I-8 : 

  Équation I-8 

Avec X la grandeur suivie, t A une constante et klog la constante 
 

La loi parabolique (cf. Équation I-9
rapidement puis ralentit au cours du temps. Cette loi est utilisée pour des températures 
comprises entre 400°C et 850°C [Garnaud, 1975, Du, 1994].  

  Équation I-9 

Avec kp C une constante. 

Enfin, la loi linéaire (cf. Équation I-10) est 

 

  Équation I-10 

Avec kl C une constante. 

suivante : 

  Équation I-11 

Avec Dm la prise de masse, S t kn la 

n avec 
 

Le titane est un métal extrêmement oxydable. Au conta
principalement constituée de TiO2 se forme à la surface du métal. Cette couche, de 
seulement quelques nanomètres, est très adhérente et résistante, et protège ainsi le métal. 
Trois types de TiO2 se et la brookite. La pression et la 
température régissent les domaines de stabilité de ces oxydes [Dachille, 1968]. La forme 
observée pour le TiO2 est le rutile dans le domaine de température entre 400°C et 600°C. 
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Dans ce doma
proportion c  % at. dans la phase a et 8 % at. dans la 
phase b [Kofstad, 1988]. Le diagramme de phase du système binaire Ti-O est présenté en 
Figure I-27, où différents oxydes stables pouvant se former sont distingués, comme Ti3O, 
Ti2O, ou encore Ti3O2. 

 
Figure I-27 : Diagramme de phase du système binaire Ti-O [Murray, 1987] 

2- 
croissance anionique de 2- diffusent 
dans la , on parle de croissance cationique. La réaction de 

pur est une réaction anionique [Dechamps, 1977]. De 
nombreux auteurs ont étudié 
pur [Stringer, 1960, Gomes, 1980] [Unnam, 1986]. Quatre étapes sont nécessaires à la 

2, présentées dans la Figure I-28 : la première étape 
 (b), 

mpa  
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Figure I-28 [Baillieux, 2015] 

b métastables 
[Champin, 1980]. 

-

 également à 
[Champin, 1980, Chaze, 1982, Chaze, 1987]. 

De plus, plus la teneur en 

plus complexe en surface, à savoir un mélange entre rutile TiO2 et alumine a Al2O3. La 
Figure I-29 

2 est formée (a), la couche 
a 

 

 
Figure I-29 [Du, 1994] 

 

(a) (b) 
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I.3.2.  

fusion contrôlent le 
déplacement des atomes dans un monocristal. La Figure I-30 présente ces deux types de 
mécanismes. Le premier est la diffusion lacunaire (a), qui a 
déplace de son site actuel vers un site adjacent vacant. La diffusion interstitielle (b) se 

a lieu pour des atomes de faible rayon atomique 
un polycristal, les atomes diffusent également grâce aux joints des grains et aux 
dislocations, appelés courts-circuits de diffusion. 

 
Figure I-30 : Mécanismes de diffusion lacunaire (a) et interstitielle (b) [Baillieux, 2015] 

La première loi de Fick (cf. Équation I-12

concentration dC/dx : 

  Équation I-12 

Avec D le coefficient de diffusion et C  

En régime non permanent, le gradient de concentration varie avec le temps, et la seconde 
Équation I-13) : 
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  Équation I-13 

Équation I-13 se simplifie lorsque le coefficient de diffusion D est indépendant de la 
concentratio Équation I-14 est alors obtenue : 

  Équation I-14 

La solution de cette équation (cf. Équation I-14 Équation I-15, 
lorsque la diffusion se réalise dans un solide semi-infini et avec une concentration de 
surface constante Cs. C0 , 
du solide, et Cx x. 

  Équation I-15 

permet de décrire cette dépendance à la température (cf. Équation I-16).  

  Équation I-16 

Avec D0 une constance, Q R la constante des gaz parfaits.  

De nombreux auteurs ont déterminé les coefficients de diffusion de différents alliages 
[Wasilewski, 1954, Claisse, 1956, Roe, 1960, Rosa, 1970, Dechamps and Lehr, 1977, 
David, 1979, David, 1983, Liu, 1988, Song, 2008]. Ces différents coefficients de diffusion 

a et dans le titane b sont résumés dans la Figure I-31.  
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Figure I-31 

[Nakajima, 1991] 

I.3.3. Oxygène et microstructure 

le matériau. En très proche 

se trouve enrichie en oxygène. Cet enrichissement en oxygène a ainsi plusieurs effets sur 
la microstructure. 

a-gène, la microstructure en proche surface se trouve affectée 

phase a est observée en très proche surface des échantillons. Cette zone enrichie en 
phase a est communément appelée a-case par les auteurs [Gaddam, 2015]. Cette 
augmentation de proportion de fraction volumique de phase a est également observée 
pour le TA6V [Liu and Welsch, 1988] et pour le titane b21S [Wallace, 1992, Parris, 1993, 
Sansoz, 2004, Tiley, 2012].  

maille a est la modification des paramètres de maille. 
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octaédriques de la maille a hexagonale compacte entraîne une augmentation du 
paramètre c de la maille et donc du rapport c/a [Behera, 2013].  

Un autre impa
température de transus b. Ainsi, plus la teneur en oxygène augmente dans le matériau 
et plus la température de transus b augmente. Ce résultat se retrouve dans le titane pur 
grâce au diagramme de phase Ti-O (cf. Figure I-27) mais aussi dans les alliages de titane. 
Des modélisations par ANN (Artificial Neural Network) ont permis de mettre en relation 
la température de transus avec la concentration équivalente en aluminium et en 
molybdène [Aleq] et [Moeq] [Guo, 2005].  

I.3.4. Oxygène et comportement mécanique 

a par 
incorporation interstitielle de celui-ci dans la maille et par ses interactions avec les 

dislocations mobiles [Kratochvil, 1970]. Des mesures de dureté à différentes profondeurs 
permettent ainsi de déterminer la [Jenkins, 1954, Stringer, 
1960, Behera, 2013]
également être déterminés grâce à ces profils de microdureté, remplaçant les termes 
relatifs Équation I-15 par des termes relatifs à la microdureté 

Équation I-17 [Göbel, 2001] : 

    Équation I-17 

Avec Hx la dureté du matériau à une distance x,  H0 Hs 
 

Le comportement en traction est fortement impa

Figure I-32

traction à température ambiante sur éprouvettes oxydées montre des zones de rupture 
fragile en proche surface [Sansoz, 2004]. 
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Figure I-32  la teneur en oxygène dans le TA6V [Lee, 

1990] 

que la présenc
alliages de titane. En effet, cette zone en proche surface étant plus fragile, les fissures 

[Gray, 
1990, Hornberger, 2015]. 

I.4. -b21S 
b21S, aussi nommé Timetal 21S. Cet alliage 

a été développé par TIMET USA, pour une application initiale en tant que matrice dans 
les composites à matrice métallique. Cet alliage a remplacé le Ti-15-3 précédemment 
utilisé, du fait de sa meilleure résistance à la corrosion, notamment pour des températures 
supérieures à 815°C [Grauman, 1992, Bania, 1994, Schutz, 1994]. Grâce à ses très bonnes 
propriétés mécaniques à hautes températures, cet alliage est maintenant utilisé dans 

 des conduits et tuyères de moteurs. Ainsi, 

625 dans le Boeing 777 permet un gain non négligeable de près de 164 kg [Cotton, 2015].  

Le Tableau I-2 présente la composition de notre alliage en % massique, décrit dans le 
brevet déposé par Bania et Parris [Bania, 1990]. Le molybdène est le principal 
élément b-gène, et sa teneur à hauteur de 15 %wt. a été choisie pour optimiser la 
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 Ti-b21S » car il appartient à la classe des 
alliages b-métastables, et contient 21 %wt.  

Tableau I-2 b21S en % massique [Bania and Parris, 
1990] 

 Al Nb Mo Si Fe C O2 N2 H2 Ti 
Max 3,5 3,0 16,0 0,25 0,4 0,05 0,15 0,05 0,015 Bal 
Min 2,5 2,4 14,0 0,15 0,2 - 0,11 - - Bal 

Le Ti-b21S est mis en solution après un traitement thermique à une température 
supérieure au transus b de 807°C pendant 3 à 30 min. Des durées de traitement thermique 
plus longues entraînent un fort grossissement des grains b. Différents traitements 
thermiques pe
Ces traitements permettent la précipitation de la phase a. Pour des températures de 
service basses, inférieures à 427°C, le traitement préconisé par TIMET se réalise à 593°C 
pendant 8h. Pour des températures en service plus élevées, un traitement thermique à 
deux étapes est conseillé, à 690C° pendant 8h puis à 650°C pendant 9h. 

Comme pour les autres alliages de titane b, une grande diversité de microstructures peut 
être obtenue grâce à différents traitements thermiques. La Figure I-33 présente le 
diagramme TTT mettant en évidence les domaines de précipitation des différentes phases 

refroidissement après le traitement thermique de mise en solution. En effet, un 

de la phase a aux joints des grains b (aGB

(refroidissement en four), la phase w précipite, comme vu dans la partie I.1.3.3.2. Des 
traitements thermiques de précipitation de la phase a sont ensuite réalisés.        
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Figure I-33 : Diagramme Temps-Température-- -b21S trempé 

[Cotton, 2015] 

De nombreux a
sur la morphologie, la distribution et la taille des lamelles de phase a [Mahoney, 1993, 
Upadhyaya, 1993, Chaudhuri, 1994, Huang, 1994, Behera, 2013, Xu, 2016]. Ainsi, la taille 
des précipités a augmente avec  de la température de traitement thermique, 
de même que la fraction volumique de phase a 

gmentation du temps de traitement thermique. Xu et al. ont proposé un schéma 
récapitulatif des différentes conditions de traitements thermiques de précipitation (cf. 
Figure I-34) [Xu, 2015]. Ils déterminent ainsi quatre domaines de températures de 
précipitation. Le premier domaine (field 1) concerne celui des hautes températures où la 
phase a précipite principalement aux joints des grains et dans les zones proches des joints 
de grains (aGB et aWGB). Les lamelles aGB germent dans les joints des grains b et croissent 
selon un liseré plutôt continu. Les lamelles aWGB germent sur des sites préférentiels près 
des joints des grains, et croissent en lattes vers les centres des grains b. Dans le deuxième 
domaine de températures inférieures aux températures précédentes (field 2), la 
précipitation de phase a aGB et aWGB. 
La précipitation de cette phase aWI se retrouve dans le troisième domaine (field 3), mais 
en quantité plus importante. Enfin
concerné que par la précipitation de la phase w (field 4). Cette dernière peut servir de 
précurseur à la précipitation de phase a 
étapes.  
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Figure I-34 : Schéma de la précipitation de la phase a -b21S trempé et 

vieilli à différentes températures [Xu, 2015] 

-b21S, celles-ci sont 
intimement liées à la microstructure. Fanning a dans un premier temp

[Fanning, 1993]

températures typiques des alliages de titane (cf. partie I.2.2.2). Ivasishin et al., quant à 
eux, ont comparé les propriétés en traction à température ambiante 
Ti-b21S b métastables [Ivasishin, 2008]
Ti-b21S possède une résistance maximale en traction et un allongement à rupture 
légèrement supérieur à ceux du Ti-15-
auteurs ont étudié mpact de la morphologie des lamelles a sur le comportement 
mécanique [Agarwal, 2008, Mantri, 2015]. Ainsi, plus la précipitation a est fine et plus 
la résistance mécanique est élevée à température ambiante
à rupture. 

-b21S a été étudiée par de nombreux auteurs. La résistance à 

comme le montre la Figure I-35 en fonction du 
temps à 650°C pour trois alliages de titane dont le Ti-b21S.  
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Figure I-35 b à 650°C [Schutz, 

1994] 

L du Ti-b21S impacte à la fois la microstructure et les propriétés mécaniques 
de celui-ci. Les études ont ainsi montré que, dans les zones riches en oxygène, notamment 

en phase a augmente fortement [Wallace, 1992, Parris and Bania, 1993]
tion volumique de phase a 

mpagnent [Behera, 2013] mpacte 
également les propriétés mécaniques en traction à température ambiante, notamment en 

matériau [Sansoz, 2004].   

 

 

Dans ce chapitre, nous avons introduit le titane ainsi que ses alliages, en nous attardant 
plus particulièrement sur les alliages de titane b-
Ti-b
propriétés mécaniques en traction et en fatigue a été étudié, au vu de la grande diversité 
de microstructures qui peut être obtenue grâce aux différents traitements 

sur les 
propriétés mécaniques, est également prépondérant. Cependant, il existe très peu 

s à hautes températures et/ou de très longues durées.  

Au cours de cette étude, nous nous attacherons à déterminer les évolutions 
microstructurales et les propriétés mécaniques à la suite de nos divers traitements 
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II.1.  
La présente ét b21S. La composition chimique de cet 
alliage est donnée en pourcentage massique dans le tableau ci-dessous:  

Tableau II-1 : Composition chimique en % wt. ane b21S (Procès Verbal 
matière) 

Mo Al Nb Si Fe C O N Ti 
15,90 3,25 2,65 0,23 0,31 0,010 0,13 0,019 Bal 

II.1.1. Les différents lots matière 

Plusieurs tôles de microstructures différentes ont été utilisées lors de cette étude. Elles 
seront identifiées selon les noms suivants : 

- Matière  : état de réception 
500x500 mm², épaisseur 1,058 mm 

-  : état après traitements thermiques industriels, tôles de 
500x500 mm², épaisseur 1,006 mm 

- ité TIMET : état après traitement thermique TIMET, tôles de 
250x250 mm², épaisseur 1,029 mm 

Les conditions de traitements thermiques pour chacun des états précédemment cités sont 
précisées dans les parties II.1.2, II.1.3 et II.1.4. Les deux premiers états sont issus du 
même lot matière H18322. Un lot de matière différent a été utilisé pour la troisième série 

 

antérieures de SAFRAN Nacelles. Ces échantillons ont été prélevés dans différents lots 
matière. Les conditions de traitemen  de ces échantillons 
seront précisées au fil du document. 

Des coupons de 50x50 mm² ont été utilisés pour les différentes observations 
métallographiques ainsi que les suivis de prises de masse, des éprouvettes plates de 
traction et de fatigue ont été quant à elles utilisées pour caractériser mécaniquement le 
matériau avant et après vieillissement. De plus amples renseignements (plans 
et technique de découpe) sont à retrouver dans les parties II.3.1 et II.4.1 de ce chapitre. 
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II.1.2. Etat de réception : état mis en solution 

-à-dire 
après étapes de laminage et recuit. Les coupons et éprouvettes ont été usinés dans des 

recuit.  

Les tôles sont obtenues après une étape de laminage à froid, pour atteindre une épaisseur 
dre de 1,05 

une totale recristallisation des grains, tout en limitant le grossissement des grains b. A 
la fin du procédé de laminage à froid, un traitement final de recuit à une température 
supérieure à la température de transus est réalisé pour obtenir une microstructure 
composée uniquement de grains b. De plus, les bords des tôles reçues par SAFRAN 
Nacelles sont découpés après laminage et recuit, pour supprimer les effets de bords dus 
aux traitements de mise en forme. 

Des observations au microscope électronique à balayage en mode électrons rétrodiffusés 
n (cf. Figure II-1). Les joints de grains 

ne sont pas visibles, et les tâches noires observables sont des résidus de polissage, des 
grains de carbure de silicium issus des tapis de polissage. La microstructure est 
uniquement constituée de grains équiaxes b, avec une taille moyenne de 20 µm. 

 
Figure II-1  

b, sans 
précipitation de phase a. Des pointés EDX ont été réalisés grâce à un microscope 
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composition initiale de la phase b. Les résultats en pourcentage massique sont donnés 
dans le Tableau II-2. Ces résultats sont en accord avec ceux donnés par le procès-verbal 

 

Tableau II-2 b (en % wt.) 

Al Nb Mo Si O Ti 
2.57 2.36 15.97 0.22 2.05 76.84 

II.1.3. Traitements thermiques industriels : état CBDP 

réalisation des pièces aéronautiques comprenant des étapes de mise en forme et de 
II-2 présente les 

conditions de temps et de température pour les quatre traitements thermiques industriels 
réalisés. 

 
Figure II-2 : Ensemble des traitements thermiques industriels réalisés 

Les coupons et éprouvettes ont été traités après découpe, de la même manière que les 
tôles utilisées pour la fabrication des pièces aéronautiques avec raidisseurs. Les pièces 
aéronautiques sont conformées à 830°C pendant 40 minutes. Une étape de brasage à 
960°C pendant 15 minutes est ensuite nécessaire pour fixer les raidisseurs. Une double 
étape de détente et de précipitation est ensuite réalisée pour obtenir la microstructure 

960°C - 15min
830°C - 20min

690°C - 4h
830°C - 40min
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souhaitée. Les coupons et éprouvettes ont suivi les quatre traitements thermiques, sans 
mise en forme ni soudure.  

microstructure optimale pour la bonne tenue mécanique des pièces en service. Plusieurs 
modifications microstructurales résultent de ces différents traitements thermiques : la 
précipitation de la phase a b. 
La Figure II-3 a (noire) 
précipite aux joints des grains, aGB de grains aWI. La taille des précipités est 
hétérogène, des zones près des joints de grains présentent des précipités a plus grossiers 

b. La fraction volumique de phase a  %. Les grains b 
sont équiaxes, et leur taille moyenne est de 115 µm. 

 
Figure II-3 : Observation en MEB--  

Des pointés EDX ont été réalisés pour obtenir la composition initiale des phases a et b. 
Les résultats indicatifs sont donnés en pourcentage massique dans le Tableau II-3. 

Tableau II-3 : Résultats EDX sur les phases a et b (en % wt.) 
 

Al Nb Mo Si C O Ti 
Phase b 2,19 3,16 22,35 0,20 0,56 1,78 69,58 
Phase a 4,20 0,59 0,50 0,46 0,42 3,05 90,78 

Les éléments majoritaires dans la phase b sont, outre le titane, le molybdène et le 

sont plus solubles dans la phase a. 
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II.1.4. Traitement thermique standard : état traité TIMET 

étude. Les tôles de Ti-b21S ont été traitées directement par TIMET USA®, à 538°C 
pendant 8 heures sous argon. La Figure II-4 présente la microstructure précipitée a après 
ce traitement thermique particulier. La phase a précipite aux joints des grains et 

b. La taille des précipités a est homogène, les précipités 
sont toutefois beaucoup plus fins que ceux obtenus 
volumique de phase a  %. Les grains b sont 
équiaxes, et leur taille moyenne est de 22 µm.  

 
Figure II-4 : Observation en MEB-FEG de la micrcr  

II.2. Mise en place des traitements thermiques de vieillissement 
Des traitements thermiques de vieillissement sous air ont été réalisés sur les coupons et 
éprouvettes de traction et de fatigue. Les schémas des coupons et éprouvettes sont 
présentés plus tard dans ce chapitre, dans les parties II.3.1et II.4.1. Les vieillissements 
ont été menés à six températures, de 450°C à 700°C, tous les 50°C, et pour différentes 
durées.  

