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Notations
Relation de comportement de Johnson et Cook

σeq contrainte équivalente de von Mises
ε déformation équivalente
ε̇0 vitesse de déformation de référence
A, B , C , n et m constantes du matériau
Tm température de fusion
T0 température de référence

Relation de comportement de Zerilli et Armstrong

B , B0, Kd , β0, β1, α0 et α1 paramètres matériau
σG contrainte athermique

Critère de rupture de Johnson et Cook

D variable d’endommagement
η triaxialité des contraintes
σp contrainte hydrostatique
ε f déformation à la rupture
D1, D2, D3, D4 et D5 constantes du matériau
G f énergie de rupture
σy0 contrainte d’écoulement

Grandeurs mécaniques introduites dans la partie caractérisation

∆l allongement de l’éprouvette
l0 longueur initiale de l’éprouvette cylindrique
d0 diamètre initial de l’éprouvette cylindrique
ε déformation rationnelle
ε̇ vitesse de déformation rationnelle
e déformation nominale
ė vitesse de déformation nominale
E module de Young
ET i 17α module du Young du Ti17 α
ET i 17α+β module du Young du Ti17 α+β
ET i 17β module du Young du Ti17 β
n coefficient d’écrouissage
m coefficient de sensibilité à la vitesse de déformation
δ épaisseur moyenne d’une BCA
S0 section au droit à l’entaille
R rayon de l’entaille
F /S0 contrainte nominale



Grandeurs liées à un point matériel

x coordonnées du point matériel dans la configuration déformée
X coordonnées du point matériel dans la configuration déformée
χ transformation qui relie les configurations initiale et déformée
F tenseur gradient de transformation
R tenseur de rotation du point matériel
U tenseur d’élongation
Σ contrainte corotationnelle de Cauchy homogénéisée
% masse volumique initiale
B densité de forces volumiques
Π premier tenseur de Piola-Kirchoff
U énergie interne spécifique
r densité volumique de puissance calorifique reçue de l’extérieur
Q densité surfacique de puissance calorifique reçue de l’extérieur
s entropie spécifique
Di ss dissipation spécifique
D1 dissipation intrinsèque
D2 dissipation thermique
T température
Y taux de restitution d’énergie
D variable d’endommagement
ã tenseurs définis sur la configuration intermédiaire B̃
â tenseurs définis sur la configuration déformée B̂

Grandeurs liées à chaque phase du matériau

α phase
β phase
f i , i ∈ [α,β] tenseur gradient de la transformation de la phase i
ui , i ∈ [α,β] tenseur d’élongation de la phase i
πi , i ∈ [α,β] premier tenseur de Piola-Kirchoff de la phase i
ζi , i ∈ [α,β] fraction volumique de la phase i
(ϕi

1,Φi , ϕi
2) , i ∈ [α,β] triplet d’angles d’Euler de la phase i

R i
1 , i ∈ [α,β] matrice d’orientation de la phase i

f θ partie thermoélastique du gradient de la transformation
f p partie plastique du gradient de la transformation
m̃s direction de glissement unitaire
ñs normale unitaire à la direction de glissement
e tenseur des déformations de Green-Lagrange
ẽθ contribution thermoélastique à la déformation
ep contribution plastique à la déformation
l̂ gradient spatial du champ de vitesse
l̂θ partie thermoélastique du gradient spatial du champ de vitesse
l̂ p partie plastique du gradient spatial du champ de vitesse
qs variables d’écrouissage associées à chaque système de glissement s
p̃ second tenseur de Piola-Kirchoff
gs contrainte de cisaillement critique



y taux de restitution d’énergie
ψ énergie libre spécifique
ψθ contribution thermoélastique à énergie libre spécifique
ψp contribution due à l’écrouissage énergie libre spécifique
T0 température de référence
cp chaleur spécifique
Q module d’écrouissage
hst matrice d’interaction entre les différents systèmes de glissement
α tenseur de dilatation thermique
α0 tenseur de dilatation thermique à température ambiante T0

ξ(T ) fonction de dépendance à la température
C (T,D) tenseur de rigidité
ẽe tenseur des déformations élastiques
κ(T ) fonction de dégradation du tenseur de rigidité
H fonction de Heaviside (échelon unitaire)
Ps tenseur de projection sphérique
Pd tenseur de projection deviatorique
d1 dissipation intrinsèque
M̃ tenseur des contraintes de Mandel
τ̃s contrainte de cisaillement associée au système de glissement s
γ̇s taux de glissement plastique sur le système de glissement s
ρm

s densité de dislocations mobiles moyenne
ῡs vitesse de déplacement moyenne
bs norme du vecteur de Burgers
Gt module de cisaillement
At s matrice d’interaction
ρs densité de dislocations totale
K ∗, K ,N et B paramètres matériau
yc distance critique d’annihilation
c stockage des dislocations
Yr résistance au développement de l’endommagement
m sensibilité à la propagation de l’endommagement
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Introduction générale
Les alliages de titane, notamment grâce à leur faible densité, leur résistance

à la corrosion et leurs propriétés mécaniques importantes, même à tempéra-
tures élevées, ont vu leur utilisation s’accroître ces dernières années. La place
de plus en plus importante de pièces composite favorise aussi l’emploi du titane
qui offre une bonne compatibilité de liaison. Cependant, parce que ces alliages
sont réfractaires, ils engendrent souvent des problèmes d’usinage limitant for-
tement la productivité. L’augmentation des exigences industrielles impliquent
donc d’améliorer l’usinabilité de ces alliages. Bien qu’il soit l’un des procédés de
mise en forme le plus utilisé dans l’industrie, l’usinage des alliages de titane se
heurte à plusieurs difficultés telles que (i) la mauvaise maitrise de la qualité des
surfaces générées, (ii) le coût de production dû à l’usure prématurée des outils
de coupe et (iii) la faible productivité due à l’emploi de faibles vitesses de coupe
pour que les températures restent acceptables dans la zone de coupe.

Afin de surmonter ces difficultés, plusieurs travaux expérimentaux ont été
réalisés dans le but de mieux comprendre les phénomènes physiques conduisant
à cette mauvaise usinabilité. Ces travaux ont contribué à améliorer l’usinabilité
en optimisant les outils (nuances, géométries) et les paramètres de coupe. Aussi,
ils ont mis en évidence que l’usinabilité est fortement liée à la microstructure du
matériau [1, 2, 3]. Afin de mieux comprendre les interactions entre les proprié-
tés microstructurales et l’usinabilité des alliages de titane, différentes techniques
expérimentales ont été utilisées pour obtenir des données cinématiques (e.g. dé-
placement) [4, 5] et thermiques (e.g. température) [6, 7] dans la zone de forma-
tion du copeau. Ces techniques permettent notamment d’accéder aux champs
locaux, ce qui s’avère essentiel pour déterminer précisément les chargements
thermomécaniques que subissent l’outil et la pièce à usiner. Des développements
récents [8] ont permis d’utiliser conjointement les techniques de corrélation
d’images pour la mesure des champs cinématiques et la thermographie infra-
rouge pour la mesure des champs thermiques. Ces approches semblent être pro-
metteuses pour observer et comprendre, à une petite échelle (microscopique),
les mécanismes de formation du copeau. Cependant, ces mesures de champs
fournissent seulement des informations en surface de la pièce et du copeau, ce
qui ne permet pas d’accéder au cœur des zones de coupe. Avec ces seules obser-
vations en surface, il n’est donc pas possible de réaliser un bilan thermoméca-
nique global du processus de formation du copeau.

Les données expérimentales peuvent néanmoins être complétées par des ré-
sultats de simulation numérique de la coupe. L’intérêt principal de la simulation
réside dans la possibilité d’accéder à l’intégralité des champs thermique, ciné-
matique et mécanique. Aussi, la simulation permet d’étudier facilement l’impact
des propriétés du matériau sur le processus d’enlèvement de matière. Cepen-
dant, les modèles de comportement et d’endommagement couramment utilisés
dans les simulations d’usinage présentent plusieurs insuffisances. En effet, ils ne
sont généralement pas formulés dans le cadre de la thermodynamique des mi-
lieux continus. De plus, la prise en compte des grandes déformations dans un
contexte de transformations finies est souvent floue pour ces lois. Enfin, lorsque
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la taille des grains devient comparable au volume coupé, l’hypothèse d’homo-
généité du matériau n’est plus valable. Un modèle de coupe doit donc être dé-
veloppé à l’échelle microscopique pour pouvoir comprendre l’effet de la micro-
structure du matériau sur l’usinabilité des alliages de titane.

Deux objectifs sont ciblés par la présente étude. Le premier est la nécessité
de développer un modèle de comportement formulé en transformations finies
toute en respectant les premiers et second principes de la thermodynamique. Le
deuxième, en utilisant le cadre général de la plasticité cristalline, est de pouvoir
tenir compte de l’influence de certaines caractéristiques microstructurales sur
le processus de formation du copeau en usinage à sec de l’alliage de titane Ti17
α+β.

Afin de répondre à ces objectifs, l’étude est divisée en deux grandes parties.
La première consiste à la mise en place de la modélisation et de l’identification
du comportement de l’alliage de titane Ti17. Pour cela, des essais de caractérisa-
tion ont été menés en conditions extrêmes (des grandes vitesses de déformation
et des températures élevées) afin étudier les mécanismes de déformation qui ré-
gissent le comportement lors de ce type de sollicitation. Suite à ces essais, un
modèle de comportement, basée sur le cadre de la plasticité cristalline, a été mis
en place et identifié pour les deux phases de l’alliage. Les lois de comportement
ont été implémentées dans le logiciel ABAQUS/Explicit via une subroutine VU-
MAT .

La deuxième partie porte sur la modélisation du procédé. Un modèle nu-
mérique de coupe orthogonale a été développé afin de mettre en évidence l’in-
fluence de la microstructure sur le processus de formation du copeau en usinage
à sec de l’alliage de titane Ti17α+β. Les résultats numériques ont été confrontés
aux résultats de l’expérience obtenus par caméra rapide pour les mêmes condi-
tions d’essais. Le modèle développé est finalement utilisé pour dégager l’effet de
différents paramètres microstructuraux sur l’usinabilité du matériau (effort de
coupe, géométrie du copeau).

Le mémoire présenté ici est consacré au développement d’un modèle de com-
portement adapté à la modélisation de l’usinage de l’alliage Ti17 α+β. À cause
de sa taille de grains millimétrique, la prise en compte des hétérogénéités micro-
structurales constitue un élément essentiel de la démarche de modélisation. Tou-
tefois, outre que la présentation du modèle, le mémoire contient un ensemble de
données expérimentales nécessaire à l’identification et la validation du modèle
de comportement. Pour présenter ces travaux, le mémoire est structuré comme
suit :

Le premier chapitre a pour but de rappeler les spécificités de l’usinage des
alliages de titane. Il présente les différents aspects de la coupe ainsi que les tech-
niques expérimentales et numériques qui permettent d’étudier le processus d’en-
lèvement de matière par usinage. Ce chapitre permet également de préciser la
motivation de ce travail qui vise à décrire l’influence de la microstructure sur
l’usinabilité de l’alliage de Titane Ti17 à travers d’un modèle de comportement à
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l’échelle cristalline.

Le chapitre suivant présente l’ensemble de la démarche expérimentale qui
a été mise en place afin d’identifier et de valider les lois de comportement. À
cause de la nature biphasée de l’alliage de Ti17, le développement de ce type de
loi requiert la connaissance du comportement rhéologique individuel de chaque
phase. Pour cela, des essais de compression uniaxiaux ont été réalisés sur une mi-
crostructure β-équiaxe, puis sur une microstructure α+β lamellaire. Des essais
de cisaillement et de traction, sur éprouvettes lisses et entaillées, ont été conduits
pour caractériser l’effet de la vitesse de déformation, de la température et de la
triaxialité sur l’endommagement de la microstructure α+β. Ainsi, l’ensemble
des données obtenues lors de ces essais ont permis de justifier les choix de mo-
délisation et de déterminer certains paramètres qui interviennent dans la loi de
comportement proposée.

Dans le troisième chapitre, une loi de comportement, qui prend en compte
explicitement certaines caractéristiques microstructurales (orientation cristallo-
graphique, phases en présence), est proposée. La prise en compte de la micro-
structure suggère d’utiliser le cadre de la plasticité cristalline pour développer la
loi de comportement monocristalline. Ainsi, les lois d’état ont été dérivées à par-
tir d’un potentiel d’état, l’énergie libre spécifique, formée par une contribution
thermoélastique et une contribution thermoplastique. L’endommagement a été
pris en compte à partir d’un modèle qui tient compte de l’effet de fermeture. Les
lois d’évolutions ont été construites en se basant sur les travaux fondamentaux
qui permettent de décrire l’évolution de l’écoulement plastique et l’écrouissage
isotrope sur chaque système de glissement. Ainsi, la loi d’écoulement plastique
prend en compte l’effet de la température et de l’état de contrainte sur le glisse-
ment plastique. Les mécanismes de multiplication et d’annihilation des disloca-
tions sont modélisés au travers de la loi d’évolution de la variable d’écrouissage
isotrope. Puisque le titane Ti17 présente une microstructure biphasée avec des
tailles caractéristiques largement différentes entre la phase β et la phase α, une
stratégie d’homogénéisation a été utilisée pour construire la loi de comporte-
ment.

Le quatrième chapitre est consacré à la simulation des essais de comporte-
ment. Ainsi, les paramètres de la loi de comportement pour les deux phases β et
α sont identifiés en se basant sur l’étude expérimentale menée dans le deuxième
chapitre. Puis, les résultats issus de la simulation numérique des essais de com-
portement sont présentés et discutés.

Le dernier chapitre est consacré à la validation du modèle de comportement
en coupe orthogonale et à son utilisation pour étudier l’influence de la micro-
structure sur la formation du copeau. Pour cela, des essais de rabotage instru-
mentés avec une caméra rapide sont conduits afin d’observer sur une zone mil-
limétrique l’influence de la microstructure sur la formation du copeau. Puis, une
comparaison entre les efforts de coupe et les géométries des copeaux expérimen-
taux et numériques est réalisé pour valider le modèle de coupe. Finalement, le
modèle de coupe est utilisé pour étudier les différentes interactions entre les ca-
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ractéristiques microstructurales (orientation cristallographique et phase en pré-
sence) et l’usinabilité du matériau.

Le mémoire se termine par une conclusion générale qui regroupe les points
clefs, les résultats obtenus, et propose des voies d’améliorations pour des déve-
loppements futurs.
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Afin de préciser le cadre et les motivations de l’étude, il convient de s’arrê-

ter sur les spécificités de la mise en forme par usinage des alliages de titane. Ce

premier chapitre présente donc les résultats essentiels de la littérature sur ce qui

a trait à la formation du copeau en usinage, pour le cas particulier des alliages

de titane. À cette fin, les principales caractéristiques métallurgiques et les méca-

nismes de déformation des alliages de titane sont d’abord rappelés. Le cas de l’al-

liage Ti17, qui constitue l’objet de l’étude, est ensuite détaillé. La seconde partie

de ce chapitre se concentre sur le processus de formation du copeau en usinage.

Les morphologies des copeaux rencontrées en pratique sont décrites. L’impact

de la microstructure sur la formation du copeau est également discuté. Les dif-

férentes techniques, aussi bien expérimentales que numériques, qui permettent

d’étudier le processus d’enlèvement de matière par usinage sont présentées dans

la dernière partie de ce chapitre. Un accent particulier est mis sur l’intérêt de la

modélisation à l’échelle de la microstructure pour la compréhension du proces-

sus de formation de copeau.

1.1 Le titane et ses alliages

1.1.1 Généralités sur les alliages de titane

Les alliages de titane, notamment grâce à leur faible densité, leur résistance à

la corrosion et leurs bonnes propriétés mécaniques, ont vu leur utilisation s’ac-

croître ces dernières années. À température ambiante, le titane pur possède une

structure hexagonale compacte (phase α) de paramètres de maille a=0,295 nm

et c=0,468 nm [1]. Pour des températures supérieures à la température dite de

transus (T ≥ 882◦C), le titane pur subit une transformation allotropique (figure

1.1) qui conduit à la formation de la phase β. Cette phase β, de structure cubique

centrée de paramètre de maille a = 0,332 nm [1], est stable jusqu’à la tempé-

rature de fusion (T = 1670◦C). Il est intéressant de remarquer que, comparative-

ment à d’autres métaux d’usage courant, la conductivité thermique du titane pur

(≈ 17 W/m/K) est assez faible.

Les transformations de phases α/β se produisent en accord avec la relation

d’orientation de Burgers [2] :

(
110

)
β ||

(
0001

)
αet

[−
111

]
β
||
[

11
−
20

]
α

(1.1)

Cette relation stipule qu’un plan (110)β du réseau cubique centré est en coinci-

dence avec un plan (0001)α du réseau hexagonal compact, et que les directions

[1̄11]β et [112̄0]α sont confondues. Ainsi, à partir d’un refroidissement depuis le
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domaine β, douze variants de la phase α peuvent apparaître (voir tableau 1.1). Il

convient de souligner que la relation de Burgers n’est pas strictement vérifiée, un

léger écart par rapport à l’orientation théorique étant observé en pratique [2, 3].

FIGURE 1.1 – Représentation schématique des mailles élémentaires hexagonale
compacte (phase α) et cubique centrée (phase β) dans le titane pur [1].

Les domaines de stabilité des phases α et β sont impactés par l’ajout d’élé-

ments d’addition. Ces éléments peuvent favoriser la stabilité de l’une ou l’autre

des phases α ou β et conduisent à l’apparition d’un domaine biphasé β+α. Les

éléments d’addition sont dits alphagènes (e.g. Al, C, N et O) s’ils stabilisent la

phase α et augmentent la température du transus. À l’opposé, les éléments beta-

gènes (e.g. Fe, Mn, Cr, Mo, et V) stabilisent la phaseβ et diminuent la température

de transus.

Contrairement au titane pur, en fonction des concentrations en éléments d’ad-

dition et de l’histoire thermomécanique, les alliages de titane peuvent présenter

des fractions volumiques variables de phases α et β. On peut ainsi définir cinq

grandes classes d’alliages de titane : les alliagesα, les alliages quasi-α, les alliages

α−β, les alliages quasi-β et les alliages β. Une description détaillée des caracté-

ristiques thermo-mécaniques de ces classes des alliages peut être trouvée dans

[4, 5].
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TABLE 1.1 – Liste des variants de la phase α pour une orientation prédéfinie de la
phase β suivant les relations d’orientation de Burgers [1].

De plus, pour les alliages de titane, la formation de la phaseα lors d’un refroi-

dissement depuis le domaine β fait intervenir un phénomène de transport par

diffusion. Ainsi, si le refroidissement est trop rapide, la diffusion reste limitée et

on observe une transformation martensitique conduisant aux phases α′′ [6, 7],

α′ [8] et ω[9, 10]. L’apparition de l’une de ces phases dépend de la composition

chimique de la phase β avant refroidissement [11].

Si la phaseα′ possède une structure hexagonale compacte, elle a une compo-

sition chimique identique à la phase β parente. La phase martensitique α′ peut

également se former par déformation de la phase β lorsque celle-ci est dans un

état métastable. De plus, la phase α′ formée présente une relation d’orientation

semblable à la relation de Burgers qui relie l’orientation de la phaseα par rapport

à la phase β. La transformation martensitique induite par déformation repré-

sente pour la phase β métastable un moyen supplémentaire d’accommodation

de la déformation plastique.

Un deuxième mode de déformation est parfois observé à faible température

et à grande vitesse de déformation : le maclage. Ce mode de déformation plas-

tique par cisaillement est caractérisé par la nucléation d’un nouveau cristal qui

a la même forme cristallographique que le cristal parent. Le maclage se produit

dans des plans et des directions réticulaires spécifiques qui forment des systèmes

de maclage. Le maclage est souvent observé dans les alliages de titaneα et quasi-
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α [12, 13]. Certaines études ont montré que ce mécanisme est peu courant dans

les alliages de titane α+β et quasi-β [14, 15]. Une description détaillée des sys-

tèmes de maclage dans les phases β et α peut être trouvée dans [16]. L’activation

de ces différents systèmes dépend de la nature de l’alliage et des conditions de

chargement.

Pour les alliages de titane, la déformation plastique est principalement ac-

commodée par un mécanisme de glissement cristallographique. En outre, un

monocristal est vu comme une collection de systèmes de glissement. Chaque

système de glissement s est caractérisé par sa direction de glissement ms et sa

normale au plan de glissement ns . Le glissement cristallographique est donc pro-

duit par un déplacement des plans de glissement selon des directions de glisse-

ment. Il s’effectue suivant les directions cristallographiques les plus denses en

atomes. Le glissement relatif des plans atomiques génère des lignes de glisse-

ment qui peuvent être visibles lorsqu’elles atteignent la surface libre de l’échan-

tillon (voir figure 1.2).

FIGURE 1.2 – Lignes de glissement traversant les phases α et β du titane Ti17
après un essai de traction [17].

Pour la structure cubique centrée (cc), le glissement se produit dans les plans

cristallographiques {110} , {112} et {123}, suivant la famille de directions 〈111〉
(voir tableau 1.2) qui représente la direction de plus grande densité.

Directions de glissement Plans de glissement Nombre
〈111〉 {110} 12
〈111〉 {112} 12
〈111〉 {123} 24

TABLE 1.2 – Systèmes de glissement pour la structure cubique centrée (cc).

Pour la structure hexagonale compacte (hc), le glissement s’effectue dans quatre

familles des systèmes de glissement (tableau 1.3).
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L’amorçage du processus de glissement plastique au sein d’un matériau mé-

tallique est provoqué par le déplacement des dislocations [18]. Ces dislocations,

si certaines sont initialement présentes dans le matériau, peuvent être formées

au cours de la déformation par nucléation et multiplication. Les dislocations

d’un système de glissement peuvent se mettre en mouvement en fonction du

niveau de contrainte appliquée et de température. Lorsque le mouvement est

déclenché, les dislocations peuvent être éliminées en atteignant la surface libre,

stockées par blocage au niveau des obstacles tels que les joints des grains ou les

sites d’ancrages (tel que les éléments d’alliages) ou annihilées lors de leur ren-

contre avec des dislocations de signe opposé.

Type Directions de glissement Plans de glissement Nombre

Basal 〈a〉
〈

11
−
20

〉
{0001} 3

Prismatique 〈a〉
〈

11
−
20

〉 {
10

−
10

}
3

Pyramidal 〈a〉
〈

11
−
20

〉 {
1
−
101

}
6

Pyramidal 〈c +a〉
〈

11
−
23

〉 {−
1011

}
12

TABLE 1.3 – Systèmes de glissement pour la structure hexagonale compacte (hc)

1.1.2 L’alliage Ti17

Le matériau étudié dans le cadre de cette thèse est l’alliage de titane Ti17.

C’est un alliage classé quasi-β fourni par TIMET Savoie dont la composition chi-

mique est donnée dans le tableau 1.4. Parce qu’il dispose d’une résistance méca-

nique et d’une résistance au fluage supérieures à celles du TA6V, l’alliage Ti17 est

utilisé pour la réalisation de certains disques de compresseur.

Ti Al Mo Cr Zr Sn
82.68 %mass 4.96 %mass 4.01 %mass 4.07 %mass 2.06 %mass 2.02 %mass

TABLE 1.4 – Composition chimique de l’alliage de titane Ti17.

Les éléments d’addition betagènes tels que le chrome et le molybdène sont

introduits pour améliorer l’aptitude du Ti17 au traitement thermique. L’alumi-

nium et le zirconium permettent d’augmenter sa résistance mécanique en trac-

tion et en fluage [19]. Les caractéristiques mécaniques de l’alliage Ti17 mesurées

dans le sens travers par des essais de traction à 20◦C et fourni par TIMET Savoie

sont présentées dans le tableau 1.5.
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T = 20◦C Rm (MPa) Rp0.2% (MPa) A (%) Z (%)
Valeur de référence 1127 1034 12.1 17.2

Valeur limite minimale 1080 980 5.0 10.0

TABLE 1.5 – Caractéristiques mécaniques de l’alliage de titane Ti17. Rm , Rp0.2%, A
et Z sont respectivement la résistance à la traction, la limite d’élasticité, l’allon-
gement à rupture et le coefficient de striction.

L’alliage de titane Ti17 étudié ici a subi un forgeage à 950◦C suivi d’un revenu

à 650◦C. Sa température de transus est de 885±5◦C. La microstructure à l’état de

livraison est représentée par la figure 1.3. Initialement, l’alliage Ti17 présente une

microstructure lamellaire composée de 67% de phase α et de 33% de phase β. La

taille moyenne des grains est d’environ 800 µm alors que l’épaisseur des lamelles

α ne dépasse pas 1 µm. Comme le montre la figure 1.3, les lamelles de phase

α sont aléatoirement orientées. Selon le lieu de germination, on peut distinguer

différentes formes de lamelles α. Les lamelles αGB germent au niveau des joints

des grains β. Ces lamelles permettent la formation de colonies de lamelles paral-

lèlesαW GB . Des fines aiguillesαW I , dont la taille n’est pas homogène, précipitent

à l’intérieur des grains β [20, 21].

1000 µm 

(a)

2 µm 

(b)

FIGURE 1.3 – Microstructure de l’état de livraison : a) Microscope optique (lu-
mière polarisée), b) MEB (électrons secondaire), phaseα représentée en sombre.

1.2 Processus de formation du copeau

L’usinage est un procédé de mise en forme par enlèvement de matière très

répandu dans le domaine de la fabrication mécanique. Ainsi, avec l’augmen-

tation des exigences technologiques, ce procédé nécessite une maîtrise accrue,

en particulier pour satisfaire aux critères d’intégrité de surface et de producti-
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vité. Ceci est particulièrement vrai pour les alliages de titane qui posent des pro-

blèmes spécifiques en usinage. Ces alliages sont en effet caractérisés par leurs

bonnes propriétés mécaniques qu’ils gardent à haute température, une forte ré-

activité chimique et une faible conductivité thermique. La réactivité chimique

élevée conduit à une limitation dans le choix des outils de coupe. Par exemple,

les outils de coupe en céramique réagissent chimiquement avec les alliages de

titane et contribuent à la dégradation de l’état des surfaces usinées.

De plus, la faible conductivité thermique empêche l’évacuation de la chaleur

générée au cours de l’usinage, soit par déformation plastique [22], soit par frot-

tement [23]. La température de la pièce à usiner augmente ainsi fortement ce qui

dégrade la stabilité des conditions de coupe. Afin de contourner ce problème,

une possible solution consiste à réduire la vitesse de coupe, ce qui limite la cha-

leur générée et facilite son évacuation. L’utilisation d’une assistance à l’usinage

telle que jet d’eau à haute pression [24] ou cryogénique [25] permet également

d’améliorer l’usinabilité de ces alliages.

Afin de mieux comprendre l’impact des conditions de coupe et de la micro-

structure sur l’usinabilité des matériaux, des études ont été réalisées ces der-

nières années pour étudier le processus d’enlèvement de matière. L’observation

du processus de coupe est néanmoins difficile, essentiellement parce que les

opérations d’usinage sont très rapides et qu’il est expérimentalement délicat d’ac-

céder à la zone de coupe. Les principales études visant à étudier l’enlèvement de

matière se tournent donc vers une configuration de coupe simplifiée, initiale-

ment proposée par Merchant [26, 27] : la coupe orthogonale.

La coupe orthogonale est une configuration particulière qui permet de sim-

plifier les problématiques liées à l’usinage. Elle correspond à une situation où

la matière est usinée avec une seule arête de coupe. Dans cette configuration,

l’arête de coupe est rectiligne et perpendiculaire aux deux directions données

par la vitesse de coupe et d’avance de l’outil. Cette configuration est peu utili-

sée en pratique, sauf dans le cas du tronçonnage ou du rainurage. Elle est en

revanche largement utilisée par la communauté scientifique car elle permet de

réaliser plus simplement des observations et de plus facilement modéliser par

simulation numérique.
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FIGURE 1.4 – Représentation schématique de la coupe orthogonale [28].