II.2.1. Mise en place des traitements thermiques 

Des étuves de 60 litres ont été dédiées à ces traitements thermiques de longue durée. 

de 600°C ont été utilisées pour les traitements thermiques à basse température : 450°C à 
550°C. Deux autres étuves, de la marque Nabertherm, avec une température maximale 
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de 850°C ont servi à traiter thermiquement les échantillons à haute température : 600°C 
et 700°C (cf. Figure II-5). Enfin, pour les traitements à 650°C, la plupart des 
vieillissements ont été réalisés dans un four à résistances avec une température maximale 
de 1200°C. Du fait des écarts constatés sur le comportement en oxydation, quelques 
coupons  supplémentaires ont été traités en étuve.  

 
Figure II-5 

thermiques de longues durées à 600°C et 700°C 

grade 2400 avant la mise en température. Tous les coupons et éprouvettes ont également 
 à éthanol dans un bain à ultrasons, avant le traitement 

thermique de vieillissement. 

on et de 
- temps sont suspendus à une même tige en 

alumine, pour faciliter la sortie du four. Des tiges crochetées sont utilisées 
pour sortir les tiges en alumine II-6). Les tiges sont disposées dans 

froide, et la vitesse de chauffe est comprise entre 6 et 7°C/s.  
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Figure II-6 : Photographie  

-b21S se sont avérés très sensibles aux conditions de 
vieillissement. Ainsi pour les échantillons traités à 650°C en four, nous avons constaté 
une oxydation bien moins importante (prise de masse inférieure) que pour les éprouvettes 
vieillies en étuve. Une nouvelle série de vieillissement a alors été réalisée en étuve à 650°C 
et les résultats sont présentés dans ce manuscrit. Par ailleurs, des phénomènes de 
suroxydation locaux sont apparus pour les vieillissements à 700°C en étuve, dans des 
zones confinées. Ces zone es 
contacts entre éprouvettes su

la tige en alumine, pour les traitements thermiques aux trois plus hautes températures 
(600°C à 700°C). Ces phénomènes de suroxydation sont détaillés dans le rapport interne 
de De Paula [De Paula, 2016]. 

II.2.2. Planification des traitements thermiques 

Le Tableau II-4 présente les divers traitements réalisés pour chaque température, ainsi 
que le nombre de coupons et éprouvettes pour chaque couple Température - temps 

 

En parallèle, des vieillissements de plus courtes durées (24h, 48h, 96h et 192h) ont été 
réalisés aux températures 450°C et 700°C. Pour chaque durée, un seul coupon a été traité 
thermiquement, et les observations au MEB-FEG ont ainsi été réalisées. 
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Tableau II-4 
CBDP (CP = coupon, TA = éprouvette de traction, FA = éprouvette de fatigue) 
 

450°C 500°C 550°C 600°C 650°C 700°C 
500h 3 CP 

6 TA + 9 FA 
3 CP 

6 TA + 9 FA 
3 CP 

6 TA + 9 FA 
3 CP 

6 TA + 9 FA 
3 CP 

6 TA + 9 FA 
3 CP 

6 TA + 9 FA 
1000h 3 CP 

6 TA + 9 FA 
3 CP 

6 TA + 9 FA 
3 CP 

6 TA + 9 FA 
3 CP  

6 TA + 9 FA 
3 CP 

6 TA + 9 FA 
3 CP 

6 TA + 9 FA 
2500h 3 CP 

6 TA + 9 FA 
3 CP 

6 TA + 9 FA 
3 CP 

6 TA + 9 FA 
3 CP 

6 TA + 9 FA 
3 CP 

6 TA + 9 FA 
3 CP 

6 TA + 9 FA 
5000h 3 CP 

6 TA + 6 FA 

 
3 CP 

6 TA + 6 FA 
3 CP 

6 TA + 6 FA 

 
3 CP 

6 TA + 6 FA 
10000h 3 CP 

6 TA + 6 FA 

 
3 CP 

6 TA + 6 FA 
3 CP 

6 TA + 6 FA 

 
3 CP 

6 TA + 6 FA 

II.2.3. Suivi des prises de masse 

Pour le suivi de la prise de masse au cours du vieillissement thermique, chaque coupon a 
été repéré et pesé trois fois à température ambiante avant la mise en température et 
après le traitement thermique de vieillissement. La différence entre la masse moyenne 
avant et après vieillissement  

Deux balances ont été utilisées pour ce suivi de prise de masse. La première de la marque 
RADWAG est de modèle P5750/C1 et a une précision de 1 mg. Elle a été utilisée pour 
peser les échantillons des vieillissements de longues durées (≥ 500h). Pour les 
vieillissements de plus courtes durées (< 500h), une balance SANTORIUS Genius, de 
précision 0,01 mg a été utilisée.  

II.3. Méthodes de caractérisation 
Au cours de cette étude, de nombreuses techniques expérimentales ont été utilisées afin 

-b
métallurgique. Les appareils utilisés, ainsi que les méthodes de préparation sont décrits 
dans cette partie. 

II.3.1. Géométrie des coupons 

Les coupons utilisés pour les observations métallographiques et les suivis de prise de 
masse sont des coupons plats usinés par découpe laser avant traitement thermique. Le 

II-7. Les coupons, de dimension 50x50 mm² 
possèdent un trou afin de les suspendre lors des traitements thermiques.  



  
Chapitre II   

 59  

 

 
Figure II-7  

II.3.2. Préparation des échantillons 

Les observations métallographiques en microscopie électronique à balayage (MEB et 
MEB-FEG) ont été menées sur des échantillons enrobés à chaud. Un polissage manuel 

un drap tissé enduit de pâte diamanté 3 µm. Le polissage se termine sur un feutre lubrifié 

ervation des échantillons en MEB, ni en MEB-FEG. Les mêmes étapes de 
préparation ont été suivies pour les analyses en microsonde électronique.  

II.3.3. Caractérisation en microscopie électronique 

II.3.3.1. Microscopie électronique à balayage 

Deux microscopes ont été utilisés pour observer les échantillons en microscopie 
électronique à balayage. Le premier, situé au CIRIMAT à Toulouse est un LEO 435-VP. 
Il a été utilisé sous une tension de 15kV. Les observations en coupe des échantillons ont 
été réalisées en mode électrons rétrodiffusés. Un second microscope, localisé au Centre de 
Microcaractérisation Raimond Castaing, de marque JEOL, modèle JSM 7800 Prime, 
possède un canon à effet de champ. Il est utilisé pour la caractérisation de la 
microstructure à haute résolution et en particulier pour caractériser la précipitation fine 
de la phase a. 
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II.3.3.2. Microsonde de Castaing 

Des analyses chimiques en microsonde électronique ont été menées sur des échantillons 
en coupe, pour étudier entre autre le p  de la surface vers le 

été réalisées par M. Philippe de Parseval au Centre de Microcaractérisation R. Castaing. 
s afin 

ntitative est de ± 0,5 %. Un 
, avec des pointés 

espacés de 3  de la température et de la 
ie de mesures a été répétée trois fois par 

échantillon.  

Figure II-8.  

 
Figure II-8 : Profil de diffusion type obtenu 

calculer cette aire, une intégration numérique de la courbe depuis le premier point de 
Pour obtenir la valeur de la prise de 
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numérique avec la densité de notre alliage, à savoir 4,93 g/cm3. 

II.3.4.  

ImageJ, afin de déterminer la 
taille des grains des différentes microstructures étudiées, la fraction volumique de phase a 
présente pour chacune de ces microstructures, ainsi que la largeur moyenne des lamelles a 
et la distance inter-lamellaire. 

II.3.4.1. Mesure de la taille de grains 

Pour mesurer la taille des grains, la méthode des interceptes linéaires a été utilisée à 

nombre intersections entre une ligne de longueur connue et les joints des grains b. Cette 
mesure est réalisée sur un nombre conséquent de grains, entre 200 et 300 grains pour 
chaque échantillon. Trois lignes horizontales, trois verticales et deux en diagonales sont 
tracées, les grains b étant équiaxes (cf. Figure II-9).  

 
Figure II-9 

 

II.3.4.2. Détermination de la fraction volumique de phase a 

Pour le calcul de la fraction volumique de la phase a, les images réalisées en MEB-FEG 
sont seuillées, pour sélectionner uniquement la phase a, comme montré sur la 
Figure II-10
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e. A 

fins et très enchevêtrés est complexe. La fraction volumique de phase a supposée égale à 

binaire constituée de pixels noirs (0) pour la phase a et de pixels blancs (255) pour la 
phase b. 

 
 

Figure II-10 : Images MEB-FEG avant seuillage (à gauche) et après seuillage (à droite) 

Un programme Matlab a été codé pour réaliser le calcul de la fraction volumique de 
phase a 
la larg II-11). Le calcul de 
la fraction volumique de phase a est réalisé sur chacune des bandes, et le résultat est 

a en 
fonction de la profondeur.  

 
Figure II-11 : Image panoramique seuillée et exemple de bandes isolées pour le calcul de la 

fraction volumique de phase a 

de phase a  et en proche surface a donc pu 
être caractérisée . Ces mesures ont été réalisées sur tous les 
échantillons après traitements thermiques de vieillissement. 
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II.3.4.3. Mesure de la largeur moyenne des lamelles a 

Au vue de la microstructure particulière de cet alliage, les lamelles a étant très 

moyenne. Le choix a ainsi était fait de déterminer une largeur moyenne des lamelles a. 
Pour ce faire, une procédure de squelettisation des images a été mise en place. La 

binaire. Le squelette est ainsi une représentation compa
ligne centrée dans la forme (cf. Figure II-12).  

 
Figure II-12 [Arlicot, 2012] 

Il existe différentes méthodes de squelettisation, telles que la méthode par amincissement 
ou celle basée sur les cartes des distances. Dans le cadre de cette étude, la première 

 image par amincissement consiste à 

 

Le protocole utilisé e ImageJ. 
-

Vient ImageJ (cf. 
Figure II-13). Une analyse du squelette est ensuite lancée, pour isoler chaque branche du 
squelette pour en déterminer sa longueur. 
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Figure II-13 : Image seuillée et érodée (à gauche) puis squeletisée (à droite) 

Trois données sont nécessaires pour extraire la largeur moyenne des lamelles a 

Stot. La fraction volumique de la phase a fva est ensuite mesurée sur 

Ltota, somme des longueurs de toutes les branches isolées, est nécessaire. La largeur 
moyenne est ai Équation II-1. 

  Équation II-1 

Les calculs de largeurs moyennes de lamelles a 

initial CBDP. Pour une grande majorité des couples Température - temps, trois images 
prises au MEB-FEG dans trois grains différents ont été analysées. 
largeur moyenne des lamelles a a ainsi été étudiée et mise en relation avec la température 
et la durée de vieillissement. 

II.3.4.4. Mesure de la distance inter-lamellaire a 

a, une étude 
-lamelles a a également été menée. Le logiciel ImageJ 

-lamelles a 
-FEG, un seuillage est réalisé pour isoler 

la phase a. Les couleurs sont ensuite inversées pour faire apparaitre en noir la phase b 
(cf. Figure II-14). La fraction volumique de phase b est ensuite mesuré
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érosion et une dilation sont rajoutées, et que la fraction volumique de phase b est mesurée 
à chaque étape.  

  
Figure II-14 : Image seuillée avec la phase a en noire (à gauche) puis avec couleurs 

inversées avec la phase b en noire (à droite) 

phase b). Ainsi
b est tracée en fonction de la distance inter-lamelles a 

(cf. Figure II-15). 

 
Figure II-15 : Evolution de la fraction volumique de phase b en fonction de la distance 

inter-lamelles a 

Une distance moyenne entre lamelles a Équation II-2, avec di, la 
distance inter-lamelle, fvi la fraction volumique correspondante.  
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  Équation II-2 

Les calculs de distances inter-lamelles a moyennes ont été réalisés sur les images de 

des couples Température - temps, trois images prises au MEB-FEG dans trois grains 
-lamelles a a ainsi 

été étudiée et mise en relation avec la température et la durée de vieillissement. 

II.3.5. Microdureté 

 la température et de la durée de 

e  g 
à 1 kg afin de mesurer la dureté du matériau, à noter que seules les charges supérieures 
à 100 g sont calibrées. Les diagonales des empreintes de dureté sont ensuite mesurées à 

e de notre étude, une masse de 100 g a 
20 µm à  25 µm, en 

fonction de la dureté du matériau. Un second microduromètre a été utilisé, pour les 
échantillons vieillis lors des plus longues durées (5000h et 10000h). Ce microduromètre 

 ; la masse utilisée est 
de 100 g.  

La même procédure de filiation pour les profils de microdureté en coupe a été suivie pour 
chaque échantillon (cf. Figure II-16 ). Une première mesure à 50 µm de profondeur de la 
surface est réalisée, puis 9 autres tous les 100 
Cette série de mesure est menée 3 fois. Des mesures complémentaires à 20 µm, 30 µm, 
40 µm et 50 µm 
Ainsi 38 mesures de dureté sont réalisées pour chaque échantillon. 
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Figure II-16 : Schéma du protocole de mesure de microdureté 

II.4. Caractérisation des propriétés mécaniques 
Une caractérisation des propriétés mécaniques en traction et en fatigue a été réalisée sur 
les différents lots matière précédemment exposés (cf. partie II.1).  

II.4.1. Géométrie des éprouvettes 

Les éprouvettes utilisées pour réaliser les essais de traction et de fatigue sont des 
éprouvettes plates, usinées par découpe laser sur des tôles de Ti-b21S.  Les plans 

e trouvent sur la Figure II-17. Les éprouvettes de traction 
possèdent une zone utile de 7 mm de largeur sur une longueur utile de 30 mm. Les 
éprouvettes de fatigue ont une largeur de 10 mm et une zone amincie de largeur 7 mm 
est présente afin de concentrer les contraintes sur cette zone, le coefficient de 
concentration de contrainte est ainsi égal à 1,2. 

  
 

Figure II-17 
fatigue (à droite) 

 

A 
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II.4.2. Essais réalisés 

Au cours de cette étude, des essais de traction et de fatigue ont été réalisés. Les dispositifs 
mis en place ont permis de mener 

ments utilisés. Les protocoles expérimentaux et 
les méthodes de dépouillement des essais sont ensuite détaillés. 

II.4.2.1.  

Les essais de traction et de fatigue ont été réalisés sur une machine servohydraulique 
MTS 810 de capacité 100 kN. Pour des essais à haute température, un four à lampe trois 
zones est utilisé, pouvant atteindre une température maximale de 1000°C, avec des 

 

 
Figure II-18 : Photographie de  

mpatible avec un four à 

serrées par des vis.  Le montage est schématisé sur la Figure II-19.  
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Eprouvette à tester 

Plaquette de serrage 

 
Figure II-19  

Lors des premiers essais de fatigue, des amorçages de rupture récurrentes apparaissaient 
au niveau des trous dans les têtes des éprouvettes. Ces ruptures étaient provoquées par 

uvettes polies 
 

  

Figure II-20 : Montage des éprouvettes de fatigue 

Pour les essais à hautes températures, trois thermocouples K de pilotage sont soudés sur 
une éprouvette sacrificielle, celle- II-21). 

traitées thermiquement ne permet pas de souder les thermocouples directement sur 
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Thermocouples K 

fatigue à tester peut engendrer des défauts en surface, devenant ainsi des zones 
amorçage de la rupture. 

 
Figure II-21 : Eprouvette de fatigue et éprouvette sacrificielle avec les thermocouples K 

soudés par point 

II.4.2.2. Essais de traction 

II.4.2.2.1.  

Lors des essais de traction monotone, la déformation est pilotée par la vitesse de 
déplacement de la traverse 1,3.10-2 mm.s-1, soit 4,3.10-4 s-1. Pour les essais à haute 
température, une précharge à 500N est appliquée lors de la chauffe. Une fois la 

argée pour atteindre une force nulle, 

traverse imposée. Lors des essais de traction, la déformation est mesurée par le 
déplacement de la traverse, ce qui englobe la déformation de la ligne et le glissement 

ambiante, un extensomètre est également utilisé pour mesurer la déformation de 
 

Des essais de traction avec sauts de vitesse de déformation ont été réalisés lors de la 

à savoir e4=4,3.10-4 s-1, cette vitesse référence est appliquée lors de la déformation 
élastique, ainsi que lors des premiers pourcentages de déformation plastique. La vitesse 
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vitesses de déformation sont alors de e3=4,3.10-3 s-1 et e5=4,3.10-5 s-1. Pour chaque palier, 
une déformation plastique de 2 % est appliquée, avant chaque changement de vitesse de 
déformation. 

Sur les lots de matières CBDP et traité TIMET, des essais de traction monotone et avec 

la vitesse de déformation. 

Sur les lots de matières brut TIMET et CBDP, des essais de traction à 20°C ont été 

également été réalisés avant et après vieillissement.  

A noter également que pour chaque condition thermique de vieillissement et chaque 

 

II.4.2.2.2. Traitement des données des essais de traction monotone 

et déformation réelles sont calculées grâce aux Équation II-3 et Équation II-4, avec  la 
longueur initiale et   

  Équation II-3 

  Équation II-4 

La Figure II-22 représente une courbe de traction type, ainsi que les valeurs 
s0,2) est la contrainte 

 % de déformation plastique. La résistance maximale en traction 
(sM) correspond à la 

-

partie utile de 
combinaison des modules 
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 rupture (e%

rupture. Pour les essais de traction à température ambiante
Pour les essais de traction aux autres 

températures, la déformation est mesurée par le seul déplacement de la traverse, 

m  après essais, puis 
ImageJ.  

 
Figure II-22 : Courbe de traction avec les caractéristiques mécaniques extraites 

II.4.2.2.3. Traitement des données des essais avec sauts de vitesse de 
déformation 

Comme pour les essais de traction monotone, les courbes de traction avec sauts de vitesse 

ca
paramètre m Équation II-5 , où et représente respectivement la 
contrainte et la vitesse de déformation avant le saut de vitesse et et  la contrainte 
et vitesse de déformation après le saut de vitesse.  

  Équation II-5 

Co
ntr

ain
te 

vra
ie 

(M
Pa

)

Déformation vraie (%) 

s0.2

sM

e%

E

s0.2

sM

e%

E
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La Figure II-23 représente une courbe de traction avec sauts de vitesses de déformation 
ainsi que les positions des différents paramètres m. 

 
Figure II-23 : Courbe de traction avec sauts de vitesse de déformation et position des 

différents paramètres m 

II.4.2.3. Essais de fatigue 

II.4.2.3.1.  

Les essais de fatigue uniaxiale ont été réalisés à force imposée, à une fréquence de 50 Hz, 
pour un rapport de contraintes R ≥ 0,1, en utilisant un signal de type sinusoïdal. La 
majorité des essais de fatigue a été réalisée avec un rapport de contraintes de 0,1. Pour 

 N. 
Pour les essais à une température supérieure à la température ambiante, une précharge 
à 500 
chargement cyclique commence. La contrainte de non-rupture sNR du matériau, pour 
chaque état métallurgique étudié, a été déterminée pour un nombre de cycles à rupture 
supérieur à 107 cycles. 

La valeur de la force appliquée  es Équation II-6, où  
est la contrainte maximale souhaitée, et  la section minimale au centre du chanfrein. 