1.2.1 Zones de coupe

Les sollicitations thermo-mécaniques appliquées à la matière lors d’une opé-

ration d’usinage sont complexes. On peut néanmoins distinguer, selon la posi-

tion relative par rapport à l’outil, différentes zones de coupe.

D’abord, comme le montre la figure 1.5, l’engagement de l’outil dans la pièce à

usiner engendre une zone de forte pression hydrostatique en pointe d’outil qui

subit un auto-échauffement important.

FIGURE 1.5 – Les différentes zones de cisaillement en coupe orthogonale [29].

On observe également, entre la pointe de l’outil et la surface libre, une zone de

cisaillement primaire (ZI) dans laquelle d’importantes déformations plastiques

peuvent s’accumuler. L’écoulement du copeau sur la face de coupe de l’outil gé-

nère un frottement intense, qui induit une deuxième zone de cisaillement secon-

daire (ZII) [30, 31]. De plus, une troisième zone de frottement est engendrée entre

la face de dépouille de l’outil et la nouvelle surface générée. La zone correspon-
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dante est nommée zone de cisaillement tertiaire (ZIII). Cette surface plus faible

est néanmoins très importante, car elle influe fortement l’intégrité de surface de

la pièce à finale.

1.2.2 Morphologies des copeaux

En fonction des paramètres de coupe (Vc , f et ap ), des caractéristiques du ma-

tériau à usiner (taille de grain, phases en présence, dureté, ...) et des interactions

entre l’outil de coupe et le matériau, plusieurs morphologies de copeau peuvent

être observées lors des opérations d’usinage. On distingue principalement, sur la

base d’observations expérimentales, deux types de copeau : copeau continu et

copeau segmenté.

Copeau continu

FIGURE 1.6 – Copeau continu de Ti54M [32].

Pour le cas particulier des alliages de titane, le copeau continu est obtenu

pour des faibles vitesses de coupe et d’avance. Il est engendré par un mécanisme

de cisaillement en bloc de la matière sur la face de coupe de l’outil (figure 1.6).

Cet écoulement en bloc le long de la face de coupe est dû à une contrainte de

cisaillement modeste que subit la matière dans la zone de cisaillement primaire

[32].

Copeau segmenté

Les copeaux segmentés ou festonnés sont des copeaux discontinus. Ils sont

formés suite à une forte localisation de la déformation plastique sous forme de

bandes de cisaillement. Ils sont composés de festons plus ou moins connectés

entre eux, selon les caractéristiques du matériau. Ce type de copeau est souvent

observé pour l’usinage des alliages de titane [33, 34, 35]. Cette segmentation in-

fluence principalement : l’effort de coupe [36], les températures de coupe [37] et



État de l’art sur la formation du copeau en usinage des alliages de titane 16

l’intégrité de surface de la pièce usinée. L’origine de la segmentation du copeau

reste encore un sujet de débat ouvert. Plusieurs théories, parfois contradictoires,

ont été proposées pour expliquer la formation du copeau festonné [38].

FIGURE 1.7 – Formation d’un copeau segmenté pour plusieurs vitesses de coupe
en usinage du titane TA6V [35].

Processus de formation du copeau festonné

Le scénario de segmentation des copeaux en usinage ne fait pas l’unanimité,

plusieurs possibilités ayant été proposées. Les débats sont principalement foca-

lisés sur deux problématiques : la source de la segmentation du copeau et le lieu

d’initiation des bandes de cisaillement ou des fissures. Pour ce qui concerne la

segmentation du copeau, deux sources possibles ont été évoquées : la localisa-

tion de la déformation plastique [39] et le frottement outil-copeau [40]. La seg-

mentation par localisation de la déformation plastique reste le scénario le plus

probable selon la littérature.

Plusieurs scénarios d’initiation et de propagation des bandes de cisaillement

ou des fissures ont également été proposés. Shaw and Vyas [41, 42] suggèrent que

l’enfoncement de l’outil dans la matière induit à la fois une zone de compression

en pointe de l’outil et une courbure de la matière sur la partie extérieure de la sur-

face libre non coupée. Cette courbure génère une concentration de contrainte

permettant d’initier une bande de cisaillement. Cette bande se développe en-

suite rapidement pour former une fissure. La fissure se propage de la surface

libre vers la pointe de l’outil, en étant toutefois freinée par la zone de forte pres-

sion hydrostatique. Une théorie différente a été proposée par Turley et al. [43]

qui postulent que la fissure s’initie au niveau de la zone de compression et se

propage de l’intérieur de la zone de cisaillement primaire vers la surface libre.

D’autres auteurs [39, 44] écartent l’hypothèse de la propagation sous la forme

d’une fissure et favorisent la propagation sous la forme d’une bande localisée. Su

et Liu [45] réunissent les deux propositions de [42] et [39] et proposent la forma-

tion de deux micro-bandes de cisaillement l’une au niveau de la pointe de l’outil
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et l’autre au niveau de la courbure de la surface libre. Puis, les micro-bandes de

cisaillement se propagent et forment une bande de cisaillement macroscopique.

Finalement, une fissure s’amorce au niveau de la bande de cisaillement. Pottier

et al. [38] et Harzallah et al. [46] ont proposé une théorie de formation du copeau

basée sur trois étapes : germination, croissance puis extraction. Selon cette théo-

rie, l’outil en contact avec la matière génère une forte pression hydrostatique.

Des fortes déformations se produisent alors le long du plan de cisaillement pri-

maire et en mode hors-plan. La première étape s’achève par la formation d’une

micro- fissure. Au cours de la deuxième étape, la fissure se propage sur le plan

de cisaillement primaire. La phase de croissance est caractérisée par une dissi-

pation significative et une augmentation de la température. Cette augmentation

de température est accompagnée par une diminution de la contrainte d’écou-

lement. Une fois la fissure formée, l’étape d’extraction se déclenche, le feston

formé glisse alors sur la face de coupe.

Influence de la microstructure sur la formation du copeau

Les études qui traitent de l’influence de la microstructure sur la formation du

copeau sont peu nombreuses. L’influence de la microstructure sur la formation

du copeau est en effet un sujet complexe à aborder, en particulier parce qu’il est

difficile de faire varier les caractéristiques microstructurales (e.g. taille des grains,

texture cristallographique) de manière indépendante.

Aussi, lors d’une opération d’usinage, la microstructure est susceptible d’évo-

luer significativement, les caractéristiques microstructurales ne peuvent donc

pas être considérées comme constantes. Il faut alors appréhender le rôle des

transformations microstructurales générées dans la zone de coupe et leurs effets

sur le comportement du matériau, ce qui s’avère souvent délicat à aborder.

Quelques travaux ont néanmoins affirmé la forte dépendance de l’usinabilité

des alliages de titane à la microstructure [35, 47, 32]. Par exemple, l’étude me-

née par Ramirez [32] a permis de souligner l’influence de la texture morpholo-

gique sur la formation du copeau pour l’alliage de titane TA6V. Comme le montre

la figure 1.8, deux microstructures ont été testées : (i) une microstructure α+β
bimodale composée de grains α primaires dans une matrice β et (ii) une mi-

crostructure lamellaire composée de lamelles α intégrées dans une matrice β.

Il est intéressant de souligner que la micro-dureté initiale est similaire pour les

deux microstructures. Le copeau formé au cours de l’usinage de la microstruc-

ture bimodale est légèrement festonné alors que la segmentation du copeau est

beaucoup plus prononcée pour la microstructure lamellaire. Ces morphologies

de copeau sont assez peu sensibles aux conditions de coupe [32].
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FIGURE 1.8 – Influence de la microstructure sur la morphologie du copeau en
coupe orthogonale (Vc =15 m/min et f =0.1 mm) [32].

Des relations entre l’orientation morphologique des lamelles α et la locali-

sation de la déformation plastique pour un alliage de titane TA6V traité avec une

microstructure initiale lamellaire ont été proposées par Barelli [48] en fraisage or-

thogonal et Wagner et al. [49] en tournage. L’influence de la fraction volumique

de phase β sur la formation du copeau a été étudiée par Joshi et al. [50]. Dans

cette étude, les auteurs ont utilisé trois alliages de titane : un alliage quasi-α, un

alliage α−β et un alliage quasi-β. L’occurrence des bandes de cisaillement adia-

batique est à l’origine de la segmentation du copeau pour les alliages quasi-α et

quasi-β. Par contre, la segmentation du copeau est due à l’initiation et la propa-

gation des fissures pour l’alliage α+β. Il est toutefois délicat de tirer une conclu-

sion claire sur l’influence de la fraction volumique de phase β puisque les trois

alliages de titane ont des teneurs différentes en éléments d’addition.

1.2.3 Techniques expérimentales en usinage

Afin de mieux comprendre le processus de formation du copeau, différentes

techniques expérimentales peuvent être utilisées pour obtenir des données ciné-

matiques (e.g. déplacement), thermiques ou mécaniques (e.g. efforts de coupe).

Ces techniques permettent notamment d’accéder, au moins partiellement, aux

champs de température et de déformation, ce qui s’avère essentiel pour déter-

miner précisément les chargements thermo-mécaniques que subissent l’outil et

la pièce à usiner.
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Mesures thermiques

Germain [51] regroupe les techniques de mesures de température en deux

catégories : les techniques de mesures avec ou sans contact. Les vernis et la pein-

ture thermosensibles et les thermocouples constituent la famille des techniques

avec contact. Les vernis thermosensibles sont déposés sur l’outil de coupe et

voient leur couleur changer dans certaines plages de température [52]. Ce chan-

gement de couleur donne une information globale sur la répartition des points

chauds sur l’interface outil-pièce à usiner. Les thermocouples sont largement

utilisés pour mesurer la température par de nombreux auteurs [53, 54, 55, 56].

Cette technique reste néanmoins limitée pour différentes raisons. D’abord, le

temps de réponse des thermocouples est très supérieur au temps caractéristique

des opérations d’usinage. De plus, la mise en place du thermocouple perturbe

l’opération d’usinage car elle nécessite un perçage au niveau du point de me-

sure. Enfin, cette technique ne fournit qu’une information ponctuelle alors que

le champ de température reste très hétérogène.

Les mesures de température sans contact sont réalisées à partir de camé-

ras thermiques infrarouges [57, 58]. L’avantage principal de cette technique est

qu’elle permet de déterminer le champ de température de l’interface outil-pièce

à usiner. Plusieurs travaux ont été conduits afin d’extraire le champ de tempé-

rature en coupe orthogonale par caméra thermique [59, 60, 61, 62]. Ces mesures

par thermographie infrarouge sont néanmoins perturbées par les problèmes d’émis-

sivité, qui induisent des erreurs possiblement importantes.

Mesures cinématiques

Pour les mesures de champs cinématiques, différents dispositifs peuvent être

utilisés dans le cadre de l’usinage. Le dispositif QSD (Quick Stop) consiste à ar-

rêter brutalement l’opération de coupe pour geler le processus de formation du

copeau. Cet arrêt peut s’effectuer par le biais d’une accélération de la pièce ou

d’une éjection de l’outil de coupe [63]. Le copeau en cours de formation peut

ensuite être analysé pour déterminer les niveaux de déformation que le copeau

a subi pendant l’opération de coupe. Afin d’estimer les niveaux de déformation

dans la zone de coupe, plusieurs techniques sont utilisées. On peut citer l’impres-

sion d’une micro-grille [64] ou l’exploitation direct de la microstructure [65, 66].

Toutefois, si cette technique permet d’estimer a posteriori les déformations gé-

nérées par une opération d’usinage, son intérêt reste limité dans la mesure où

l’historique de déformation du copeau formé est inacessible.

Afin d’accéder plus largement au champ de déformation, des chercheurs ont

utilisé des caméras rapides pour observer la zone de coupe. En effet, la résolu-
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tion spatiale et temporelle des caméras rapides permet d’estimer l’évolution du

champ de déplacement, donc de déformation, lors d’une opération d’usinage.

Plusieurs approches ont ainsi été proposées, avec un compromis entre la résolu-

tion spatiale élevée et la fréquence d’acquisition importante [67, 68, 38]. Les dé-

formations ont été calculées par plusieurs méthodes : la méthode de corrélation

d’images [38, 37], la méthode SLA (stream line analysis) [69] et la méthode PIV

(Particle Image Velocimetry) [70]. La figure 1.9 montre un exemple de dispositif

mis en place ainsi que les résultats obtenus. De manière générale, l’utilisation de

caméras rapides pour l’étude de l’enlèvement de matière nécessite un compro-

mis dans le choix des paramètres de coupe, des paramètres d’acquisition et des

sources d’éclairage pour optimiser la résolution spatio-temporelle.

Différents exemples d’utilisation des caméras rapides dans le contexte de l’usi-

nage, notamment de l’alliage TA6V, peuvent être trouvés dans la littérature [71,

38, 37].

Depuis quelques années, des efforts expérimentaux ont été faits pour établir un

bilan thermo-mécanique du processus de formation de copeau à partir de me-

sures thermiques et cinématiques simultanées. Ce type d’acquisition a été appli-

qué avec succès pour des essais de caractérisation simple (e.g. traction simple, ci-

saillement). En revanche, parce que la mise en place d’un système d’acquisition

thermo-mécanique synchronisé, avec un éclairage homogène et un grandisse-

ment suffisant pour observer le marquage du matériau est extrêmement délicate,

très peu d’études ont abouti dans le cas de la coupe [72, 37].
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(a)

(b)

(c)

FIGURE 1.9 – Exemple des dispositifs mis en place et résultats obtenus a) cor-
rélation d’image [38], b) SLA (stream line analysis) [69] et c) PIV (Particle Image
Velocimetry) [70].
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1.3 Modélisation numérique de la formation du co-

peau

Si les mesures, notamment les mesures de champs, permettent de construire

de larges bases de données expérimentales, certaines informations restent néan-

moins inaccessibles expérimentalement. Ainsi, aucune technique expérimentale

ne permet actuellement de déterminer le champ de contrainte lors d’une opéra-

tion d’enlèvement de matière. De plus, les techniques expérimentales évoquées

précédemment ne fournissent qu’une information partielle, notamment parce

que les mesures restent ponctuelles ou limitées aux surfaces externes de la pièce

et du copeau.

Il est possible de remédier à ces inconvénients en recourant à la simulation

numérique de l’enlèvement de matière. Un premier intérêt de la simulation est la

possibilité d’accéder à l’intégralité des champs thermique, cinématique et méca-

nique. Aussi, la simulation permet de facilement étudier l’impact des propriétés

du matériau sur l’enlèvement de matière. Elle apporte donc un éclairage com-

plémentaire à l’expérience quand il s’agit de mieux comprendre le processus qui

aboutit à la formation d’un copeau.

La mise en place d’une simulation numérique robuste du procédé de coupe

nécessite de combiner différents ingrédients. Elle requiert premièrement de choi-

sir une méthode numérique (e.g. éléments finis, différences finies) qui permet de

résoudre l’ensemble des équations aux dérivées partielles qui régissent le com-

portement d’un système thermo-mécanique (e.g. équilibre du champ de contrainte,

compatibilité du champ de déformation, diffusion de la chaleur). Aussi, le com-

portement du matériau à usiner est représenté au travers d’une loi de comporte-

ment qui se doit de reproduire aussi précisémment que possible l’ensemble des

mécanismes de déformation et d’endommagement. Ces différents aspects sont

discutés dans ce qui suit.

1.3.1 Méthodes numériques

Plusieurs méthodes numériques ont été appliquées pour la modélisation nu-

mérique de la formation du copeau. Ces méthodes peuvent être regroupées en

deux catégories : les méthodes avec et sans maillage. Les méthodes numériques

sans maillage ont été développées pour surmonter les difficultés de distorsion du

maillage rencontrées par les méthodes numériques avec maillage. De plus, ces

méthodes ont l’avantage d’éviter les problèmes de dépendance au maillage des

lois de comportement. Quelques résultats obtenus par ces méthodes sont pré-

sentés par la figure 1.10. Les méthodes sans maillages les plus utilisées dans la
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simulation de coupe sont respectivement : la méthode CNEM (Constrained Na-

tural Element Method), la méthode MPM (Material Point Method) et la méthode

SPH (Smoothed Practicle Hydrodynamics).

(a) (b)

(c)

FIGURE 1.10 – Déformation plastique équivalente obtenue par quelques
exemples de simulations numériques sans maillage a) méthode CNEM [73], b)
méthode MPM [74] et c) méthode SPH [75].

La méthode CNEM est une méthode duale à la méthode des éléments finis

(EF). Elle utilise les diagrammes Voronoï contraints afin d’améliorer la qualité

de l’interpolation numérique par rapport à la méthode des EF [73]. La méthode

MPM consiste à décrire le mouvement par un nombre fini de petits éléments

lagrangiens appelés «Material point». Ces points matériels sont entourés d’un

maillage ou d’une grille de fond qui sert à calculer les termes de gradient. La mé-

thode SPH quant à elle a connu un essor important grâce à son application dans

plusieurs domaines. En simulation d’usinage, les résultats obtenus sont perti-

nents en termes de géométrie du copeau ou d’effort de coupe (figure1.10-c).

L’application de cette méthode en usinage a fait l’objet de plusieurs publications

[75, 76, 77].

Les méthodes numériques sans maillage sont très prometteuses pour les pro-



État de l’art sur la formation du copeau en usinage des alliages de titane 24

blèmes de mise en forme en grandes déformations et en particulier les problèmes

liés à la coupe. Cependant, le problème de la définition des frontières du do-

maine pénalise ces méthodes numériques et nécessite le développement des al-

gorithmes spécifiques pour l’application des conditions aux limites ou les condi-

tions du contact.

Pour la simulation de la coupe, plusieurs études ont été réalisées en utilisant

des méthodes numériques avec maillage. Plus précisément, la formulation la-

grangienne est largement utilisée dans la simulation d’usinage des alliages de

titane grâce à sa capacité à reproduire la morphologie du copeau. Cependant, les

grandes déformations générées par le processus de coupe induisent souvent des

distorsions des éléments situés en pointe de l’outil et à l’interface outil-copeau.

Afin d’éviter ce problème, plusieurs techniques de séparation de la matière sont

utilisées telles que : le déboutonnage [78, 79] et la zone de séparation du copeau

[80, 81]. Ces techniques permettent effectivement d’éviter les problèmes liés à la

distorsion de maillage. En revanche, elles induisent une perte de la physique de

coupe par la pré-définition du trajet de fissuration dans le matériau.

FIGURE 1.11 – Distribution du champ d’endommagement dans le copeau pour
une formulation lagrangienne [46].

Les distorsions du maillage peuvent être surmontées en utilisant d’autre for-

mulation de type Eulérien [82] et ALE (Arbitrary Lagrangien Eulerian) [83]. L’utili-

sation du remaillage est une alternative efficace pour éviter les distorsions, mais

reste encore très couteuse en temps et ressources de calcul.

Suite à cette revue de bibliographie, il est claire qu’avec le développement des

moyens de calcul les méthodes numériques vont connaître un essor de plus en

plus important permettant une résolution plus précise des équations d’équilibre.
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En plus des méthodes numériques, la résolution nécessite la maitrise du com-

portement du matériau surtout en conditions extrêmes. Le modèle de compor-

tement est en effet un ingrédient indispensable pour l’aboutissement d’une si-

mulation de coupe puisqu’il doit être capable de reproduire le comportement et

de capter la dégradation des caractéristiques mécaniques du matériau. Plusieurs

modèles de comportement ont été utilisés pour la simulation d’usinage. Le choix

du modèle de comportement dépend néanmoins de l’échelle de modélisation

choisie.

1.3.2 Échelles caractéristiques de modélisation

Dans la littérature, on distingue classiquement deux échelles de modélisation

de l’enlèvement de matière : macroscopique et microscopique. Afin de dissocier

ces deux échelles de modélisation, certains auteurs ont proposé de définir une

taille caractéristique d’environ 200 µm de l’interférence outil-pièce à usiner [84,

85, 86, 77]. En se basant sur ce critère, ils font la distinction entre les procédés de

micro- et de macro-usinage. Parce que ce critère est indépendant du matériau

considéré, Kota et al. [87, 88] proposent un critère basée sur une comparaison

entre la taille des grains et la taille du volume coupé. Ainsi, avec ce critère, les

auteurs constatent une variation de la réponse en usinage en termes de force de

coupe, d’épaisseur de copeau et d’état de surface lorsque le volume coupé n’est

pas représentatif. Cette variation est expliquée par le caractère polycristallin du

matériau qui, lorsque le taille de grains est importante, amène à considérer le

matériau à usiner comme un solide hétérogène. En revanche, lorsque la taille

de grains est suffisamment faible par rapport au volume coupé, un effet moyen

de la microstructure est observé et les variations évoquées précédemment sont

largement atténuées.

Dans ce qui suit, les lois de comportement couramment utilisées pour la si-

mulation de la coupe sont présentées. Dans ce cadre, on prend soin de distinguer

les lois de comportement qui modélisent le matériau à usiner comme un solide

homogène de celles qui prennent explicitement en compte les hétérogénéités

microstructurales (voir figure 1.12).
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a) b) 
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FIGURE 1.12 – Schéma explicatif des échelles de modélisation de la coupe : a)
échelle microscopique (chaque couleur représente une orientation du grain) b)
échelle macroscopique (modèle homogène)

1.3.3 Matériaux homogènes

La plupart des simulations numériques d’usinage s’appuient sur une modéli-

sation où le matériau est considéré comme macroscopiquement homogène. Ces

simulations permettent d’avoir une estimation globale des phénomènes méca-

niques, thermiques et tribologiques engendrés par la coupe. Les lois de compor-

tement utilisées dans ce contexte sont généralement empiriques. Elles reposent

sur l’interpolation des données expérimentales existantes sans avoir une base

théorique ou une interprétation physique des résultats. Ces lois de comporte-

ment sont limitées à la description du comportement dans une gamme proche

de celle explorée expérimentalement.

Dans le contexte de la thermo-mécanique des milieux continus, un modèle

de comportement est formé par un ensemble de relations d’état, éventuellement

complétées par des relations d’évolution pour les variables internes. Dans la com-

munauté scientifique s’intéressant à l’enlèvement de matière, les lois de compor-

tement sont rarement présentées sous cette forme. Elles prennent plus souvent la

forme d’une relation de comportement qui vise à relier une mesure de contrainte

équivalente à la température, la déformation plastique cumulée et le taux de dé-

formation plastique cumulée.

La relation de comportement proposée par Johnson et Cook (J-C) [89] est

souvent utilisée pour la simulation des opérations d’usinage [90, 80, 91, 81]. C’est
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une relation empirique simple et facile à identifier. Elle s’exprime comme :

σ= [
A+B εn][

1+C ln

(
ε̇

ε̇0

)][
1−

(
T −T0

Tm −T0

)m]
(1.2)

où A, B , C , n et m sont les paramètres de la loi d’écoulement viscoplastique.

Tm , T0 et ε̇0 sont respectivement la température de fusion, la température de ré-

férence et la vitesse de déformation de référence. C’est une relation multiplica-

tive formée par trois termes : un terme d’écrouissage, un terme de dépendance

à la vitesse de déformation et un terme de dépendance à la température. Plu-

sieurs auteurs ont proposé de modifier cette relation de comportement afin de

mieux représenter certains phénomènes tels que la recristallisation dynamique

[92, 93, 90] ou l’adoucissement thermique [94]. Baker [94] a choisi un couplage

fort entre le terme d’écrouissage et celui de dépendance à la température. Ce

choix produit un adoucissement important de la contrainte dû à la température

et favorise la localisation de la déformation par cisaillement. Calamaz [93] a pro-

posé une version améliorée de la relation de comportement de J−C afin de modé-

liser l’adoucissement dû à la fois à la température et à la déformation. Umbrello

et al. [95] ont modifié aussi cette relation de comportement pour tenir compte

de l’effet de la micro-dureté sur la contrainte d’écoulement. Cette relation a été

utilisée afin de prédire l’intégrité de surface des matériaux durs à usiner. D’autres

auteurs [96, 97] ont montré la limite du découplage entre le terme d’écrouissage

et le terme de dépendance à la vitesse de déformation. Ils ont ainsi proposé des

versions modifiées de la relation de J-C.

Une alternative à l’utilisation des lois de comportement empiriques consiste

à utiliser des lois plus représentatives de la physique du processus de déforma-

tion plastique. Parce qu’elles intègrent explicitement l’effet de certains paramètres

microstructuraux (e.g. taille de grains), ces lois permettent plus facilement l’ex-

trapolation que les modèles empiriques. La relation de comportement proposée

par Zerilli et Armstrong (Z-A) [98, 99] appartient à cette famille de lois de com-

portement. Elle permet d’exprimer la contrainte d’écoulement en fonction de

variables rhéologiques et microstructurales. La forme générale de la relation du

comportement de Z−A pour les structures cristallines cubique centrée (cc), cu-

bique à face centrée (cfc) et hexagonale compacte (hc) s’écrit :

σ =σa +B exp
(−βT

)+B0
p
εexp(−αT ) (1.3)

σa =σG + Kdp
l

(1.4)

β=β0 −β1ln(ε̇) (1.5)

α=α0 −α1ln(ε̇) (1.6)
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où B , B0, Kd , β0, β1, α0 et α1 sont des paramètres matériau. l et σG sont res-

pectivement la taille moyenne des grains et la contrainte athermique due aux

interactions entre les dislocations mobiles et les joints des grains. La relation de

comportement de Z- A est basée sur la théorie de l’activation thermique du mou-

vement des dislocations [18]. La contrainte d’écoulement est la somme d’une

contrainte athermique et d’une contrainte thermique. La contrainte athermique

varie en fonction de la taille de grain. La contrainte thermique est une fonction

de la déformation, de la vitesse de déformation et de la température.

Ce type d’approche reste néanmoins assez peu utilisé dans le cadre de l’usi-

nage. On peut néanmoins citer les travaux de Liu et al. [100] qui ont utilisé la rela-

tion de Zerilli et Armstrong (Z-A) [98, 99] pour la modélisation de la coupe ortho-

gonale du titane TA6V. Cette relation a été modifiée pour prendre en compte la

chute de contrainte due à la restauration ou à la recristallisation dynamique pour

des niveaux de déformation élevés. Les prédictions obtenues, en termes d’effort

de coupe et de géométrie de feston, sont en bon accord avec les résultats expéri-

mentaux sur une large plage des conditions de coupe. D’autres études [101, 102]

ont montré que les résultats obtenus en termes de force de coupe, d’angle de ci-

saillement et de contrainte de cisaillement par la relation de comportement de

Z−A sont plus réalistes que celle de J−C.

L’opération d’usinage implique une séparation de la matière en deux parties :

le copeau et la pièce usinée. La description de cette séparation nécessite de com-

pléter les relations de comportement par des lois d’endommagement capables

de reproduire la dégradation des caractéristiques du matériau. Les modèles d’en-

dommagement couramment utilisés pour la simulation de la coupe sont présen-

tés dans ce qui suit.

Le critère de rupture proposé par Hancock et Mackenzie [103, 104] qui relie

la déformation à la rupture à l’état de contrainte s’écrit :

ε f = D1 +D2 exp
(
D3η

)
(1.7)

où η= σp /σeq est la triaxialité des contraintes, σp et σeq sont respectivement la

contrainte hydrostatique et la contrainte équivalente de von Mises. D1, D2 et D3

sont des constantes du matériau. Les auteurs définissent une variable d’endom-

magement D variant entre 0 et 1. Afin d’obtenir un modèle d’endommagement,

le critère de rupture est complété par une loi d’évolution de la variable d’endom-

magement. Cette loi d’évolution est définie par :

Ḋ = ε̇

ε f
(1.8)
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Ce critère a été modifié par Johnson et Cook (J-C) [105] afin de tenir compte de

l’influence de la température et de la vitesse de déformation sur la déformation à

la rupture. Il est ensuite devenu le critère de rupture le plus utilisé pour modéliser

la séparation du copeau en usinage. Il représente une extension en fonction de

la vitesse de déformation et de la température du critère précédent.

Le critère de rupture de Johnson et Cook est décrit par l’équation suivante :

ε f = D1 +D2 exp
(
D3η

)(
1+D4ln

(
ε̇

ε̇0

))(
1+D5

T −T0

Tm −T0

)
(1.9)

où ε f , ε, Tm et T0 sont respectivement la déformation à la rupture, la déformation

équivalente, la température de fusion du matériau et la température de référence.

D1, D2, D3, D4 et D5 sont des constantes du matériau.

Ce seul critère d’endommagement n’est pas suffisant pour modéliser la sé-

paration du copeau en usinage. Dans plusieurs logiciels de calculs tels que ABA-

QUS, lorsque la variable d’endommagement D atteint sa valeur maximale (i.e.

D = 1), la contrainte d’écoulement est non-nulle. Une deuxième variable d’en-

dommagement, notée D ′, est alors introduite pour réduire de façon artificielle la

contrainte d’écoulement. Cette variable évolue d’une façon linéaire ou exponen-

tielle en fonction de la norme de l’incrément de la déformation plastique. Cette

évolution est donnée par :

linéaire Ḋ ′ = Lσy0

2G f
ε̇p (1.10)

exponentielle D ′ = 1−exp

(
−

∫ εp

0

Lσ

G f
dεp

)
(1.11)

Dans les relations qui précèdent, L, σy0 et G f sont respectivement la taille carac-

téristique du maillage, la contrainte d’écoulement qui correspond à une valeur

maximale de la variable d’endommagement D , et l’énergie de rupture du maté-

riau définie par l’équation :

G f =
∫ ε f

ε0

Lσdε (1.12)

L’énergie de rupture G f est définie dans chaque élément en fonction de la taille

caractéristique de l’élément, de la contrainte et de la déformation équivalente

initiale et finale.

Les modèles de comportement et d’endommagement précédents ne sont pas

formulés dans le cadre de la thermodynamique des milieux continus. La viola-

tion des premiers et second principes de la thermodynamique n’est donc pas ex-

clue. Aussi, la formulation de ces modèles dans le contexte des transformations
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finies reste souvent floue, il convient donc d’être prudent quant aux résultats

obtenus, en particulier dans le cadre de l’enlèvement de matière où les défor-

mations locales peuvent être extrêmement importantes. Enfin, lorsque la taille

de grain devient comparable à la profondeur de coupe et/ou la profondeur de

passe, l’hypothèse d’homogénéité du matériau n’est plus valable et les approches

décrites ici ne sont plus applicables.

1.3.4 Matériaux hétérogènes

Lorsqu’on se place à l’échelle microscopique, les matériaux métalliques, de

par leur aspect polycristallin, sont généralement hétérogènes. Lorsque la taille

des hétérogénéités microstructurales est du même ordre que le volume coupé, il

est nécessaire de recourir à une modélisation qui considère explicitement l’im-

pact de la microstructure locale (e.g. orientation des cristaux, phases en pré-

sence) sur la formation du copeau.

Les études visant à prendre en compte l’effet de la microstructure dans les

simulations de coupe sont peu nombreuses. Simoneau et al. [106, 107, 108] ont

développé un modèle de coupe qui prend en compte deux phases présentes dans

l’acier AISI 1045 (figure 1.13-a). Les deux phases ont été modélisées par une loi

de comportement de type Johnson-Cook avec différents coefficients. Ces travaux

ont souligné l’influence de l’hétérogénéité du matériau sur la forme du copeau.

Par rapport à une simulation classique avec l’hypothèse d’homogénéité du ma-

tériau, les auteurs estiment que les résultats obtenus sont plus réalistes sur plu-

sieurs aspects, notamment la forme des festons et les efforts de coupe.

a) 

b) 

FIGURE 1.13 – a) Modèle de coupe et conditions aux limites proposés b) Distri-
bution du champ de déformation plastique équivalente [106].
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La modélisation explicite de la microstructure a été appliqué pour la première

fois en simulation d’usinage par Zhang et al. [109]. Les grains ont été explici-

tement modélisés et aléatoirement orientés. Une modélisation 2D avec l’hypo-

thèse de déformations planes a été utilisée. Une loi de comportement de plas-

ticité cristalline a été appliquée pour décrire le comportement individuel des

phases α et β. Un modèle d’homogénéisation auto-cohérent a été utilisé pour

estimer la réponse du matériau au niveau du grain. Pour la séparation du copeau

les auteurs ont utilisé deux lois d’endommagement différentes. La loi d’endom-

magement de type Lemaitre et Chaboche [110, 111] a été proposée pour modéli-

ser l’endommagement intragranulaire. L’endommagement intergranulaire a été

modélisé par le biais d’éléments cohésifs. Le modèle de coupe et les conditions

aux limites sont illustrés par la figure 1.14.

Une bonne corrélation a été trouvée entre les valeurs moyennes des efforts

de coupe expérimental et numérique. Ainsi, en se basant sur une étude paramé-

trique, les auteurs montrent que l’augmentation de la vitesse de coupe favorise

la segmentation du copeau et conduit à l’apparition de micro-défauts sur la face

inférieure du copeau. Aucune influence de l’orientation des cristaux sur la seg-

mentation du copeau n’a été observée par les auteurs.

(a) (b)

FIGURE 1.14 – a) Modèle de coupe et conditions aux limites proposés b) Distri-
bution du champ de déformation plastique équivalente [109].

Ayed et al. [112] ont poursuivi l’approche de Zhang et al. [109] en proposant

de modéliser explicitement les grains par des cellules de Voronoï et de considérer

12 systèmes de glissement pour modéliser le comportement de la phase β et 24

systèmes de glissement pour la phase α. Le modèle de coupe proposé présente

l’avantage de prendre en compte la rotation du réseau cristallin et les simula-

tions de coupe sont effectuées en 3D. Le modèle de coupe et les conditions aux

limites sont illustrés par la figure 1.15. Un changement notable de l’orientation
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des grains β dans le copeau a été observé par les auteurs. Néanmoins, aucune in-

fluence de la taille des grains ou des orientations cristallines sur l’effort de coupe

ou la segmentation du copeau n’a été trouvée.

a) b) 

FIGURE 1.15 – a) Modèle de coupe et conditions aux limites proposés b) Distri-
bution du champ de déformation plastique équivalente [112].

Wang et al. [113] ont récemment développé une modélisation polycristalline

de la coupe du cuivre par un outil en diamant. Le modèle de coupe présente

l’avantage de prendre en compte les grandes déformations et les simulations

de coupe sont effectuées en 2D. Les grains ont été explicitement modélisés. Les

orientations des grains ont été déterminées à partir d’analyses EBSD. Une loi de

comportement de plasticité cristalline a été appliquée pour modéliser le com-

portement individuel du cristal. Une loi d’endommagement de type Johnson-

Cook a été utilisée pour simuler la séparation du copeau. Une forte dépendance

des efforts de coupe à la texture du matériau a été observée. Selon les auteurs, la

déformation plastique est hétérogène dans le copeau formé.
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FIGURE 1.16 – a) Modèle de coupe proposé b) Distribution des grains [113].

FIGURE 1.17 – a) Distribution du champs contrainte de Von Mises b) Évolution
de l’effort de coupe en fonction de la distance [113].
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1.4 Conclusions partielles

Ce chapitre a permis de discuter les aspects essentiels du processus de forma-

tion du copeau lors des opérations d’usinage pour le cas particulier des alliages

de titane. La première partie de ce chapitre a été consacrée à la présentation de

quelques éléments de métallurgie et des modes de déformation de ces alliages

de titane. Le matériau de l’étude, l’alliage Ti17 a également été présenté. Une

caractéristique importante de l’alliage est son importante taille de grain (≈ 800

µm). Les problématiques d’usinabilité des alliages de titane ont ensuite été pré-

sentées, en discutant notamment de l’impact des conditions de coupe et de la

microstructure sur le processus de formation du copeau. L’apport des méthodes

expérimentales, en particulier des techniques de mesures de champs thermiques

et cinématiques, dans l’étude de l’enlèvement de matière a été souligné. La mise

en oeuvre de ces techniques reste néanmoins délicate, notamment parce que

l’usinage fait intervenir des sollicitations localement très sévères sur des temps

courts. De plus, la difficulté d’accéder à des informations en volume, pourtant es-

sentielles pour la compréhension du processus de formation des copeaux, reste

une limitation forte de ces techniques. Une approche complémentaire à une dé-

marche expérimentale consiste à recourir à la simulation numérique de l’enlè-

vement de matière. L’approche classiquement utilisée repose sur des modèles de

comportement qui sont limités, essentiellement pour deux raisons. D’abord, ces

modèles sont souvent formulés dans un cadre mécanique et thermodynamique

peu rigoureux qui ne garantit pas la robustesse des simulations numériques. De

plus, ces modèles sont adaptés aux matériaux macroscopiquement homogènes,

et ne sont donc pas applicables dès lors que l’on souhaite considérer l’impact des

hétérogénéités microstructurales.

Le principal objectif de cette étude est la mise en place d’un modèle de com-

portement adapté à la modélisation de l’usinage de l’alliage Ti17. A cause de son

importante taille de grains, la prise en compte des hétérogénéités microstructu-

rales constitue un élément essentiel de la démarche de modélisation qui, comme

cela sera détaillé au chapitre 3, s’appuie très largement sur le cadre de la plasticité

cristalline. Toutefois, la construction et l’identification d’un modèle de compor-

tement ne peut se faire qu’à partir d’un ensemble de données expérimentales

représentatives. La campagne expérimentale conduite à cette fin est détaillée au

prochain chapitre.
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Si l’objectif de ce travail est la construction d’un modèle de comportement à

l’échelle cristalline, il est néanmoins nécessaire de caractériser le comportement

de l’alliage de titane Ti17. Ce chapitre présente donc l’ensemble de la démarche

expérimentale qui a été mise en place à cette fin. Cette démarche doit répondre

à un double objectif. Il s’agit d’abord de caractériser le comportement viscoplas-

tique de l’alliage Ti17 puis d’étudier les phénomènes d’endommagement. Pour

l’étude du comportement viscoplastique, deux difficultés se posent. La première

est la nécessité de conduire des essais de caractérisation en conditions extrêmes

(grandes vitesses de déformation, températures importantes) qui soient repré-

sentatifs des sollicitations rencontrées en usinage. La seconde difficulté réside

dans la nature biphasée de l’alliage de Ti17, qui requiert la connaissance du com-

portement rhéologique individuel de chaque phase.

Afin de présenter le travail expérimental réalisé dans cette thèse, ce chapitre

est organisé comme suit. Dans la première partie, les principaux résultats de la

littérature concernant le comportement de l’alliage Ti17 sont discutés. Les pro-

tocoles expérimentaux utilisés pour la caractérisation des mécanismes de défor-

mation et d’endommagement sont décrits dans la seconde partie. Les résultats

permettant de quantifier les contributions des phases α et β à la déformation

sont exposés dans la troisième partie. L’effet des conditions de chargement (tem-

pérature, vitesse de déformation et mode de sollicitation) sur le développement

de l’endommagement dans l’alliage Ti17 est abordé dans la dernière partie.

2.1 Comportement de l’alliage de titane Ti17

Le Ti17 est un alliage de titane conçu pour les aubes des compresseurs des

turboréacteurs ainsi que les turbines à gaz [1, 2]. Il offre d’excellentes propriétés

mécaniques et une résistance au fluage plus intéressante que plusieurs autres

alliages de titane, notamment le TA6V [3]. Le comportement mécanique de cet

alliage dans des conditions de fabrication est assez complexe, principalement

à cause des nombreux phénomènes physiques qui interviennent (c-à-d. glisse-

ment cristallographique, transformation de phases [4], recristallisation dynamique

[5] ...).

Plusieurs travaux de recherche se sont concentrés sur la caractérisation et la

modélisation de la cinétique de transformation β → α pour l’alliage de titane

Ti17 [6, 3]. Ces travaux visent généralement à étudier l’impact des traitements

thermo-mécaniques sur les propriétés d’usage qui dépendent de la morphologie

des lamelles α et de leur distribution dans la matrice β. Cette maîtrise des pro-

priétés permet d’optimiser les procédés de mise en forme et d’améliorer la durée

de vie en fatigue des pièces fabriquées [7].
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Afin de caractériser le comportement mécanique de l’alliage de titane Ti17,

de nombreuses études expérimentales ont été réalisées [8, 9, 10, 11, 12]. Par exemple,

Liu et al. [13] ont effectué des essais de compression uniaxiale sur le Ti17 avec

une microstructure lamellaire pour différentes températures (entre 780 et 860◦C)

et différentes vitesses de déformation (entre 10−3 et 10 s−1). Pour ces conditions

de chargement, l’adoucissement domine le comportement mécanique du Ti17

α+β. Pour les faibles vitesses de déformation, l’adoucissement s’explique par la

globularisation de la microstructure lamellaire. Il est en revanche lié à la localisa-

tion de la déformation pour les vitesses de déformation élevées (c.-à-d. 10 s−1).

Des conclusions similaires ont été tirées par Ma et al. [14]. Le comportement du

titane Ti17 avec une microstructure obtenue par frittage a été étudié par Zhan-

glong et al. [12] à des vitesses de déformation allant de 10−3 à 1 s−1 et des tempé-

ratures entre 810 et 920◦C. Les résultats expérimentaux ont montré que, quelles

que soient les conditions de chargement, l’adoucissement domine le comporte-

ment mécanique pour la microstructure α+β et traitée-β.

Le processus de localisation de la déformation conduisant à la formation des

bandes de cisaillement adiabatique (BCA) a été étudié par Huang et al. [15], qui

ont effectué des analyses EBSD sur des éprouvettes de titane Ti17 déformées avec

une microstructure initiale nodulaire. D’après les résultats obtenus, la recristalli-

sation dynamique se produit pour les grainsβ dans la région centrale de la bande

de cisaillement adiabatique, tandis que la restauration dynamique a lieu dans la

région proche des BCA.

Zhang et al. [16] ont étudié le comportement du Ti17 avec une microstruc-

ture initiale composée de grains primaires de phase α intégrés dans une matrice

β. Tout d’abord, des essais de traction in situ ont été conduits à l’intérieur d’un

microscope électronique à balayage (MEB) à température ambiante et pour une

faible vitesse de déformation (c.-à-d. 10−3 s−1). A la suite des essais, des analyses

EBSD ont été effectuées. Bien que les glissements basal et prismatique soient les

principaux modes de déformation, une contribution du maclage de la phase α a

également été observée.

Dans les études ci-dessus, peu d’attention a été accordée à l’influence de

la microstructure initiale, en particulier les fractions des différentes phases en

présence, sur le comportement de l’alliage de titane Ti17. Plus précisément, en

conditions d’équilibre, l’alliage de titane Ti17 présente une microstructure bi-

phasée α+β à basse température alors qu’il est composé uniquement de grains

β à haute température (T ≥ 890 ◦C). L’influence de la température est donc sou-

vent difficile à distinguer de l’influence de la microstructure initiale car ces para-

mètres ne varient pas de façon indépendante. En effet, les vitesses de chauffage

utilisées pour amener les échantillons aux températures d’essais sont générale-
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ment lentes [9, 10]. Elles ne permettent donc pas d’éviter les transformations de

phases au cours d’un cycle thermique. Il est alors délicat d’essayer d’appréhen-

der le rôle de la température sur le comportement individuel de chaque phase à

partir de ces essais.

2.2 Dispositif expérimental

Afin d’étudier le comportement viscoplastique et l’endommagement de l’al-

liage de titane Ti17, des essais mécaniques ont été conduits à l’aide d’un simu-

lateur GLEEBLE 3500. Ce système comprend un système de chauffage par effet

Joule et un système mécanique servohydraulique.

Le système de chauffage par effet Joule permet de réaliser une montée en

température pouvant atteindre théoriquement 10 000◦C/s. Il est aussi capable de

maintenir la température en régime permanent jusqu’à 1500◦C. Grâce à sa mé-

thode de chauffage, le simulateur GLEEBLE peut exécuter des cycles thermiques

plus rapides (de 5 à 10 fois) que les machines d’essai équipées de fours conven-

tionnels. Les vitesses de chauffage élevées permettent ainsi à l’utilisateur de se

rapprocher des conditions de chauffage engendrées en usinage, qui limitent gé-

néralement les transformations de phases diffusives.

FIGURE 2.1 – Configuration d’essai mécanique utilisée en compression [17].

Afin d’éviter l’oxydation, les essais sont conduits sous vide (10−5 bar). Aussi,

pour réaliser des analyses métallographiques, la microstructure est figée post-

essai grâce à un système de refroidissement (par un jet d’air comprimé) permet-

tant d’atteindre des vitesses de refroidissement supérieures à 230◦C/s. Lors des

essais, la température est mesurée à l’aide d’un thermocouple de type K soudé

sur la surface des éprouvettes. Des essais réalisés avec plusieurs thermocouples
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placés près des deux bords et au centre d’une éprouvette ont préalablement mon-

tré que le cycle thermique choisi permet de limiter les gradients thermiques.

La machine est équipée d’un système servohydraulique entièrement intégré

capable d’exercer un effort axial allant jusqu’à 100 kN (voir figure 3.2). La vitesse

de déplacement de la traverse du vérin peut aller de 0,001 à 1000 mm.s−1. L’al-

longement de l’éprouvette∆l est mesuré par un extensomètre. Le système méca-

nique permet à l’opérateur de programmer plusieurs modes de contrôle (force,

vitesse de déplacement ...).

2.3 Caractérisation du comportement viscoplastique

de l’alliage de titane Ti17

2.3.1 Démarche générale

Dans cette partie, on présente la campagne expérimentale qui a permis de

caractériser le comportement viscoplastique de l’alliage Ti17. Cette campagne

a été construite de sorte à pouvoir étudier séparémment les contributions des

phases α et β à la déformation de l’alliage Ti17. Ainsi, afin de répondre à cette

problématique, deux microstructures sont considérées : (i) une microstructure

biphasée lamellaire α+β et (ii) une microstructure monophasée équiaxe β.

Dans un premier temps, le comportement de chacune de ces deux micro-

structures est caractérisé à partir d’essais de compression uniaxiale pour des vi-

tesses de déformation allant de 0,1 à 10 s−1 et des températures allant de 25◦C à

900◦C. Le cycle thermique a été choisi tel que la durée totale d’un essai de com-

pression soit suffisamment faible pour éviter les transformations de phases pour

ces deux microstructures.

Dans un deuxième temps, plusieurs techniques expérimentales telles que la

microscopie optique (MO), la microscopie électronique à balayage (MEB), la dif-

fraction des électrons rétrodiffusés (EBSD) et la diffraction des rayons X (DRX)

sont utilisées pour analyser les échantillons déformés. Les résultats ainsi obte-

nus permettent de déterminer quelles transformations microstructurales gou-

vernent le comportement de l’alliage Ti17 en fonction à la fois de la microstruc-

ture initiale et des conditions de sollicitation.

2.3.2 Procédure expérimentale

Pour comprendre l’impact des différentes phases métallurgiques sur le com-

portement, deux microstructures ont été considérées pour les essais de compres-

sion uniaxiaux. La première microstructure est la microstructure lamellaireα+β
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représentative de l’état de livraison de l’alliage Ti17. Une seconde microstructure,

composée uniquement de grains β (voir figure 2.4), a été obtenue par trempe de-

puis le domaine β.

Les essais de compression utilisent des éprouvettes cylindriques usinées à

partir d’une barre forgée. Pour l’alliage de Ti17α+β, des éprouvettes cylindriques

de diamètre 6 mm et de hauteur 9 mm ont été utilisées pour les températures de

caractérisation inférieures à 650◦C. Les essais à haute température ont été effec-

tués en utilisant des éprouvettes de diamètre 10 mm et de hauteur 15 mm. Pour le

Ti17 traité-β, des éprouvettes cylindriques de diamètre 6 mm et de hauteur 9 mm

ont été utilisées. Afin d’améliorer la conductivité thermique et de réduire le frot-

tement, des feuilles de graphite sont positionnées à l’interface entre l’enclume et

l’éprouvette pour chaque essai de compression.

Pour les essais de compression sur la microstructure lamellaire α+β, la pro-

cédure expérimentale a été choisie de sorte à ce que la durée totale d’un es-

sai de compression soit suffisamment faible pour éviter la transformation de

phases α → β, en particulier à haute température. Comme le montre la figure

2.2, l’éprouvette est chauffée rapidement de la température ambiante à la tem-

pérature d’essai avec une vitesse de chauffage de 100◦C/s. La température est

maintenue pendant 5 secondes pour limiter les gradients thermiques. L’essai de

compression est effectué avec une vitesse de déformation nominale constante

jusqu’à une déformation axiale de 50%. Finalement, l’éprouvette déformée est

immédiatement trempée après essai à l’aide d’un jet d’air comprimé.
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FIGURE 2.2 – Procédure expérimentale utilisée pour réaliser des essais de com-
pression uniaxiale sur des éprouvettes de titane Ti17 α+β.

Deux cycles thermiques ont été mis en place (voir figure 2.3) pour les essais
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de compression sur la microstructure traitée β. Pour les éprouvettes déformées

à des températures supérieures à 700◦C, la procédure utilisée est la suivante :

l’éprouvette est tout d’abord chauffée de la température ambiante jusqu’à 920◦C

(au-dessus de la température du transus-β) avec une vitesse de chauffage lente

de 20◦C/s. La température est maintenue pendant 10 minutes et l’éprouvette est

rapidement refroidie jusqu’à la température d’essai en accord avec le diagramme

Temps-Température-Transformation (TTT) en refroidissement (voir figure 2.5)

afin d’éviter la transformation de la phase β. Finalement, l’essai de compression

est effectué et l’éprouvette est immédiatement trempée avec un jet d’air com-

primé.
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FIGURE 2.3 – Procédure expérimentale utilisée pour réaliser des essais de com-
pression uniaxiale sur des éprouvettes de titane Ti17 traité-β : a) pour T ≥ 700◦C
et b) pour T ≤ 450◦C.

En se basant sur le diagramme TTT, la température de 650◦C est critique au
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FIGURE 2.4 – a) Observation par microscopie optique (en lumière polarisée) du
Ti17 traité-β après le traitement thermique. (b) Diffractogramme RX du Ti17
traité-β non déformé.

sens où la transformation de la phase β se déclenche après un temps très court

(environ 10 s). La machine Gleeble ne permet pas de refroidir une éprouvette de

920◦C jusqu’à 650◦C en moins de 10 s. Ainsi, afin de caractériser l’alliage de titane

traité-β pour des températures inférieures à 650◦C, les éprouvettes sont traitées

thermiquement dans un four à 920◦C pendant 30 minutes puis trempées à l’eau.

FIGURE 2.5 – Diagramme Temps-Température-Transformation (TTT) en refroi-
dissement de l’alliage de titane Ti17 [3].

Les analyses EBSD et DRX ont permis de vérifier que ni la phase d’équilibre

α, ni les phases martensitiques hors équilibre α′ et α′′ ne sont formées au cours
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de ce traitement thermique. Finalement, le même cycle thermo-mécanique que

celui utilisé pour étudier la microstructure α+β est appliqué aux éprouvettes de

Ti17 traité-β au four (voir figure 2.4-b).

2.3.3 Exploitation des essais

Lors d’un essai de compression, si on suppose que le matériau se déforme de

manière homogène, la déformation et la contrainte rationnelle s’écrivent comme

suit :

ε= ln

(
1+ ∆l

l0

)
(2.1)

σ= F

S
= F

S0

(
1+ ∆l

l0

)
(2.2)

où l0 et d0 sont respectivement la longueur et le diamètre initial de l’éprouvette

cylindrique. Les essais de compression ont été effectués avec une vitesse de dé-

formation nominale (ė) allant de 0,1 à 10 s−1 jusqu’à une déformation axiale de

50%. La température initiale des essais est comprise entre 25 et 900◦C. La matrice

d’essai pour les deux microstructures α+β et traité-β est détaillée sur la figure

2.6.
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FIGURE 2.6 – a) Matrice des essais en fonction de la température T (◦C) et de la
vitesse de déformation nominale ė (s−1) pour l’alliage de titane Ti17 a) α+β et
(b) traité-β.

Il est important de souligner que les calculs de déformation supposent que

le champ de déformation est homogène lors des essais. Néanmoins, une forme

de tonneau est parfois obtenue à la fin de l’écrasement des éprouvettes. Cette

forme traduit une hétérogénéité de la déformation au cours de l’essai. Elle est

généralement due au frottement aux interfaces entre les éprouvettes de com-

pression et les enclumes. Dans ce travail, aucune correction due au frottement

des courbes contrainte-déformation n’a été réalisée. Cependant, le frottement
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enclume-éprouvette sera pris en compte explicitement dans les simulations nu-

mériques qui serviront à identifier les paramètres des différentes phases.

Au cours des essais de compression, le déplacement est mesuré par le biais

d’un extensomètre placé sur les deux mors fixe et mobile de la machine. Plusieurs

erreurs de mesure sont néanmoins présentes, en particulier parce que le mon-

tage n’est pas infiniment rigide. Ainsi, afin d’exploiter les courbes contrainte-

déformation obtenues, il est nécessaire de tenir compte de la rigidité artificielle

affectant les résultats bruts.

La procédure classique [18] pour la correction de rigidité s’appuie sur le mo-

dule de Young du matériau. En effet, à partir du module de Young E et de la sec-

tion de l’éprouvette considérée, il est possible d’estimer la rigidité de la machine

et de corriger les courbes force-allongement obtenues lors des essais de com-

pression. Une difficulté de cette approche réside dans la nécessité de connaître

le module de Young pour les deux microstructures étudiées sur l’ensemble des

températures considérées.

L’évolution du module de Young pour des températures allant de 25◦C jusqu’à

400◦C a été étudiée par la société TIMET, partenaire industriel du projet dans le-

quel s’inscrivent ces travaux de thèse. Dans cette gamme de température, une

évolution quasi-affine du module de Young a été observée. Une étude de l’évolu-

tion du module de Young en fonction de la température a été récemment réalisée

par Ramirez [19] sur trois nuances d’alliages de titane (TA6V α+β, TA6V traité β

et Ti54M) pour des température allant de 25◦C jusqu’à 1100◦C par une méthode

de résonance acoustique. Les résultats obtenus sont présentés sur la figure 2.7. Ils

montrent également que l’évolution du module de Young en fonction de la tem-

pérature est bien représentée par une fonction affine lors que les températures

restent modérées (T ≤ 800◦C).

FIGURE 2.7 – Évolution du module de Young en fonction de la température pour
les alliages de titane TA6V α+β, TA6V traité β et Ti54M [19].
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En se basant sur cette étude, et en utilisant le modèle de Voigt dans le do-

maine biphasé [20] les évolutions du module du Young du Ti17 α+β, ainsi que

ceux du Ti17 α et Ti17 β ont été déterminées. Les relations suivantes illustrent

l’évolution du module de Young des différentes phases en fonction de la tempé-

rature :

ET i 17α =−0.0461T +120.2

ET i 17α+β =−0.0457T +115.2

ET i 17β =−0.0431T +99.36

Ces évolutions sont représentées sur la figure 2.8. Le module de Young (≈ 98,8

GPa) du Ti17 traité-β à température ambiante a été déterminé par Fréour et al.

[21].
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FIGURE 2.8 – Évolution du module de Young en fonction de la température pour
l’alliage de titane Ti17 α+β, Ti17 β et Ti17 α.