  Équation II-6 

Co
nt

ra
int

e v
ra

ie 
(M

Pa
)

Déformation vraie (%)

e4 e3 e4 e5 e4

m43
m34

m45 m54

s2

s1

s1

s2

s2

s2s1

s1
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Des essais de fatigue à 20°C et 550°C ont été réalisés sur des éprouvettes du lot de matière 

 ambiante, 
toutes les conditions Température - temps ont été étudiées. A 550°C, seules les 
éprouvettes vieillies à 450°C, 550°C, 600°C et 700°C pendant 500h, 2500h, 5000h et 
10000h ont été testées en fatigue.  

II.4.2.3.2. Traitement des données des essais de fatigue 

C f pour une 

nombre de cycles à rupture. Ainsi pour chaque état métallurgique étudié, une courbe 
identique à celle représentée en Figure II-24 est obtenue. Du fait du nombre limité 

tracer la courbe de Wöhler correspondante. 

 
Figure II-24 : Courbe de Wöhler type obtenue  
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ax

im
ale

 (M
Pa

)

Nombres de cycles à rupture Nf



  
Chapitre II   

 75  

 

  



Evolution microstructurale et comportement mécanique après vieilissement sous air de 
b21S 

76  

 

 

 

 



 
 Chapitre III  Evolutions microstructurales 

 77   

 

Chapitre III. Evolutions microstructurales 

III.1. Microstructure avant vieillissement .............................................. 79 

III.2.  ................................... 79 

III.2.1. Effet de la température de vieillissement ................................ 80 

III.2.2. Effet de la durée de vieillissement ........................................... 82 

III.2.3. Quantification des paramètres microstructuraux .................... 84 

III.2.3.1. Fraction volumique de phase a .......................................... 85 

III.2.3.2. Largeur moyenne des lamelles a ........................................ 87 

III.2.3.3. Distance inter-lamelles a .................................................... 89 

III.3. Microstructure en surface après vieillissement .............................. 93 

III.3.1. Observations métallographiques .............................................. 93 

III.3.2. Fraction volumique de la phase a ............................................ 97 

 
  



Evolution microstructurale et comportement mécanique après vieilissement sous air de 
b21S 

78  

 

  



 
 Chapitre III  Evolutions microstructurales 

 79   

 

-b21S a été réalisée avant et après les 
traitements thermiques de vieillissement, pour étudier leur impact sur les paramètres 

après vieillissement 
Annexe I.  

III.1. Microstructure avant vieillissement 
La Figure III-1 présente la microstructure avant vieillissement du Ti-b21S, du lot matière 
CBDP. La microstructure initiale se caractérise par des grains b équiaxes de taille 
moyenne 115 µm. La phase a précipite le long des joints de grains, nommée aGB, formant 
un liseré quasi-continu. A partir de cette précipitation, des colonies de plaquettes de 
phase a, aWGB, se développent et croissent vers les centres des grains b
des grains, la phase a précipite sous forme de lamelles plus fines, aWI. La taille des 
lamelles a est hétérogène puisque les lamelles aWI sont plus fines que les lamelles aWGB. 

la fraction volumique de phase a  %, la largeur moyenne 
des lamelles est de 0,11 µm, pour une distance inter-lamelles a de 0,20 µm. 

  
Figure III-1  

III.2.  
Dans un premier temps

est 
représenté Annexe II, nous ne reprenons ici que quelques exemples de vieillissement 
les plus représentatifs. 
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III.2.1. Effet de la température de vieillissement 

La Figure III-2 présente les microstructures après vieillissements à 450°C (a), 550°C (b), 
600°C (c) et 700°C (d) pendant 500h. Sur toutes ces microstructures, les morphologies 

t retrouvées, à savoir la précipitation aux joints des 
grains b aGB, ainsi que les précipitations intragranulaires aWGB depuis les joints de grains 
et aWI a est remarquée, 
mais elle est différente selon la température de vieillissement. En effet, pour les 
températures 450°C et 550°C, les lamelles aWGB, de part et 
grains b, sont plus grossières que les lamelles aWI b. A 600°C, cette 
différence de taille entre les deux types de lamelles est toujours notable, mais moins 
marquée aWI grossissent fortement 
pour atteindre la même largeur que les lamelles près des joints de grains aWGB

lamelles aWI grossissent beaucoup moins. Ainsi, on retrouve une hétérogénéité au sein de 
la distribution de taille aWI 
températures, on note plutôt une hétérogénéité entre la précipitation à ur des 
grains et aux joints de grains. La dernière observation porte sur la largeur des 
lamelles aGB tapissant les joints des grains b qui augmente au fur et à mesure de 

 de la température de vieillissement.  

Un complément de précipitation a est observé pour les deux plus basses températures 
450°C et 500°C. (cf. Figure III-3 (a) et (b)). Des lamelles a très fines se forment entre 
les précipités a présents avant vieillissement. Cette précipitation a 
plus observée pour les vieillissements aux températures supérieures à 500°C. 
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Figure III-2 : Microstructures après vieillissement pendant 500h à 450°C (a), 550°C (b), 

600°C (c) et 700°C (d) 

  
Figure III-3 : Microstructures après vieillissement pendant 500h à 450°C (a) et 500°C (b) 

 

(c) (d) 

(b) 

(a) (b) 

(a) 
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Des vieillissements thermiques complémentaires à 450°C pendant de plus courtes durées 
(24h à 120h) ont été menés pour déterminer à partir de quand la phase a secondaire fine 
précipite. La Figure III-4 présente la microstructure obtenue au bout de 24h de 
traitement thermique à 450°C. Les lamelles a fines secondaires sont ainsi déjà observables 
entre les précipités a primaires. La précipitation de cette population secondaire de 
lamelles a commence donc à des durées inférieures à 24h. 

 
Figure III-4 : Microstructure après vieillissement à 450°C pendant 24h 

III.2.2. Effet de la durée de vieillissement 

été choisies 450°C et 600°C. Les microstructures des échantillons vieillis à ces deux 
températures pendant 500h, 5000h et 10000h sont présentées sur la Figure III-5.  

Intéressons-nous dans un premier temps à la plus basse température de vieillissement 
450°C. Les microstructures des échantillons vieillis pendant 500h, 5000h et 10000h sont 
présentés sur la Figure III-5, respectivement (a), (b) et (c). Pour les trois durées de 
vieillissement, aucune évolution de la microstructure ne semble visible. Les lamelles aGB, 
aWGB et aWI ne semblent pas grossir ni coalescer. La taille de ces lamelles a primaires 
reste très hétérogène, les précipités aWGB sont ainsi plus grossiers que les lamelles aWI au 

a fine secondaire 
est observable quelle que soit la durée du traitement thermique. Aucun effet de la durée 

st à noter pour les deux températures de vieillissement supérieures 500°C et 550°C, la 
population de lamelles a secondaire est retrouvée à 500°C quelle que soit la durée, mais 

 

aGB 

aWI 

aS 
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La Figure III-5 présente les microstructures des échantillons vieillis à 600°C pendant 
500h (d), 5000h (e) et 10000h 

thermique, les deux types de précipités, aWGB et aWI se distinguaient par leur taille et 
épaisseur, ils se différencient de moins en moins, voire plus du tout pour la plus longue 
durée de traitement 10000h. Cependant, il semble que certains précipités grossissent et 

b sans 
distinction entre la zone proche des joints des grains b 
précipités a grossiers côtoient des plus fins dans tout le grain. De plus, une zone sans 
précipité est observée autour des plus larges lamelles a
la matrice en éléments b- s joints 
des grains b, aGB quand la durée de 
vieillissement thermique augmente. Des zones sans lamelles a sont également observables 
autour des aGB. Cet effet de la durée de vieillissement se retrouve pour les températures 
de vieillissement supérieures, à savoir 650°C et 700°C, avec les mêmes conséquences sur 
la croissance et la coalescence favorisées pour certaines lamelles a, ainsi que 

ment des aGB

température de vieillissement augmente.  
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Figure III-5 : Microstructures après vieillissements à 450°C (colonne de gauche) et 600°C 

(colonne de droite) pendant 500h (a) et (d), 5000h (b) et (e) et 10000h (c) et (f) 

III.2.3. Quantification des paramètres microstructuraux 

Différents paramè
-b21S après vieillissement. Ainsi, la fraction volumique de la phase a, la largeur 

moyenne des lamelles a, et la distance inter-lamelles a ont été quantifiées pour chaque 
couple Température - temps de vieillissement. 

(d) (a) 

(c) (f) 

(b) (e) 
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III.2.3.1. Fraction volumique de phase a  

Intéressons-  la fraction volumique de phase a 
avec la température et la durée de vieillissement, comme présentée sur la Figure III-6. 
La procédure de mesure de la fraction volumique de phase a est présentée dans la 
partie II.3.4.2. Pour les deux plus basses températures, les deux populations de lamelles 
a primaire et a secondaire fine ont été prises en compte dans la mesure de la fraction 
volumique de la phase a. Rappe
phase a  %. La fraction volumique de phase a après vieillissement est toujours 
supérieure à celle du matériau non vieilli. Bien que supérieure au niveau du non vieilli 
pour les plus basses températures, la fraction volumique de phase a diminue 
progressivement quand la température de vieillissement augmente. En effet, pour le 
matériau vieilli  à 450°C pendant 500h, la fraction volumique de phase a  %, 
et après le vieillissement à 700°C pendant 500h, elle est de 36 %. Rappelons que la 

-b -delà de cette 
température, seule la phase b 
la fraction volumique de la phase a lorsque la température de vieillissement se rapproche 
de la température de transus b.  

 
Figure III-6 : Evolution de la fraction volumique de phase a en fonction de la température 

de vieillissement pour toutes les durées de vieillissement 

vieillissement. La Figure III-7  a 
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pour trois températures 450°C, 600°C et 700°C en fonction de la durée de vieillissement. 
Comme vu précédemment, la fraction volumique de phase a augmente dès 500h de 
vieillissement pour les trois températures. Pour la température 450°C, les deux 
populations de lamelles a primaire et secondaire ont été prises en compte. La fraction 
volumique de phase a e 

autre. En effet, la fraction volumique de phase a 
de la durée. Cette évolution est identique à celles obtenues pour les températures de 
vieillissement 550°C et 650°C. A 700°C, la fraction volumique de phase a augmente très 
fortement avec la durée de vieillissement. R  pour 5000h 

rogénéité de la 
microstructure.  

 
Figure III-7 : Evolution de la fraction volumique de phase a en fonction de la durée de 

vieillissement pour les températures 450°C, 600°C et 700°C 

Au paragraphe III.2.1
complémentaire de phase a avec des lamelles plus fines que celles initialement présentes 
avant vieillissement. La fraction volumique de cette seconde population de lamelles a a 
été quantifiée et les résultats sont présentés sur la Figure III-8. La fraction volumique de 
la phase a  % après vieillissement à 450°C, et diminue à 11 % à 
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température de vieillissement 500°C, puisque la fraction volumique diminue de près de 
4 % entre 500h et 2500h de vieillissement.  

 
Figure III-8 : Evolution de la fraction volumique de phase a secondaire fine en fonction de 
la température de vieillissement 450°C et 500°C pour toutes les durées de vieillissement 

III.2.3.2. Largeur moyenne des lamelles a 

a a été étudiée en fonction de la température et de 
la durée du traitement thermique. La largeur moyenne des lamelles a est mesurée grâce 
à la procédure présentée dans la partie II.3.4.3. La Figure III-9 présente cette évolution 
de largeur des lamelles a en fonction de la température de traitement thermique, pour 
toutes les durées de vieillissement. Pour les basses températures (450C° et 500°C), les 
deux populations de lamelles a primaire et secondaire ont été prises en compte. Constante 
et égale à celle du matériau non vieilli pour les deux plus basses températures de 
vieillissement 450°C et 500°C, la largeur moyenne de lamelles a augmente 
pr
vieillissements de 500h, la largeur moyenne évolue de 0,11 
450°C à 0,21 µm pour celui vieilli à 700°C. Cette augmentation de la largeur moyenne 
des lamelles a est due à deux phénomènes : la croissance et la coalescence des lamelles a. 
Ces deux phénomènes ont déjà été observés grâce aux observations métallographiques.  
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Figure III-9 : Evolution de la largeur moyenne des lamelles a en fonction de la température 

de vieillissement pour chacune des durées de vieillissement 

vieillissement. La Figure III-10 a 
en fonction de la durée de vieillissement pour les trois températures 450°C, 600°C et 
700°C. A 450°C, la largeur moyenne de lamelles a 
10000h de traitement thermique. La même évolution se retrouve pour les échantillons 
vieillis à 500°C. Quand les échantillons sont vieillis à 600°C, la largeur moyenne des 
lamelles a 
atteignant 0,20 µm au bout de 10000h de vieillissement. Remarquons également la 

forte hétérogénéité de la largeur des lamelles a b. Cette dispersion 

des précipités a. Cette évolution est commune aux températures de vieillissement 550°C,  
650°C et 700°C. Pour toutes ces températures de vieillissement, la largeur de lamelles a 

Figure III-10, la courbe représentant 
a à 700°C et montre bien la forte 

augmentation de celle-  également 
la forte dispersion des valeurs après vieillissement pendant 5000h, signe de la forte 
hétérogénéité de taille des précipités a, déjà observée dans la partie précédente lors des 
observations métallographiques. Cette augmentation de la largeur des lamelles a atteste 
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a. La forte dispersion des valeurs après 
vieillissement à 700°C pendant 5000h met en exergue le fait que certains précipités 

 

 
Figure III-10 : Evolution de la largeur moyenne de lamelles a en fonction de la durée de 

vieillissement pour les trois températures 450°C, 600°C et 700°C 

III.2.3.3. Distance inter-lamelles a 

Le dernier paramètre caractéristique de la microstructure est la distance entre les 
lamelles a. La distance moyenne inter-lamelles a est mesurée grâce à la procédure 
présentée dans la partie II.3.4.4 -lamelles en fonction de 
la température de vieillissement est présentée dans la Figure III-11 pour chaque durée de 

a 
-à-dire les lamelles a primaires et secondaires. La distance 

inter-lamelles a pour le maté  µm. La distance moyenne entre 
les précipités a augmente progressivement avec  de la température de 
v  µm après vieillissement à 450°C pendant 500h, elle atteint 
0,44 µm après vieillissement à 700°C pour une même durée. Pour les trois températures 
de vieillissement les plus basses, de 450°C à 550°C, la distance inter-lamelles a est 
inférieure à celle du non vieilli, quelle que soit la durée de vieillissement.  
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Figure III-11 : Evolution de la distance inter-lamelles a en fonction de la température de 

vieillissement pour chaque durée de vieillissement 

férent en fonction de la température 
de vieillissement. La Figure III-12 
précipités a en fonction de la durée de vieillissement pour trois températures 
caractéristiques 450°C, 600°C et 700°C. Pour la première température 450°C, la distance 
inter-lamelles a

 reste constante à 0,05 µm. Cette 
constance de la distance inter-lamelles a se retrouve à 500°C. Ce phénomène est le 
résultat de la germination de la seconde population de précipités a fins entre ceux 
présents initialement, diminuant ainsi la distance moyenne entre les précipités. De plus, 
la fraction volumique et la largeur des précipités a 

tion de la distance inter-
lamelles a.  

Pour les deux températures 600°C et 700°C, la distance moyenne entre les précipités a 
augmente avec de la durée de vieillissement. Cette augmentation en fonction de la durée 

Remarquons toutefois la dispersion des résultats 
-

lamelles a b

durées. Cette évolution de la distance inter-lamelles a est cohérente avec celles de la 
fraction volumique et de la largeur moyenne de lamelles a. En effet, pour les températures 
intermédiaires (550°C et 600°C), la fraction volumique diminue légèrement, et la largeur 
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des précipités a augmente modérément avec la durée de vieillissement. Les précipités a 

modérée de la distance entre les précipités a observée ici. A 700°C, la distance inter-
lamelles a  

lamelles a augmente
et coalescent, la distance inter-lamelles a augmente ainsi plus fortement. Il est toutefois 
intéressant de noter la très forte dispersion des résultats à 700°C de vieillissement pour 
tous la taille des 
précipités et donc de la distance inter-lamelles a. En effet, les observations 
métallographiques avaient montré la présence de très gros précipités a côtoyant des plus 
petits, preuve de la coalescence des précipités a.  

 
Figure III-12 : Evolution de la distance moyenne entre les lamelles a en fonction de la 

durée de vieillissement pour les trois températures 450°C, 600°C et 700°C 

après vieillissement 

-b a+b. La 
précipitation a est présente au niveau des joints de grains ains  b. 

température et de la durée de vieillissement. Trois domaines de températures sont ainsi 
distingués : le premier concerne les deux plus basses températures 450°C et 500°C, le 
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second les températures de vieillissement de 550°C à 650°C, et enfin le dernier est celui 
de la plus haute température de vieillissement 700°C.  

Lorsque le matériau est vieilli aux basses températures 450°C et 500°C, un complément 
de précipitation de phase a apparait. Cette phase a complémentaire est appelée phase a 
secondaire. La fraction volumique de phase a est donc élevée (65 % à 450°C et 60 % à 
500°C) et supérieure à celle du matériau non vieilli. Ces lamelles a secondaires étant très 
fines a est très légèrement inférieure à 
celle du matériau non vieilli. Enfin, la distance inter-lamelles est inférieure à celle du 
matériau non vieilli du fait de la précipitation de phase a secondaire entre les précipités a 
primaires. Une légère augmentation de la fraction volumique de phase a avec la durée 
est à noter pour 450°C, mais la largeur moyenne et la distance inter-lamelles a évoluent 
peu avec la durée.  

À des températures intermédiaires (550°C - 650°C), aucune précipitation a secondaire 
e. La fraction volumique de phase a 

 % à 550°C à 38 % à 650°C, restant ainsi toujours 
supérieure à celle du matériau avant vieillissement. La largeur moyenne des lamelles a, 
similaire après vieillissement à 550°C à celle du matériau non vieilli, augmente avec la 
température de vieillissement. A 550°C, la fraction volumique est ainsi bien supérieure à 
celle du matériau non vieilli, tandis que la largeur moyenne des lamelles a est identique 
à celle du matériau non vieilli. En combinant ces deux paramètres, nous en déduisons 
que les lamelles a sont présentes en 
pour des morphologies similaires. Ce constat explique le fait que la distance inter-
lamelles a à cette température soit inférieure à celle du matériau non vieilli. Pour les 
températures de vieillissement supérieures à 550°C, les lamelles a croissent et coalescent, 

a mais aussi celle de la 
distance inter-lamelles. Notons également que dans ce domaine de température, la durée 
de vieillissement impacte la microstructure. Remarquons ainsi la diminution très légère 
de la fraction volumique de phase a, mais la très nette augmentation de la largeur 
moyenne des précipités a, ainsi que de la distance inter-lamelles a. Ces variations des 
paramètres microstru
vieillissement. 

Les évolutions microstructurales à 700°C, plus haute température de vieillissement de 
cette étude, se distinguent des autres. La fraction volumique de phase a, proche de celle 
du non vieilli après 500h de vieillissement, augmente avec la durée de vieillissement. La 
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largeur moyenne de lamelles a ainsi que la distance inter-lamelles augmentent également 
avec la durée de vieillissement, attestant de la croissance et coalescence des précipités a. 

III.3. Microstructure en surface après vieillissement  

 
la phase a sera présentée pour caractériser les modifications de microstructures. 

est représentée dans 
Annexe III, nous ne reprenons ici que quelques exemples de vieillissement les plus 

représentatifs. 

III.3.1. Observations métallographiques 

La Figure III-13 présente les microstructures en proche surface des échantillons vieillis 
pendant 500h à 450°C (a), 550°C (b), 600°C (c), et 700°C (d). Pour la plus basse 
température 450°C, la précipitation a a 
primaire initialement présente (cf. Figure III-14 (a)). Une hétérogénéité de taille des 
précipités a primaires est observée, les lamelles a sont plus grossières sur une dizaine de 
microns. La précipitation de cette deuxième population est également observable pour la 
température de vieillissement de 
vieillissement, la taille des lamelles a primaire augmente. Cette observation a déjà été 

(T ≥ 550°C), des différences de taille de lamelles a sont observées entre la surface et le 
t à 550°C, la microstructure, plutôt grossière en proche 

surface, devient plus fine à partir de 79 µm de profondeur, puis redevient grossière à 
111 µm de profondeur. A 600°C, les précipités a sont longs et épais sur les quatre-vingts 
premiers microns. Après vieillissement à 700°C, la taille des précipités a est régulière 

 µm de profondeur, puis des précipités a grossiers viennent côtoyer des 
précipités plus fins. Notons que la profondeur limite déterminant un changement de 
microstructure entre la 
échantillons vieillis.  
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Figure III-13 : Microstructures en proche surface des échantillons vieillis pendant 500h à 
450°C (a), 550°C (b), 600°C (c) et 700°C (d)  

distingue des autres microstructures en proche surface (cf. Figure III-14 (b)). En effet, 
a -ci 

précipite en proche surface, sur 5,5 µm de profondeur uniquement. Cette précipitation a 
fine en proche surface est également présente pour des durées de vieillissement plus 
élevées, mais uniquement pour cette température de vieillissement. De plus, dans cette 
zone en très proche surface, la précipitation a primaire est 

(a) 

(b) 

(c) 

(d) 

0 50 µm 100 µm 
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a secondaire est présente, 
  

  
Figure III-14 : Microstructures en proche surface des échantillons vieillis pendant 500h à 

450°C (a) et 550°C (b)  

La Figure III-15 présente les microstructures en proche surface des échantillons vieillis à 
450°C et à 600°C pour diverses durées de vieillissement 500h, 5000h et 10000h. Pour les 
vieillissements à 450°C, et quelle que soit la durée de vieillissement, la microstructure est 
hétérogène. Des précipités a secondaires précipite
La taille des précipités a primaire est elle aussi hétérogène. Certaines lamelles a primaires 
plus grossières bordent les joints des grains b. Pour les vieillissements à 600°C, la taille 
des précipités augmente légèrement avec la durée de vieillissement. De plus, les  joints 
de grains b 

notamment à 700°C.   

(a) (b) 
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Figure III-15 : Microstructures en proche surface des échantillons vieillis à 450°C et 600°C
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III.3.2. Fraction volumique de la phase a 

 de la phase a avec la profondeur a été 
menée afin de caractériser les modifications de la microstructure avec la température et 
la durée de vieillissement en proche surface, suivant la procédure expliquée dans la 
partie II.3.4.2. 

La Figure III-16 a avec la 
profondeur pour trois températures 550°C, 600°C et 700°C. Il nous a été impossible de 
réaliser cette étude pour les températures les plus basses (450°C et 500°C). En effet, les 

suffisante pour isoler convenablement les lamelles a secondaires avec le seuillage de 
a correctes. Pour les trois 

températures de vieillissement, la fraction volumique de la phase a en très proche surface 

profondeur. Pour la température de vieillissement 550°C, la fraction volumique de la 
phase a   %. Dans la partie 
précédente (cf. Partie III.2.3.1), nous avions trouvé une fraction volumique de 55 ± 2 % 

a est probablement sous-estimée en 
très proche surface (» 10 µm), du fait de la présence de lamelles a secondaires fines, 
malheureusement non observables à ce grandissement. Pour la température de 
vieillissement 600°C, la fraction volumique de la phse a en surface  % 
pour atteindre un niveau légèrement inférieur à 50 % à coeur. Enfin pour la température 
de vieillissement de 700°C, la fraction volumique de la phase a 
à plus de 60 % et diminue progressivement pour atteindre près de 40 
des courbes pour les deux plus hautes températures, nous pouvons aisément penser que 

pouvons toutefois constater que la fraction volumique de la phase a 

la partie III.2.3.1.  
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Figure III-16 : Evolution de la fraction volumique de la phase a avec la profondeur pour les 

trois températures de vieillissement 550°C, 600°C et 700°C 

Figure III-17 présente les 
évolutions de la fraction volumique de la phase a 
trois températures 550°C (a), 600°C (b) et 700°C (c). Quelles que soient la durée et la 
température de vieillissement, la fraction volumique de la phase a décroit avec 

fraction volumique en très proche surface augmente avec la durée. Des différences sont 
toutefois à noter entre les températures. Pour les deux premières températures 550°C et 

sont supérieures à celles des vieillissements à 500h. 
entre 5000h et 10000h de vieillissement, cela indique que la microstructure est stabilisée 
à partir de 500 mparées, la 

. Comme pour les températures 
précédentes, les fractions volumiques de la phase a augmentent avec la durée. Toutefois, 

la plus longue durée. Cette particularité était déjà observée dans la partie III.2.3.1. Une 
forte dispersion des valeurs à partir de 130 µm pour 500h et 100 µm pour 5000h attestent 

s précipités a.   
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Figure III-17 : Evolution de la fraction volumique de la phase a avec la profondeur après 

vieillissements pendant 500h, 5000h et 10000h à 550°C (a), 600°C (b) et 700°C (c) 

Synthèse des évolutions microstructurales en proche surface après 
vieillissement 

Après vieillissement thermique, la microstructure évolue de façon particulière en très 
proche surface. En effet, qualitativement, la morphologie des lamelles a est différente en 
très proche surface, celles-
également la présence de lamelles a secondaires en très proche  

a  

a 
-ci en très proche surface par rapport 

avec la température de vieillissement mais aussi avec la durée de vieillissement. 
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Dans ce chapitre, l b21S a été étudiée grâce à différentes 
analyses et mesures, comme le suivi de la  la 

électronique. 
ent en Annexe I. 

IV.1. Prise de masse 

en jeu 
ivi de la prise de masse, les deux 

phénomènes sont pris en compte. 

Chaque coupon a été pesé avant et après traitement thermique pour suivre la prise de 
Figure IV-1 présente le gain de masse 

par unité de surface en fonction de la durée du traitement thermique pour les trois plus 
basses températures 450°C, 500°C et 550°C (cf. Figure IV-1 (a)) et pour les trois plus 
hautes températures 600°C, 650°C et 700°C (cf. Figure IV-1 (b)). Notons que tous les 
vieillissements ont été réalisés en étuve. Pour les trois plus basses températures, les prises 
de masse sont relativement faibles, augmentant progressivement de manière parabolique 
avec la durée de vieillissement. Les prises de masse restent cependant toujours inférieures 
ou égales 0,5 mg/cm², quelle que soit la température et la durée de vieillissement. Pour 
des températures supérieures à 550°C, les prises de masse sont plus importantes, et 

élévation de la température. Notons que les résultats des 

faussées.  
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Figure IV-1 : Suivi de prise de masse après vieillissement pour les échantillons du lot 
CBDP pour les trois plus basses températures (a) et les trois plus hautes températures (b) 
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La prise de masse par unité de surface pour chaque température augmente de façon 
parabolique avec la durée du traitement thermique de vieillissement, comportement 
caractéristique des alliages de titane pour cet intervalle de température. Le gain de masse 
peut alors être exprimé suivant la loi parabolique suivante : , où  est le 
gain de masse par unité de surface, kp t la durée 

Figure 
IV-2) 

 

Figure IV-2 : Prise de masse par unité de surface au carré en fonction de la durée de 
vieillissement 

Pour les trois plus 
valeurs des kp sont en effet du même ordre de grandeur. Le kp à 600°C augmente 
significativement de deux ordres de grandeur par rapport au kp des températures 

ur 20 quand la température de vieillissement augmente à 650°C 
700°C. Les valeurs de kp pour chacune des températures de 

vieillissement sont résumées dans le Tableau IV-1. 

Tableau IV-1 : Valeurs de kp obtenus pour chaque température de vieillissement 
 

450°C 500°C 550°C 600°C 650°C 700°C 
kp (10-8 mg².cm-4.s-1) 0,127 0,526 0,821 13,5 295 1110 
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Une comparaison des kp obtenus pour chacune des microstructures initiales (mis en 
solution et CBDP), avec les résultats référencés dans la littérature peut ainsi être réalisée. 
La Figure IV-3 

mparés à 
ceux obtenus par Wallace et al. [Wallace, 1992] et par Sansoz et al. [Sansoz, 2004].  

 
Figure IV-3 : Diagramme -bb
CBDP et mis en solution, comparées à celles de Sansoz et al. obtenues pour un alliage 
Tib21S a+b [Sansoz, 2004] et Wallace et al. obtenues pour un alliage Tib21S 100 % b 

[Wallace, 1992] 

   des cinétiques 

la température de vieillissement. Ces résultats sont relativement proches de ceux obtenus 
lors des précédentes études de Wallace et al. et Sansoz et al. . Wallace et al. ont mené 
leur étude sur un alliage Ti-b  et al. ont 
réalisé des suivis de prise de masse sur un alliage de Ti-b t précipité, similaire 
à  CBDP.  

Des différences sont à noter entre nos résultats et ceux de la littérature. Pour des 
et al. 

sont plus élevées que celles obtenues lors de notre étude, et ce quelle que soit la 
microstructure initiale. Cette différence peut-être due 
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grade 600. 2O3 et de TiO2 qui se forment 

Pour des températures supérieures 
à 600°C, nos constantes paraboliques sont légèrement supérieures à celles obtenues par 
Wallace et al.. Nos vieillissements ont été réalisés dans des étuves, tandis que les mesures 
de prise de masse réalisées par Wallace et al. ont été obtenues grâce à des analyses ATG 

 

Deux mécanism  : un premier mécanisme pour des 
températures supérieures à 550°C, et un second pour les températures inférieures. Ces 

[Sansoz, 
2004]

do
vation est égale à 74,0 kcal.mol-1 pour les températures supérieures à 550°C. Sansoz 

 plus basses de 
 kcal.mol-1. Liu et Welsch trouvent 

domaine de températures est comprise entre 45 et 68 kcal.mol-1 dans le Ti-b et entre 36 
et 69 kcal.mol-1 dans le Ti-a [Liu and Welsch, 1988]
notre étude est légèrement supérieure à celles obtenues dans la littérature mais reste tout 
de même très proche de celles-

ivation c  kcal.mol-1 et correspond à un autre mécanisme 
IV.2.  

IV.2. Epaisseur de la couch  

a été mesurée grâce aux images en coupe, obtenues en MEB-FEG, comme celle de la 
Figure IV-4. Trois mesures ont été réalisées par échantillon et la moyenne des trois 
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Figure IV-4 : Image en MEB-FEG de la couche 

 

Pour les trois températures les plus basses (T ≤ 
observée par MEB. Cependant, la coloration des échantillons après traitement thermique 

mparaison avec des abaques 
colorimétriques obtenues sur Ti-6Al-4V [Luo, 2012] 

 nm pour 450°C-500h, croissant avec la durée et la température de 
vieillissement. 
pour deux températures 600°C et 700°C. Les épaisseurs résumées dans le Tableau IV-2 
sont les moyennes des 
échantillon.   

Tableau IV-2 
et 700°C 

Epaisseur (µm) 600°C 700°C 
500h 1,4 1,3 
1000h 1,8 9,8 
2500h - 19,7 
5000h 3,7 24,6 
10000h 5,8 - 

 

 e, la prise de masse par unité de 
surface  

TiO2 

Tib21S 
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Équation IV-1. Les hypothèses suivantes sont prises 
mpa

 r = 4,3 g.cm-3, et 40  

  Équation IV-1 

La Figure IV-5 

Logiquement, la prise de masse corresp
inférieure à la prise de masse totale.  

 
Figure IV-5 : Evolution de la prise de masse totale et celle correspondant à la couche 

 

La différence entre les prises de masse totale, Dm, obtenues dans la partie IV.1 et les 
Dmoxyde nous donne une indication sur 

deux  
dans le matériau. Le Tableau IV-3 résume les e 
dissout.  
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Tableau IV-3 : Prises de masse en oxygène dissout à 600°C et 700°C 

Dmoxygène (mg/cm²) 600°C 700°C 
500h 0,30 2,85 
5000h 0,83 10,2 

indirecte. Les valeurs de 

microsonde électronique ont été réalisées et sont présentées dans la partie IV.3. 

 : . La 
Figure IV-6 la prise de masse correspondant à la formation de la 

 

 
Figure IV-6 : Evolution de la prise de masse totale au carré et celle correspondant à la 

700°C 
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Grâce aux valeurs des pentes des régressions linéaires de la Figure IV-6, les kpox 

chaque température de vieillissement. Les valeurs de ces kpox sont résumées dans le 
Tableau IV-4 .  

Tableau IV-4 : Valeurs obtenues de kpox à 600°C et 700°C 
 

600°C 700°C 
kpox (.10-8 mg².cm-4.s-1) 2,67 10 

Ces kpox ont été reportés sur la Figure IV-3, afin de les comparer avec les cinétiques 
globale Figure IV-7).  Les kpox reportés à 600°C et 700°C 
forment une droite dont la pente donne u  kcal.mol-1. Cette 
observation semble indiquer que la formation 

 [Garnaud, 
1975, Wallace, 1992].  

  
Figure IV-7 : Comparaison des cinétiques globales 

i-b21S à 
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IV.3. Evolution de la teneur en oxygène 

vieillissement est étu

dans notre matériau pour différentes températures de vieillissement.  

IV.3.1. oxygène 

-ci. La Figure IV-8 

une teneur en oxygène de référence avant oxydation. Des analyses ont également été 
menées sur les échantillons vieillis à 450°C, 550°C, 600°C et 700°C pendant 500h. Pour 

 % massique 
 % massique, plus élevée que la 

teneur attendue (cf. partie II.1) a été considérée comme seuil de détection de la 
micros
vieillis, la teneur en oxygène est supérieure en proche surface et diminue progressivement 
quand la profondeur augmente. Plus la température de vieillissement augmente, et plus 
la teneur en oxygène en proche surface est élevée. Ainsi, en très proche surface, la teneur 

 % massique, à près de  4 % 
massique pour l  % massique pour celui vieilli à 600°C et 
enfin de 11 

lle-ci correspond 
alors à la profondeur limite où la teneur en oxygène est égale à 3 % de la teneur moyenne 

La profondeur de pénétration té à 
  µm pour l échantillon vieilli à 550°C, 

63 µm pour celui vieilli à 600°C et de près de 95 µm après le traitement thermique à 
700°C. La durée de traitement thermique pour les trois échantillons est identique, 
500 
température de vieillissement est élevée, le coefficient de diffusion augmentant lui-même 
avec la température. Enfin, notons que pour les températures de vieillissement inférieures 

 au même niveau que celle obtenue pour 
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légèrement supérieur à celui du non vieilli. 

 
Figure IV-8 : Evolution de l l

échantillons non vieilli et vieillis à 450°C, 550°C, 600°C et 700°C pendant 500h  

Figure IV-9 présente les 
profils de diffusion des échantillons vieillis pendant 500h et 5000h à 550°C (a), 600°C (b) 
et 700°C (c). Pour les deux températures de vieillissement 550°C et 600°C, la teneur en 
oxygène est élevée en proche surface et diminue progressivement quand la profondeur 

métal- ation 

pénét  llon vieilli pendant 500h, à 51 µm 
pour celui vieilli pendant 5000h. A 600° 3 µm pour 

18 µm pour celui vieilli pendant 5000h. Pour 
les échantillons vieillis à 700°C, les résultats sont différents. Tandis que pour une durée 
de 500h, un profil de diffusion classique est retrouvé, pour un échantillon vieilli pendant 
5000h, le profil de diffusion obtenu est particulier. En effet, pour cette durée de 
vieillissement importante, le profil est plat et les valeurs sont très dispersées. La valeur 
moyenne est de 3 ique par la diffusion de 
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en oxygène.  

  

  
Figure IV-9 : Evolution de la teneur en oxygène de la 

échantillons vieillis à 550°C (a), 600°C (b) et 700°C (c) 

Les sont résumés dans 
le Tableau IV-5. Grâce à ces valeurs, nous pouvons remarquer que la pénétration 

durée. 
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Tableau IV-5 tillons vieillis à 450°C, 
550°C, 600°C et 700°C 

Profondeur (µm) 450°C 550°C 600°C 700°C 
500h 11 30 63 95 
5000h - 51 118 Epaisseur totale 

IV.3.2. Modélisation des profils de diffusion 

 

  Équation IV-2 

Cx correspond à la teneur en oxygène à la distance x, Cs est la teneur en oxygène à 
-oxyde, C0 D le coefficient 

de diffusion, et t  

La Figure IV-10 
pour les échantillons vieillis à 550°C et 600°C pendant 500h. Les profils théoriques 

 

  
Figure IV-10 

vieillis pendant 500h à 550°C (a) et 600°C (b) 

Les modélisations des profils expérimentaux ont été réalisées pour les échantillons vieillis 
à 450°C et 700°C pendant 500h, mais aussi pour les échantillons vieillis à 550°C et 600°C 
pendant 5000h. Les tés dans le Tableau 
IV-6. Pour les deux températures 550°C et 600°C, deux valeurs du coefficient de diffusion 
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ont été reportée  5000h. Les valeurs de D pour 
chacune des températures sont relativement proches, validant ainsi la méthode de 

vieillissement, ce qui est en accord avec la littérature.  

Tableau IV-6 
électronique 

Température (°C) 450 550 600 700 
Durée (h) 500 500 5000 500 5000 500 

Coefficient de diffusion 
D (10-18 m².s-1) 6,0 25,4 11,8 73,0 61,5 488,5 

Les coefficients de diffusion obtenus grâce aux analyses en microsonde électronique seront 
comparés à ceux obtenus grâce aux profils de microdureté et aux données de la littérature 
plus tard dans cette partie. 