2.3.4 Résultats des essais de compression

Microstructure lamellaireα+β

Les courbes contrainte-déformation de l’alliage Ti17α+β pour les différentes

températures et différentes vitesses de déformation sont présentées sur la figure

2.9. D’après les résultats expérimentaux, une augmentation de la vitesse de dé-

formation et/ou une diminution de la température est généralement accompa-

gnée par une augmentation de la contrainte d’écoulement et une réduction de

la déformation à la rupture. Ces effets sont classiquement expliqués par les obs-

tacles à courte distance qui sont franchis par les dislocations mobiles sous l’effet

de l’activation thermique [22].
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FIGURE 2.9 – Courbes contrainte-déformation de l’alliage de titane Ti17 α+β
pour différentes températures (de 25 à 800◦C) et différentes vitesses de déforma-
tion (de 0,1 à 10 s−1).

Comme le montre la figure 2.9, quelles que soient les conditions de char-

gement, les courbes de comportement du Ti17 α+β ne présentent pas de ré-

gime stationnaire. Plus précisément, pour les températures élevées (T ≥ 650◦C),

l’écrouissage initial est immédiatement suivi d’un adoucissement continu. Une

tendance similaire a été observée pour cet alliage par Wang et al. [23] et Zhan-

glong et al. [12]. En revanche, pour les basses températures (T ≤ 450◦C), une

augmentation significative de la contrainte d’écoulement est observée. Pour les

températures intermédiaires (550 ≤ T ≤ 600◦C), l’alliage de titane Ti17 α+β pré-

sente un comportement en deux étapes : une étape de durcissement suivi d’une

étape d’adoucissement.

Microstructure traitée-β

Les courbes de comportement pour l’alliage de titane Ti17 traité-β, pour des

températures allant de 25◦C à 900◦C et des vitesses de déformation allant de 0,1

à 10 s−1, sont représentées sur la figure 2.10.
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FIGURE 2.10 – Courbes contrainte-déformation de l’alliage de titane Ti17 traité-β
pour différentes températures (de 25 à 900◦C) et différentes vitesses de déforma-
tion (de 0,1 à 10 s−1).

Pour les basses températures (T ≤ 450◦C), le comportement est contrôlé par

le durcissement. Pour les températures élevées (T ≥ 700◦C), on observe une chute

significative de la contrainte d’écoulement (yield drop) lors de l’entrée dans le

domaine de déformation plastique. Ce phénomène est particulièrement visible

pour la vitesse de déformation la plus faible (ė = 0,1 s−1). Ce comportement spé-

cifique de chute de contrainte a déjà été observé dans de nombreux alliage-β

(par exemple dans le Ti40 [24] et Ti-20V-4Al-1S [25]). La chute de contrainte est

réduite lorsque la vitesse de déformation croît. Une tendance similaire a été ob-

servée par Fengyong et al. [26] lors d’une étude du comportement à haute tempé-

rature de l’alliage de titane quasi-α Ti-55. Aussi, selon la vitesse de déformation,

des oscillations de la contrainte d’écoulement sont observées à haute tempéra-

ture.

Comparaison

A titre de comparaison, les contraintes d’écoulement obtenues pour les deux

microstructures pour une déformation axiale de 10% sont tracées sur la figure

2.11. Quelles que soient les conditions de chargement, la contrainte d’écoule-

ment de l’alliage de titane Ti17 α+β est supérieure à celle du Ti17 traité-β. Cette

différence peut s’expliquer, au moins en partie, par la forte augmentation de la
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distance de libre parcours des dislocations [22] due à la dissolution de la phase

α pendant la mise en solution utilisée pour la préparation des échantillons Ti17

traités-β.
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FIGURE 2.11 – Contrainte d’écoulement calculée pour une déformation axiale de
10% de l’alliage de titane Ti17 a) α+β et (b) traité-β.

Afin de mieux comprendre l’influence des conditions de chargement sur le

comportement mécanique du Ti17 α+β et traité-β, le coefficient d’écrouissage

n et le coefficient de sensibilité à la vitesse de déformation m ont été évalués.

Pour une vitesse de déformation nominale ė et une température T données, le

coefficient d’écrouissage n est donné par :

n = ∂ logσ

∂ logε

∣∣∣∣
ė,T

(2.3)

Pour une température fixée et un niveau de déformation donné, le coefficient de

sensibilité à la vitesse de déformation m est obtenu à partir de :

m = ∂ logσ

∂ log ė

∣∣∣∣
ε,T

(2.4)

Le coefficient de sensibilité à la vitesse de déformation m a été évalué pour

une déformation axiale de 10% à partir des courbes de comportement. Les ré-

sultats correspondants sont présentés en fonction de la température sur la figure

2.12. Bien que l’évolution du coefficient de sensibilité à la vitesse de déformation

en fonction de la température soit modérée pour les températures inférieures

à 650◦C pour les deux microstructures, une augmentation significative est ob-

servée pour les températures élevées. En comparaison avec l’alliage de titane

Ti17 α+β, le Ti17-traité β est beaucoup plus sensible à la vitesse de déformation

dans la gamme de température étudiée. Cette différence de sensibilité est due au

fait que le comportement des matériaux de structure cristalline cubique centrée
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(bcc) est contrôlé par le mouvement des dislocations vis [27]. En effet, pour cette

structure cristalline bcc, la vitesse des dislocations vis est très inférieure à celle

des dislocations coins. Cette mobilité réduite est principalement due au frotte-

ment important du réseau cristallin causé par le cœur des dislocations vis.
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FIGURE 2.12 – Variation du coefficient de sensibilité à la vitesse de déformation
m du Ti17 α+β et traité-β en fonction de la température.
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FIGURE 2.13 – Variation en fonction de la température du coefficient d’écrouis-
sage n pour l’alliage de titane Ti17 a) α+β et b) traité-β.

Le coefficient d’écrouissage n a été calculé pour une déformation axiale de

10% à partir des courbes contrainte-déformation. Les résultats obtenus sont don-

nés sur la figure 2.13. Pour les deux microstructures, le coefficient d’écrouissage

n est important pour les basses températures, inférieures à 550◦C. Le comporte-

ment mécanique des deux microstructures est contrôlé par le durcissement. Ce-

pendant, pour les températures supérieures à 550◦C, l’adoucissement contrôle

le comportement mécanique du Ti17α+β. La température de transition entre le
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durcissement et l’adoucissement est quasi-indépendante de la vitesse de défor-

mation pour le Ti17 α+β. Pour l’alliage de titane Ti17 traité-β, le comportement

mécanique à haute température est également contrôlé par l’adoucissement.

Des essais de micro-dureté Vickers, avec une charge de 500 g, ont également

été effectués le long de la direction radiale des éprouvettes déformées. Les résul-

tats correspondants, qui sont présentés sur la figure 2.14, sont en accord avec les

courbes de comportement. Plus spécifiquement, pour toutes les températures, la

dureté finale de l’alliage de titane Ti17α+β est supérieure à celle du Ti17 traité-β.
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FIGURE 2.14 – Evolution de la dureté Vickers (après déformation) de l’alliage Ti17
α+β et traité-β en fonction de la température. La dureté du matériau non dé-
formé est indiquée par une ligne horizontale.

2.3.5 Analyse du comportement en compression

Microstructure lamellaireα+β

Pour les basses températures (T ≤ 450◦C), le comportement mécanique du

Ti17 α+β est contrôlé par le durcissement dû à l’augmentation de la densité de

dislocations pendant l’essai de compression. Puisque la dureté finale est systé-

matiquement supérieure à la dureté initiale, qui est d’environ 340 HV pour le

Ti17α+β, le durcissement reste important pour les températures intermédiaires

et élevées. Aussi, l’augmentation de dureté souligne que le comportement adou-

cissant observé pour le Ti17 α+β ne peut pas être expliqué par un mécanisme

de restauration dynamique.

Afin de mieux comprendre le mécanisme d’adoucissement, des observations

métallographiques des échantillons déformés ont été effectuées. Pour les tem-

pératures élevées (T ≥ 650◦C), certains grains recristallisés sont observés dans la

partie centrale des éprouvettes de compression (voir figure 2.15).
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Nucléation de 
nouveaux grains 

Formation de 
nouveaux joints de 

grain 

FIGURE 2.15 – Observation métallographique des grains recristallisés après dé-
formation à 10 s−1 et 800◦C.

T (◦C) ė (s−1)
0,1 1 10

25 • • •
450 • • •
550 • • •
600 • • •
650 ◦ • •
700 ◦ ◦ •
750 ◦ ◦ ◦
800 ◦ ◦ ◦

TABLE 2.1 – Résumé de l’occurrence de cisaillement adiabatique (•) et de la re-
cristallisation dynamique (◦) lors de la compression uniaxiale de Ti17 α+β.

Comme le montre le tableau 2.1, qui fournit un résumé des conditions de

chargement conduisant à la recristallisation dynamique, les grains recristallisés

sont de préférence formés pour des températures élevées et des vitesses de dé-

formation faibles.
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Rotation des lamelles 

de phase α  

flambement des 

lamelles de phase α  

FIGURE 2.16 – Observations au MEB (en électrons secondaires) d’un échantillon
déformé à une vitesse de déformation de 1 s−1 et une température de 750◦C : a)
rotation des lamellesα et b) flambement des lamellesα. l’axe de compression est
vertical.

En plus de la recristallisation dynamique, l’évolution morphologique impor-

tante observée dans la région centrale des éprouvettes de compression peut éga-

lement participer à l’adoucissement. En effet, comme le montre la figure 2.16,

l’écoulement plastique provoque une rotation des lamelles de la phase α vers la

direction radiale (perpendiculaire à la direction de compression). Cette rotation

permet la formation d’une microstructure stratifiée pour laquelle les lamelles α

contribuent peu à la résistance à l’écoulement plastique. De plus, un flambe-

ment local des lamelles α est également observé dans la zone centrale après dé-

formation. Des observations similaires ont été reportées par [28] dans un alliage

de titane quasi-α Ti-5Al-5Mo-5V-1Cr-1Fe. Ces résultats sont en accord avec les

constatations de Li et al. [29] sur l’alliage de titane Ti17 avec une microstructure

lamellaire déformé à 810◦C et 0,01 s−1. En se basant sur des analyses EBSD des

échantillons déformés, les auteurs ont montré que la recristallisation dynamique

se produit préférentiellement dans la zone de flambement des lamelles α.

Pour le Ti17 α+β, la hausse de température ∆T résultant de la dissipation

de chaleur lors des essais de compression est donnée par la figure 2.17. L’aug-

mentation de la température est particulièrement importante pour les vitesses

de déformation élevées et/ou les basses températures. Ainsi, puisque les essais

de compression ne sont pas effectués sous conditions isothermes, une contribu-

tion thermique à l’adoucissement ne peut pas être exclue.
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FIGURE 2.17 – Auto-échauffement mesuré par thermocouple pour une déforma-
tion axiale de 15% de titane Ti17 α+β.

Pour certaines conditions de chargement, une localisation de la déformation

plastique, qui entraîne la formation d’une bande de cisaillement adiabatique

(BCA), est observée. Les conditions de chargement conduisant à la formation

des BCA sont présentées dans le tableau 2.1. Comme le montre la figure 2.18,

les bandes de cisaillement adiabatiques sont orientées avec un angle de ± 45◦

par rapport à l’axe de compression.

1000 µm 

650 °C, 1s
-1
  

1000 µm 

750 °C, 1s
-1
  

FIGURE 2.18 – Observation par microscope optique des échantillons de Ti17α+β
après déformation à ė = 1 s−1 et a) T =650◦C b) T =750◦C.

Pour les températures strictement inférieures à 650◦C, l’occurrence du ci-

saillement adiabatique est systématique. En revanche, pour les températures éle-

vées, la présence de bandes de cisaillement adiabatique dépend de la vitesse de

déformation appliquée. La localisation de la déformation est de préférence ob-

servée pour des vitesses de déformation élevées. Les BCA sont observées à haute

température lorsque la recristallisation dynamique n’a pas lieu. L’influence de

la température sur la formation des BCA est probablement liée au changement
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de sensibilité à la vitesse de déformation, une augmentation de sensibilité à la

vitesse de déformation réduisant la déformation critique nécessaire pour la for-

mation des BCA [30]. L’évolution de l’épaisseur moyenne d’une bande de cisaille-

ment adiabatique en fonction de la température et de la vitesse de déformation

est présentée sur la figure 2.19. L’épaisseur moyenne est significativement réduite

lorsque la température diminue et/ou la vitesse de déformation augmente. Des

résultats similaires ont été observés par plusieurs auteurs [22, 31],

FIGURE 2.19 – Évolution de l’épaisseur moyenne δ d’une BCA en fonction de la
température et de la vitesse de déformation pour l’alliage de titane Ti17 α+β.

Comme l’illustre la figure 2.20, proche de la bande de cisaillement adiaba-

tique, les lamelles de la phase α sont tournées vers la direction de cisaillement.

Ainsi, le mouvement de corps rigide subi par les lamelles de phaseα indique que

le cisaillement adiabatique se produit de préférence dans la matrice de phase

β. En accord avec les résultats de Ma et al. [32], certaines lamelles de phase α

sont également fragmentées ou flambées à l’intérieur de la BCA. En revanche,

loin de la BCA, la microstructure reste presque inchangée, ce qui indique que la

déformation plastique est principalement accommodée par le cisaillement adia-

batique.

Des mesures de micro-dureté ont été effectuées sur des échantillons défor-

més de l’alliage de titane Ti17 α+β à l’intérieur et à l’extérieur des bandes de

cisaillement adiabatique pour différentes conditions de chargement. Comme le

montre la figure 2.21, la dureté à l’intérieur d’une BCA est inférieure à celle de la

région extérieure. Ce phénomène peut probablement s’expliquer par l’augmen-

tation locale de température associée à la formation d’une BCA pendant un essai

de compression. Ainsi, une contribution du cisaillement adiabatique au compor-

tement adoucissant du matériau ne peut pas être exclue.
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FIGURE 2.20 – Observations métallographiques (MO en lumière polarisée et MEB
en électrons secondaires) d’un échantillon de Ti17 α+β déformé à 700◦C et 10
s−1.

BCA 
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FIGURE 2.21 – Évolution de la dureté Vickers en traversant une bande de cisaille-
ment adiabatique pour différentes températures et vitesses de déformation.
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Microstructure traitée-β

Pour les températures supérieures à 700◦C, le Ti17 traité-β présente un phé-

nomène de chute de contrainte. Plusieurs scénarios ont été proposés afin d’ex-

pliquer ce phénomène largement observé dans la littérature [11, 33, 34]. Le pre-

mier scénario suggère que ce phénomène est dû au désancrage des dislocations

mobiles des atomes en solution solide [35]. En effet, lorsque la contrainte appli-

quée devient suffisante, les dislocations se débloquent et deviennent mobiles.

L’augmentation soudaine de la densité de dislocations mobiles conduit alors à

une chute de la contrainte d’écoulement. Le deuxième scénario explique égale-

ment le phénomène de chute de contrainte par la multiplication des dislocations

mobiles dans l’alliage [36]. Toutefois, pour ce scénario, ce sont les les joints des

grains qui constituent des sources de production des dislocations mobiles dans

le matériau. Ainsi, lorsque la contrainte devient suffisante, la densité de dislo-

cations mobiles augmente rapidement. Le nombre de dislocations mobiles aug-

mentant, la vitesse nécessaire pour accommoder le taux de déformation imposée

décroît. Cela se traduit par une diminution de la contrainte d’écoulement.

Les deux scénarios évoqués précédemment reposent sur l’idée que la chute

de la contrainte d’écoulement est liée à une augmentation soudaine de la den-

sité de dislocations mobiles. Afin d’évaluer ces scénarios, un essai interrompu

a été réalisé sur une éprouvette de Ti17 traité-β. Celle-ci a subi un traitement

thermique à 920◦C pendant 10 min. Elle a ensuite été pré-déformée à 750◦C jus-

qu’à 10% avec une vitesse de déformation de 0,1 s−1. Une décharge rapide, qui

consiste à annuler l’effort axial en 5 secondes, est ensuite effectuée. L’éprouvette

est finalement déformée, toujours avec une vitesse de 0,1 s−1, jusqu’à une défor-

maion axiale 30%. L’intérêt d’une telle séquence est qu’elle permet d’augmen-

ter la densité de dislocations lors de la pré-déformation. Ainsi, si l’un ou l’autre

des scénarios précédents est valable, le phénomène de chute de contrainte de-

vrait disparaître lors de la seconde partie du processus de déformation puisque la

densité de dislocations a largement augmenté lors de la pré-déformation. Néan-

moins, les résultats de cet essai, illustré par la figure 2.22, montrent que la chute

de contrainte persiste après pré-déformation. Les scénarios précédents ne semblent

donc pas s’appliquer au cas du Ti17 traité-β.
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FIGURE 2.22 – Courbe contrainte-déformation de l’alliage de titane Ti17 traité-β
déformé à 750◦C et à 0,1 s−1 selon le protocole décrit ci-dessus.

Une possible explication alternative pour la chute de contrainte est la pré-

sence d’un phénomène de recristallisation. En effet, la recristallisation, parce

qu’elle permet la croissance de grains peu écrouis, est susceptible de faire chu-

ter la contrainte d’écoulement. Comme souligné par Sakai et al. [37], en présence

d’un phénomène de recristallisation, les courbes de comportement peuvent pré-

senter un unique ou de muliples pics de contrainte selon la vitesse de défor-

mation. En particulier, dans le cas de faibles vitesses de déformation, de mul-

tiples pics sont généralement observés, laissant apparaitre des oscillations sur

les courbes de comportement. Pour l’alliage de titane Ti17 traité-β, il est pro-

bable que la chute de contrainte soit due à un phénomène de recristallisation. En

effet, les conditions de chargement conduisant à cette chute de contrainte cor-

respondent à celles pour lesquelles la recristallisation est observée (voir tableau

2.2). Plus spécifiquement, les analyses EBSD des échantillons traités-β déformés

montrent que certains grains β recristallisés se sont formés pour les tempéra-

tures élevées (voir figure 2.23), de préférence dans les jonctions triples et le long

des joints des grains.
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<001> <101> 

<111> 200 µm 

FIGURE 2.23 – Carte EBSD en mode IPF représentant les orientations cristallogra-
phiques selon les triangles standard d’un échantillon de Ti17 traité-β déformé à
800◦C and 0,1 s−1. Projection selon l’axe [001].
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FIGURE 2.24 – Échantillon de Ti17 traité-β déformé à 25◦C et à 10 s−1 :a) Obser-
vation par microscope optique (en lumière polarisée) des lamelles de martensite
α′ b) Diffractogramme RX.

Pour les basses températures (T ≤ 450◦C), une transformation martensitique

β→α′ a lieu pendant le processus de déformation des éprouvettes traités-β (voir

figure 2.24). Selon Grosdidier et al. [38] et Nwobu [39], la séquence menant à

la formation de la phase hexagonale α′ implique une étape intermédiaire où la

phase β se transforme d’abord en phase orthorhombique α′′ (i.e. β→ α′′ → α′).

Dans le cas du Ti17 traité-β, ni les analyses EBSD à haute résolution, ni les ana-

lyses DRX n’ont permis de détecter la présence de la phase intermédiaire α′′. Se-

lon les observations métallographiques des échantillons déformés, une augmen-
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tation de la vitesse de déformation et/ou une diminution de la température des

essais est associée avec une augmentation de la fraction volumique de la phase

martensitique α′. L’influence de la température sur l’occurrence de la transfor-

mation martensitique a été reportée par Hamada et al. [40] qui indique qu’une

augmentation de la température retarde la transformation martensitique.

Pour le Ti17 traité-β, les lamelles de martensite germent de préférence à par-

tir des joints des grains et se propagent à travers les grains β. Des observations

similaires ont été rapportées par Wei et al. [41] dans un alliage de titane quasi-

β. Aussi, certains grains contiennent une fraction volumique élevée de marten-

site α′, tandis que d’autres grains ne montrent aucune preuve de transformation

martensitique. Comme le montre la figure 2.25, la présence de la transformation

martensitique entraîne une augmentation importante de la dureté. L’augmenta-

tion de la dureté est moins importante pour les grains ayant peu ou pas de phase

martensitique. Ce résultat s’explique probablement par un effet de taille, les la-

melles de martensite permettant de réduire le libre parcours moyen des disloca-

tions dans la phase β.

1000 µm 

FIGURE 2.25 – Évolution de la dureté Vickers selon une ligne perpendiculaire à
l’axe de compression d’un échantillon de Ti17 traité-β déformé à 10 s−1 et à 25◦C.
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T (◦C) ė (s−1)
0,1 1 10

25 •
200 •
450
700 ◦ ◦ ◦
750 ◦ ◦ ◦
800 ◦ ◦ ◦
850 ◦ ◦ ◦
900 ◦ ◦ ◦

TABLE 2.2 – Résumé de l’occurrence des bandes de cisaillement (•) et de la recris-
tallisation (◦) durant les essais de compression du Ti17 traité-β.

FIGURE 2.26 – Carte EBSD en mode IPF représentant les orientations cristallogra-
phiques selon les triangles standard d’un échantillon de Ti17 traité-β déformé à
25◦C et 1 s−1. Projection selon l’axe [001].

Quelques macles avec une désorientation de ≈ 87◦ autour de 〈1120〉 ont été

observés à l’intérieur des lamelles de α′ (voir figure 2.27). Comme pour la phase

α [42, 43, 44], ceci indique que les systèmes de maclage {1012}〈1011〉 sont activés

lors de la déformation de la phase martensitique.
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100 µm 100 µm 

FIGURE 2.27 – Observation d’une extension {1012}〈1011〉 du macle dans un do-
maine martensitique d’un échantillon Ti17 traité-β déformé à 25◦C et 10 s−1.Le
logiciel Atex [45] a été utilisé pour le post-traitement des données EBSD.

Pour la microstructure du Ti17 traitée-β, on observe également des BCA sur

des échantillons déformés (voir figure 2.28). Comme le montre le tableau 2.2,

en comparaison avec la microstructure du Ti17 α+β, la microstructure traitée-

β est moins sujette au cisaillement adiabatique. En effet, en raison d’une plus

grande sensibilité à la vitesse de déformation, la formation des BCA dans la mi-

crostructure traitée-β nécessite des vitesses de déformation plus élevées et des

températures plus basses [46]. Des mesures de micro-dureté ont également été

effectuées pour les éprouvettes traitées-β à différents endroits par rapport aux

BCA. Contrairement à la microstructure α+β, la dureté dans une BCA est plus

élevée que celle de la matrice β qui l’entoure (voir figure 2.29). Une tendance si-

milaire a été observée par Zhan et al. [47]. La raison de cette élévation de dureté

n’est toutefois pas claire. Ni les analyses EBSD, ni les observations SEM n’ont en

effet permis d’observer la microstructure à l’intérieur de la bande de cisaillement

adiabatique.
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FIGURE 2.28 – Observation par microscope optique (en lumière polarisée) d’une
bande de cisaillement adiabatique après déformation d’un échantillon de Ti17
traité-β à 10 s−1 et 25◦C.

BCA 

(a)

BCA 

(b)

FIGURE 2.29 – Evolution de la dureté Vickers en traversant une bande de cisaille-
ment adiabatique dans le Ti17 traité-β déformé à 10 s−1 et a) 25◦C et b) 200◦C.

2.4 Étude de l’endommagement de l’alliage de titane

Ti17 β+α

2.4.1 Procédure expérimentale

Pour étudier l’endommagement de l’alliage titane Ti17, des essais de cisaille-

ment et de traction ont été réalisés jusqu’à rupture de l’éprouvette. Puisque l’ob-

jectif final est la simulation de l’usinage de l’alliage Ti17α+β, seule la microstruc-

ture lamellaire α+β a été considérée pour la caractérisation de l’endommage-

ment. Les essais de traction et de cisaillement doivent permettre de caractériser
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l’impact de la température, de la vitesse de déformation et de l’état de contrainte

sur l’endommagement. Comme pour les essais de compression, le simulateur

thermomécanique Gleeble a été utilisé pour réaliser ces essais.

Les géométries d’éprouvette utilisées pour les différents essais sont représen-

tées sur la figure 2.30. Pour étudier l’effet de l’état de contrainte sur l’endomma-

gement du matériau, des éprouvettes lisses et des éprouvettes entaillées d’épais-

seur 3 mm avec trois différents rayons (R =2, 4 et 8 mm) ont été usinées avec

une même section S0 au droit à l’entaille. L’éprouvette de cisaillement utilise une

double entaille qui permet d’obtenir un état quasiment purement déviatorique

entre les deux fonds d’entaille.

FIGURE 2.30 – Les éprouvettes utilisées : a) en traction et b) en cisaillement.

T (◦C) Cisaillement Traction
lisse R=8 mm R=4 mm R=2 mm

25 • ◦ • ◦ • ◦ • ◦ • ◦
450 • ◦ ◦ ◦ ◦ ◦
600 ◦ ◦ ◦ ◦ ◦
800 • ◦ • ◦ • ◦ • ◦

TABLE 2.3 – Résumé de la compagne des essais réalisés pour l’alliage de titane
Ti17 α+β pour différentes vitesses de déformation : 0,1 s−1 (•) et 1 s−1 (◦).

L’élongation des éprouvettes a été mesurée à l’aide d’un extensomètre placé

au centre de l’éprouvette avec une ouverture initiale de 16 mm. Comme le montre

le tableau 2.4.1, les essais ont été réalisés pour des températures allant de 25 à
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800◦C et des vitesses de déformation nominale allant de 0,1 à 1 s−1. Tous les es-

sais ont été réalisés jusqu’à la rupture totale des éprouvettes.

2.4.2 Impact du taux de triaxialité

De nombreuses études ont mis en évidence l’influence de la triaxialité de

l’état de contrainte η sur l’endommagement des matériaux métalliques [48, 49,

50, 51]. La quantité η est définie comme le rapport entre la contrainte hydrosta-

tique et la contrainte équivalente :

η= 1

3

σ : I√
3
2σ

D :σD
(2.5)

où σ et I sont respectivement le tenseur des contraintes et le tenseur d’identité

d’ordre deux. σD est la partie déviatorique de l’état de contrainte. Elle est définie

comme suit :

σD =σ− 1

3
(σ : I )I (2.6)

La figure 2.31 montre l’évolution de la contrainte nominale F /S0 en fonc-

tion de la déformation nominale ∆l/l0 pour les différentes géométries d’éprou-

vette déformées à 0,1 s−1 et à 25◦C. Les résultats obtenus pour les éprouvettes

de traction, lisses et entaillées, montrent la sensibilité à la triaxialité. Plus spécifi-

quement, lorsque le rayon d’entaille diminue, la contrainte nominale maximale

augmente mais l’allongement maximal est largement réduit. Ces tendances sont

conformes à celles classiquement observées pour la rupture ductile des alliages

métalliques [50, 51, 52].
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FIGURE 2.31 – Influence du taux de triaxialité de contrainte sur l’endommage-
ment des éprouvettes déformées à 1 s−1 et 25◦ C.
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La figure 2.32 montre les trajets de fissuration des différentes éprouvettes de

traction testées à température ambiante. Quel que soit le rayon d’entaille, on

constate que le trajet de fissuration est fortement impacté par la microstructure.

On remarque en particulier que les fissures tendent à bifurquer lorsqu’elles ar-

rivent aux joints de grains β. La rupture est préférentiellement de nature intra-

granulaire, les fissures traversant généralement des grains dans leur intégralité.

Enfin, pour le cas des éprouvettes lisse et entaillée avec un rayon R =8, la propa-

gation de fissure semble largement contrôlée par les contraintes de cisaillement

puisque, pour les différents grains, la fissure est orientée avec un angle de ±45◦

par rapport à la direction de traction.

Lisse R8 

R4 R2 

1000 µm 

FIGURE 2.32 – Observations par microscope optique des éprouvettes déformées
à 0,1 s−1 , à 25◦ C et pour différents taux de triaxialité de contrainte.

2.4.3 Influence de la température

Afin d’étudier l’influence de la température sur l’endommagement du Ti17

α+β, des essais ont été conduits à différentes températures (de 25 à 800◦C) pour

une vitesse de déformation nominale de 1 s−1. L’évolution de la contrainte no-

minale en fonction de la déformation nominale est représentée sur la figure 2.33.