IV.3.3.  

dans le matériau pendant le traitement de vieillissement. La procédure de calcul de la 
partie II.3.3.2

a ainsi été calculée s et présentés dans le 
paragraphe précédent (cf. partie IV.3.1). La Figure IV-11 

 
dissout dans le matériau augmente ainsi avec la température de vieillissement. Un effet 
de la durée de traitement thermique est notable pour les plus hautes températures 
(T > 
température et la durée de vieillissement augmentent. Aux plus basses températures, la 

Ce résultat est en accord avec le 
constat obtenu dans la partie IV.2
domaine de température est 

> 550°C).  
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Figure IV-11 intégration des profils 

de concentration 

fusion 
mparées avec celles obtenues à partir des mesures de prises de masse 

IV.2. La Figure IV-12 résume les 
teneurs en oxygène dissout obtenues par les deux méthodes, pour les différents couples 
Température - temps étudiés. Pour les basses températures 450°C et 550°C, la masse 

pératures. Les valeurs de prise de 
diffusion sont supérieures 

températures inférieures ou égales 

ces deux méthodes reste satisfaisant pour les plus hautes températures.  
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Figure IV-12 

oxyde et par les profils de diffusion  

IV.4. Evolution de la microdureté 

matériau en fonction de la température et de la durée du traitement thermique, sur toute 
es échantillons. Le lien de proportionnalité entre la dureté du matériau et 

[Kahveci, 1986, Liu and Welsch, 1988, Göbel, 2001]. Les profils de microdureté peuvent 
donc être un moyen i  

IV.4.1. Profil de microdureté 

échantillons vieillis. La Figure IV-13 
des échantillons vieillis pendant 500h pour chacune des températures de vieillissement. 

eilli est constante sur toute son épaisseur et est égale à 
352 HV. Cette valeur de référence est également reportée sur le graphe. Pour les trois 
plus basses températures de vieillissement, la dureté du matériau est supérieure à celle 

ugmentation de la température de 
vieillissement. Pour les températures supérieures à 550°C, la dureté est plus élevée sur 

augmente avec la température de vieillisseme
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Figure IV-13 pendant 500h 

différents paramètres de vieillissement. La Figure IV-14 ution de la dureté, 
en fonction de la température et de la durée du traitement thermique. La valeur référence 

e
 

température de vieillissement. A  HV, pour atteindre une 
valeur similaire à celle du matériau non vieilli à 650°C. Pour les deux plus basses 

-
delà de 500°C et pour des températures inférieures à 650°C, la dureté diminue quand la 
durée de vieillissement augmente. Po
tout autre 
vieillissement. En effet, après 500h de vieillissement à  HV, 

 égale à 463 HV après 5000h de vieillissement.  
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Figure IV-14  

Figure IV-15  la dureté pour les échantillons vieillis à 450°C (a), 
r la plus basse 

la durée de vieillissement. Pour les températures plus élevées, la dureté est plus élevé en 
 

que la température de vieillissement est élevée. 

Etant donné que la dureté du matériau est proportionnelle à la teneur en oxygène, 
augmentation de la dureté en proche surface est directement liée à la diffusion de 

n 

IV.3.1.  
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Figure IV-15 

550°C (b), 600°C (c) et 700°C (d) 

Les profils de dureté sont un moyen intéressant de déterminer une zone affectée par 

dureté est égale à 3 Tableau IV-7 résume 

obtenus. 

Tableau IV-7 es échantillons vieillis à 
450°C, 550°C, 600°C et 700°C 

Profondeur (µm) 550°C 600°C 700°C 
500h - 150 250 
5000h 50 254 384 
10000h 160 378 - 
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IV.4.2. Lien avec la teneur en oxygène 

Des mesures de dureté Knoop ont été réalisées 

de la dureté sur des couches minces, avec des empreintes plus resserrées. Pour modéliser 
le profil expérimental de dureté, nous avons considéré que la microdureté et la teneur en 
oxygène sont proportionnelles. Ainsi, la deuxième loi de Fick (cf. Équation IV-2) a été 
adaptée, la teneur en oxygène ayant été remplacée par la dureté : 

  Équation IV-3 

Hx correspond à la dureté à la distance x, Hs -oxyde, H0 
D le coefficient de diffusion, et t  

La Figure IV-16 présente les profils expérimental et théorique de la 

 
1,88.10-16 m².s-1. Ce coefficient est légèrement supérieur à ceux obtenus dans la 
partie IV.3.2. 

 
Figure IV-16 
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Les différents coefficients de diffusion obtenus dans cette partie grâce aux profils de 
microsonde et ceux de dureté sont résumés dans la Figure IV-17 et sont comparés à ceux 
de la littérature, pour un alliage de titane pur a [David, 1983].  

 
Figure IV-17 : Coefficients de diffusion déterminés grâce aux résultats obtenus par 

microsonde et par microdureté, comparés à ceux de la littérature  

Les coefficients de diffusion obtenus sont très proches de la littérature pour les 
températures supérieures à 550°C. Cependant à 450°C, le coefficient de diffusion obtenu 
au cours de cette étude est bien supérieur à celui de la littérature. Ce résultat peut 

st très faible (< 10 
est plus importante. Pour affiner notre coefficient, il faudrait réaliser un profil de diffusion 

avec une profo
sur le modèle. 

-b21S 

Les suivis de prise de masse au cours des vieillissements ont mis en évidence deux 
comportements distincts. Pour les basses températures (≤ 550°C), les prises de masse 
sont relativement faibles et augmentent légèrement avec la durée de vieillissement. Au 
contraire, pour les températures supérieures à 550°C, les prises de masse sont bien plus 
importantes et augmentent considérablement avec la durée de vieillissement. Les 
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exclusivement à la formation de la couche 

u titane est la somme de deux phénomènes : le premier est la formation et 
 est 

Pour les températures les plus basses (≤ 550°C), il semblerait que le mécanisme 
e 

 kcal.mol-1. Pour les températures plus élevées (> 550°C), la 

ion de ce phénomène est de 74,0 kcal.mol-1.  

oxygène est plus 
im  s que soient la température et la durée de 

température et la durée de vieillissement. Un cas particulier à 700°C a été observé. Pour 
le vieillissement de 5000h, la teneur en oxygène est relativement constante sur toute 

 
Les profils de dureté ont mis en évidence deux domaines de températures. La dureté des 
échantillons vieillis aux basses températures (≤ 

et diminue progressivement avec la profond

température de vieillissement. A 700°C, 
vieillissement. La dureté étant proportionnel

-

la diffusion 

étudiées, coefficients de diffusion en accord avec ceux de la littérature. 
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Ti-b un premier temps, le comportement 
mécanique de la matière avant les traitements thermiques de vieillissement a été étudié, 
en faisant varier deux paramètres : la température et la vitesse de déformation. 
Ces différents essais de traction ont ét
microstructuraux : mis en solution, CBDP et traité TIMET. Dans un second temps, 

 comportement mécanique en traction et en fatigue a été 

initial CBDP. 

V.1. Comportement en traction du matériau avant vieillissement 
Nous présentons ici le comportement mécanique en traction à température ambiante pour 

différents états ainsi que les microstructures associées ont été exposées dans la partie II.1. 
Les effets de la température et de la vitesse de déformation sont ensuite présentés pour 
les deux états microstructuraux précipités. 

V.1.1. Influence de la microstructure 

Des essais de traction à vitesse de déformation monotone (  = 4,3.10-4 s-1) ont été réalisés 
dans un premier temps à température ambiante, pour les trois types de microstructures. 
Pour rappel, à température ambiante, un extensomètre est utilisé pour mesurer la 

la déformation vraie pour chacune des microstructures est reportée sur la Figure V-1. 
Pour le matériau à  % de déformation 

922 MPa modérément. Le matériau se 
 %. 

Ce comportement en traction est caractéristique des matériaux monophasés à maille 
 légèrement 

supérieure à celle de la microstructure précédente, s0,2 = 1012 MPa

rupture est plus faible que pour la microstructure précédente, autour de 15 %. Enfin, 
pour la troisième microstructure, la limite 
premières microstructures, s0,2 = 1457 MPa
manière constante par la suite, et le matériau se rompt après une légère striction, pour 
un allongement à rupture autour de 7 %. 
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Figure V-1 : Courbes de traction à 20°C pour les trois types de microstructure étudiés, 

état mis en solution, état CBDP et état traité TIMET 

Le comportement en traction à température ambiante est très différent pour ces trois 
états CBDP et traité TIMET sont 

e plus, le matériau 
alors que cet écrouissage 

Pour le matériau à 
, ayant une taille de grains similaire 

(» 20 t due à la présence de la 
phase a. La précipitation de lamelles a durcit le matériau en rajoutant des obstacles aux 
mouvements des dislocations. La diminution de la co

-Petch). En effet, la limit
grains, et inversement proportionnelle à celle-ci [Sergueeva, 2001].  Le second phénomène 
est la diminution de la fraction volumique de phase a ainsi que le grossissement des 
lamelles a CBDP. Enfin, une dernière conséquence de la présence de la 
phase a 
fraction volumique de phase a augmente et   
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Un agrandissement du domaine élastique des trois courbes de traction met en évidence 

respectivement 98 GPa et 113 GPa, sont supérieurs à celui 
80 GPa. Ces valeurs sont à relier directement avec les fractions volumiques de phase a 
de chacun de ces états métallurgiques, comme cela sera présenté en discussion. Une 
compa g obtenus par résonnance accoustique (cf. 
Annexe IV) sera également présentée en partie Chapitre VI.  

V.1.2. Influence de la température 

-b21S a été étudié 
pour les deux types de microstructures précipitées, la première obtenue après traitements 
thermiques industriels (CBDP) et la seconde obtenue après traitement thermique 
TIMET.  

Des essais de traction à vitesse de déformation monotone (  = 4,3.10-4 s-1) ont été réalisés 
ifférentes températures, de 20°C 

est mesurée uniquement par le déplacement de la traverse, qui englobe la déformation de 

valeurs de déformation relevées dans cette partie surestiment ainsi la déformation réelle 
Figure V-2 et la Figure V-3 

pour les deux microstructures précipitées a, respectivement état CBDP et état traité 
TIMET. 
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Figure V-2 

 

 
Figure V-3 
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aux 
-delà de cette 

avec la température. Enfin, la déformation à rupture reste relativement stable jusq
500°C, mais augmente considérablement pour des températures supérieures, pour 
atteindre plus de 50 % de déformation à 700°C. Le comportement général du matériau 
est semblable pour les deux états microstructuraux. Cependant, le niveau de la contrainte 
d raité TIMET, pour des températures inférieures 
à 600°C. De plus, comme vu précédemment (partie V.1.1 ongement à rupture est 

a 
plus élevée et des précipités a plus fins. 

Les paramètres caractéristiques des es
0,2 % de déformation plastique
été tracés en fonction de la température  sur les graphes de la Figure V-4 et de la 
Figure V-5. Comme observé précédemment, s0.2 et sM 
la température. En effet, les deux contraintes caractéristiques diminuent fortement 

 

Quelques différences sont toutefois à noter entre les deux microstructures. En effet, pour 
traintes sont plus élevés pour 

est similaire entre les deux 
états. Cependant, la stabilisation des contraintes entre 200°C et 500°C est moins marquée 

P. 
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Figure V-4 

 

 
Figure V-5 
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Ainsi, trois domaines de températures peuvent être déterminés. Un premier domaine, qui 

Le second domaine, de 200°C à 500°C, est celui des températures intermédiaires. Enfin, 
le troisième domaine, pour des températures supérieures à 500°C, est nommé domaine 
des hautes températures. Cette évolution des propriétés mécaniques en fonction de la 
température est couramment observée pour les alliages de titane [Rosen, 1999, Surand, 
2013]. Fanning [Fanning, 1993] a en effet observé une même évolution des propriétés en 
traction avec la température sur le Ti-b21S. 

V.1.3. 
déformation 

déformation, des essais de traction avec des sauts de vitesse de déformation ont été 

est présenté dans la partie II.4.2.2. Les trois valeurs des vitesses de déformation imposées 
sont les suivantes : ,  et .  

La Figure V-6 présente les courbes de traction avec sauts de vitesse de déformation pour 

la sensibilité à la vitesse de déformation dans les trois domaines de températures 
précédemment décrits. Quatre essais ont ainsi été réalisés : un premier à température 
ambiante dans le domaine des basses températures (20°C - 200°C), un second à 300°C 
dans le domaine des températures intermédiaires (200°C - 450°C) et enfin les deux 
derniers à 500°C et 700°C dans le troisième domaine des hautes températures 
(450°C - 700°C). A noter que pour les trois premiers essais, le premier saut a été réalisé 
dans le domaine élastique, il ne sera donc pas analysé. Pour le premier essai dans le 
domaine des basses températures, une diminution de la vitesse de déformation conduit à 

déformation est donc positive. Pour les deux sauts, une perte ou un gain de 30 MPa est 

du matériau après les sauts de vitesse de déformation est différent. En effet, lorsque la 
vitesse de déformation diminue, 
augmenter, et inversement lorsque la vitesse de déformation augmente. La sensibilité à 
la vitesse de déformation est alors négative. A cette température, des instabilités 
plastiques de faibles amplitudes sont observées dans le domaine plastique, en très grand 



Evolution microstructurale et comportement mécanique après vieilissement sous air de 
b21S 

136  

 

nombre lorsque la vitesse de déformation est faible . Ces instabilités plastiques sont 
typiques du phénomène Portevin-Le Chatelier, et sont couramment observées dans ce 
domaine de températures intermédiaires pour les alliages de titane. A ces températures,  
des interactions entre solutés et dislocations ont lieu, et les instabilités plastiques révèlent 
macroscopiquement ces interactions. Les deux dernières courbes représentent les essais 
réalisés à 500°C et 700°C dans  le domaine des hautes températures. A ces températures, 
la sensibilité à la vitesse de déformation est de nouveau positive, ainsi lorsque la vitesse 

inversemen
 MPa 

à 700°C contre 30 MPa à 20°C).  

 
Figure V-6 : Courbes de traction avec sauts de vitesse déformation pour le matériau à 

 

La Figure V-7 représente les courbes de traction avec sauts de vitesse de déformation pour 

de 20°C à 700°C tous les 100°C, et tous les 50°C entre 400°C et 600°C. Pour tous les 
ement des sauts de vitesse de déformation est identique, et le premier 

saut a été réalisé dans le domaine plastique. Les comportements observés pour le 
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essais de traction à 20°C et pour des températures supérieures à 500°C, une augmentation 

et inversement pour une diminution de la vitesse de déformation. La sensibilité de la 
contrainte 
variations de contraintes sont toutefois plus importantes pour les essais dans le domaine 
des hautes températures que pour celui à 20°C. Le domaine des températures 
intermédiaires avec une sensibilité quasi nulle est également observé pour les essais entre 
200°C et 450°C, où un saut de vitesse entraîne peu de variation de la contrainte 

 

 
Figure V-7 : Courbes de traction avec sauts de vitesse de déformation pour le 

 

-5. Pour les essais réalisés sur les éprouvettes 

saut, ne permettant pas une stabilisation complète de la contrainte 

être calculée de façon précise mais une valeur nulle a été estimée. La Figure V-8 présente 
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-delà de 
200°C, le paramètre m diminue puis se stabilise pour atteindre une valeur nulle voire 
négative. Pour les températures supérieures à 450°C, la valeur du paramètre m évolue 

sible à la vitesse de déformation avec 

microstructuraux sont similaires. Les grandes différences microstructurales entre les deux 
états sont une taille de grains b plus petite, une fraction volumique de phase a plus 
élevée et des lamelles a 

 

 
Figure V-8 : Evolution du paramètre m de sensibilité à la vitesse de déformation en 
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Synthèse sur le comportement du matériau avant vieillissement 

Le comportement -b21S a été étudié avant les traitements 
thermiques de vieillissement à température ambiante sur trois états microstructuraux : 
un premier état mis en solution, uniquement composé de phase b et deux états précipités 
(CBDP et traité TIMET) présentant des tailles de grains b, des fractions volumiques de 
phase a et des morphologies de lamelles a différents. Les différences de microstructures 

présentent ainsi une résistance mécanique plus élevée que le matériau non précipité, mais 

également à noter entre les différents états microstructuraux. 

Des essais de traction monotone ont été réalisés pour étudier le comportement mécanique 

mettre en évidence trois domaines de températures. Un premier domaine de basses 
températures, entre 20°C et 200°C, se caractérise par une diminution des contraintes 

rupture. Dans le second domaine de températures intermédiaires, de 200°C à 500°C, les 
propriétés mécaniques restent stables avec la température. Enfin, le dernier domaine des 
hautes températures, de 550°C à 700°C, se caractérise par une forte diminution des 
contraintes mais une forte augme  

de températures sont retrouvés. Ainsi pour le domaine des basses températures, la 
sensibilité est positive, constante, et indépendante de la température. Pour le domaine 

plus dans le sens du saut de vitesse. Dans ce 

vieillissement dynamique, sont également observées. Enfin, dans le troisième domaine des 
hautes températures, le matériau est de nouveau sensible à la vitesse de déformation et 

 

peut noter de grandes similarités ramètres caractéristiques en 
traction et du paramètre m entre les deux états microstructuraux avec précipitation de 



Evolution microstructurale et comportement mécanique après vieilissement sous air de 
b21S 

140  

 

la phase a. Les différences de taille de grains b, de fraction volumique de phase a ou de 
morphologie des lamelles a nt donc pas sur  

V.2. Comportement en traction du matériau après vieillissement 
Des essais de traction monotone ont été réalisés sur les éprouvettes après les traitements 
thermiques de vieillissement. Les essais à température ambiante ont été réalisés sur 

sont présentés dans cette partie, les résultats des essais pour celles vieillies à partir de 
Annexe I. Les essais de traction à 550°C ont 

uniquement été réalisés sur les éprouvettes du lot CBDP.  

V.2.1. Etude du comportement en traction à température ambiante 

V.2.1.1. Courbes de traction  

Dans un premier temps, les courbes de traction à température ambiante sont représentées 
dans la Figure V-9
vieillissements thermiques, mais seuls les vieillissements pendant 500h (a), 2500h (b), 
5000h (c) et 10000h (d) sont présentés ici. Les résultats pour les vieillissements pendant 
1000h sont à retrouver en Annexe V.  

La Figure V-9 (a) représente les essais de traction réalisés sur les éprouvettes du lot 
CBDP avant vieillissement et après vieillissement pendant 500h pour toutes les 
températures de vieillissement. Le premier effet du vieillissement sur le comportement 

avant vieillissement, le matériau rompt vers 15 
 % pour toutes les températures 

 %. Une 
deuxième conséquence du vieillissement thermique sur le comportement mécanique de 

de vieillissement.  MPa pour le matériau non vieilli, 
 MPa après vieillissement à 450°C. La con

supérieure à celle du matériau non vieilli après vieillissements à des températures 

lasticité est bien inférieure à celle du 
matériau non vieilli, 900 MPa
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rompue de manière fragile dans le domaine élastique, à une contrainte maximale de 
330 MPa. La Figure V-9 (b), (c) et (d) montre respectivement les courbes représentant 

plus élevées, respectivement 2500h, 5000h et 10000h. Quelle que soit la durée du 

que celui des éprouvettes vieillies aux autres températures. De plus, pour chaque 
température de vieillissement, plus la durée augmente et 
diminue.  

  

  
Figure V-9 : Courbes des essais de traction à température ambiante des éprouvettes 

vieillies pendant 500h (a), 2500h (b), 5000h (c) et 10000h (d) 
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Pour les vieillissements de 2500h (cf. Figure V-9 (b)), seules les éprouvettes vieillies à 
des températures inférieures à 550°C ont une résistance mécanique plus élevée que le 

te se rompt de manière fragile dans le domaine 
élastique autour de 400 MPa. Après 5000h et 10000h de traitement thermique (cf. Figure 
V-9 (c) et (d)), la résistance mécanique du matériau vieilli à 450°C reste encore bien 
supérieure à celle du matériau non vieilli. Pour ces mêmes durées, la contrainte 

La résistance mécanique du matériau vieilli à 600°C pendant 5000h diminue par rapport 
à celle du matériau non vieilli, à 10000h, la rupture apparait au début du domaine 
plastique à 600 MPa. 

Au vu de ces résultats, le comportement mécanique en traction est fortement dépendant 
de la 

est ainsi étudié pour deux températures de vieillissement représentatives des autres 
températures : 450°C et 600°C. La Figure V-10 représente les courbes de traction des 
éprouvettes vieillies à 450°C (a) et à 600°C (b) pour chaque durée de vieillissement. Pour 

diminue légèrement quand la durée de vieillissement augmente. Ainsi, la résistance 
maximale diminue de moins de 100 MPa entre le vieillissement à 500h et celui à 10000h. 
La durée de traitement thermique est plus impactante pour les vieillissements à une 
température supérieure à 600°C. Pour cette température, la courbe (b) de la Figure V-10 

et la déformation à rupture diminuent drastiquement, avec une contrainte maximale 
passant de 1100 MPa à 500h à 600 MPa mpant fragilement dans 
le domaine élastique pour la durée maximale. Cet effet de la durée se retrouve pour les 
températures supérieures à 5 mpa
la température de vieillissement. Les éprouvettes vieillies à 700°C pour des durées 

te car trop fragilisées par 
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Figure V-10 : Courbes des essais de traction à température ambiante pour les échantillons 

vieillis à 450°C (a) et 600°C (b) 

V.2.1.2. Faciès de rupture 

Les faciès de rupture après les essais de traction à température ambiante ont été observés 
au MEB afin de déterminer les différents modes de rupture en fonction des températures 
de vieillissement. La Figure V-11 présente les faciès de rupture après essais sur 
éprouvettes non vieillie (a) et vieillies pendant 500h à 450°C (b), 550°C (c) et 700°C (d). 
La Figure V-12 présente quant à elle, des détails des faciès présentés dans la figure 

e. Des zones 
de rupture transgranulaire sont observables, mais également quelques facettes et arêtes 
de grains. En augmentant le grandissement, des cupules sont observables sur tout le 
faciès, que ce soit dans les zones de rupture transgranulaire ou intergranulaire (cf. Figure 
V-12 (a)). Le mode de rupture en traction à température ambiante avant vieillissement 
est ainsi un mode majoritairement transgranulaire ductile, avec quelques zones de rupture 
intergranulaire ductile. La Figure V-11 
température ambiante, après vieillissement pendant 500h à 450°C. Sur ce faciès, les faces 
et arrêtes des grains sont plus nombreuses que sur le faciès précédent, même si quelques 
zones de rupture transgranulaire sont encore présentes (35 % surf.). A la surface des 
faces, des cupules sont observables, témoins de la ductilité du matériau (cf. Figure V-12 
(b)). Ainsi, après vieillissement à 450°C pendant 500h, le mode de rupture est 
majoritairement intergranulaire ductile, avec quelques zones de rupture transgranulaire. 
A cette température de vieillissement, une zone de rupture fragile est présente en très 
proche surface. Cette zone de rupture fragile a été retrouvée pour les éprouvettes vieillies 
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à 500°C, mais aussi à 550°C (cf. Figure V-12 
très fragile en surface est présentée plus tard dans cette partie. La Figure V-11 (c) 

les zones de rupture transgranulaire sont majoritairement présentes (70 % surf.). 
Quelques zones de rupture intergranulaire ductile sont toutefois toujours présentes. 

 rupture 
différent des autres, puisque des zones de clivage sont observables (cf. Figure V-12 (d)), 

qui est en accord avec le faciès observé. Quelques zones de rupture intergranulaire sont 
 

 

 

 

 
Figure V-11 : Faciès de rupture des éprouvettes rompues en traction à température 

ambiante, éprouvette non vieilli (a) et éprouvettes vieillies pendant 500h à 450°C (b), 
550°C (c) et 700°C (d) 
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Figure V-12 : Détails des faciès présentés en Figure V-1111

des éprouvettes vieillies pendant 500h à 450°C (b), 550°C (c) et 700°C (d) 

ciès observés. 
Figure V-13

zone fragile, relativement stable pour les plus faibles températures de vieillissement 

sée dans la partie discussion et 
 microstructurales déjà 

observés. 

(a) (b) 

(c) (d) 
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Figure V-13 fonction de la 

température de vieillissement 

V.2.2. Etude du comportement en traction à 550°C 

Des essais de traction sur éprouvettes vieillies ont été réalisés à 550°C, afin de compléter 
é choisi pour 

cette température se situe dans le domaine des hautes températures.  

V.2.2.1. Courbes de traction à 550°C 

Dans cette partie, le comportement mécanique en traction à 550°C est étudié pour toutes 
les températures et les durées 500h, 2500h, 5000h et 10000h. La Figure V-14 présente 

ction de la déformation vraie. Les 
résultats pour les vieillissements pendant 1000h se trouvent en Annexe V.  

La Figure V-14 ge en traction à 550°C avant et 
après vieillissement à toutes les températures pendant 500h. La résistance mécanique 
augmente après les vieillissements à 450°C et 500°C. Ainsi, la contrainte maximale qui 
est de 600 MPa  à 740 MPa après vieillissement à 

age après vieillissement est proche de celui 
du matériau non vieilli. Rappelons que la déformation représentée est calculée depuis le 
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présentée plus tard dans cette partie.  

  

  
Figure V-14 : Courbes des essais de traction réalisés à 550°C sur les éprouvettes vieillies 

pendant 500h (a), 2500h (b), 5000h (c) et 10000h (d) 
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fragilement dans le domaine élastique autour de 350 MPa. Après 5000h et 10000h de 
traitement thermique (cf. Figure V-14 (c) et (d)), le comportement mécanique des 
éprouvettes vieillies à 450°C se distingue toujours des autres comportements mécaniques. 
Sa contrainte maximale est toujours supérieure à celle du m
à plus de 800 MPa après 5000h de vieillissement et 780 MPa après 10000h de traitement 
thermique. Les éprouvettes vieillies à 550°C et 600°C conservent quant à elles un 
comportement proche de celui du matériau avant vieillissement. Les éprouvettes vieillies 

 

Les courbes de traction pour différents temps de vieillissement à 450°C et 600°C sont 
représentées sur la Figure V-15, respectivement (a) et (b). Ces courbes montrent ainsi 

vieillissement. Pour la première température de vieillissement 450°C (cf. Figure 
V-15 
supérieure à celle du matériau non vieilli. La contrainte maximale augmente pour les 

après 10000h de 
vieillissement et retrouver un niveau semblable aux plus courtes durées, mais avec un 
allongement à rupture moindre. Pour la température de vieillissement 600°C (cf. Figure 
V-15 mpactée par la durée du 
vieillissement, alors 

supérieure pour les plus courtes durées, et diminuant quand la durée de vieillissement 
augmente. La contrainte maximale diminue de moins de 50 MPa entre les deux durées 
extrêmes de vieillissement. Cette réponse mécanique du matériau se retrouve pour les 
températures de vieillissement 550°C et 650°C. A 700°C, le matériau possède un 
comportement similaire à celui du non vieilli pour une durée de vieillissement de 500h, 
mais se fragilise pour des durées plus longues. 
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Figure V-15 : Courbes des essais de traction réalisés à 550°C sur les éprouvettes vieillies à 

450°C et 600°C 

V.2.2.2. Observation des fissures en surface des éprouvettes après traction 

faciès. Les observations des faces des éprouvettes ont mis en évidence la présence de 
fissur . 

A la suite des essais de traction à 550°C, les surfaces des éprouvettes rompues ont été 
observées au micros

Figure V-16 présente les surfaces de quatre éprouvettes rompues à 
550°C, préalablement vieillies pendant 500h à 450°C (a), 550°C (b), 600°C (c) et 
700°C 

fissures son
développent pas sur toute la longueur du grain. A partir de la température de 

des fissures est régulière. De plus, en augmentant la température de vieillissement, la 
distance entre les fissures augmente. Pour les températures de vieillissement 600°C et 
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Figure V-16 : Photographies de la surface des éprouvettes rompues à 550°C après 

vieillissements thermiques à 450°C (a), 550°C (b), 600°C (c) et 700°C (d) pendant 500h 

La distance entre les fis

inter-fissures est présentée sur la Figure V-17. Comme vu précédemment grâce aux 
observations en surface, la distance entre les fissures augmente avec la température de 
vieillissement. Rajoutons que cette même distance augmente avec la durée de traitement 
thermique pour les températures de vieillissement supérieures à 550°C. Aucun impact de 

-fissures pour la 
température de vieillissement 450°C.  

(a) (b) 

(c) (d) 
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Figure V-17 : Evolution de la distance inter-fissures en surface des éprouvettes rompues à 

550°C en fonction de la température de vieillissement pour toutes les durées 

V.2.3. Evolution des paramètres caractéristiques  

Dans cette partie, les paramètres caractéristiques du comportement en traction à 
température ambiante et à 550°C sont étudiés pour chaque température et durée de 
vieillissement.  

sY pour les essais à 20°C et 550°C est représentée respectivement 
sur la Figure V-18 (a) et (b). Pour les essais à température ambiante (cf. Figure 
V-18 (  pour les vieillissements à plus basses températures de 
vieillissement (450°C et 500°C) est supérieure à celle du matériau non vieilli, quelle que 
soit la durée. Après vieillissement à 550°C, sY est légèrement supérieure au niveau du 
matériau 

e température 
 MPa entre les deux durées extrêmes de 

reportée sur ce graphe, et est inférieure à celle du matériau non vieilli. Pour des durées 
de vieillissement plus longues à cette température
dans le domaine élastique. Enfin, aucune donnée du sY 
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 apparue dès 500h de 
vieillissement. Pour les essais de traction réalisés à 550°C, rappelons que la déformation 
est calculée depuis le déplacement de la traverse. Ainsi la très faible raideur du montage 
implique une déformation élastique fortement surévaluée. Nous avons estimé que la limite 

 % de déformation plastique (sY = s1). Pour 
les essais de traction à 550°C (cf. Figure V-18 (b)), sY est supérieure à celle du non vieilli 
pour les trois températures de vieillissement les plus basses, de 450°C à 550°C. Pour les 
plus hautes températures, de 600°C à 700°C, sY est très proche du niveau du non vieilli. 

puisque sY augmente pour les durées intermédiaires de vieillissement (2500h et 5000h). 
Pour le vieillissement à 700°C, aucune donnée 
durées supérieures à 1000h puisque le matériau rompt fragilement pour les plus longues 
durées. Pour les températures intermédiaires de vieillissement, aucun effet de la durée 

 

représentée dans la Figure V-18 sM est très proche de celle de 
sM 

est plus élevée pour les basses températures par rapport au matériau non vieilli, et 

mpact 
de la durée de vieillissement augme
à 550°C (cf. Figure V-18 

 % de déformation. sM est supérieure à celle 
du matériau non vieilli pour les deux plus basses températures, avec une légère 
augmentation pour les durées intermédiaires. Pour les vieillissements à partir de 550°C, 
la résistance mécanique maximale se rapproche de celle du matériau non vieilli, sans effet 
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 20°C 550°C 

sY 

  

sM 

  

e% 

  
Figure V-18 : Evolution des paramètres caractéristiques du comportement en traction à 

température ambiante (à gauche) et à 550°C (à droite), i.e. sY (a et b), sM (c et d), et e% (e 
et f) 

Figure V-18 (e) et (f) représente 
respectivement celui des éprouvettes rompues à 20°C et 550°C. Pour les essais à 20°C 
(cf. Figure V-18 (e)), la première observation est la diminution drastique 
à rupture après vieillissement. Pour les températures 450°C, 500°C et 600°C, les 
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allongements à rupture sont similaires et diminuent progressivement avec 

de la durée de vieillissement. 
stingue des autres. En 

matériau non vieilli, est 
toutefois supérieur de près de 5 % à celui des autres températures de vieillissement, à 

longement à rupture à cette 

550°C, . 
Cette méthode de mesure explique la forte dispersion des résultats. Pour les essais à 
550°C (cf. Figure V-18 (f)), et pour les températures de vieillissement inférieures à 550°C, 

ngement à rupture est inférieur à celui du matériau non vieilli et diminue quand la 
température de vieillissement augmente. Pour ces trois températures de vieillissement, 

550°C et pour des durées inférieur
indre la même valeur que pour le 

matériau non vieilli. Ainsi pour les vieillissements à 650°C pendant 500h et 1000h, 
  est similaire à celui du non vieilli. Pour ces deux 

Pour la température de vieilliss
celui du matériau 

 

sai sur la résistance 
mécanique en traction pour les deux températures de vieillissement 450°C et 600°C. La 
Figure V-19 
pour ces deux températures. A 20°C
diminue très légèrement avec la durée de vieillissement, alors que celle du matériau vieilli 
à 600°C, diminue beaucoup plus, le matériau rompant même fragilement au bout de 
10000h de vieillissement. A 550°C, le comportement du matériau est tout autre. La limite 

5000h, puis diminue de nouveau après 10000h de traitement thermique. A cette 
différent, puisque 

ité ne 
vieillissement. Le comportement du matériau est donc très différent en fonction de la 
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de déformation mis en jeu à température ambiante et à 550°C sont donc très différents. 
Ces différences de mécanismes seront discutées dans la partie Chapitre VI.  

  

Figure V-19 
pour les deux températures de vieillissement 450°C et 600°C.  

Synthèse du comportement en traction à température ambiante et à 550°C 
après vieillissement 

Le comportement mécanique en traction à température ambiante de notre alliage après 
vieillissement est très dépendant de la température et de la durée de vieillissement. Ainsi, 
deux comportements distincts sont observés. Après les vieillissements à basses 
températures 
par rapport à celle du matériau non vieilli, quelle que soit la durée. Pour les températures 
de vieillissement pl
de la température et de la durée. Après vieillissement à 550°C, la résistance mécanique 
est plus élevée après 500h de vieillissement et se rapproche progressivement de celle du 
matériau non vieilli pour des durées plus élevées. Pour les températures de vieillissement 
supérieures à 550°C, la résistance mécanique est inférieure à celle du matériau non vieilli 

 rompt fragilement dès 500h 
à 700°C, dès 2500h pour celle vieillie à 650°C et dès 10000h pour celle traitée à 600°C. 

mpact sur le comportement mécanique 
du matériau selon la température de vieillissement.  

Les observations des faciès de rupture ont montré une évolution dans le mode de rupture 
des éprouvettes. Le mode de rupture principal avant vieillissement étant un mode 
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transgranulaire ductile, il devient pour les éprouvettes vieillies à basses températures, 
intergranulaire ductile. Les faces des grains avec des cupules sont ainsi observables. En 
augmentant la température de vieillissement, le faciès devient majoritairement 
transgranulaire ductile, en gardant toutefois quelques zones intergranulaire ductile. Pour 
les températures de vieillissement inférieures ou égales à 550°C, une zone de rupture 
fragile en très proche surface est observée. Enfin, pour des températures supérieures à 
550°C, le mode de rupture devient de plus en plus fragile, avec la présence de grains 
clivés. Des  

Le comportement mécanique en traction à 550°C de notre alliage est également très 

durée de vieil
thermique. Deux comportements sont à distinguer. Le premier concerne les deux plus 
basses températures de vieillissement (450°C et 500°C), la résistance mécanique de 

érieure après vieillissement à celle du matériau non vieilli, et tend même 
à augmenter pour les durées intermédiaires. Pour les températures de 550°C à 650°C, la 

celle du matériau non vieilli quelle 
que soit la durée de vieillissement. S

après vieillissement à 700°C est très particulier. Pour la plus courte durée, il est similaire 
à celui du matériau non vieilli, mais le matériau se rompt fragilement dès 2500h de 
vieillissement. 

V.3. Comportement en fatigue du matériau après vieillissement 
Des essais de fatigue ont été réalisés sur les éprouvettes après les traitements thermiques 
de vieillissement. Les essais ont été menés à deux températures, 20°C et 550°C, comme 
dans le cas des essais de traction. La procédure des essais de fatigue est présentée dans 
la partie II.4.2.3.  

V.3.1. Etude du comportement en fatigue à température ambiante 

V.3.1.1. Courbes de fatigue 

Dans cette partie, la durabilité du matériau à température ambiante est étudiée pour 
toutes les températures et les durées 500h, 2500h, 5000h et 10000h. La Figure V-20 
présente les courbes de 
nombre de cycles à rupture. Pour modéliser les résultats de fatigue, le modèle de Weibull 
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a été utilisé, présenté dans la partie I.2.2.3. Les résultats pour les vieillissements pendant 
1000h sont présentés en Annexe V.  

La Figure V-20 (a) représente les essais de fatigue réalisés sur les éprouvettes avant 
vieillissement et après vieillissement pendant 500h pour toutes les températures de 

tte ne se rompe pour chaque état, la 
contrainte appliquée de cet essai non rompu est nommée contrainte de non-rupture sNR. 
La durée de vie en fatigue à température ambiante du matériau traité aux trois plus 
basses températures 450°C, 500°C et 550°C, est relativement proche de celle du matériau 
non vieilli. Les contraintes de non-rupture des éprouvettes vieillies aux trois plus basses 
températures sont ainsi très proches de celle du matériau non vieilli, à savoir 450 MPa. 
Pour des températures supérieures à 550°C, la durabilité en fatigue à température 
ambiante se dégrade quand la température de vieillissement augmente. La contrainte de 
non-  MPa. La 
Figure V-20 (b), (c) et (d) représente les essais de fatigue à température ambiante pour 
des durées de vieillissement plus longues, respectivement 2500h, 5000h et 10000h. Quelle 
que soit la durée de traitement thermique, la durabilité pour les deux températures de 
vieillissement les plus basses, 450°C et 500°C reste proche de celle du matériau non vieilli. 

la durabilité se détériore au fur 

importante que la température de vieillissement est élevée.  
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Figure V-20 : Essais de fatigue réalisés à température ambiante sur éprouvettes vieillies 

pendant 500h (a), 2500h (b), 5000h (c) et 10000h (d) 

vieillissement sur la durée de vie en fatigue à température ambiante pour le titane b21S. 
La Figure V-21 montre la durabilité à température ambiante pour deux températures 
particulières 450°C et 600°C. Les essais de fatigue pour le matériau vieilli à 450°C sont 
représentés sur la Figure V-21 (a), pour toutes les durées de vieillissement. Ainsi, quelle 

 pas 
du matériau vieilli à 450°C. De plus, il serait erroné de penser 

que la durée de vie est « améliorée 
-rupture pour les échantillons vieillis pendant 

5000h et 10000h. Rappelons que seulement un essai pour chaque état a été réalisé dans 
le domaine des grands nombres de cycles. Cette durabilité du matériau sans effet de la 
durée de maintien est retrouvée pour la température de vieillissement 500°C. La Figure 
V-21 (b) présente les essais de fatigue à température ambiante pour les échantillons 
vieillis à 600°C, pour toutes les durées de vieillissement. A cette température de 
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la durabilité en fatigue du 
matériau. Ainsi, la durée de vie en fatigue est stable pour des durées de vieillissement 
inférieures à 1000h, puis se détériore lorsque la durée augmente. Cet effet de la durée est 

mpact de la durée de 
 

  
Figure V-21 : Essais de fatigue réalisés à température ambiante sur éprouvettes vieillies à 

450°C (a) et 600°C (b) pour toutes les durées de vieillissement 

La Figure V-22 -rupture en fonction de la 
température de vieillissement. Les contraintes de non-rupture sNR ici représentées sont 

Weibull. Pour les plus basses températures de vieillissement 450°C et 500°C, la contrainte 
de non-rupture reste très proche de celle du matériau avant vieillissement. Pour des 
températures plus élevées, sNR diminue. C

la température et de la durée de vieillissement  
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Figure V-22 : Evolution de la contrainte de non-rupture à température ambiante en 

fonction de la température de vieillissement 

V.3.1.2. Faciès de rupture 

La Figure V-23 présente les faciès de trois éprouvettes rompues en fatigue à température 
ambiante, éprouvette non vieillie (a) rompue à 550 MPa au bout de 22100 cycles, 
éprouvette vieillie à 450°C pendant 500h (b) rompue à 500 MPa après 22776 cycles et 
éprouvette vieillie à 600°C pendant 500h (c) rompue à 400 MPa après 13175 cycles. Des 

détails de ces trois faciès sont présentés sur la Figure V-24. Pour toutes ces éprouvettes, 
, indiquée par une flèche 

sur les faciès (cf. Figure V-24 amorçage classique pour cette géométrie 
Figure V-23 (a)) présente 

des stries de fatigue, caractéristiques des faciès de fatigue (cf. Figure V-24 (a)). Ces stries 
amorçage de la rupture. Près de cette zone, des grains 

amorçage, plus le mode de rupture 
devient transgranulaire ductile avec quelques zones intergranulaire ductile. Le faciès de 

e à 450°C pendant 500h (cf. Figure V-23 (b)), ne présente plus de stries 
amorçage est moins importante que pour le 

e. Ce faciès est majoritairement intergranulaire ductile, 
amorçage (cf. 