Selon les résultats, une augmentation de la température est accompagnée par

une réduction de la contrainte nominale et une augmentation de la déformation

nominale à la rupture. Pour les plus faibles températures (T ≤ 600◦C), quelle que
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soit la géométrie d’éprouvette, la contrainte nominale chute d’abord lentement

à cause de l’adoucissement puis brutalement lorsqu’une fissure macroscopique

s’amorce et se propage. Pour la plus haute température (T = 800◦C), il est diffi-

cile de distinguer l’effet de l’adoucissement de celui de l’endommagement car

la contrainte d’écoulement chute progressivement jusqu’à atteindre une valeur

quasi-nulle au moment de la rupture.
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FIGURE 2.33 – Influence de la température sur la déformation nominale à la rup-
ture des éprouvettes de traction déformées à 1 s−1.

2.4.4 Influence de la vitesse de déformation

L’influence de la vitesse de déformation sur l’endommagement du Ti17 α+β
a été caractérisée à partir d’essais conduits à 0,1 et 1 s−1. Les courbes contrainte

nominale-déformation nominale sont présentées sur la figure 2.34. Les résultats

obtenus montrent qu’une augmentation de la vitesse de déformation est accom-

pagnée d’une augmentation de la contrainte nominale et d’une réduction de

la déformation nominale à la rupture, quelle que soit la triaxialité de l’état de

contrainte.
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FIGURE 2.34 – Influence de la vitesse de déformation sur la déformation conven-
tionnelle à la rupture des éprouvettes déformées à 25◦ C.

2.4.5 Observations fractographiques

Les faciès de rupture des éprouvettes de traction ont été examinées en mi-

croscopie électronique à balayage (MEB). La figure 2.35 illustre les observations

à divers grandissements. Outre le relief important du faciès de rupture, dû à l’im-

portante taille de grains, des cupules sont systématiquement observés sur les

éprouvettes rompues à température ambiante. Ces cupules témoignent d’un mé-

canisme de rupture ductile où l’endommagement est le résultat de la nucléation,

de la croissance et de la coalescence de cavités. Ce mécanisme de rupture ductile

reste dominant pour l’ensemble des conditions de chargement (température et

vitesse de déformation) étudiées.
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FIGURE 2.35 – Observations par microscope électronique à balayage (en élec-
trons secondaires) des facettes de rupture des éprouvettes déformées à 0,1 s−1, à
25◦ C et pour différents taux de triaxialité de contrainte.
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2.5 Conclusions partielles

Afin d’identifier une loi de comportement pour l’alliage de titane Ti17, une

étude expérimentale du comportement, sur une large gamme de vitesse de dé-

formation et de température, a été réalisée. La campagne expérimentale me-

née dans ce cadre comprend deux volets. Le premier volet s’est concentré sur

la caractérisation de la contribution des phases α et β au comportement visco-

plastique de l’alliage Ti17. A cette fin, des essais de compression uniaxiaux ont

été réalisés sur une microstructure α+β lamellaire et sur une microstructure

β équiaxe. Les résultats ont montré que la microstructure traitée β était moins

résistante à l’écoulement plastique mais plus sensible à la vitesse de déforma-

tion, ce qui défavorise la localisation par cisaillement adiabatique. L’étude de

l’endommagement ductile fait l’objet du second volet. Puisque l’identification

des contributions individuelles des différentes phases ne semble pas pertinente,

seule la microstructureα+β a été considérée pour l’étude de l’endommagement.

Dans ce cadre, des essais de cisaillement et de traction, sur éprouvettes lisse et

entaillée, ont été réalisés pour caractériser l’effet de la vitesse de déformation, de

la température et de la triaxialité sur l’endommagement ductile.

L’ensemble des données obtenues lors de cette campagne va doublement ser-

vir dans ce qui suit. Ces données vont d’abord permettre de justifier des choix de

modélisation qui seront détaillés au chapitre suivant. Elles vont également per-

mettre de déterminer certains des paramètres qui interviennent dans la loi de

comportement qui sera proposée.
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Un des aspects essentiels de la modélisation de l’opération d’usinage de l’al-

liage de titane Ti17 réside dans la prise en compte de sa microstructure particu-

lière. À cette fin, une loi de comportement, qui prend en compte explicitement

certaines des principales caractéristiques microstructurales (orientation cristal-

lographique, phases en présence), est proposée. Ce chapitre présente donc l’en-

semble de la démarche de modélisation qui a été mise en place. Puisque la mi-

crostructure lamellaire α+β du Ti17 présente un rapport élevé entre la taille ca-

ractéristique des ex-grainsβ et celle des lamellesα, une stratégie de modélisation

adéquate a été mise en place. Aussi, pour intégrer l’effet de l’orientation cristal-

lographique, le comportement des phases α et β a été modélisé en s’appuyant

sur le cadre général de la plasticité cristalline. Enfin, puisque l’objectif final est

de simuler l’usinage, un modèle d’endommagement lié à la microstructure la-

mellaire α+β a été développé pour reproduire les dégradations subies pendant

le processus de coupe.

Ce chapitre est organisé comme suit. Dans la première partie, le cadre ther-

momécanique, basé sur la thermodynamique des processus irréversibles, per-

mettant la formulation des lois de comportement en transformations finies est

présenté. La stratégie de modélisation mise en place afin de considérer la mi-

crostructure biphasée du Ti17 est décrite dans la seconde partie. La démarche

permettant le développement de la loi de comportement en s’appuyant sur le

cadre de la plasticité cristalline est exposée dans la dernière partie.

3.1 Cadre thermomécanique

3.1.1 Équations de champ

Les équations de champ qui régissent le comportement thermomécanique

d’un solide sont la traduction de principes mécaniques et thermodynamiques

élémentaires. Ces équations, parce qu’elles conduisent à un certain nombre de

restrictions pour la formulation des lois de comportement, sont brièvement rap-

pelées dans ce qui suit.

Cinématique

Le mouvement d’un point matériel peut être décrit à partir de ses coordon-

nées dans la configuration déformée par :

x =χ (X , t ) (3.1)
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où t est la variable temps et X représente les coordonnées du point matériel dans

la configuration initiale. Pour un instant donné, le mouvement du point matériel

est décrit par une transformation χ qui relie les configurations initiale et défor-

mée. Le gradient de cette transformation F est donné par :

F (X , t ) = ∂χ

∂X
(3.2)

La décomposition polaire permet de séparer le gradient de la transformation F

sous une forme multiplicative comme suit :

F (X , t ) = R (X , t ) ·U (X , t ) (3.3)

L’intérêt de cette décomposition est qu’elle permet de distinguer la rotation du

point matériel, représentée par le tenseur orthogonal R de l’élongation, repré-

sentée par le tenseur symétrique U .

Conservation de la masse

L’équation de conservation de masse traduit que le fait que la transformation

subie par un milieu continu se produit sans échange de matière avec le milieu

extérieur. Cette condition se traduit dans une forme locale simplement par :

%̇= 0 (3.4)

où % désigne la masse volumique initiale.

Conservation de la quantité de mouvement

La quantité de mouvement d’un point matériel est donnée par le produit de

sa masse par sa vitesse. Les équations de conservation des quantités de mou-

vement linéaire et angulaire indiquent que la quantité de mouvement d’un sys-

tème évolue sous l’effet des efforts de contact et de volume exercés par le milieu

extérieur. Dans leur forme locale, les équations de conservation de la quantité de

mouvement linéaire et angulaire s’écrivent dans la configuration initiale comme

suit :

%Ẍ = div(Π)+B (3.5)

Π ·F T = F ·ΠT (3.6)

où B et Ẍ sont respectivement la densité de forces volumiques et l’accélération.

Le tenseurΠ désigne le premier tenseur des contraintes de Piola-Kirchoff.
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Premier principe de la thermodynamique

Le premier principe de la thermodynamique stipule que l’énergie totale d’un

système ne peut changer que sous l’effet d’un échange de travail et de chaleur

avec le milieu extérieur. La forme locale du premier principe est ainsi donnée

par :

%U̇ =Π : Ḟ +%r −div(Q) (3.7)

où U est l’énergie interne spécifique, r et Q sont respectivement la densité vo-

lumique et la densité surfacique de puissance calorifique reçue de l’extérieur.

L’équation 3.7 traduit le fait que l’énergie interne varie localement en fonction

de la puissance des efforts intérieurs et de la puissance calorifique.

Deuxième principe de la thermodynamique

Le second principe de la thermodynamique impose des restrictions quant au

sens d’évolution des transformations qui affectent un point matériel. Plus spé-

cifiquement, le second principe impose que la production d’entropie soit non-

négative. Le cas d’une production nulle correspond à une transformation ré-

versible (e.g. déformation élastique) alors qu’une production positive traduit le

caractère irréversible de la transformation (e.g. plasticité, endommagement). La

forme locale du second principe s’écrit comme suit :

%Ṡ −% r

T
+div

(
Q

T

)
≥ 0 (3.8)

où s est l’entropie spécifique. Le terme r /T est l’apport volumique d’entropie

alors que Q/T est le flux surfacique sortant d’entropie. La forme locale du second

principe peut s’écrire :

%Ṡ − 1

T

(
%r −div(Q)

)− Q ·∇T

T 2
≥ 0 (3.9)

Le produit du taux de production d’entropie par la température absolue T

permet de déterminer la source de dissipation spécifique Di . L’écriture locale de

cette équation est la suivante :

Di = %T Ṡ −%r +div(Q)− Q ·∇T

T
≥ 0 (3.10)

L’équation 3.10 est souvent décomposée en deux termes [1] : un terme de dissi-

pation thermique et un terme de dissipation intrinsèque spécifique. La source de

dissipation intrinsèque D1, qui représente la partie du travail reçue et convertie
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localement en chaleur, est donnée par :

D1 = %T Ṡ −%r +div(Q) ≥ 0 (3.11)

La contribution thermique due aux transferts par conduction s’écrit comme :

D2 =−Q ·∇T

T
≥ 0 (3.12)

En s’appuyant sur les travaux de Germain et al. [1], on peut admettre le décou-

plage entre D1 et D2, et la positivité de chacune d’entre elles. Aussi, en injectant

l’équation de bilan 3.7 dans l’équation précédente, on obtient que :

Π : Ḟ = %(
U̇ −T Ṡ

)+D1 (3.13)

Cette équation traduit le fait que la puissance mécanique fournie (Π : Ḟ ) se dé-

compose en une partie restituable %
(
U̇ −T Ṡ

)
et une partie dissipative D1.

3.1.2 Nécessité des lois de comportement

Les équations de conservation de la masse, de la quantité de mouvement et

d’énergie présentées au section précédente ne sont pas suffisantes pour décrire

l’évolution d’un système. En effet, comme le montre le tableau 3.1, la modéli-

sation d’un système thermomécanique requiert de déterminer l’évolution de 19

grandeurs.

Grandeur Symbole Inconnues
Masse volumique % 1
Positon actuelle x 3
Tenseur de contrainte Π 9
Énergie interne spécifique U 1
Entropie spécifique S 1
Température T 1
Flux de chaleur Q 3
Totale 19

TABLE 3.1 – Liste des grandeurs à déterminer pour représenter l’évolution d’un
point matériel.

Néanmoins, les conditions précédentes ne fournissent que 8 équations, qui

sont listées dans le Tableau 3.2. Il est donc nécessaire de se doter d’équations

supplémentaires qui, parce qu’elles définissent le comportement d’un point ma-

tériel, forment une loi de comportement. Ces équations supplémentaires, qui
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sont présentées dans le Tableau 3.3, doivent intègrer les spécificités de chaque

matériau. Dans le cas présent, le développement de ces équations s’appuie sur

les résultats du chapitre précédent où les spécificités de l’alliage de titane Ti17

ont été exposées.

Grandeur conservée Équations
Masse
%̇= 0 1

Quantité de mouvement linéaire
%Ẍ = div(Π)+B 3

Quantité de mouvement angulaire
Π ·F T = F ·ΠT 3

Énergie
%U̇ =Π : Ḟ +%r −div(Q) 1

Totale 8

TABLE 3.2 – Liste des équations de conservation auxquelles obéit l’évolution d’un
point matériel.

Relations de comportement Équations
Contrainte
Π=Π (· · · ) 6

Énergie interne
U =U (· · · ) 1

Entropie spécifique
S = S (· · · ) 1

Flux de chaleur
Q =Q (· · · ) 3

Totale 11

TABLE 3.3 – Liste des équations de comportement nécessaires pour compéter la
caractérisation l’évolution d’un point matériel.
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3.2 Construction de la loi de comportement

3.2.1 Stratégie de modélisation

Description de la microstructure

À l’état de livraison, l’alliage de titane Ti17 présente une microstructure la-

mellaire composée de 67% de phase α et de 33% de phase β. La taille caractéris-

tique des ex-grains β est d’environ 800 µm alors que celle des lamelles de phase

α ne dépasse pas 1 µm. La prise en compte de cette microstructure nécessite la

mise en place d’une stratégie particulière. En effet, dans le cas du Ti17, le rapport

entre les tailles caractéristiques des grains β et des lamelles de phase α est d’en-

viron 800 (voir figure 3.1). S’il est possible de représenter explicitement les grains

β au travers d’un maillage ad hoc, il n’est pas numériquement envisageable de

faire de même pour les lamelles α. Afin de contourner ce problème, la stratégie

adoptée consiste à supposer que les deux phases coexistent au sein d’un point

matériel. Cela revient à adopter une démarche d’homogénéisation qui nécessite

de définir comment les déformations se répartissent entre les différentes phases.

Il est ensuite possible, par une simple relation de moyenne, de définir l’état de

contrainte du point matériel.

2 µm 

Éprouvette Grain Phase 

Élément 

fini 

Phase β 

Phase α 

800 µm 

FIGURE 3.1 – Représentation des différentes longueurs caractéristiques pour l’al-
liage de titane Ti17.

Dans le cas présent, la stratégie retenue est simple, elle consiste à supposer

que les deux phases voient le même gradient de la transformation, soit :

f β = f α = F (3.14)
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où l’exposant α (respectivement β) désigne une quantité propre à la phase α

(respectivement β). La décomposition polaire étant indépendante du comporte-

ment, on obtient également que le tenseur d’élongation droit est identique pour

les deux phases :

uβ = uα =U (3.15)

Si on associe à chaque phase une loi de comportement, il est possible de dé-

terminer à chaque instant l’état de contrainte, notéπα ouπβ, correspondant. La

réponse effective d’un point matériel est alors donnée par la relation de moyenne

suivante [2] :

Π= ζβπβ+ (1−ζβ)πα (3.16)

ζβ désigne la fraction volumique de la phase β. La contrainte corotationnelle de

Cauchy Σ homogénéisée est reliée au premier tenseur de Piola-Kirchhoff à tra-

vers la relation suivante :

Σ= 1

det(U )
Π ·U T (3.17)

Relations d’orientation

Pour les températures supérieures à la température de transus-β, le Ti17 pré-

sente une microstructure monophasée formée par des grainsβ équiaxes. A chaque

grain β est associée une orientation cristallographique représentée par un triplet

d’angles d’Euler (ϕβ1 , Φβ, ϕβ2 ). Dans le cas présent, ces orientations cristallines

sont affectées aléatoirement et permettent de construire les matrices d’orienta-

tion Rβ
1 dont l’expression est donnée dans l’annexe 1. Aussi, une fois cette matrice

connue, il est possible de déterminer pour chaque grain des propriétés telles que

les tenseurs de rigidité et de dilatation thermique ainsi que les orientations des

systèmes de glissement.

Lors du refroidissement depuis le domaine β, la phaseα se forme par un mé-

canisme de diffusion dans l’alliage de titane Ti17. Cette transformation conduit

à l’apparition de douze variants de phase α dont l’orientation par rapport à la

matrice β obéit à la relation d’orientation de Burgers [3] :

(
110

)
β ||

(
0001

)
αet

[−
111

]
β
||
[

11
−
20

]
α

(3.18)

Connaissant l’orientation de la phase β, il est possible déterminer à partir la rela-

tion de Burgers la matrice d’orientation Rα
1 associée à chaque variant de la phase

α par une relation du type :

Rα
1 = Rβ→α

1 Rβ
1 (3.19)

Pour le Ti17 β+α, les observations expérimentales conduites par Salib et al. [4]
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ont montré qu’il n’y avait pas de phénomène de sélection de variant pour la

phase αW I . En revanche, l’apparition des phases αGB et αW GB obéit à certains

critères de sélection de variant. Étant donnée que la faction volumique de la

morphologie αW I est élevée dans le cas du matériau d’étude, on associe aléa-

toirement à chaque point matériel un des douze variants possibles pour la repré-

sentation des orientations de la phase α.

Enfin, les durées caractéristiques des essais et des opérations de coupe sont suf-

fisamment faibles pour éviter les transformations de phaseα→β dues au chauf-

fage. Ces changements ne sont donc pas modélisés dans cette étude.

3.2.2 Développement de loi de comportement monocristalline

Conformément à la stratégie décrite précédemment, la description du com-

portement thermomécanique d’un point matériel nécessite de préciser les re-

lations de comportement associées à chacune des phases α et β. Dans le cas

présent, ces relations de comportement revêtent une forme identique pour les

deux phases, la différence résidant dans les paramètres et dans la nature des sys-

tèmes de glissement associés à ces différentes phases. On présente donc ici la

loi de comportement sous une forme générique, l’identification des paramètres

propres à chaque phase sera abordée dans le chapitre suivant.

Afin de faciliter la présentation de la loi de comportement, les notations sui-

vantes, déjà utilisées dans la section précédente, sont adoptées. Les variables

liées à un point matériel sont notées par des lettres majuscules (e.g. F ou U ) et

les variables attachées aux différentes phases sont présentées avec des lettres mi-

nuscules (e.g. f ou u).

Décomposition de la transformation

La loi de comportement proposée doit intégrer l’existence de deux méca-

nismes de déformation : la thermoélasticité, qui produit une déformation réver-

sible, et le glissement plastique, à l’origine des déformations permanentes. Ainsi,

dans le contexte des transformations finies, on utilise la décomposition multipli-

cative du tenseur d’élongation [5] comme suit :

u = f θ · f p (3.20)

où les tenseurs f θ et f p représentent respectivement les contributions thermoé-

lastiques et plastiques à la déformation d’une phase (α ou β). Du fait de la dé-
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composition polaire, le gradient de la transformation s’exprime donc :

f = r ·u = r · f θ · f p (3.21)

Cette formulation repose sur la notion de configuration isoclinique proposée

par Mandel [6]. Comme le montre la figure 3.2, on est ainsi amené à considérer

quatre configurations différentes : la configuration initiale B0, la configuration

intermédiaire isoclinique B̃ , la configuration actuelle non tournée B̂ et la confi-

guration actuelle Bt . Ainsi, B̂ est une configuration déformée par u mais non

tournée par r . Dans ce qui suit, les notations suivantes sont adoptées : les ten-

seurs définis sur la configuration intermédiaire B̃ et la configuration déformée B̂

sont représentés respectivement par ã et â.

fp 

fθ 

f 
m 

n 

B 

B0 

B 

u 

r ~ 

~ 

n 
^ 

^ m 

m 

n 

~ 

^ 

Bt 

FIGURE 3.2 – Décomposition multiplicative du gradient de transformation f en
une contribution plastique f p , une contribution thermoélastique f θ et une ro-
tation r .

La loi de comportement développée pour chaque phase s’appuie largement

sur le cadre de la plasticité cristalline. Pour une phase, on considère que la défor-

mation plastique opère exclusivement par glissement sur un ensemble de sys-

tèmes de glissement. Chaque système de glissement s est défini par un plan de

glissement de normale unitaire ñs et une direction de glissement unitaire m̃s .

Le tenseur des déformations de Green-Lagrange e caractérise l’état de défor-

mation d’un point matériel par rapport à la configuration initiale. Cette mesure
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de déformation est définie comme suit :

e = 1

2

(
uT ·u − I

)
(3.22)

Les contributions thermoélastique et plastique à la déformation sont alors don-

nées par :

ẽθ =
1

2

(
f T
θ · f θ− I

)
(3.23)

ep = 1

2

(
f T

p · f p − I
)

(3.24)

(3.25)

La déformation totale e s’écrit comme la somme de la déformation plastique ep

et la déformation thermoélastique ẽθ transportée vers la configuration initiale

par la partie plastique du gradient de transformation f p comme suit :

e = ep + f T
p · ẽθ · f p (3.26)

De la même manière, on peut définir le gradient spatial du champ de vitesse

noté l̂ comme suit :

l̂ = u̇ ·u−1 (3.27)

En injectant l’équation 3.20 dans l’équation précédente, on obtient que :

l̂ = ḟ θ · f −1
θ + f θ · ḟ p · f −1

p · f −1
θ (3.28)

Cette dernière relation indique que le tenseur gradient spatial du champ de vi-

tesse l̂ peut se décomposer en une partie thermoélastique l̂θ et une partie plas-

tique l̂ p comme suit :

l̂ = l̂θ+ l̂ p (3.29)

avec

l̂θ = ḟ θ · f −1
θ (3.30)

l̂ p = f θ · l̃ p · f −1
θ (3.31)

l̃ p = ḟ p · f −1
p (3.32)

Lois d’état

L’état d’un point matériel à un instant t peut être déifini par un nombre fini

de variables indépendantes appelées variables d’état. Ces variables permettent

de décrire l’état d’équilibre et d’accéder à la succession des états hors équilibre.
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Puisque la description du comportement d’un point matériel repose sur une

stratégie d’homogénéisation où les phases α et β coexistent, les variables d’état

retenues sont pour la plupart propres à chaque phase. Les seules variables qui ne

sont pas associées à une seule et une unique phase sont la température T et la

variable d’endommagement D . L’hypothèse sous-jacente est que la température

est homogène au sein d’un point matériel et que le phénomène d’endommage-

ment ne peut pas être attribué à une phase en particulier, il est plutôt le résultat

de l’histoire d’un point matériel.

La liste des variables d’état retenues pour la description du comportement

est présentée sur le Tableau 3.4 ci-dessous. Elle inclue comme variables internes

le tenseur des déformations thermoélastiques ẽθ, la température T , les variables

d’écrouissage qs associées à chaque système de glissement s d’une phase et la

variable d’endommagement D .

Variables d’état Forces thermodynamiques associées
Observables internes

ẽθ p̃
T s

qs gs

D y

TABLE 3.4 – Variables d’état utilisées et forces thermodynamiques associées pour
la caractérisation de l’état d’une phase.

À chaque variable d’état est associée une force thermodynamique (i.e. force

motrice). Dans le cas présent, ces forces sont le second tenseur de Piola-Kirchoff

p̃ défini sur la configuration intermédiaire, l’entropie spécifique s, la contrainte

de cisaillement critique gs et le taux de restitution d’énergie y .

Suivant l’approche thermodynamique classique, il est possible d’obtenir les

relations d’état, qui lient les forces motrices aux variables d’état à partir d’un po-

tentiel d’état. Dans le cas présent, le potentiel d’état retenu est l’énergie libre

spécifique ψ. Pour chaque phase, l’énergie libre spécifique ψ se décompose de

la manière suivante :

%ψ= %ψθ (ẽθ,T,D)+%ψp
(
qs ,D

)
(3.33)

où ψθ représente la contribution thermoélastique et ψp la contribution due à

l’écrouissage. Ces deux contributions dépendent de la variable d’endommage-

ment D de sorte que l’approche proposée contient un couplage élasticité

/endommagement et un couplage écrouissage/endommagement. Les variables

d’état permettent de définir l’énergie libre spécifique ψ qui s’exprime dans la
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configuration intermédiaire comme suit :

%ψ= 1

2
ẽθ :C (T,D) : ẽθ− ẽθ :C (T,D) :α (T −T0)+%cp

(
T −T0 −T ln

(
T

T0

))
+ 1

2
Q (1−D)

∑
s

qs
∑

t
hst qt (3.34)

Dans l’équation ci-dessus, T0, cp , Q et hst sont respectivement la température

de référence, la chaleur spécifique, le module d’écrouissage et la matrice d’inter-

action entre les différents systèmes de glissement. Le tenseur de dilatation ther-

mique α dépend de la température sous la forme :

α=α0ξ(T ) (3.35)

α0 est le tenseur de dilatation thermique caractéristique à température ambiante

T0 et ξ(T ) représente une fonction de dépendance à la température. A ce stade, il

est important de souligner que la convexité du potentielψ est suffisante pour vé-

rifier les conditions de stabilité thermodynamique. La convexité du potentiel est

satisfaite lorsque le tenseur de rigidité C est défini positif, les modules d’écrouis-

sage Q sont positifs et les matrices d’interaction h sont définies positives.

Les lois d’état peuvent être obtenues par dérivation du potentiel d’état. Le

second tenseur de Piola-Kirchoff p̃ , défini sur la configuration intermédiaire, est

obtenu en utilisant l’équation 3.34 comme suit :

p̃ = % ∂ψ
∂ẽθ

=C (T,D) : (ẽθ−α (T −T0)) (3.36)

où C (T,D) est le tenseur de rigidité qui dépend à la fois de la température et de

l’endommagement.

Suivant l’idée générale de la mécanique de l’endommagement, développée

notamment au travers des travaux de Lemaitre et Chaboche [7, 8, 9, 10], une va-

riable d’état D (scalaire ou tensorielle) qui mesure la perte de rigidité d’un ma-

tériau a été introduite. Il convient donc de préciser comment cette variable D

affecte les propriétés de rigidité. Suivant la proposition de Marigo [11], il est pos-

sible de distinguer l’effet de l’endommagement sur les contributions sphériques

et déviatoriques aux propriétés de rigidité. Cette définition conduit à exprimer le

tenseur C (T,D) de la manière suivante :

C (T,D) = κ(T )H (I : −ẽe )Ps :C0 :Ps + (1−D)

κ(T ) [H (I : ẽe )Ps :C0 :Ps +Pd :C0 :Pd +Pd :C0 :Ps +Ps :C0 :Pd ] (3.37)
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où ẽe = ẽθ −α (T −T0) est le tenseur des déformations élastiques et κ(T ) repré-

sente une fonction de dégradation du tenseur de rigidité en fonction de la tempé-

rature. H est la fonction de Heaviside (échelon unitaire). L’anisotropie du réseau

cubique centré et hexagonale compact est prise en compte à traversC0. Enfin, Ps

et Pd sont respectivement les tenseurs de projection sphérique et deviatorique

définis comme suit :

Ps = 1

3
I ⊗ I (3.38)

Pd = I− 1

3
I ⊗ I (3.39)

Selon l’équation (3.37), lorsque la partie sphérique de la déformation élastique

I : ẽe est positive, l’endommagement affecte à la fois les parties sphérique et de-

viatorique du tenseur de rigidité. Par contre, seule la partie déviatorique est af-

fectée par l’endommagement lorsque la déformation élastique sphérique I : ẽe

est négative. Cette description permet de considérer les effets de fermeture. La

force thermodynamique y entraînant le développement de l’endommagement

D est alors donnée par :

y = −%∂ψ
∂D

= −1

2
ẽθ :

∂C

∂D
: ẽθ + ẽθ :

∂C

∂D
: α (T −T0) + 1

2
Q

∑
s

qs
∑

t
hst qt (3.40)

Pour chaque système de glissement s, la contrainte de cisaillement critique gs

mesure la résistance au glissement plastique. À partir de la définition de l’énergie

libre spécifique, on obtient que :

gs = % ∂ψ
∂qs

= (1−D)Q
∑

t
hst qt (3.41)

L’entropie spécifique s, qui est la force thermodynamique associée à la tempéra-

ture T , s’écrit comme suit :

%s =−%∂ψ
∂T

= ẽθ :
∂C

∂T
:

(
−1

2
ẽθ+α (T −T0)

)
+ẽθ :C :

(
α+ ∂α

∂T
(T −T0)

)
+%cp ln

(
T

T0

)
(3.42)

Dissipation intrinsèque spécifique

Le potentiel d’énergie libre spécifique ψ s’exprime en fonction de l’énergie

interne, de la température et de l’entropie spécifique comme suit :

ψ= u −Ts
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La dérivée par rapport au temps de l’énergie libre s’écrit donc :

ψ̇= u̇ − Ṫ s −T ṡ (3.43)

En s’appuyant sur l’équation de la forme locale du premier principe 3.7, l’équa-

tion de la forme locale de la dissipation intrinsèque 3.11 et l’équation 3.43, on

peut écrire la dissipation comme suit.

d1 = π̂ : u̇ −%ψ̇−%Ṫ s (3.44)

L’expression de l’énergie libre spécifique 3.34, on obtient :

d1 = 1

%

(
M̃ : l̃ p −∑

s
gs q̇s − yḊ

)
(3.45)

Dans l’équation (3.45), le tenseur des contraintes de Mandel M̃ , qui représente la

force dissipative associée à l̃ p , a été introduit. Cette contrainte est liée au second

tenseur de Piola-Kirchhoff p̃ comme suit :

M̃ = f T
θ · f θ · p̃ (3.46)

La contrainte de cisaillement τ̃s associée au système de glissement s s’exprime à

partir de la contrainte de Mandel M̃ comme suit :

τ̃s = m̃s · M̃ · ñs (3.47)

L’équation (3.45) montre que, pour compléter le modèle de comportement, il est

nécessaire de disposer de lois d’évolution pour l̃ p , q̇s et Ḋ . Ces lois sont présen-

tées dans la section suivante.