Figure V-24 e à 600°C pendant 500h 
(cf. Figure V-24) est majoritairement transgranulaire ductile en dehors de la zone 
d . Quelques faces et arêtes de grains sont tout de même observées, loin de la 

 (cf. Figure V-24 (d)). 
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Figure V-23 : Faciès de rupture des éprouvettes rompues en fatigue à température 

ambiante, éprouvette non vieillie (a) et éprouvettes vieillies pendant 500h à 450°C (b) et 
600°C (c) 

  

  
Figure V-24 : Détails des faciès présentés en Figure V-23 

des éprouvettes vieillies pendant 500h à 450°C (b et c) et 600°C (d) 
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V.3.2. Etude du comportement en fatigue à 550°C 

V.3.2.1. Courbes de fatigue 

La durabilité en fatigue à 550°C a été étudiée pour le matériau non vieilli, ainsi que pour 
le matériau après vieillissement à 450°C, 550°C, 600°C et 700°C. La Figure V-25 présente 

n de la contrainte maximale appliquée en fonction du nombre de cycles à 
rupture, respectivement pour les duré  (b), 5000h (c) et 
10000h (d). Le modèle de Basquin, présenté dans la partie I.2.2.3, a été utilisé pour 
modéliser les courbes de fatigue obtenues à 550°C.  

La Figure V-25 (a) présente les essais de fatigue à 550°C sur éprouvettes non vieillies et 
après traitements thermiques pendant 500h. Remarquons dans un premier temps la 
différence de réponse mécanique à la 
dom  sur un plus grand intervalle de contraintes 

à 550°C, la propagation de fissures est 
domaine particulièrement étendu en endurance limitée. La durée de vie en fatigue après 
vieillissement à 450°C et 550°C pendant 500h est très proche de celui du matériau non 
vieilli. La contrainte de non-rupture est identique à 450°C à celle du matériau non vieilli, 
à savoir 250 MPa. A 550°C, sNR 
tendance, elle doit être très légèrement inférieure à celle du matériau non vieilli. Après 
vieillissement à 600°C pour une même durée, la résistance en fatigue à 550°C est 
légèrement inférieure à celle du matériau non vieilli. La contrainte de non-rupture à cette 

 MPa. Enfin, la durabilité en fatigue se détériore 
fortement après vieillissement à 700°C, à tel point que seuls deux essais ont pu être 
réalisés après vieillissement pendant 500h, et un seul après vieillissement de 2500h à cette 
température. Les Figure V-25 (b), (c) et (d) présentent les essais de fatigue à 550°C pour 
les éprouvettes vieillies pendant 2500h, 5000h et 10000h. Pour la température de 
vieillissement la plus basse, à savoir 450°C, la durée de vie du matériau est identique à 
celle du matériau non vieilli, quelle que soit la durée de maintien. Pour des températures 
de vieillissement plus élevées (≥ 550°C), la résistance en fatigue diminue au fur et à 

diminution 
 



  
Chapitre V  -b21S 

 163   

 

  

  
Figure V-25 : Essais de fatigue réalisés à 550°C sur éprouvettes vieillies pendant 500h (a), 

2500h (b), 5000h (c) et 10000h (d) 

Figure V-26 (a) et (b) présente les essais de fatigue après vieillissement 

450°C et ce quelle que soit la durée de maintien, la résistance à la fatigue est identique à 
celle du matériau non vieilli. Après vieillissement à 600°C, la durabilité en fatigue diminue 

se retrouve pour la température de vieillissement 550°C, mais avec un impact moins 
important sur le comportement en fatigue.  
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Figure V-26 : Essais de fatigue réalisés à 550°C sur éprouvettes vieillies à 450°C (a) et 

600°C (b) 

La Figure V-27 5 cycles à rupture en 
fonction de la température de vieillissement. Les courbes de fatigue obtenues à 550°C ne 
présentant pas systématiquement de contrainte de non-rupture, la contrainte maximale 
à un nombre fixe de cycles à rupture (105 cycles) est ainsi un moyen correct de suivre 

de vieillissement. La contrainte maximale à 105 cycles à rupture a été obtenue pour 
chaque température et durée grâce à la modélisation de nos courbes avec le modèle de 
Basquin. La contrainte maximale à 105 cycles à rupture diminue avec la température de 

nviron 500 MPa à 450°C à un peu plus de 100 MPa à 

vieillissement est élevée.  

 
Figure V-27 : Evolution de la contrainte à 105 cycles à rupture à 550°C en fonction de la 

température de vieillissement 
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V.3.2.2. Faciès de fatigue 

La Figure V-28 présente les faciès de trois éprouvettes rompues en fatigue à 550°C, 
éprouvette non vieillie (a) rompue à 450 MPa au bout de 259445 cycles, éprouvette 

vieillie à 450°C pendant 500h (b) rompue à 400 MPa après 284447 cycles et éprouvette 
vieilli à 600°C pendant 500h (c) rompue à 300 MPa après 22028 cycles. Des détails de 
ces trois faciès sont présentés sur la Figure V-29. Pour toutes ces éprouvettes, la rupture 

Figure V-29 (a)), comme 
précédemment observée sur les faciès des essais de fatigue réalisés à température 

amorçage de la rupture se distingue grâce à la présence de 
rivières, indiquant la direction de propagation de la rupture, et des zones de clivage 
caractéristiques sont également observables (cf. Figure V-29 (a)). Le faciès de 

Figure V-28 (a)) présente des zones de rupture 
amorçage. Au contraire, les faciès des 

éprouvettes vieillies à 450°C et 600°C (cf. Figure V-28 (b) et (c)), présentent plutôt des 
amorçage, puis transgranulaire 

 (cf. Figure V-28 (d)).  

 

 

 
Figure V-28 : Faciès de rupture des éprouvettes rompues en fatigue à 550°C, éprouvette 

non vieillie (a) et éprouvettes vieillies pendant 500h à 450°C (b) et 600°C (c) 

(b) 

(c) 

(a) 
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Figure V-29 : Détails des faciès présentés en Figure V-28 

des éprouvettes vieillies pendant 500h à 450°C (b et c) et 600°C (d) 

Synthèse du comportement en fatigue à température ambiante et à 550°C 
après vieillissement 

La durabilité en fatigue -b21S a été étudié avant et après les traitements 
thermiques de vieillissement à température ambiante et à 550°C. Les résultats ont montré 
que la résistance du matériau en fatigue est très dépendante à la fois de la température 
et de la durée de vieillissement. Ainsi pour les basses températures de vieillissement 
(450°C et 500°C), la durée de vie en fatigue est très proche du comportement du matériau 

position impacte très peu la 
résistance en fatigue pour ces deux températures de vieillissement. Pour les températures 
de vieillissement supérieures (≥ 550°C), la durabilité est très sensible à 

Cette sensibilité 
importante que la température de vieillissement est élevée.  

différence de résistance . A 550°C, ce 

(a) (b) 

(c) (d) 
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ambiante. Du fait de mécanismes de déformation différents à 550°C, la propagation de 
rticulièrement 

étendu en endurance limitée. 
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la microstructure, le comportement mécanique en traction et en fatigue et les différents 
comportements en oxydation. Nous proposons dans ce chapitre de relier les évolutions 

 

Aux cours des différents chapitres, des modifications de la microstructure ont été 
observées en proche surface (cf. partie III.3). De même un enrichissement en oxygène 

mesurés dans le Chapitre 
IV. Enfin, une fragilisation du matériau notamment en traction, grâce aux observations 
des faciès de traction a été relevée dans la V.2.1.2. Ces différentes observations peuvent-
elles être reliées entre elles ?  

La Figure VI-1 présente les profondeurs de ces zones affectées en proche surface pour 
différente
relevées grâce aux différentes analyses sont cohérentes les unes par rapport aux autres. 

diffus

entre les différentes valeurs sont toutefois à noter pour les plus hautes températures. En 

bien supérieure à celle obtenue grâce aux observations métallographiques et la diffusion 
en oxygène. Ces écarts sont dus aux méthodes employées, qui du fait de la profondeur 
analysée, sous-

-
estimer la profondeur de zone affectée. Cependant, cette analyse est difficile à mettre en 
place systématiquement.  
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Figure VI-1 

analyses 

Dans cette partie, nous aborderons dans un premier temps les différents liens qui peuvent 
corrèlerons ensuite 

les paramètres caractéristiques du comportement mécanique en traction avec la 
microstructure, puis nous relierons le comportement mécanique en fatigue avec la 

 

VI.1.  
microstructure après 

vieillissement dans la partie III.2 est la fraction volumique de la phase a 
Figure III-6). La diminution de la fraction volumique de la phase a avec la température 
de vieillissement est due à la transformation de la phase a en phase b qui se réalise 
lorsque la température de vieillissement se rapproche de la température de transus 
(Tb = a est particulière à 700°C. 
En effet, cette fraction volumique augmente avec la durée de vieillissement. Or, nous 

partie IV.3
a semble ainsi 
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Ce lien entre fraction volumique de phase a 
observable en très proche surface.  Cette corrélation 
en oxygène et celle de la fraction volumique de phase a résulte du caractère a-gène de 

souvent reporté dans la littérature [Wallace, 1992, Parris and Bania, 1993, 
Sansoz, 2004] mpacte aussi probablement la morphologie des 
précipités a e dans cette étude. La Figure VI-2 présente la 

700°C pendant 5000h. Une différence notable de morphologie entre les lamelles a près de 
la surface et celles a sont plus fins et leur taille est 
homogène près de la surface alors que plus la profondeur augmente et plus les précipités a 
deviennent grossiers, avec une forte hétérogénéité de taille entre les lamelles a. 

 

 
Figure VI-2 

700°C pendant 5000h 

de fraction 
volumique de phase a avec la profondeur, nous pouvons déterminer la fraction volumique 
de phase a en fonction de la teneur en oxygène, pour une température donnée. La Figure 
VI-3 

l de la fraction volumique  de phase a avec la 
profondeur sont superposés. Pour une teneur de 3 % massique en oxygène, une 
profondeur est déterminée. La fraction volumique de phase a à cette même profondeur 
est ensuite relevée.  
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Figure VI-3 : Evolution de la teneur en oxygène et de la fraction volumique en phase a en 

 

Cette démarche a été adoptée pour les températures de vieillissement de 450°C, 550°C, 
600°C et 700°C et pour des teneurs en oxygène variant de 1 % à 6 % massique. 

a avec la teneur en oxygène pour chaque 
température est représentée sur la Figure VI-4. La fraction volumique de phase a 
augmente avec la teneur en oxygène, quelle que soit la température de vieillissement 
considérée. De plus, à teneur en oxygène constante, la fraction volumique de phase a 

température. Cette évolution de la fraction volumique de phase a en fonction de la teneur 
en oxygène a également été étudiée par Liu et al. dans le TA6V [Liu and Welsch, 1988]. 
Les premiers calculs Thermocalc ont confirmé ces résultats notamment à 550°C et 600°C.  
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Figure VI-4 : Evolution de la fraction volumique de phase a en fonction de la température 

de vieillisement pour différentes teneurs en O 

, en 
particulier en terme de fraction volumique de phase a, depend de deux paramètres 
distincts : la température de vieillissement et la teneur en oxygène. Ainsi, un 
vieillissem
thermique sous vide ou revêtement de pièces) induit aussi des évolutions 
microstructurales pouvant mener à une modification du comportement mécanique.  

comportement mécanique du Ti-b21S. 

VI.2. Evolution des propriétés mécaniques 
VI.2.1.  

Dans la partie V.1, les propriétés mécaniques en traction ont été étudiées pour trois 
Ti-b21S, afin de définir un lien entre les différentes 

microstructures et la résistance mécanique en traction. Le lien entre la microstructure et 
la mécanique est remarqué 
différentes microstructures (cf. Figure V-2
microstructuraux pré

directement liée avec la présence de la phase a dans le matériau. En effet, le module 
a est plus élevé (100 - 145 GPa) que celui de la phase b 
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(72 - 85 GPa) [Veiga, 2012]. Nous pouvons estimer simplement la valeur du module 
a grâce à une simple loi des 

mélanges : 

  Équation VI-1 

Avec Ea+b, Ea et Eb a et/ou b, fva 
la fraction volumique de phase a.  

de 122 GPa pour la 
phase a et de 79 GPa pour la phase b ont été utilisées. La valeur obtenue pour une 
fraction volumique de phase a de 33 % est de 93 GPa, tandis que lorsque la fraction 

 %, le mo  GPa. 

différents échantillons et à différentes températures. Les analyses complètes sont 
présentées en Annexe IV

100 % b au début de la mesure, évolue au cours du cycle de traitement thermique avec 
la précipitation de phase a
de cycle, la valeur du module  GPa. En fin de 
à 105 a au cours du cyclage. La même analyse 

20°C est de 95 GPa.  

Les es analyses et 
essais ont été représentées sur la Figure VI-5 en fonction de la fraction volumique de 
phase a. Sur ce graphe,  des échantillons vieillis à 450°C 
et 650°C pendant 500h, obtenues par résonnance acoustique à température ambiante, 
ont également été reportés.  

s essais à température ambiante 
sur les 
indiquer que les valeurs expérimentales sont toujours supérieures à celles calculées grâce 

expl
uniquement lié à la fraction volumique de phase a, mais aussi à la teneur en oxygène 
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Figure VI-5 a 

Un premier lien entre un paramètre de la microstructure, à savoir la fraction volumique 
de la phase a, avec une propriété caractéristique de la tenue en traction, le module 

du 
comportement mécanique avec la microstructure.  

VI.2.2. Seuil de plasticité 

Au cours de notre étude, de fortes v

dépendante à la fois de la température et de la durée de vieillissement. Dans cette partie, 
nous essaierons de relier ce paramètre clé de la tenue mécanique du matériau en traction 
avec la microstructure, grâce aux paramètres caractérisant les évolutions 
microstructurales.  

Le paramètre le plus courant pour caractériser la microstructure est la fraction volumique 
de la phase a. Ce paramètre a déjà été utilisé dans la partie précédente pour établir un 

vieillissement thermique, la fraction volumique de la phase a a été mesurée (cf. 
partie III.2.3.1). Les essais de traction à température ambiante et à 550°C ont également 
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ble des couples Température - temps de vieillissement (cf. partie V.2). La 
Figure VI-6 

 la fraction volumique de phase a. 
Concentrons-nous dans un premier temps sur la tendance obtenue à température 
ambiante. Cette représentation fait apparaître une très forte dispersion des points 

à température ambiante et la fraction volumique de phase a. De plus, le point 
BDP non vieilli est clairement en dehors de cette corrélation. Pour 

rappel, la fraction volumique des échantillons après vieillissement est toujours supérieure 
ticité du matériau non vieilli est 

inférieure à celle des échantillons vieillis à des températures inférieures à 550°C, et 
supérieure à celle des échantillons vieillis au-

à 550°C avec la fraction volumique, la conclusion est toute autre. La 
limite d  à la fraction volumique de phase a. Le point du 
matériau non vieilli (33 % - 570 MPa) est ici tout à fait cohérent. Rappelons que la limite 

échantillons vieillis.  

 
Figure VI-6 : Evolution de la limitt sY avec la fraction volumique de phase a ; 
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lasticité avec 
la microstructure. Ce deuxième paramètre clé est la distance inter-lamelles a. Ce 
paramètre a été déterminé dans la partie III.2.3.3. La Figure VI-7 

distance inter-lamelles a. A température ambiante, une très bonne corrélation entre ces 
deux paramètres apparait. De plus, le point correspondant au matériau non vieilli 
(0,20 µm  1004 MPa) est cohérent avec cette tendance. En effet, la distance inter-
lamelles a du matériau non vieilli est intermédiaire entre les échantillons vieillis en 

-lamelles a, on observe une 
bonne corrélation. 

 
Figure VI-7  la distance inter-

lamelles aa  

 directement liée à 
-lamelles a

semble corrélée avec la fraction volumique de la phase a et la distance inter-lamelles, qui 
pourtant ne sont pas directement liés entre elles pour toutes les durées et températures 

paramètres en fonction de la durée de vieillissement à 450°C et 600°C.  

e phase a et 
de la distance inter-lamelles avec la durée de vieillissement pour les températures 450°C 
et 600°C. La Figure VI-8 présente  de de la distance inter-lamelles a 
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(a) et de la fraction volumique de phase a (b) avec la durée pour ces deux températures. 
Concernant la distance inter-lamelles a, celle-ci est relativement stable après 
vieillissement à 450°C, quelle que soit la durée de vieillissement. Au contraire, après 
vieillissement à 600°C, la distance inter-lamelles a diminue avec la durée de 
vieillissement. A 450°C, la fraction volumique de phase a augmente avec la durée de 
vieillissement, passant ainsi de 60 % au bout de 500h de vieillissement à près de 65 % 
après 5000h de vieillissement. La fraction volumique de phase a diminue très légèrement 
au-delà de 5000h de vieillissement. Pour les échantillons vieillis à 600°C, la fraction 
volumique de phase a diminue tr
en soit, la fraction volumique des échantillons vieillis est toujours supérieure à la fraction 
volumique du matériau non vieilli. 

  

Figure VI-8 : Evolution de  distance inter-lamelles a (a) et de la fraction 
volumique de phase a (b) en fonction de la durée de vieillissement pour deux températures 

450°C et 600°C 

  
Figure VI-9 

en fonction de la durée pour deux températures 450°C et 600°C 
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Rappelons-
ambiante et à 550°C pour les échantillons vieillis à 450°C et 600°C (cf. Figure VI-9). A 

e très 
légèrement avec la durée de vieillissement. Après vieillissement à 600°C, la diminution 

en fonction de la durée est beaucoup plus forte. A 550°C, 
450°C, la limite 

-delà. A 600°C, la 
 

Nous pouvons valider la relation de proportionnalité établie à température ambiante 
-lamelles a. En effet, après 

vieillissement à 450°C, la distance inter-
relativement stables avec la durée de vieillissement. Pour les vieillissements à 600°C, 

la distance inter-lamelles a et diminue avec la durée. 

 distance inter-lamelles a, à la fois après vieillissement 
à 450°C et 600°C. Par contre, un lien de proportionnalité est clairement visible entre la 

 de phase a. En effet, ces deux paramètres 
évoluent de façon similaire à la fois après vieillissement à 450°C et 600°C.  

et 
liée aux mêmes caractéristiques de la microstructure. Ces différences de relations entre 
propriétés mécaniques et microstructure pour ces deux températures sont directement 
liées aux mécanismes de déformation mis en jeu à ces deux températures. Ces mécanismes 

températures réalisée dans la partie V.1.2 (cf. Figure V-4) ssai 
appartiennent à deux domaines de températures distincts, celui des basses températures 
(T < 200°C) et celui des hautes températures (T > 500°C).  

inter-lamelles a est expliquée par le mécanisme de durcissement du matériau par 
précipitation. De nombreuses études mettant en 

[Agarwal, 2008, 
Mantri, 2015, Xu, 2015]. Le mécanisme qui régit ce phénomène est le mécanisme 

ar la présence de précipités. Une 
manière de franchir ces obstacles est de les contourner en formant des boucles de 
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dislocations autour des précipités. La contrainte nécessaire pour courber la dislocation 
Équation VI-2.  

  Équation VI-2 

 Avec  Équation VI-3 

Avec M facteur de Taylor, m module de cisaillement, n le coefficient de poisson et b la 
norme du vecteur de Burgers. 

La valeur théorique du coefficient directeur peut être calculée avec la valeur du module 
b obtenue par résonnance acoustique (80 GPa), la valeur du facteur 

de Taylor M = 3 et la norme du vecteur de Burgers b = 2,9.10-10 m. Le coefficient   
est égal à 26 MPa.m. Pour rappel, le coefficient directeur expérimental obtenu par 
régression linéaire est égal à 21 MPa.m (cf. Figure VI-7). Ces deux valeurs sont du même 

 

Ainsi à température ambiante, la déformation plastique est activée seulement dans la 
phase b. Les précipités a 

-lamelles a qui est pertinente. Pour les essais à 
550°C, du fait de la forte activation thermique de la déformation dans la phase a au-delà 
de 500°C [Surand, 2013], celle-ci devient déformable et le paramètre pertinent est alors 
la fraction volumique de phase a
pas encore pu être réalisées sur les éprouvettes déformées. Ces observations pourraient 
mettre en évidence les mécanismes de déformation différents à 20°C et à 550°C.  

VI.2.3. Amplitude de déformation 

de celui-ci a été étudiée 
dans la partie V.2. De fortes différences, à la fois entre les échantillons vieillis à différentes 

, ont été relevées. Nous 
tenterons dans cette par  

vieillissement, quelle que soit la température de vieillissement (cf. Figure V-18 (e)). La 

rupture après essai est plus important pour celle-ci que pour les autres températures 
ifférentes cause
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rupture après vieillissement. Pour les plus basses températures de vieillissement 
(T < 550°C), la présence de précipités a secondaires fins empêche la déformation de la 
phase b. Le déplacement des dislocations est alors freiné par la présence de ces petits 

a très 
fine est régulièrement observée dans la littérature [Sun, 2010, Mantri, 2015]. Pour les 
t

cause expliquant la rupture soudaine du matériau. La formation en très proche surface 
 plus fragile, dont la profondeur augmente avec la 

température et la durée de vieillissement, est la cause de la rupture fragile du matériau 
en traction. Les faciès de rupture ont confirmé cette explication. En effet, pour les plus 
hautes températures (T > 550°C), le mode de rupture fragile par clivage est le mode 

modification de la réponse mécanique du matériau. De nombreuses études ont ainsi 
comparé l
dure et fragile en surface [Bendersky, 1984, Parthasarathy, 2011]. Les conséquences de 
cette couche fragile sur le comportement du matériau sont multiples. Ainsi, plus la 

profondeur de la couche fragile affecte le comportement mécanique de la même manière 
 

après vieillissement à cette température est conservé, et diminue très légèrement avec la 
durée de vieillissement. A cette température, aucune précipitation de lamelles a 

température et pour la plus courte durée, la zone fragile en p
encore suffisante pour fragiliser le matériau et entraîner la rupture fragile du matériau. 

profondeur de la zone fragile en proche surface augmente, entraînant la diminution de la 

, même pour 
de très longues durées.  

En ce qui concerne les essais de traction à 550°C, une très forte dispersion des valeurs 
des allongements à rupture a été observée. Cette dispersion est en partie due à la méthode 



Evolution microstructurale et comportement mécanique après vieilissement sous air de 
b21S 

184  

 

 aussi par les 
mécanismes de déformation mis en jeu dans ce domaine de température. En effet, dans 
le domaine des hautes températures (T > 

toutefois bien plus importants que ceux obtenus à température ambiante. De très 
nombreuses fissures ont été observées en surface des éprouvettes. Malgré le grand nombre 

tempéra  à la surface des 

rapidement en début de chargement car la ténacité de ces deux couches est bien plus 
fa

Au contraire à 
 

VI.2.4. Fatigue 

Le comportement en fatigue est, tout comme le comportement en traction, intimement 
lié à la microstructure.  

s été déterminée 
précisément. Cependant, une estimation de la contrainte de non-rupture a été obtenue, 
puisque pour une grande partie des vieillissements, un essai dans le domaine de 

comportement mécanique en fatigue entre la température ambiante et 550°C est 
directement liée à la tolérance aux dommages du matériau. Cette tolérance aux 
dommages est plus importante à 550°C, les fissures se propageant moins facilement dans 
le matériau. 

Le comportement en fatigue est lié à la résistance mécanique en traction du matériau. 
Un des moyens de relier ces deux comportements est de représenter le rapport entre la 

de cycles à rupture. La Figure VI-10 rapport à température 
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ambiante (a) et à 550°C (b) pour les échantillons non vieillis et vieillis pendant 500h. A 
température ambiante, deux comportements se distinguent. Pour les températures de 
vieillissement les plus basses (T ≤ 550°C), les rapports sapp/sY sont similaires pour ces 
trois températures et relativement proches de celui du matériau non vieilli. Au-delà de 
cette température, le comportement en fatigue se dégrade. Cette différence de 
comportement mécanique entre les basses températures (T ≤ 550°C) et les températures 

température ambiante du matériau après vieillissement (cf. partie VI.2.2). Cette 

 la tenue en fatigue est abordée dans la 
littérature [Hornberger, 2015, Satko, 2016].  

A 550°C, les rapports sapp/sY sont similaires pour les températures de vieillissement 
inférieures ou égales à 600°C, puisque les courbes de comportement en fatigue sont 
quasiment superposées. Au-delà de 600°C, la tenue en fatigue est fortement dégradée. 
Cette tenue en fatigue conservée à 550°C pour des températures de vieillissement 
inférieures ou égales à 60
en traction à 550°C

meilleure tenue en fat  

  
Figure VI-10 : Rapports sapp/sY à température ambiante (a) et 550°C (b) 
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VI.3. Synthèse 
Le vieillissement de tôles alliages de titane b21S induit des modifications de 
microstructure et du comportement mécanique en lien avec les phénomènes de 

oxygène. Ces mécanismes sont fortement liés et leur interaction, ainsi 
que la prédominance de chaque phénomène dépend fortement de la température. Il est 
toutefois possible de distinguer deux domaines de température de vieillissement.  

Le premier domaine de températures est celui des températures inférieures à 550°C. Pour 
ces deux basses températures, 450°C et 500°C, le premier effet notable du vieillissement 
est la précipitation de lamelles a fines, entraînant une forte augmentation de la fraction 
volumique de phase a. Cette précipitation fine impacte fortement le comportement 

durcissement du matériau par précipitation. Cette précipitation a fine entraîne 
cependant la perte de la ductilité du matériau à température ambiante. Le comportement 
mécanique en fatigue à ces températures est très proche de celui du matériau non vieilli. 

nte mais relativement modérée, 

surface.  

La température de vieillissement de 
la température limite entre les deux domaines. A cette température, aucune précipitation 
de phase a 
est donc relativement conservé en traction à température ambiante. De plus à cette 

ène commence à être plus importante et engendre 
des modifications microstructurales en proche surface. 

Le second domaine de températures de vieillissement est celui des températures 
pondérant dans 

levées. Cette diffusion 
mpacte fortement la microstructure mais également le comportement 

mécanique puisque la zone riche en oxygène en surface fragilise le matériau.  

iante et à 
-dessus sur le comportement 
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mécanique. 
microstructurale, puisque directement lié à la fraction volumique de phase a.  

Des mécanismes de déformation différents en traction ont été mis en évidence à 
température ambiante et à 550°C. Ainsi, le seuil de plasticité du matériau est directement 
lié à la présence de précipités a, du fait du phénomène de durcissement par précipitation. 
A température ambiante, u
inter-lamelles a 
550°C, le seuil de plasticité du matériau est relié à la fraction volumique de phase a. 

Le taux de déformation à rupture à température ambiante est fortement affecté par les 
vieillissements mais pour des raisons différentes en fonction de la température de 
vieillissement. Pour des températures de vieillissement inférieures à 550°C, la diminution 

a secondaire fine, 

ène entraîne la formation 
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Conclusion et perspectives 

Les travaux présentés dans ce manuscrit sont 
CIRIMAT (Centre Inter-u ATériaux) et la 
société Safran Nacelles. 
les structures afin de diminuer les coûts de fonctionnement. Les alliages de titane sont 
de très bons candidats pour remplacer des alliages plus lourds (comme les alliages base 
nickel), grâce à leurs bonnes propriétés spécifiques. Safran Nacelles utilise le Ti-b21S dans 
la fabrication des nace

-b21S au-delà 

vieillissement sous air ont été réalisés à différentes températures (450°C - 700°C) pendant 
diverses durées (500h - 10000h). Après chaque vieillissement, les évolutions 
microstructurales ainsi que le comportement en fatigue et en traction ont été étudiés. Les 
phénomènes 
couplage entre évolutions microstructurales, comportement mécanique et oxydation a été 
mis en évidence. Deux domaines de température de vieillissement ont ainsi été 
distingués :  celui des deux plus basses températures 450°C et 500°C et celui des 
températures supérieures à 550°C.  

A 450°C et 500°C, la microstructure est modifiée dès les premières heures de traitements 
thermiques, grâce à la précipitation de phase a secondaire. Ce complément de 
précipitation améliore la résistance mécanique au détriment de la ductilité. La 
microstructure évolue très peu avec la durée . , à ces températures, 
ne pénètre cependant pas suffisamment pour fragiliser le matériau. n du 
Ti-b

ration 

, avant fragilisation totale du matériau due 
c de 5000h à 550°C, 

2500h à 600°C, mais inférieures à 500h à 700°C. Pour des durées supérieures, des 
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investigation restent encore à explorer offrant ainsi de 
nombreuses perspectives aux travaux de cette thèse. Dans un premier temps, il serait 

en jeu à température ambiante et à hautes températures grâce au 

sur les relations entre microstructure et propriétés mécaniques en fatigue. 

Au cours de cette étude, nous avons réalisé des traitements thermiques de vieillissement 
isothermes. Dans la réalité, les pièces subissent différents cycles thermiques lors de la 
mise en fonctionnement  moteurs
serait ainsi intéressan

mpact sur la 
microstructure et la mécanique serait alors intéressant à investiguer.   

Les évolutions microstructurales sont intimement  Ce 
couplage a été notamment observé en très proche surface, 
précipitation de la phase a 
titane. Il serait intéressant de réaliser des traitements de vieillissement sous vide, afin 

-b21S 
pourrait être étudié. 

Les essais de traction et de fatigue ont été réalisés après traitements thermiques de 
vieillissement. Dans la réalité, les pièces sont soumises aux différentes sollicitations 

 ystème de mise en charge de 

oxydation. 
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Annexe I - Vieillissement thermique sur le lot matière mis en 
solution 
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Des traitements thermiques de vieillissement ont été réalisés sur 
mis en solution. Dans cette annexe, les effets de ces vieillissements sur la microstructure 
et le comportement mécanique sont présentés,  prise de masse 
sur cet alliage, ainsi que les essais de traction à température ambiante.  

 AI.1 Plannification des traitements thermiques 
Le Tableau AI-1 présente les divers traitements réalisés pour chaque température, ainsi 
que le nombre de coupons et éprouvettes pour chaque couple Température - temps.  

Tableau AI-1 
mis en solution (CP = coupon, TA = éprouvette de traction, FA = éprouvette de fatigue) 

 450°C 500°C 550°C 600°C 650°C 700°C 
500h 3 CP 

6 TA + 10 FA 
6 CP 

12 TA + 20 FA 
3 CP 

6 TA + 10 FA 
3 CP 

6 TA + 10 FA 
3 CP 

6 TA + 10 FA 
3 CP 

6 TA + 10 FA 

1000h 3 CP 
6 TA + 10 FA 

3 CP 
6 TA + 10 FA 

3 CP 
6 TA + 10 FA 

3 CP 
6 TA + 10 FA 

3 CP 
6 TA + 10 FA 

3 CP 
6 TA + 10 FA 

1500h     
3 CP 

6 TA + 10 FA 
 

2000h 6 CP 
12 TA + 20 FA 

 6 CP 
12 TA + 20 FA 

14 CP 
23 TA + 30 FA 

 6 CP 
12 TA + 20 FA 

2450h 6 CP 
16 TA + 10 FA 

    
6 CP 

16 TA + 10 FA 

2950h   
8 CP 

10 TA + 10 FA 
   

 

 AI.2 Effet des traitements thermiques sur la microstructure de 
 

de vieillissement de 450°C à 700°C, pour des durées allant de 500h à 2000h.  
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Planche AI.1 - Etat mis solution  450°C 
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Planche AI.2 Etat mis en solution  500°C 
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Planche AI.3 - Etat mis en solution  550°C 
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Planche AI.4 - Etat mis en solution  600°C 
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Planche AI.5 - Etat mis en solution  650°C 
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Planche AI.6 - Etat mis en solution  700°C 
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 AI.3 alliage pour le lot mis en solution 
La Figure 2 
de la durée de vieillissement pour chacune des températures étudiées. La Figure  (b) 

durée de vieillissement. Les constantes paraboliques obtenues par régression linéaire sont 
comparées à celles obtenues pour le lot CBDP dans la partie IV.1. 

  

Figure AI-2 : Suivi de prise de masse après vieillissement pour les échantillons du lot mis 
en solution (a) et prise de masse par unité de surface au carré en fonction de la durée de 

vieillissement (b) 

 AI.4 Comportement mécanique en traction après vieillissement à 
 

Des essais de traction à température ambiante ont été réalisés sur les éprouvettes avant 
et après vieillissement. Les courbes contrainte vraie - déformation vraie sont présentées 
sur la Figure AI-3 après vieillissement pendant 500h, 1000h et 2000h. Pour les essais sur 
éprouvettes vieillies à 450°C, les ruptures se sont réalisées dans les têtes des éprouvettes, 
au niveau des trous.  
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Figure AI-3 : Courbes des essais de traction réalisés à 20°C sur les éprouvettes vieillies 

pendant 500h (a), 1000h (b) et 2000h (c) 
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Figure AI-4 : Evolution des paramètres caractéristiques du comportement en traction à 

température ambiante sY (a), sM (b) et e% (c) 
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Planche AII.1 - Etat CBDP  450°C 
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Planche AII.1 - Etat CBDP  450°C (suite) 
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Planche AII.2 - Etat CBDP  500°C 
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Planche AII.3 - Etat CBDP  550°C 
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Planche AII.3 - Etat CBDP  550°C (suite) 

5000h 5000h 

10000h 10000h 
 

  



  
Annexes 

 213   

 

Planche AII.4 - Etat CBDP  600°C 
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Planche AII.4 - Etat CBDP  600°C (suite) 
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Planche AII.5 - Etat CBDP  650°C 
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Planche AII.6 - Etat CBDP  700°C 
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Planche AII.6 - Etat CBDP  700°C (suite) 
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Planche AIII.1 - Etat CBDP - 450°C 
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Planche AIII.2 - Etat CBDP - 550°C 
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Planche AIII.3 - Etat CBDP - 600°C 
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Planche AIII.4 - Etat CBDP - 700°C 
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 AIV.1 Méthode expérimentale 
Des 

fonction de la température, et ce pour différents états microstructuraux. Les essais ont 
été réalisés par M. Olivier Valentin de la société Aurock à Albi, et suivent les normes 
ASTM E1876-09 et ASTM C1259-15. Les fréquences des modes propres de vibration sont 

ossible 
de déterminer ces fréquences pour une structure simple (ici, une poutre rectangulaire) et 

 

rteau afin 

correspond aux points nodaux fondamentaux. Les essais sont réalisés dans un four, des 
thermocouples en contrôlent la température. Les essais ont été réalisés sur une plage de 
température de 20°C à 750°C, avec une vitesse de chauffe et de refroidissement de 1,5°C 
par minute. Un palier de 10 minutes est réalisé à 750°C. Les acquisitions se font à la 
montée et à la descente en température. Le signal sonore est analysé grâce à une 

température choisie.  

Pour les essais de mesure de résonnance acoustique, des éprouvettes plates rectangulaires 
ont été usinées par électroérosion. Les dimensions choisies étaient les suivantes : 12 mm 
de largeur, 50 mm de longueur et 1  

 AIV.2 Courbes expérimentales 
La fréquence modale du mode de flexion f pour une poutre homogène est liée au module 

E Équation AIV-1, avec m la masse de la poutre, l la largeur de la poutre, 
L la longueur de la poutre, e C un facteur correctif relatif à la géométrie. 

  Équation AIV-1 

 

Les courbes représentées sur la Figure AIV-11 
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état CBDP + vieilli à 450°C - 500h (c) et état CBDP + vieilli 
à 650°C - 500h (d).  

  

  
Figure AIV-1 échantillons CBDP 

non vieilli (a), mis en solution non vieilli (b), CBDP + 450°C - 500h (c) et CBDP + 
650°C - 500h 
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 AV.1 Essais de traction pour les vieillissements pendant 1000h 
La Figure AV-1 présente les courbes de traction à température ambiante (a) et à 
550°C (b) sur les éprouvettes vieillies pendant 1000h. 

  
Figure AV-1 : Essais de traction sur éprouvettes vieillies pendant 1000h à température 

ambiante (a) et à 550°C (b) 

 AV.2 Essais de fatigue pour les vieillissements pendant 1000h 
La Figure AV-2 présente les courbes de fatigue obtenues pour les échantillons vieillis 
pendant 1000h. 

 
Figure AV-2 : Essais de fatigue réalisés à température ambiante sur éprouvettes vieillies 
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