Lois d’évolution

La définition des lois d’évolution nécessite de préciser les lois d’écoulement

plastique, d’écrouissage et d’endommagement. Afin de compléter l’écriture du

modèle de comportement de l’alliage de titane Ti17, les lois d’évolution sont

construites en se basant sur des constatations expérimentales obtenues lors de

l’étude du comportement de l’alliage de titane Ti17. Aussi, conformément au se-

cond principe, il est important de s’assurer que les lois d’évolution choisies ga-

rantissent la positivité de la dissipation.

En se basant sur le cadre de la plasticité cristalline, la partie plastique du ten-
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seur gradient de vitesse est donnée par :

l̃ p =∑
s
γ̇sm̃s ⊗ ñs (3.48)

où γ̇s est le taux de glissement plastique sur le système de glissement s. Les lois

d’écoulement plastique peuvent être classées en deux catégories : les lois avec

seuil de plasticité [12] et sans seuil de plasticité [13]. La loi puissance est une loi

sans seuil couramment utilisée pour modéliser le comportement des métaux à

froid, elle s’écrit sous la forme suivante :

γ̇s = γ̇0

∣∣∣∣τs

τc
s

∣∣∣∣N

sign(τs) (3.49)

τs est la contrainte de cisaillement associée au système de glissement s. γ̇0 et N

sont des paramètres matériau. Méric et Cailletaud [12, 14] ont proposé une loi

avec un seuil de plasticité qui s’écrit :

γ̇s =
〈 |τs |− gs

K

〉N

sign(τs) (3.50)

K et N sont des paramètres caractérisant la viscosité du matériau.

Dans cette étude, on s’appuie sur les travaux d’Orowan pout construire la loi

d’évolution du glissement plastique. La loi d’Orowan est donnée par :

γ̇s = ρm
s bs ῡs (3.51)

où ρm
s et ῡs sont respectivement la densité de dislocations mobiles moyenne et la

vitesse de déplacement moyenne sur le système de glissement s. bs est la norme

du vecteur de Burgers, elle correspond à la distance entre deux atomes consécu-

tifs suivant la direction de glissement. De plus, selon les travaux de Kocks [15],

la résistance au glissement plastique est proportionnelle à la racine carrée de la

densité de dislocations totale. La résistance au glissement plastique g t pour un

système t s’exprime donc comme suit :

g t = 1

2
Gt bt

√∑
s

At sρs (3.52)

où Gt est le module de cisaillement, At s est une matrice d’interaction et ρs est la

densité de dislocations totale sur le système de glissement s. Par analogie entre

l’équation (3.52) et l’équation (3.41), on obtient une relation d’équivalence entre

la variable d’écrouissage qs et la densité de dislocations ρs :

qs = bs
p
ρs (3.53)
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Cette relation montre que la variable d’écrouissage isotrope qs est une représen-

tation de la racine carrée de la densité de dislocations totale. La loi d’Orowan ne

fait intervenir que les dislocations mobiles. Afin de quantifier la densité de dis-

locations mobiles, une approche simple consiste à considérer qu’elle est donnée

par une fraction f constante de la densité de dislocations totale, soit :

ρm
s = f ρs (3.54)

Ainsi, en injectant les équations (3.53) et (3.54) dans la loi d’Orowan (3.51), on

obtient que :

γ̇s = f

b
q2

s ῡs (3.55)

Il est possible d’exprimer la vitesse de déplacement moyenne sur le système de

glissement s en fonction de la contrainte de cisaillement appliquée τ̃s à partir

d’une loi puissance :

ῡs =
〈 |τ̃s |− gs

K ∗

〉N

sign(τ̃s) (3.56)

K ∗ et N sont des paramètres matériau. En injectant l’équation (3.56) dans la re-

lation d’Orowan (3.55), on obtient :

γ̇s = f

b
q2

s

〈 |τ̃s |− gs

K ∗

〉N

sign(τ̃s) (3.57)

Puisque f /b et K ∗ ont des effets similaires sur le taux de glissement plastique

et afin de réduire le nombre de paramètres à identifier, la loi d’écoulement plas-

tique s’écrit comme suit :

γ̇s = q2
s

〈 |τ̃s |− gs

K

〉N

sign(τ̃s) (3.58)

On suppose que la contrainte visqueuse K est dégradée par le même facteur (1-

D) qui affecte la contrainte d’écoulement. La forme finale de la relation d’Orowan

s’écrit comme suit :

γ̇s = q2
s

〈 |τ̃s |− gs

(1−D)K

〉N

sign(τ̃s) (3.59)

Les lois d’écrouissage sont souvent compliquées à mettre en place. La des-

cription de l’évolution de l’écrouissage sur chaque système de glissement n’est

pas évidente. De plus, l’identification de ces lois nécessite des essais réalisés sur

des monocristaux. Afin de simplifier cette description, certains chercheurs pro-

posent un écrouissage purement isotrope au sens où la variable interne décri-

vant l’écrouissage varie de la même façon pour tous les systèmes de glissement

[16, 17]. D’autres auteurs prennent en compte un écrouissage anisotrope propre
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à chaque système de glissement [18, 19, 13]. Afin de se rapprocher du compor-

tement réel du matériau, Tabourot [20] proposent de considérer l’évolution de

la densité de dislocations sur chaque système de glissement. Méric et Cailletaud

[14] proposent un écrouissage mixte isotrope et cinématique sur chaque système

de glissement.

Afin de préciser la loi d’évolution des taux d’écrouissage qs , la loi d’évolution

de la densité de dislocations sur un système de glissement proposé par Mecking

et Kocks [21] est utilisée. Cette loi est régie par la compétition entre un terme de

stockage et de création des dislocations et un terme correspondant à leur anni-

hilation. Cette loi s’écrit comme suit :

ρ̇s = 1

b

(
c
p
ρs −2ycρs

)∣∣γ̇s
∣∣ (3.60)

où yc représente la distance critique d’annihilation et c est un paramètre corres-

pondant au stockage des dislocations. En injectant l’équation 3.53 dans l’équa-

tion 3.60, la loi d’évolution de qs s’écrit :

q̇s = 1

b2

(
c −2yc qs

)∣∣γ̇s
∣∣ (3.61)

Afin de simplifier l’identification numérique des paramètres de la loi de compor-

tement, les hypothèses suivantes ont été faites :

c

b2
= 1

2yc

b2
= B

La forme finale de la loi d’évolution est donnée par :

q̇s =
(
1−B qs

)∣∣γ̇s
∣∣ (3.62)

Cette dernière équation correspond à la loi d’écrouissage saturante proposée par

Méric et Cailletaud [14], où la saturation de l’écrouissage est contrôlée par le pa-

ramètre B . Initialement, le matériau contient une certaine quantité de disloca-

tions, on est ainsi amené à considérer une valeur initiale non-nulle q0 pour la

variable d’écrouissage. L’équation (3.62) devient :

q̇s =
(
1−B qs

)∣∣γ̇s
∣∣

qs(t = 0) = q0

Afin de modéliser l’évolution de l’endommagement, qui dans ce cas dépend

de la plasticité à travers la norme de la partie plastique du tenseur de gradient de
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vitesse ‖Lp‖ et du mode de chargement à travers la variable thermodynamique

Y , une loi puissance a été utilisée.

Ḋ = (1−D)

(
Y

Yr

)m

‖Lp‖ (3.63)

Yr et m sont respectivement la résistance au développement de l’endommage-

ment et la sensibilité à la propagation de l’endommagement dans le matériau. La

partie plastique du tenseur de gradient de vitesse Lp et force thermodynamique

Y entraînant le développement de l’endommagement D sont calculées comme

suit :

Lp =∑
φ

ζlp

Y =∑
φ

ζy

Dans les équations ci-dessus, les paramètres viscoplastiques K , N , Q, B et

q0 et les paramètres d’endommagement Yr et m dépendent uniquement de la

température.
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Récapitulatif

Au niveau d’un point matériel :

Variables d’état : U ,T,D

Forces thermodynamiques associées : Π,S,Y

Π= ζβπβ+ (1−ζβ)πα

Σ= 1

det(U )
Π ·U T

Y = ζβyβ+ (1−ζβ)yα

Lp = ζβlβp + (1−ζβ)lαp

Ḋ = (1−D)

(
Y

Yr

)m

‖Lp‖

Au niveau d’une phase :

Variables d’état : ẽθ, qs ,T,D

Forces thermodynamiques associées : p̃ , gs , s, y

Energie libre spécifique :

%ψ= 1
2 ẽθ :C (T,D) : ẽθ− ẽθ :C (T,D) :α (T −T0)+%cp

(
T −T0 −T ln

(
T

T0

))
+1

2Q (1−D)
∑

s qs
∑

t hst qt

Lois d’état :

p̃ = % ∂ψ
∂ẽθ

=C (T,D) : (ẽθ−α (T −T0))

gs = % ∂ψ
∂qs

= (1−D)Q
∑

t hst qt

y =−%∂ψ
∂D

=−1
2 ẽθ :

∂C

∂D
: ẽθ+ ẽθ :

∂C

∂D
:α (T −T0)+ 1

2Q
∑

s qs
∑

t hst qt

%s =−%∂ψ
∂T

= ẽθ :
∂C

∂T
:
(−1

2 ẽθ+α (T −T0)
)+ ẽθ :C :

(
α+ ∂α

∂T
(T −T0)

)
+% cp ln

(
T

T0

)
Dissipation intrinsèque :

d1 = 1

%

(
M̃ : l̃ p −∑

s gs q̇s − yḊ
)

Lois d’évolution :

l̃ p =∑
s γ̇sm̃s ⊗ ñs

γ̇s = q2
s

〈 |τ̃s |− gs

(1−D)K

〉N

sign(τ̃s)

q̇s =
(
1−B qs

)∣∣γ̇s
∣∣
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3.3 Conclusions partielles

Afin de considérer l’influence de la microstructure dans les simulations d’usi-

nage, une loi de comportement basée sur le cadre général de la plasticité cristal-

line a été développée. Aussi, puisque le titane Ti17 présente une microstructure

biphasée avec des tailles caractéristiques largement différentes entre la phase β

et la phase α, une stratégie d’homogénéisation a été utilisée pour proposer une

loi de comportement.

Les lois d’état ont été dérivées à partir d’un potentiel d’énergie libre spéci-

fique formée par deux contributions : une contribution thermoélastique et une

contribution thermoplastique. L’endommagement a été pris en compte à partir

d’un modèle qui tient compte de l’effet de fermeture. Ceci permet de considé-

rer la plus grande facilité à développer de l’endommagement en traction qu’en

compression.

Les lois d’évolutions ont été construites en se basant sur les travaux fonda-

mentaux qui permettent de décrire l’évolution de l’écoulement plastique et l’écrouis-

sage isotrope sur chaque système de glissement. Ainsi, la loi d’écoulement plas-

tique prend en compte l’effet de multiplication de dislocations mobiles et de vi-

tesse de dislocations mobiles. Les deux mécanismes de multiplication et d’an-

nihilation de dislocations sont modélisés au travers de la loi d’évolution de la

variable d’écrouissage isotrope.

Afin d’utiliser cette loi de comportement en simulation d’usinage, il est né-

cessaire d’identifier les paramètres pour les deux phases β et α en se basant sur

l’étude expérimentale menée dans le chapitre précédent. Cette étape d’identifi-

cation fait l’objet du prochain chapitre.
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Au chapitre précédent, un modèle de comportement basé sur la théorie de la

plasticité cristalline a été développé. Ce modèle a été implémenté dans un sol-

veur éléments finis qui permet de simuler le comportement d’un agrégat poly-

cristallin de Ti17α+β. Puisque la loi de comportement tient compte de la nature

biphasée de l’alliage, il est nécessaire d’identifier les paramètres pour chacune

des phases α et β sur une large gamme de conditions de chargement. Ce cha-

pitre s’appuie donc sur les résultats expérimentaux obtenus pour différencier le

comportement de ces différentes phases.

Ce chapitre est organisé comme suit. Dans un premier temps, les paramètres

de la loi de comportement pris de la littérature sont présentés. Puis, les para-

mètres visco-plastiques et les paramètres d’endommagement de la loi de com-

portement sont identifiés en utilisant les essais de compression, de traction et de

cisaillement conduits en conditions sévères. Finalement, l’influence de la micro-

structure et des conditions de chargement sur le comportement du Ti17α+β est

discutée à partir des résultats numériques.

4.1 Identification des paramètres de la loi de compor-

tement

4.1.1 Paramètres pris de la littérature

Plusieurs paramètres matériaux ont été introduits dans la formulation de la

loi de comportement. Pour déterminer ces paramètres, on s’appuie en partie sur

les données de la littérature. Pour chacune des phasesα etβ, les paramètres issus

de la littérature ainsi que leurs évolutions en fonction de la température sont

présentés dans le tableau 4.1.
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Paramètres phase α (hc) phase β (cc)
Masse volumique %0 (kg/m3) 4600

Chaleur spécifique cp (J/kg K) [1] 0,4125( T -298 ) + 442 520

Dilatation thermique (1/K) [1]
a1=1,4 10−6 ξ(T ) a0=1,2 10−6 ξ(T )
a2=3,2 10−6 ξ(T )

ξ(T )=1+1,08(T -298) 10−5

Coefficients du tenseur
de rigidité (GPa) [2]

C11= 219 κα(T ) C11= 167 κβ(T )
C12= 124 κα(T ) C12= 114 κβ(T )
C44= 63.5 κα(T ) C44= 44 κβ(T )
C33= 240 κα(T )
C13= 93 κα(T )

κα(T )=1-4,62(T -298) 10−4

κβ(T )=1-1,38(T -298) 10−4

TABLE 4.1 – Les paramètres de la loi de comportement pris de la littérature.

4.1.2 Hypothèses d’identification

Pour la phase β cubique centrée, selon les suggestions de [3, 4, 5], on consi-

dère que le glissement plastique se produit sur les 24 systèmes de glissement de

type 〈111〉 {110} et 〈111〉 {112}. Pour ce choix de systèmes de glissement, la ma-

trice d’interaction h est formée par 576 coefficients. Une hypothèse, proposée

par Martin [2] et adoptée dans ce travail, consiste à considérer que, pour un sys-

tème de glissement s, l’auto-écrouissage et l’écrouissage latent sont équivalents,

ce qui revient à fixer les coefficients de h à l’unité.

Pour la phase α de structure cristalline hexagonale compacte, en se basant

sur les propositions de [2, 6, 7], le glissement plastique se produit selon les 24

systèmes de glissement présentés dans le tableau 3 (voir chapitre 1).

De plus, on considère que la variable d’écrouissage isotrope est initialement iden-

tique pour les deux phasesα et β. Ce choix correspond à une situation où la den-

sité de dislocations initiale est identique pour les deux phases.

qαs (t = 0) = qα0 = q0 = qβs (t = 0) = qβ0

Pour toutes les simulations, le temps total des essais est suffisamment faible

pour supposer que les essais sont adiabatiques. Les transferts de chaleur ne sont

donc pas considérés lors des simulations. Pour compléter l’étape d’identifica-
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tion, il est nécessaire d’identifier les paramètres d’écoulement plastique, d’écrouis-

sage isotrope et d’endommagement listés dans le tableau 4.2.

Paramètres Phase α Phase β
Écoulement plastique K α et Nα K β et Nβ

Écrouissage isotrope Qα et Bα Qβ et Bβ

q0

Endommagement Yr et m

TABLE 4.2 – Paramètres de la loi de comportement à identifier.

4.1.3 Identification des paramètres visco-plastiques

Afin d’identifier les paramètres visco-plastiques, les essais de compression

présentés dans le chapitre II sont utilisés. La procédure d’identification se dé-

roule en deux étapes. Dans un premier temps, les paramètres d’écoulement plas-

tique (K β et Nβ) et les paramètres d’écrouissage (q0, Qβ et Bβ) sont directement

identifiés sur une large gamme de températures (T allant de 25 à 900◦C) en utili-

sant les essais de compression réalisés sur la microstructure monophaséeβ. Puis,

les courbes de comportement issues des essais de compression réalisés avec la

microstructure α+β permettent d’identifier par méthode inverse les paramètres

de la loi de comportement de la phase α (K α, Nα,Qα et Bα).

Cette identification nécessite la mise en place d’une simulation numérique

des essais de compression. A cette fin, les éprouvettes cylindriques de Ti17 sont

représentées par un maillage polycristallin généré à partir du logiciel NEPER [8].

Le modèle géométrique est formé par un agrégat de titane Ti17 et deux mors

en carbure de tungstène. Le modèle géométrique et les conditions aux limites

adoptés pour l’étape de l’identification sont présentés sur la figure 4.1.

Pour les essais de compression, deux tailles d’éprouvettes ont été utilisées :

Des éprouvettes de diamètre 6 mm et de hauteur 9 mm contenant 300 grains

pour les faibles températures et des éprouvettes de diamètre 10 mm et de hau-

teur 15 mm formées par 1300 grains pour les températures élevées. Les angles

d’Euler qui définissent les orientations cristallographiques des grains sont affec-

tées d’une manière purement aléatoire. Pour toutes les simulations, des éléments

tétraédriques (C3D4T) avec un seul point d’intégration ont été utilisés. Le frotte-

ment entre les mors et l’éprouvette a été pris en compte selon la proposition de

Li et al. [9]. La chaleur générée au niveau du contact entre les mors et l’éprouvette

cylindrique est partagée à hauteur de 30% dans la pièce et 70% dans les mors.

Une étude de sensibilité au maillage a été réalisée en changeant la densité

d’éléments par grain de 50 éléments/grain à 600 éléments/grain. Les résultats

obtenus sont présentés sur la figure 4.2. Une bonne convergence de maillage
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Vy 

FIGURE 4.1 – Modèle géométrique et conditions aux limites adoptés pour l’étape
d’identification des paramètres viscoplastiques.

a été obtenue avec une densité d’environ 200 éléments/grain. Cette densité de

maillage a été donc choisie pour la suite des simulations.
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FIGURE 4.2 – Étude de sensibilité au maillage réalisée en compression.

Identification des paramètres visco-plastiques de la phase β

L’identification des paramètres de la loi de comportement de la phase β a

été réalisée en deux étapes. Tout d’abord, en considérant que les essais sont iso-

thermes un premier jeu de paramètres a été identifié pour chaque niveau de tem-

pérature. Puis, le jeu de paramètres retenus (K β(T ), Nβ(T ), q0, Qβ(T ) et Bβ(T )) a

été identifié à partir des essais adiabatiques.

Pour la microstructure monophasée β, une comparaison entre les courbes

de contrainte nominale- déformation nominale expérimentales et numériques



Simulation des essais de comportement du titane Ti17 122

pour différentes vitesses de déformation et différentes températures est présen-

tée sur la figure 4.3. Pour les basses températures (T ≤ 450◦C), le comportement

est bien reproduit. Pour cette plage de température, l’erreur maximale entre la

contrainte nominale expérimentale et numérique ne dépasse pas 6%. De plus,

ayant une variation modérée, la sensibilité à la vitesse de déformation a été bien

reproduite.

Pour les températures supérieures à 700◦C, le Ti17 traité-β présente un phé-

nomène de chute de contrainte suivi d’un plateau. La contrainte plateau semble

être bien simulée pour la plupart des températures d’essai. Cependant, la chute

de contrainte est sous-estimée pour les faibles vitesses de déformation alors qu’elle

est surestimée pour les vitesses de déformation élevées. Ceci est lié au fait que le

phénomène de recristallisation dynamique n’est pas considéré pour les simula-

tions.

25°C 

200°C 

450°C 

700°C 750°C 

800°C 850°C 900°C 
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200°C 

450°C 

700°C 750°C 

800°C 850°C 900°C 
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800°C 

850°C 900°C 

FIGURE 4.3 – Comparaison entre les courbes contrainte nominale-déformation
nominale expérimentales et numériques de l’alliage de titane Ti17 traité-β pour
différentes températures (de 25 à 900◦C) et différentes vitesses de déformation
(de 0,1 à 10 s−1).

Pour tous les essais, la valeur initiale de la variable d’écrouissage isotrope q0

est fixée et est égale à 0,02. La densité de dislocations initiale correspondante est

relativement faible, environ 4.23 1015 m−2. Les paramètres de la loi de comporte-

ment de la phase β ainsi que leurs évolutions en fonction de la température sont

illustrés par la figure 4.4.
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FIGURE 4.4 – Évolution en fonction de la température des paramètres de la loi de
comportement de la phase β.

Comme le montre la figure 4.4, une dégradation affine en fonction de la tem-

pérature a été obtenue pour le coefficient K β. Cette évolution illustre la facilité

du glissement lorsque la température est augmentée. La réduction du frotte-

ment visqueux permet d’augmenter la sensibilité des métaux cubiques centrés

à la vitesse de déformation, ce qui se traduit par la réduction du coefficient Nβ

en fonction de la température. Le coefficient d’écrouissage Qβ diminue avec la

température jusqu’à s’annuler à 700◦C, ce qui correspond à l’absence d’écrouis-

sage. L’augmentation du coefficient Bβ implique une saturation plus rapide de

l’écrouissage, ce qui correspond à une probabilité d’annihilation des dislocations

plus importante à haute température.

Identification des paramètres visco-plastiques de la phaseα

Dans cette partie, les paramètres visco-plastiques de la phase α sont iden-

tifiés à partir des essais de compression réalisés sur la microstructure biphasée

α+β. La figure 4.5 montre les courbes contrainte nominale-déformation nomi-

nale expérimentales et numériques du Ti17 α+β pour différentes températures

et différentes vitesses de déformation.

D’après les résultats, le comportement est bien reproduit pour les basses tem-

pératures (T ≤ 450◦C), l’erreur maximale ne dépassant pas 10%. Cette erreur

est due au compromis effectué au cours de l’étape de l’identification pour re-

produire le comportement en traction-compression avec le même jeu des para-
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mètres visco-plastiques. Aussi, dans cette plage de température, la sensibilité à la

vitesse de déformation est bien reproduite.
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FIGURE 4.5 – Comparaison entre les courbes contrainte nominale-déformation
nominale expérimentales et numériques de l’alliage de titane Ti17 α+β pour
différentes températures (de 25 à 800◦C) et différentes vitesses de déformation
(de 0,1 à 10 s−1).

Pour les températures supérieures à 500◦C, le Ti17 α+β présente un com-

portement divisé en deux étapes : une étape de durcissement suivie d’une étape

d’adoucissement continu. Pour le jeu des paramètres retenu, seule l’étape de

durcissement est bien simulée. L’étape d’adoucissement n’est que partiellement

reproduite, notamment parce que les phénomènes d’endommagement ne sont

pas considérés dans cette phase d’identification.

Les paramètres de la loi de comportement de la phase α ainsi que leurs évo-

lutions en fonction de la température sont illustrés sur la figure 4.6. Pour les deux

phasesβ etα, les mêmes évolutions des coefficients visco-plastiques en fonction

de la température ont été obtenues. Par rapport à la phase β, la phase α présente

une résistance au glissement plastique plus élevée et un coefficient d’écrouissage

plus important. En revanche, la sensibilité à la vitesse de déformation la phase α

est plus faible que celle de la phase β.
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FIGURE 4.6 – Évolution en fonction de la température des paramètres de la loi de
comportement de la phase α.

4.1.4 Identification des paramètres d’endommagement

Comme pour l’identification des paramètres visco-plastiques, des modélisa-

tions des essais de traction et de cisaillement ont été mises en place pour identi-

fier les paramètres d’endommagement du titane Ti17 α+β par méthode inverse.

L’identification est réalisée en se basant sur les essais de traction et de cisaille-

ment présentés au chapitre 2.

Pour la simulation des essais de traction et de cisaillement, un maillage poly-

cristallin a été tout d’abord généré avec le logiciel NEPER [8], puis, des entailles

ont ensuite été introduites en supprimant des éléments et en déplaçant de ma-

nière adéquate les noeuds situés au voisinage de l’entaille. L’agrégat polycristal-

lin est formé par 500 grains et est maillé par des éléments tétraédriques (C3D4T)

avec un seul point d’intégration. Les angles d’Euler qui définissent les orienta-

tions cristallographiques des grains sont affectés d’une manière purement aléa-

toire.

Le modèle géométrique et les conditions aux limites adoptés pour l’étape de

l’identification des paramètres d’endommagement sont présentés sur la figure

4.7. Une étude de sensibilité au maillage a été réalisée en changeant le nombre

des éléments par grain de 100 éléments/grain à 600 éléments/grain. Les résultats

obtenus sont représentés sur la figure 4.8. Une bonne convergence de maillage

a été obtenue avec une densité d’environ 500 éléments/grain. Cette densité de
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FIGURE 4.7 – Modèle géométrique et conditions aux limites adoptés pour l’étape
d’identification des paramètres d’endommagement.
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FIGURE 4.8 – Étude de sensibilité au maillage réalisée en traction avec une éprou-
vette entaillée (R4).

maillage est donc utilisée pour les modélisations des essais de traction et de ci-

saillement.

Les paramètres visco-plastiques de la loi de comportement des phases β et

α identifiés à partir des essais de compression sont utilisés dans cette partie. Les

courbes contrainte nominale-déformation nominale expérimentales et numé-

riques du Ti17 α+β pour des températures allant de 25◦C à 800◦C et une vitesse

de déformation de 1 s−1 sont présentées dans la figure 4.9.



Simulation des essais de comportement du titane Ti17 127

800°C 

450°C 

25°C 

600°C 

800°C 

450°C 

25°C 

600°C 

800°C 

450°C 

25°C 

600°C 

800°C 

450°C 

25°C 

600°C 

FIGURE 4.9 – Comparaison entre les courbes expérimentales et numériques de
traction de l’alliage de titane Ti17 α+β pour des températures allant de 25◦C à
800◦C et une vitesse de déformation de 1 s−1.

Pour des températures allant jusqu’à 600◦C, le Ti17α+βprésente un compor-

tement symétrique en traction-compression. Les paramètres visco-plastiques iden-

tifiés en compression permettent de bien reproduire le comportement en trac-

tion. De plus, l’erreur maximale entre les contraintes nominales expérimentale

et numérique ne dépasse pas 12%. Pour les températures supérieures à 600◦C, la

déformation nominale à rupture est bien reproduite quel que soit le rayon d’en-

taille. Le modèle proposé semble donc capable de correctement considérer l’effet

de triaxialité.

Les courbes contrainte nominale-déformation nominale expérimentales et

numériques du Ti17α+β pour des températures allant de 25◦C à 800◦C avec une

vitesse de déformation de 0,1 s−1 sont présentées dans la figure 4.10. Contraire-

ment à la vitesse de déformation de 1 s−1, la déformation nominale à la rupture

est surestimée pour la faible vitesse de déformation (c-à-d 0,1 s−1).
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FIGURE 4.10 – Comparaison entre les courbes expérimentales et numériques de
traction de l’alliage de titane Ti17 α+β pour une vitesse de déformation de 0,1
s−1 et deux températures : 25◦C et 800◦C.

Les courbes contrainte nominale-déformation nominale expérimentales et

numériques de cisaillement pour l’alliage de titane Ti17 α+β pour des tempé-

ratures allant de 25◦C à 600◦C et des vitesses de déformation de 0,1 à 1 s−1 sont

présentées dans la figure 4.11. Le comportement en cisaillement est bien repro-

duit par les paramètres visco-plastiques identifiés en compression. Ainsi, l’erreur

maximale entre les contraintes nominales expérimentale et numérique ne dé-

passe pas 10%. Pour cette plage des températures, la déformation nominale à la

rupture est généralement sous-estimée en cisaillement.

600°C;  0,1 s-1 

600°C;  1 s-1 

25°C;  0,1 s-1 

25°C; 1 s-1 

FIGURE 4.11 – Comparaison entre les courbes expérimentales et numériques de
cisaillement de l’alliage de titane Ti17α+β pour différentes vitesses de déforma-
tion et des températures allant de 25◦C et 600◦C.
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Suite à l’étape d’identification, les paramètres d’endommagement retenus

ainsi que leurs évolutions en fonction de la température sont présentés sur la

figure 4.12.
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FIGURE 4.12 – Évolution en fonction de la température des paramètres d’endom-
magement Yr et m pour la microstructure α+β.

4.2 Influence de la microstructure sur le comporte-

ment du titane Ti17
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FIGURE 4.13 – Évaluation de la contribution des phases β et α au comportement
en compression du Ti17 α+β.

Dans la section précédente, les paramètres de la loi de comportement ont

été identifiés pour les deux phases. Ainsi, il est intéressant d’étudier dans cette

partie la contribution de la phase β et de la phase α au comportement du titane

Ti17. La figure 4.13 présente l’évolution de la contrainte axiale du premier ten-

seur Piola-Kirchhoff (Π22) en fonction de la déformation axiale pour des échan-

tillons déformés en compression à des températures de 25 et 800◦C et une vitesse
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de déformation de 0,1 s−1. Selon les résultats, quelles que soient les conditions

de chargement, la contrainte de Piola-Kirchhoff de la phase α est supérieure à

celle de la phaseβ. Conformément aux observations expérimentales, on retrouve

donc que la phase α est plus résistante à l’écoulement plastique que la phase β.

T (K) E 
p
 

(111) 

(100) (110) 

E 
p
 

T (K) 

(111) 

(110) (100) 

FIGURE 4.14 – Évaluation des variables locales instantanées (‖E p‖ et T ) pour un
essai de compression du Ti17α+β déformé à 10 s−1 et à deux températures 25◦C
(haut) et 800◦C (bas).
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La figure 4.14 présente la norme de la déformation plastique (‖E p‖) et la tem-

pérature (T ) simulées avec un échantillon de Ti17α+β déformé en compression

à 10 s−1 et à deux températures (T =25◦C et T =800◦C). L’éprouvette de com-

pression est générée avec une diversité de tailles de grain et d’orientations cris-

tallographiques. Pour la basse température, on constate une hétérogénéité de la

déformation plastique avec une concentration au centre de l’éprouvette. A faible

température, l’auto-échauffement est hétérogène, il atteint environ 200◦C dans

la zone centrale, ce qui contribue largement à la localisation de la déformation

plastique. Pour la température de 800◦C, la déformation plastique est moins hé-

térogène et l’auto-échauffement de la zone centrale est beaucoup plus réduit.

4.2.2 Localisation et rupture

La figure 4.15 présente la norme de la déformation plastique (‖E p‖), la tem-

pérature (T ) et la norme de la partie plastique du tenseur de gradient de vitesse

(‖Lp‖) simulées avec un échantillon de Ti17 α+β déformé en traction à 1 s−1

et à 25◦C. L’éprouvette lisse est générée avec une diversité de tailles de grain et

d’orientations cristallographiques.
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p
 

(100) (110) 

(111) 

FIGURE 4.15 – Évaluation des variables locales instantanées (‖E p‖, T et ‖Lp‖)
simulés pour un échantillon de Ti17 α+β déformé en traction à 1 s−1 et à 25◦C.

On constate une forte localisation de la déformation plastique sous la forme

d’une bande orientée à ± 45◦ par rapport à la direction de traction. Ces résultats

sont en accord avec ceux du Duval et al. [10] et Martin et al. [2] qui ont observé

expérimentalement l’hétérogénéité de déformation plastique entre grains β.
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Aussi, la déformation plastique la plus importante est obtenue pour un grain

β orienté proche de [100]β. Ceci s’explique probablement par le fait que, lorsque

les grains β sont orientés proche de [100]β, les relations de Burgers imposent

aux variants α une orientation avec des facteurs de Schmid élevés au niveau des

systèmes basaux. L’auto-échauffement maximal obtenu dans le grain le plus dé-

formé est d’environ 60◦C.

La figure 4.16 présente la norme de la déformation plastique et la rupture

d’une éprouvette de compression de Ti17 α+β déformée à 1 s−1 et à 25◦C. Pour

les essais de compression, conformément aux observations expérimentales, la

déformation plastique est localisée selon une bande de cisaillement à ± 45◦ par

rapport à l’axe de compression. La rupture finale de l’éprouvette de compression

se produit au voisinage de la zone de localisation.

FIGURE 4.16 – Rupture d’une éprouvette de de compression de Ti17 α+β défor-
mée à 1 s−1 et à 25◦C.

La figure 4.17 présente une comparaison entre les surfaces de rupture obte-

nues expérimentalement et numériquement pour les éprouvettes entaillées (R2

et R8) de Ti17 α+β déformées à 1 s−1 et à 25◦C. Pour cette condition de charge-

ment, une rupture intragranulaire a été obtenue.

Pour les deux éprouvettes entaillées, la propagation de la fissure est large-

ment influencée par l’orientation locale des grains β. Cette caractéristique de la

trajectoire de fissuration, due à la présence d’une microstructure grossière com-

posée de grains millimétriques, est également visible sur les images des éprou-

vettes rompues.
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FIGURE 4.17 – Rupture intragranulaire des éprouvettes entaillées (R2 et R8) de
Ti17 α+β déformées à 1 s−1 et à 25◦C.

4.3 Conclusions partielles

Ce quatrième chapitre a permis d’identifier les paramètres de la loi de com-

portement proposée dans le chapitre précédent en s’appuyant d’une part sur les

données de la littérature et d’autre part sur les essais de traction, compression

et cisaillement conduits en conditions extrêmes. Le modèle de comportement

et ses paramètres associés ont été validés à travers les différentes comparaisons

menées entre les simulations éléments finis et les expériences.

De plus, en se basant sur les prédictions du modèle de comportement, l’in-

fluence des orientations cristallographiques des grains β sur le comportement

visco-plastique, la localisation de la déformation et l’endommagement du Ti17

α+β a été évaluée. Ainsi, quelles que soient les conditions de chargement, la

déformation plastique de la phase β est beaucoup plus importante que celle de

la phase α. La localisation de la déformation en bande de cisaillement est bien

reproduite pour les essais de compression et de traction uniaxiaux. Enfin, le mo-

dèle d’endommagement permet également de bien décrire l’impact de la micro-

structure sur la trajectoire de fissuration.
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L’utilisation du cadre général de la plasticité cristalline en vue de décrire l’in-

fluence de la microstructure sur la formation du copeau constitue l’objectif final

de cette étude. Ce dernier chapitre a pour but de valider le modèle de compor-

tement en coupe orthogonale, puis d’étudier les différentes interactions entre la

microstructure et les mécanismes de formation du copeau.

Ainsi, dans un premier temps, des essais de rabotage instrumentés avec une

caméra rapide ont été conduits. Ces essais répondent à un double objectif. Il

s’agit d’abord d’étudier l’effet des paramètres de coupe, puis d’observer l’influence

de la microstructure. Suite à ces essais, une comparaison entre les résultats issus

du modèle de coupe et de l’expérience a été réalisée afin de tester la capacité

du modèle à reproduire les efforts de coupe et les épaisseurs de copeaux. Fina-

lement, le modèle de comportement est utilisé afin de prévoir l’influence des

divers paramètres liés à la microstructure sur la formation du copeau.

5.1 Présentation du modèle de coupe

5.1.1 Modèle géométrique

Le modèle de coupe comporte une pièce en titane Ti17 α+β et un outil en

carbure de tungstène. La pièce est modélisée par un bloc parallélépipédique (4 ×
2 × 0.75 mm3 ) et comporte 34 grains. Le modèle géométrique et les conditions

aux limites sont présentés sur la figure 5.1.

Ux=Uy=Uz=0 

URx=URy=URz=0 

Vy=Vz=0 

VRx=VRy=VRz=0 

Y 

Z 

FIGURE 5.1 – Modèle géométrique et conditions aux limites adoptés pour la si-
mulation de l’usinage.
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La pièce est encastrée sur la face inférieure et sur la face latérale opposée à

l’outil, sa température initiale est de 25◦C. L’outil de coupe se déplace horizon-

talement suivant la direction de coupe. Pour la simulation, on considère que la

coupe est une transformation adiabatique. Ceci est justifié d’une part par le fait

que l’opération du coupe est très rapide et d’autre part par la faible conductivité

thermique des alliages de titane.

Les propriétés géométriques et physiques de l’outil de coupe en carbure de

tungstène sont synthétisées dans le tableau 5.1. Celui-ci dispose d’un comporte-

ment élastique linéaire isotrope. Les phénomènes de dégradation ne sont donc

pas considérés.

Propriétés Valeur
Masse volumique % (kg/m3) 15000
Module d’Young E (GPa) 633
Coefficient de Poisson 0.3
Angle de coupe (◦) 5
Angle en dépouille (◦) 5
Rayon d’acuité rb (µm) 10
Coefficient de frottement 0.2
Chaleur d’origine frottement transmise vers l’outil 0.7

TABLE 5.1 – Propriétés géométriques et physiques de l’outil de coupe en carbure
de tungstène [1].

La pièce et l’outil de coupe sont maillés avec des éléments à intégration ré-

duite (C3D8RT). Afin d’obtenir un bon compromis entre le temps de calcul et la

bonne prédiction du modèle, le maillage de la pièce est raffiné dans la zone de

formation de copeau. La taille des éléments dans cette zone est d’environ (20 ×
20 × 40µm3). Un maillage considérablement plus grossier est utilisé pour la zone

non usinée, où les déformations restent faibles.

La démarche suivie pour créer le maillage de la pièce est illustrée par la figure

5.2. Afin d’obtenir un agrégat polycristallin maillé avec une densité de maillage

variable, la procédure suivante est utilisée :

i) Un agrégat polycristallin de Ti17 est généré avec le logiciel NEPER [2].

ii) Un maillage avec une densité d’éléments variable de même dimension

que l’agrégat est ensuite généré avec le logiciel ABAQUS.

iii) Le maillage final est obtenu par projection du maillage sur l’agrégat poly-

cristallin.

Par rapport à un maillage polycristallin avec une taille d’élément uniforme

généré directement par le logiciel NEPER, cette méthode permet d’obtenir un
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gain très important en termes de temps de calcul. Elle ne permet pas en revanche

de bien représenter la géométrie des joints de grain.

NEPER : agrégat ABAQUS : maillage  

ABAQUS : maillage final  

FIGURE 5.2 – Construction du modèle géométrique adoptés pour la simulation
de l’usinage.

5.1.2 Modélisation de l’interface outil-matière

Le frottement entre l’outil de coupe et la pièce à usiner constitue l’un des as-

pects complexes du processus d’usinage. Il contribue considérablement à l’usure

de l’outil et à la mauvaise intégrité des surfaces usinées. Malgré l’importance de

cet aspect, la qualification du frottement pendant l’opération d’usinage pour un

couple quelconque de matériaux est souvent très limitée. La réalisation d’essais

de frottement dans des conditions extrêmes, représentatives de la coupe, afin de

déterminer le coefficient de frottement est en effet très délicate.

Plusieurs lois de frottement ont été proposées dans la littérature afin de tenir

compte de ce phénomène dans les simulations d’usinage. Ces lois traitent essen-

tiellement deux problématiques : le type de contact (collant ou glissant) [3, 1]

et la dépendance par rapport aux différentes variables telles que la pression de

contact [4, 5], la vitesse de glissement [6] et la température [7, 8, 9].

Les lois de frottement simples telles que la loi de Coulomb ou la loi de Tresca

sont largement utilisées pour la simulation de la coupe [10, 4, 1]. Elles sont implé-

mentées par défaut dans le code de calcul par méthode des éléments finis ABA-

QUS. Pour la loi de Coulomb, la contrainte de frottement évolue linéairement en

fonction de la contrainte normale. La pente de cette droite représente le coeffi-
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cient de frottement de Coulomb. Cette loi est souvent utilisée pour modéliser le

contact glissant. Elle est donnée par l’équation suivante :

τ f =µ×σn (5.1)

Dans cette étude, le contact entre l’outil et la pièce à usiner est géré par un

algorithme de type maître-esclave implémenté par défaut dans ABAQUS. Le co-

efficient de frottement est considéré constant égal à 0,2 en se basant sur l’étude

de Courbon et al. [11].

Le frottement outil-matière est souvent accompagné par une génération de

chaleur. La détermination de la proportion de chaleur transmise à l’outil et celle

restante dans la pièce dépend des conditions de chargement et des propriétés

thermo-physiques du couple outil-pièce à usiner. Une liste non-exhaustive des

modèles proposés afin de déterminer le coefficient de partage de chaleur peut

être trouvée dans [12]. Dans cette étude, compte tenu de la difficulté de mesurer

la température à l’interface outil-copeau, il est délicat de mesurer précisément

les propriétés thermiques du contact outil-pièce. On s’appuie donc sur la sugges-

tion de Vernotte [13] pour évaluer le coefficient de partage qui est alors calculé

comme le barycentre des effusivités de chaque matériau par la relation :

p = ζ1

ζ1 +ζ2
avec ζi =

√
ρ0i Cpiλi i=1,2 (5.2)

Pour le cas du titane Ti17, on obtient que 30% de la chaleur générée par le contact

est supposée transmise vers la pièce.
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5.2 Validation du modèle de coupe

Étude expérimentale : essais de rabotage

Éclairage 2 Éclairage 1 

Outil 

Caméra 

rapide  

objectif 

×120 

Éprouvette 

FIGURE 5.3 – Dispositif expérimental de rabotage équipé de la caméra rapide
Fastcam-1024 PCI model 100K.

Afin de valider le modèle de coupe présenté dans la section précédente, des

essais de rabotage en coupe orthogonale ont été conduits. Le dispositif de rabo-

tage utilisé a été développé au sein du laboratoire LAMPA. Le montage est pré-

senté sur la figure 5.3. Il comporte un vérin électrique qui permet de déplacer

une pièce serrée dans un étau mobile à une vitesse constante pouvant atteindre

1300 mm.s−1 suivant son axe. L’outil est fixé par l’intermédiaire de son porte-

outil à une potence suffisamment rigide. Pour mesurer les efforts de coupe Fc et

d’avance F f , un dynamomètre piézoélectrique KISTLER (9257B) a été placé sous

l’outil de coupe. La prise de chaque passe (ou avance f ) est assurée avant chaque

essai grâce à une vis micrométrique (ou un comparateur installé à coté de l’outil

de coupe).

Afin de filmer la formation des copeaux durant l’essai, deux caméras rapides

différentes (Photrom ultima fastcam APX-RS et Fastcam-1024 PCI model 100K)

ont été testées séparément. Ces caméras, qui sont équipées d’un objectif de gran-

dissement de capacité maximale ×120, ont été montées sur une table micromé-

trique afin de faciliter la mise au point. Les paramètres d’acquisition de chaque
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essai sont choisis en fonction de la vitesse de coupe utilisée. Des exemples de fré-

quence d’acquisition, de temps d’exposition et de résolution sont donnés dans le

tableau 5.2. Par ailleurs, afin d’éclairer la scène, deux sources de lumière continue

ont été utilisées durant les essais.

Vitesse de coupe Fréquence d’acquisition Temps d’exposition Résolution
Vc (m.min−1) (images/s) (s)

12 10000 1/10000 512×512
24 10000 1/10000 512×512
48 10000 1/25000 512×512
72 10000 1/50000 512×512

TABLE 5.2 – Configuration des paramètres de la caméra en fonction de la vitesse
de coupe.

Pour les essais de rabotage, une éprouvette rectangulaire de longueur L = 150

mm, de hauteur h = 40 mm et d’épaisseur ap = 2,6 mm a été utilisée. Afin de

comprendre l’influence de la microstructure sur la formation du copeau, la face

de l’éprouvette filmée par la caméra a été polie puis attaquée chimiquement afin

de révéler sa microstructure.

Pour cette étude expérimentale en coupe orthogonale, un plan d’essai étu-

diant l’influence de la vitesse de coupe et de l’avance a été établi (voir tableau

5.3). Quatre vitesses de coupe ont été utilisées. La vitesse de coupe industrielle

pour le cas particulier de l’alliage de titane Ti17 α+β est d’environ 45 m.min−1.

Certains essais ont été réalisés deux fois afin de vérifier la répétabilité et de dis-

socier l’influence des conditions de coupe de celle de l’usure de l’outil.

Vitesse de coupe Avance f (mm)
Vc (m.min−1) 0.1 0.15 0.2 0.25

12 × × × ×
24 × ×
48 × ×
72 × × × ×

TABLE 5.3 – Conditions opératoires retenues pour la validation du modèle de
coupe de l’alliage de titane Ti17 α+β.

La figure 5.4 présente la variation des efforts de coupe moyens en fonction

de la vitesse de coupe pour différentes avances. Pour ces essais, la plaquette est

affutée pour obtenir un angle de coupe et de dépouille de 5◦. Les résultats obte-

nus montrent qu’une augmentation de la vitesse de coupe et/ou une réduction

de l’avance est généralement associée à une réduction de l’effort de coupe. Ces
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observations correspondent aux résultats communément obtenus lors d’essais

d’usinage [14, 15].
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FIGURE 5.4 – Évolution de l’effort moyen de coupe en fonction de la vitesse de
coupe Vc et de l’avance f .

Dans cette étude, les observations réalisées par caméra rapide montrent une

dépendance notable de la morphologie du copeau à la microstructure. En effet,

pour les mêmes conditions de coupe, la morphologie du copeau varie en fonc-

tion du grain usiné (voir figure 5.5). Trois morphologies sont observées : un co-

peau continu, un copeau légèrement festonné et un copeau totalement festonné.

Ces morphologies de copeau sont peu sensibles aux conditions de coupe utili-

sées.

FIGURE 5.5 – Différentes morphologies du copeau obtenues pour une vitesse de
coupe Vc =24 m.min−1 et une avance f =0.2 mm.

Aussi, les observations réalisées par l’intermédiaire des caméras rapides per-

mettent de déterminer des grandeurs représentatives de la nature des copeaux

formés telles que l’épaisseur des copeaux δ et l’angle de cisaillement φ. Ces deux

grandeurs sont schématisées par la figure 5.6.

La figure 5.7 présente l’évolution de l’épaisseur moyenne des copeaux cal-

culée dans plusieurs grains en fonction des conditions de coupe. L’écart type
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FIGURE 5.6 – Différentes épaisseurs des festons obtenues pour une vitesse de
coupe Vc =12 m.min−1 et une avance f =0.25 mm.

correspond à la différence entre les valeurs maximales et minimales et la va-

leur moyenne de l’épaisseur des copeaux. Pour toutes les conditions de coupe,

un changement significatif des épaisseurs des festons a été constaté. Comme le

montre la figure 5.7, une augmentation de la vitesse de coupe et/ou une réduc-

tion de l’avance est accompagnée par une réduction de l’épaisseur moyenne des

copeaux. Afin de quantifier ce changement, on s’intéresse à l’évolution de l’angle

de cisaillement moyen qui gouverne la formation des copeaux festonnés. La fi-

gure 5.7 présente l’évolution de l’angle de cisaillement en fonction des condi-

tions de coupe. Selon les résultats, une augmentation de la vitesse de coupe et/ou

de l’avance est associée à une augmentation de l’angle de cisaillement.
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FIGURE 5.7 – Évolution de l’angle de cisaillement moyen et de l’épaisseur
moyenne des copeaux en fonction de la vitesse de coupe Vc et de l’avance f .

5.2.1 Validation numérique : influence de la vitesse de coupe

Afin de valider le modèle de coupe, différentes simulations ont été réalisées

pour extraire des données numériques qui puissent être comparées aux données
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expérimentales. En particulier, l’influence de la vitesse de coupe sur les efforts

de coupe et la morphologie de copeaux est présentée. Les conditions simulées

dans cette étude sont résumées dans le tableau 5.4. Elles correspondent aux es-

sais expérimentaux effectués avec l’avance de 0,2 mm. Pour cette étape de vali-

dation, l’orientation cristallographique des grains β est affectée d’une manière

purement aléatoire. De plus, un variant des douze variants de la phase α est af-

fecté d’une façon aléatoire au niveau de chaque élément fini.

Conditions opératoires Valeur
Vitesse de coupe Vc (m.min−1) 12 ; 24 ; 48 et 72
Avance f (mm) 0,2
Angle de coupe (◦) 5

TABLE 5.4 – Conditions simulées dans l’étude de l’influence de la vitesse de coupe
sur la formation du copeau de l’alliage de titane Ti17 α+β.
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FIGURE 5.8 – Influence de la vitesse de coupe sur l’effort moyen de coupe et
l’épaisseur moyenne de copeaux pour une avance de 0,2 mm.

Une comparaison entre les valeurs moyennes expérimentales et numériques

de l’effort de coupe et de l’épaisseur de copeau est illustrée par la figure 5.8. Les

résultats de la simulation numérique montrent qu’une augmentation de la vi-

tesse de coupe est généralement accompagnée d’une réduction de l’effort moyen

de coupe et de l’épaisseur moyenne de copeau. Pour toutes les vitesses de coupe,

les résultats obtenus sont en concordance avec les résultats expérimentaux. Aussi,

l’écart entre les valeurs moyennes expérimentales et numériques de l’effort de

coupe ne dépasse pas 10 %. Ces résultats montrent que les paramètres visco-

plastiques de la loi de comportement sont bien identifiés.

La figure 5.9 présente les différentes morphologies de copeaux issues des si-

mulations réalisées. Selon les résultats obtenus, une augmentation de la vitesse

de coupe est accompagnée d’une légère augmentation de la segmentation des

copeaux.
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FIGURE 5.9 – Influence de la vitesse de coupe sur les grandeurs locales : (endom-
magement D , norme de la déformation plastique ‖E p‖ et température T ).

Pour ces simulations, on constate une distribution très hétérogène de la dé-

formation plastique. Celle-ci est généralement localisée en bande de cisaillement

adiabatique. De plus, l’augmentation de l’intensité de la déformation plastique

est accompagnée avec une augmentation de la fréquence d’amorçage et de pro-

pagation des fissures dans les bandes de cisaillement. Pour la vitesse de coupe la

plus élevée dans cette étude (c.-à-d. Vc =72 m.min−1), l’endommagement est très

diffus dans les bandes de cisaillement, ce qui conduit à une alternance entre un

copeau festonné et un copeau détaché.

La figure 5.9 montre que la température reste localisée au niveau de l’inter-
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face outil/copeau et des bandes de cisaillement. L’intensité du champ thermique

augmente avec l’augmentation de la vitesse de coupe. Au niveau des bandes de

cisaillement, la température varie de 300 à 500◦C.

5.2.2 Validation numérique : influence de l’avance

Dans cette section, l’influence de l’avance sur la formation du copeau en usi-

nage du Ti17α+β a été étudiée. Les conditions de simulation sont résumées dans

le tableau 5.5. Elles correspondent aux essais expérimentaux réalisés avec la vi-

tesse de coupe de 72 m.min−1. De la même façon que les simulations présentées

précédemment, l’orientation cristallographique des grains β est affectée d’une

manière purement aléatoire et un seul variant des douze variants de la phase α

est affecté d’une façon aléatoire au niveau de chaque élément fini.

Conditions opératoires Valeur
Vitesse de coupe Vc (m.min−1) 72
Avance f (mm) 0.1, 0.15, 0.2 et 0.25
Angle de coupe (◦) 5

TABLE 5.5 – Conditions de simulation retenues dans l’étude de l’influence de
l’avance sur la formation du copeau de l’alliage de titane Ti17 α+β.
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FIGURE 5.10 – Influence de l’avance sur l’effort de coupe moyen et l’épaisseur
moyenne des copeaux pour une vitesse de coupe de 72 (m.min−1).

La figure 5.10 présente une comparaison entre les valeurs moyennes expéri-

mentales et numériques de l’effort de coupe et de l’épaisseur de copeau. En effet,

une augmentation de l’avance est associée avec une augmentation de l’effort de

coupe moyen et de l’épaisseur moyenne des copeaux. Pour les avances intermé-

diaires et élevées ( f >0.1 mm), l’effort moyen de coupe et l’épaisseur moyenne de

copeau semblent être bien simulés. L’écart entre la valeur moyenne expérimen-

tale et numérique de l’effort de coupe ne dépasse pas 8 %. Cependant, l’effort de

coupe est surestimé d’environ 20% pour la faible avance (c-à-d f =0.1 mm).
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FIGURE 5.11 – Influence de l’avance sur les grandeurs locales : (endommagement
D , norme de la déformation plastique ‖E p‖ et température T ).

Les morphologies de copeaux correspondantes à chaque condition de coupe

sont illustrées par la figure 5.11. Du point de vue qualitatif, l’intensité de la seg-

mentation varie de manière significative en fonction de l’avance. Pour une avance

de 0.15 mm, une alternance entre un copeau segmenté et un copeau continu a

été observée. Cependant, lorsque l’avance augmente, le copeau passe d’une mor-

phologie ondulée/continue à une morphologie totalement festonnée.

Pour un copeau ondulé ou festonné, une distribution très hétérogène de la

déformation plastique est obtenue. L’intensité de la localisation de la déforma-

tion plastique dans les bandes de cisaillement augmente avec l’augmentation
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de l’avance. En revanche, lorsque le copeau n’est pas festonné, le champ de dé-

formation plastique est quasi-homogène. De plus, une augmentation de la fré-

quence d’amorçage et de propagation des fissures est observée pour les avances

élevées, ce qui s’explique par le fait que l’endommagement est accéléré par la

localisation de la déformation plastique.

La simulation numérique permet également d’évaluer l’élévation de tempé-

rature associée à la coupe. Les températures élevées sont situées au niveau des

bandes de cisaillement et sur la surface usinée du copeau, en contact avec l’outil.

Le champ de température varie de 300 à 500◦C dans le copeau.

5.2.3 Influence de l’angle de coupe

Dans cette section, on se concentre sur l’étude de l’influence de l’angle de

coupe sur la formation du copeau en usinage du Ti17 α+β. Pour cela, des simu-

lations sont conduites avec un angle de coupe qui varie de -15◦ à 15◦. Les condi-

tions de coupe sont résumées dans le tableau 5.6. Pour ces simulations, l’orien-

tation cristallographique des grains β est affectée d’une manière purement aléa-

toire. Un variant des douze variants de la phaseα est affecté d’une façon aléatoire

au niveau de chaque élément fini.

Conditions opératoires Valeur
Vitesse de coupe Vc (m.min−1) 72
Avance f (mm) 0.25
Angle de coupe (◦) -15, -5, 0, 5 et 15

TABLE 5.6 – Conditions de coupe retenues dans l’étude de l’influence de l’angle
de coupe sur la formation du copeau de l’alliage de titane Ti17 α+β.
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FIGURE 5.12 – Influence de l’angle de coupe sur l’effort de coupe moyen et
l’épaisseur moyenne des copeaux pour une vitesse de coupe de 72 m.min−1 et
une avance de 0.25 mm.

Les évolutions de l’effort de coupe moyen et de l’épaisseur moyenne des co-
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peaux en fonction de l’angle de coupe sont présentées dans la figure 5.12. On

remarque qu’une augmentation de l’angle de coupe est généralement associée à

une réduction de l’effort de coupe moyen et de l’épaisseur moyenne des copeaux.

La figure 5.13 présente l’influence de l’angle de coupe sur quelques grandeurs

locales (c.-à-d endommagement D , norme de la déformation plastique ‖E p‖ et

température T ).

Pour un angle de coupe négatif, un copeau fragmenté et détaché est obtenu.

Ainsi, la forte localisation de déformation plastique induit la propagation des fis-

sures dans des toutes les bandes de cisaillement formées. De plus, la température

maximale (environ 560◦C) obtenue est localisée au voisinage des bandes de ci-

saillement.

Pour un angle de coupe nul, un copeau segmenté attaché est obtenu. La dé-

formation plastique est localisée dans des bandes de cisaillement. Cependant,

seulement quelques festons présentent une fissuration. De plus, la température

maximale (environ 560◦C) est obtenue localisée au voisinage des zones affectées

thermiquement (ZAT) et au voisinage des bandes de cisaillement.

Un copeau segmenté est obtenu pour un angle de coupe de 15◦. Une forte lo-

calisation de la déformation plastique dans les bandes de cisaillement est obte-

nue. La température maximale est obtenue au niveau de l’interface outil/copeau.
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FIGURE 5.13 – Influence de l’angle de coupe sur les grandeurs locales : (endom-
magement D , norme de la déformation plastique ‖E p‖ et température T ).

5.3 Influence de la microstructure sur la formation

du copeau

L’optimisation de la microstructure de l’alliage de titane Ti17α+β afin d’amé-

liorer son usinabilité nécessite l’évaluation de l’influence de la microstructure

sur certaines grandeurs à la fois locales (e.g température) et globales (e.g. effort).

Le modèle développé dans le cadre de cette étude a pour objectif d’aider à la
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compréhension des interactions entre les divers paramètres microstructuraux et

le processus de formation de copeau dont les grandeurs citées sont des consé-

quences.

5.3.1 Influence de l’orientation cristallographique des grains β

Dans cette section, l’influence de l’orientation cristallographique des grains

sur la formation du copeau en usinage du Ti17 α+β a été étudiée. Cette étude a

été menée en conditions de coupe extrêmes. Ces conditions de coupe sont résu-

mées dans le tableau 5.7. L’orientation cristallographique des grains β est affec-

tée d’une manière purement aléatoire. Un variant des douze variants de la phase

α est affecté d’une façon aléatoire au niveau de chaque élément fini.

Conditions opératoires Valeur
Vitesse de coupe Vc (m.min−1) 72
Avance f (mm) 0.25
Angle de coupe (◦) 15

TABLE 5.7 – Conditions opératoires de coupe dans l’étude de l’influence de la
microstructure sur la formation du copeau de l’alliage de titane Ti17 α+β.

La figure 5.14 illustre une représentation lagrangienne de l’opération de coupe

montrant l’influence de l’orientation cristallographique des grains sur la distri-

bution du champ d’endommagement (D) et de déformation plastique (‖E p‖).
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FIGURE 5.14 – Influence de l’orientation cristallographique des grains sur les
grandeurs locales : (endommagement D et norme de la déformation plastique
‖E p‖).



Simulation numérique de l’usinage de l’alliage de titane Ti17 153

Selon les résultats, le champ de déformation plastique obtenue est très hété-

rogène dans le copeau. L’intensité de la déformation au niveau des deux bords

libres est souvent plus importante que celle dans l’épaisseur du copeau. De plus,

une variation de l’épaisseur des bandes de cisaillement en fonction de l’orienta-

tion cristallographique des grains β est obtenue.

Comme le montre la figure 5.14, l’orientation cristallographique des grains

β impacte d’une manière notable le champ d’endommagement qui représente

l’amorçage et la propagation des fissures dans le matériau. Pour le premier grain

traversé par l’outil de coupe, des fronts de fissure rectilignes sont observés. En

revanche, des fronts de fissures déviés sont observés lorsque deux grains sont

traversés dans l’épaisseur. Dans certaines zones, l’endommagement affecte à la

fois les bandes de cisaillement et leurs voisinages immédiats.

Afin d’affiner la compréhension de l’influence de l’orientation cristallogra-

phique des grainsβ sur la formation du copeau, des simulations ont été conduites

avec une pièce texturée. En effet, pour ces simulations, la direction de coupe ou la

direction de cisaillement sont orientées de la même manière dans tous les grains

β.

Influence de la direction de coupe

Dans cette section, la direction de coupe qui correspond à la direction de l’axe

~x (voir figure 5.1) est orientée dans tous les grains β respectivement selon les

directions [100], [110] ou [111] (voir figure 5.16). Pour les trois simulations, un

variant des douze variants de la phase α est affecté d’une façon aléatoire au ni-

veau de chaque élément fini. L’objectif de cette étude consiste à utiliser le modèle

pour étudier l’influence d’une orientation particulière par rapport à la direction

de coupe sur les grandeurs globales (e.g. effort de coupe) et les grandeurs lo-

cales (e.g. déformation plastique et température). La vitesse de coupe, l’avance

et l’angle de coupe sont fixées respectivement à 72 m.min−1, 0.25 mm et 15◦.

L’évolution de l’effort de coupe moyen en fonction de l’orientation des grains β

est présentée dans la figure 5.15.
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FIGURE 5.15 – Influence de l’orientation cristallographique des grains β sur l’ef-
fort de coupe moyen.

Comme le montre la figure 5.15, l’effort de coupe moyen le plus faible (en-

viron 562 N) est observé lorsque les grains sont orientés [110] par rapport à la

direction de coupe. En revanche, une augmentation de l’effort de coupe d’en-

viron 20 % a été observée lorsque les grains sont orientés [111] par rapport à la

direction de coupe. Les efforts de coupe moyens obtenues pour des grains orien-

tés [110] et [100] par rapport à la direction de coupe sont plus faibles que ceux

obtenus avec orientation aléatoire des grains β.

La figure 5.16 présente l’influence des orientations [100], [110] et [111] par

rapport à la direction de coupe sur quelques grandeurs locales (c.-à-d. endom-

magement D , norme de la déformation plastique ‖E p‖ et température T ). Pour

les trois orientations, une morphologie segmentée des copeaux est obtenue.

Les résultats montrent que l’épaisseur moyenne des copeaux varie en fonc-

tion de l’orientation des grains β. Pour l’orientation [100] par rapport à la direc-

tion de coupe, un copeau plus épais est obtenu. De plus, la température est lo-

calisée à l’interface outil/copeau. Ainsi, une zone affectée thermiquement (ZAT)

plus importante est observée pour cette orientation.

Cependant, les copeaux les moins épais sont obtenus pour l’orientation [110]

par rapport à la direction de coupe. Pour cette orientation, la distribution des

champs de déformation plastique et d’endommagement est très hétérogène dans

le copeau. L’amplitude de ces champs est plus intense dans les bandes de ci-

saillement. L’amorçage et la propagation des fissures est observé dans toutes les

bandes formées. La zone affectée thermiquement est très fine pour cette orien-

tation.

Par rapport à la direction de coupe, l’orientation [110] des grains β apparait

comme l’orientation la plus intéressante. Elle permet de réduire les efforts de

coupe et la température de la zone affectée thermiquement.
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FIGURE 5.16 – Influence l’influence de l’orientation de la direction de coupe sur
les grandeurs locales : (endommagement D , norme de la déformation plastique
‖E p‖ et température T ).
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Influence de la direction de cisaillement

Dans cette section, la direction de cisaillement qui correspond à la direction

située à 45◦ par rapport aux deux axes~x et~y est orientée de dans tous les grains β

selon les directions cristallographiques [100], [110] et [111]. La vitesse de coupe,

l’avance et l’angle de coupe sont fixées respectivement à 72 m.min−1, 0.25 mm et

15◦.

La figure 5.17 présente l’évolution de l’effort de coupe moyen en fonction de

l’orientation cristallographique des grains de la pièce à usiner. Selon les résultats,

l’effort de coupe moyen est réduit (environ 580 N) lorsque la direction de cisaille-

ment est orientée [100] et [110]. Cependant, lorsque cette dernière est orientée

[111], une augmentation d’environ 25 % de l’effort de coupe est observée.
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FIGURE 5.17 – Influence de l’orientation cristallographique des grains β sur l’ef-
fort de coupe moyen.

La figure 5.18 présente l’influence des orientations [100], [110] et [111] par

rapport à l’axe de cisaillement sur les grandeurs locales (c.-à-d endommagement

D , norme de la déformation plastique ‖E p‖ et température T ). Pour les trois

orientations cristallographiques, un copeau segmenté détaché est obtenu.

Ainsi, l’épaisseur moyenne des copeaux varie en fonction de l’orientation des

grains β. La localisation de la déformation plastique est plus prononcée lorsque

la direction de cisaillement est orientée [111] et [100]. Pour ces deux orientations,

l’endommagement est localisé dans les bandes de cisaillement. Pour ces orien-

tations la température est localisée à l’interface outil/copeau et dans les bandes

de cisaillement. Une localisation moins intense de la déformation plastique et de

l’endommagement est obtenue pour l’orientation [110]. Une zone affectée ther-

miquement faible est observée pour cette orientation.

Par rapport à la direction de cisaillement, les orientations [100] et [110] des

grains β permettent de réduire les efforts de coupe et la température de la zone

affectée thermiquement.
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FIGURE 5.18 – Influence l’influence de l’orientation de la direction de cisaille-
ment sur les grandeurs locales : (endommagement D , norme de la déformation
plastique ‖E p‖ et température T ).
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5.3.2 Influence de la sélection de variants α

Dans cette section, l’influence de la sélection de variants de phase α a été

évaluée. Pour cela deux simulations ont été conduites. La première simulation

consiste à faire une sélection de variants d’une manière purement aléatoire par

élément fini (EF). Dans le second cas, la sélection de variants est réalisée d’une

façon aléatoire par grain (voir schéma explicatif figure 5.20). La vitesse de coupe,

l’avance et l’angle de coupe sont fixées égales respectivement à 72 m.min−1, 0.25

mm et 15◦. La figure 5.19 illustre l’influence de la stratégie de sélection de variants

sur l’effort de coupe moyen.
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FIGURE 5.19 – Influence de l’orientation cristallographique des la phase α sur
l’effort de coupe moyen.

Selon les résultats, l’effort de coupe moyen est plus important lorsque une

sélection des variants est effectuée au niveau des grains. En effet, lorsque la sé-

lection des variants est effectuée d’une manière aléatoire par élément fini, l’effet

de l’orientation cristallographique des lamelles α importe peu, puisque la sélec-

tion de variant ne renforce pas le caractère anisotrope des propriétés à l’échelle

du grain. En revanche, lorsque un seul variant est sélectionné par grain, cela fa-

vorie l’anisotropie à l’échelle du grain.

La figure 5.20 présente l’influence de méthode de sélection des variants sur

les grandeurs locales (c.-à-d endommagement D , norme de la déformation plas-

tique ‖E p‖ et température T ). Les résultats montrent que, pour le cas d’une sé-

lection aléatoire de variants par grain, les champs locaux de déformation plas-

tique et d’endommagement sont très sensibles à la nature du variant sélectionné.

Ainsi, pour ce choix de sélection de variants, une morphologie segmentée et dé-

tachée est observée. De plus, l’épaisseur de la zone affectée thermiquement varie

en fonction du grain traversé par l’outil de coupe.
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FIGURE 5.20 – Influence de l’orientation cristallographique des la phase α sur
les grandeurs locales : (endommagement D , norme de la déformation plastique
‖E p‖ et température T ).

Selon les résultats, un copeau segmenté et attaché est obtenu pour une sé-

lection des variants par élément fini. Ainsi, l’endommagement n’est pas diffus
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dans les bandes de cisaillement formées. La température est localisée entre l’ou-

til de coupe et le copeau. Une zone affectée thermiquement plus faible que celle

observée pour une sélection aléatoire de variants par grain a été obtenue.

5.4 Conclusions partielles

Afin d’étudier l’influence de la microstructure sur la formation du copeau en

usinage à sec du titane Ti17 α+β, des essais de rabotage instrumentés avec une

caméra rapide ont été mis en place. Ces essais ont montré que la microstructure a

un effet non négligeable sur la formation du copeau. En fonction de l’orientation

cristallographique des grains β, une alternance entre un copeau continu, légè-

rement festonné et totalement festonné a été obtenue. La morphologie des co-

peaux est plus sensible à la microstructure qu’aux conditions de coupe. L’orienta-

tion cristallographique des grains β engendre une variation au niveau des angles

de cisaillement et des épaisseurs des copeaux pendant le même essai de rabo-

tage.

Ce problème d’hétérogénéité a été pris en compte dans les simulations nu-

mériques grâce à une loi de comportement basée sur le cadre général de la plas-

ticité cristalline. Un modèle de coupe 3D a été développé puis validé à travers

une comparaison entre les résultats de la simulation numérique et l’expérience.

Ainsi, une bonne prédiction des efforts de coupe et des épaisseurs de copeaux

a été obtenue. Le modèle développé a également reproduit l’hétérogénéité de la

déformation dans le copeau due à l’influence de la texture du matériau (orienta-

tion des grains et hétérogénéité de distribution des lamellesα). Selon les résultats

obtenus, l’intensité de la déformation au niveau des deux bords libres est souvent

plus importante que celle de la zone centrale.

Une analyse de l’influence de l’orientation cristallographique des grains β a

été conduite. Selon les résultats, l’orientation [110] des grains β par rapport à la

direction de coupe permet de réduire les efforts de coupe et la température de

la zone affectée thermiquement. Si on considère la direction de cisaillement, les

deux orientations des grains β [100] et [110] permettent de réduire les efforts de

coupe par rapport à la l’orientation [111].
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Conclusions et perspectives
L’objectif principal des travaux présentés dans ce manuscrit de thèse est de

proposer un modèle de coupe permettant de tenir compte de l’influence de la

microstructure sur le processus de formation du copeau en usinage à sec de

l’alliage de titane Ti17 α+β. Plutôt qu’une approche phénoménologique clas-

sique basée sur l’utilisation de la loi de comportement et d’endommagement de

Johnson-Cook [1, 2], ce modèle permet d’avoir l’influence des la texture du maté-

riau sur des grandeurs globales (e.g effort de coupe) et locales (e.g température).

Le modèle développé dans ce travail permet d’avoir un outil d’aide à la compré-

hension du processus de formation du copeau et à l’optimisation de l’usinabilité.

Dans un premier temps, afin de préciser les motivations de l’étude, l’impact

de la microstructure des alliages de titane sur le processus de formation du co-

peau a été présentée. L’approche classiquement utilisée en modélisation d’usi-

nage est adaptée aux matériaux macroscopiquement homogènes et ne permet

pas de considérer l’impact des hétérogénéités microstructurales. L’intérêt de mettre

en place un modèle de comportement qui tient compte d’une façon explicite de

la microstructure afin d’affiner la compréhension du processus de formation de

copeau a pu être exposé justifiant ainsi l’utilisation du cadre générale de la plas-

ticité cristalline.

Afin de justifier les choix de modélisation et d’identifier le modèle de com-

portement, il est nécessaire de disposer d’un ensemble de données expérimen-

tales représentatives du comportement en conditions extrêmes. Le deuxième

chapitre a donc été consacré à la caractérisation du comportement viscoplas-

tique de l’alliage Ti17 puis à étudier les phénomènes d’endommagement. Pour

l’étude du comportement viscoplastique, une méthode basée sur l’utilisation des

diagrammes TTT en refroidissement [3] a été proposée afin retenir la phase β à

basse température. Ces essais permettent ainsi de déterminer le comportement

rhéologique individuel de cette phase. En complément, des essais réalisés sur la

microstructure de livraison α+β lamellaire permettent d’étudier le comporte-

ment de la phase α.

Selon les résultats, la microstructure traitée β est moins résistante que la mi-

crostructure α+β lamellaire à l’écoulement plastique, mais plus sensible à la

vitesse de déformation, ce qui défavorise la localisation par cisaillement adiaba-

tique. À basse température (c.-à-d. T ≤ 450◦C), le comportement mécanique des

deux microstructures traité-β et α+β est contrôlé par le durcissement. Pour le

Ti17 traité-β, la transformation martensitique se produit systématiquement dans

cette gamme de température. Le comportement adoucissant de la microstruc-

ture lamellaire α+β observé à haute température est dû à la recristallisation dy-
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namique, l’auto-échauffement et l’évolution morphologique de la texture. Pour

le Ti17 traité-β, les courbes de contrainte-déformation montrent un phénomène

de chute de contrainte pour des températures supérieures à 700◦C, qui s’explique

par la recristallisation dynamique.

Afin d’étudier l’effet de la vitesse de déformation, de la température et de la

triaxialité sur l’endommagement de la microstructureα+β lamellaire, des essais

de cisaillement et de traction, sur éprouvettes lisse et entaillée, ont été réalisés.

Les résultats montrent que la rupture ductile est le mécanisme d’endommage-

ment dominant quelles que soient les conditions de chargement. De plus, en se

basant sur les observations des faciès de rupture, le trajet de fissuration est for-

tement impacté par la microstructure quelles que soit les conditions de charge-

ment. Les fissures traversent généralement des grains dans leur intégralité ce qui

indique que la rupture est préférentiellement de nature intragranulaire. Aussi,

puisque les joints de grains n’apparaissent pas comme les zones de moindre ré-

sistance, il n’apparait pas judicieux de mettre en place une modélisation de la

rupture intergranulaire à partir d’éléments cohésifs dans le cas du Ti17.

Afin d’introduire l’influence de la microstructure dans les simulations d’usi-

nage, une loi de comportement basée sur le cadre général de la plasticité cris-

talline a été développée. Puisque l’opération d’usinage induit des niveaux de dé-

formation extrêmement importants, la loi de comportement a été formulée en

transformations finies. Ainsi, les lois d’état ont été dérivées à partir d’un poten-

tiel d’état. L’endommagement a été pris en compte à partir d’un modèle qui tient

compte de l’effet de fermeture des fissures. La loi d’écoulement plastique prend

en compte la densité de dislocations mobiles ainsi que leur vitesse pour chaque

système de glissement. La loi d’évolution de la variable d’écrouissage isotrope

est décrite par la compétition de deux mécanismes à savoir la multiplication et

l’annihilation des dislocations. De plus, une stratégie d’homogénéisation a été

utilisée pour tenir compte de la nature biphasée de la microstructure lamellaire

du Ti17.

Le modèle proposé s’inscrit dans une stratégie qui consiste à simuler par la

méthode des éléments finis le comportement d’un agrégat polycristallin de Ti17

α+β. Il a été identifié en s’appuyant d’une part sur les données de la littérature et

d’autre part sur les essais de traction, de compression et de cisaillement conduits

en conditions extrêmes. En se basant sur les prédictions du modèle, quelles que

soient les conditions de chargement, la déformation plastique de la phase β est

beaucoup plus importante que celle de la phase α. De plus, le modèle de com-

portement est capable de reproduire la localisation de la déformation en bande

de cisaillement pour les essais de compression et de traction uniaxiaux. Le mo-

dèle d’endommagement permet de bien décrire l’impact de la microstructure sur
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la trajectoire de fissuration.

Afin de valider le modèle comportement en coupe orthogonale, des essais

de rabotage instrumentés avec une caméra rapide ont été mis en place. Ces es-

sais illustrent une influence significative de l’orientation cristallographique des

grains β sur le processus de formation du copeau. Selon les résultats obtenus,

une alternance entre un copeau continu, légèrement festonné et totalement fes-

tonné a été obtenue. La morphologie des copeaux est plus sensible à la micro-

structure qu’aux conditions de coupe.

Le modèle de coupe 3D développé dans le cadre de ce travail permet de bien

prédire les efforts de coupe et les épaisseurs de copeaux obtenus expérimentale-

ment. Il permet également de reproduire l’influence de l’orientation cristallogra-

phique des grains sur la morphologie des copeaux. Selon les résultats, certaines

orientations cristallographiques des grains β par rapport à la direction de coupe

et à la direction de cisaillement permettent non seulement de réduire les efforts

de coupe mais aussi la zone affectée thermiquement (ZAT). Le modèle développé

constitue un outil d’optimisation de la microstructure pour améliorer l’usinabi-

lité des alliages de titane.

Cependant, plusieurs points restent encore à améliorer et certaines pistes

sont encore à exploiter. Au niveau local, la loi de comportement peut être amé-

liorée de sorte à intégrer l’influence des évolutions microstructurales dont le mo-

dèle ne tient pas compte telle que la recristallisation dynamique. Afin de tenir

compte de la distribution spatiale des lamellesα, la stratégie d’homogénéisation

peut être améliorée à travers la prise en compte d’une relation de localisation

plus adaptée [4].

Les récents développements des méthodes de mesure de champs thermiques

[5] constituent une solution possible pour déterminer avec plus de précision le

coefficient de partage de chaleur générée à l’interface outil/pièce à usiner. Dans

ce travail, on s’est limité à l’affectation des orientations d’une manière purement

aléatoire. Cependant, afin de représenter la microstructure de manière plus réa-

liste, il serait intéressant de déterminer les orientations des grains à partir d’ana-

lyses EBSD [6], puis d’utiliser ces orientations dans les simulations numériques

afin d’améliorer la compréhension du processus de formation du copeau. Aussi,

l’amélioration des méthodes de mesure de champs cinématiques permettrait

ainsi de confronter les prédictions des niveaux de déformation obtenus par si-

mulation numérique à celles obtenues par corrélation d’image.
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Annexe 1
Stratégie de modélisation :

orientation et rotation
L’orientation cristallographique des grains β est définie à travers un triplet

des angles d’Euler (ϕ1, Φ, ϕ2). Ces orientations cristallines sont affectées d’une

manière complètement aléatoire et permettent de construire les matrices d’orien-

tation Rβ
1 dont l’expression est donnée par :

Rβ
1 =


cos(ϕ1)cos(ϕ2)− sin(ϕ1)sin(ϕ2)cos(Φ) −cos(ϕ1)sin(ϕ2)− sin(ϕ1)cos(ϕ2)cos(Φ) sin(ϕ1)sin(Φ)

sin(ϕ1)cos(ϕ2)+cos(ϕ1)sin(ϕ2)cos(Φ) −sin(ϕ1)sin(ϕ2)+cos(ϕ1)cos(ϕ2)cos(Φ) −cos(ϕ1)sin(Φ)

sin(ϕ2)sin(Φ) cos(ϕ2)sin(Φ) cos(ϕ2)



La procédure utilisée pour le tirage aléatoire des angles d’Euler est la suivante

[1] :

i Génération aléatoire de trois valeurs y1, y2 et y3 comprises entre [0,1]

ii Calcul de ϕi =2 πyi ∈ [0,2π], (i=1,2)

iii Calcul de ϕ=arccos(2y3-1) ∈ [0,π]

Chaque grain β est caractérisé par ses propres tenseurs de rigidité C et de

dilatation thermique α ainsi que ses propres systèmes de glissement formés par

les plans de glissement de normales unitaires ñs
0 et les directions de glissement

unitaires m̃s
0 à travers les matrices d’orientation Rβ

1 :

C1 = (R1 ⊗R1) :C : (R1 ⊗R1)T (5.3)

α1 = R1 ·α (5.4)

m̃s
1 = R1 ·m̃s

0 (5.5)

ñs
1 = RT

1 · ñs
0 (5.6)

(5.7)

Les transformations de phasesβ→α conduit à l’apparition de douze variants

de phaseαdont l’orientation par rapport à la matriceβobéit à la relation d’orien-

tation de Burgers [2] :

(
110

)
β ||

(
0001

)
αet

[−
111

]
β
||
[

11
−
20

]
α

(5.8)
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En utilisant l’orientation de la phase β, il est possible déterminer à partir la

relation de Burgers la matrice d’orientation Rα
1 associée à chaque variant de la

phase α par une relation du type :

Rα
1 = Rβ→α

1 Rβ
1 (5.9)

Rβ→α
1 est construite à partir les triplets des angles d’Euler permettant le passage

de la base de la phase β à celle de la phase α illustrés par le tableau ci-dessous :

Variant plan de glissement direction de glissement Angles d’Euler
ϕ1 Φ ϕ2

1
(
110

)
β ||

(
0001

)
α

[−
11

−
1
]
β
||
[

11
−
20

]
α

-45◦ -90◦ -90◦

2
(
110

)
β ||

(
0001

)
α

[
1
−
1
−
1
]
β
||
[

11
−
20

]
α

-45◦ 90◦ 90◦

3
(
1
−
10

)
β
||(0001

)
α

[
11

−
1
]
β
||
[

11
−
20

]
α

45◦ 90◦ 90◦

4
(
1
−
10

)
β
||(0001

)
α

[
111

]
β ||

[
11

−
20

]
α

45◦ -90◦ 90◦

5
(
011

)
β ||

(
0001

)
α

[
11

−
1
]
β
||
[

11
−
20

]
α

-90◦ 135◦ 0◦

6
(
011

)
β ||

(
0001

)
α

[
1
−
11

]
β
||
[

11
−
20

]
α

90◦ 45◦ 0◦

7
(
01

−
1
)
β
||(0001

)
α

[−
111

]
β
||
[

11
−
20

]
α

-90◦ 45◦ 0◦

8
(
01

−
1
)
β
||(0001

)
α

[
111

]
β ||

[
11

−
20

]
α

90◦ 135◦ 0◦

9
(
101

)
β ||

(
0001

)
α

[−
111

]
β
||
[

11
−
20

]
α

0◦ 135◦ 0◦

10
(
101

)
β ||

(
0001

)
α

[
11

−
1
]
β
||
[

11
−
20

]
α

180◦ 45◦ 0◦

11
(−
101

)
β
||(0001

)
α

[
1
−
11

]
β
||
[

11
−
20

]
α

0◦ 45◦ 0◦

12
(−
101

)
β
||(0001

)
α

[
111

]
β ||

[
11

−
20

]
α

0◦ -135◦ 180◦

TABLE 5.8 – Liste des variants de la phaseα vérifiant les relations d’orientation de
Burgers avec la phase β et les triplets des angles d’Euler permettant le passage de
la base de la phase β à celle de la phase α [3].
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Titre :  Développement d’une modélisation à l’échelle cristalline d’un alliage de titane pour la 
simulation de l’usinage 
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Résumé :  Les alliages de titane, notamment grâce 
à leur faible densité et leurs bonnes propriétés 
mécaniques, ont vu leur utilisation s'accroître ces 
dernières années. Cependant, du fait que ces 
matériaux sont réfractaires, leur mise en forme par 
usinage à sec est souvent difficile. Toutefois, il est 
difficile de comprendre les mécanismes induisant la 
mauvaise usinabilité des alliages de titane en se 
basant seulement sur des essais expérimentaux. Le 
recours à la modélisation numérique est une 
alternative efficace qui permet d'accéder à des 
grandeurs physiques locales et instantanées et de 
faciliter la compréhension des mécanismes de 
formation du copeau. La plupart des simulations 
numériques d'usinage s'appuient sur une 
modélisation où le matériau est considéré comme 
macroscopiquement homogène. Ces simulations 
permettent d'avoir une estimation globale des 
phénomènes mécaniques, thermiques et 
tribologiques engendrés par la coupe. 
Le principal objectif de cette étude est la mise en 
place d'un modèle de comportement adapté à la 
 

modélisation de l'usinage de l'alliage de titane Ti17. 
À cause de son importante taille de grains, la prise 
en compte des hétérogénéités microstructurales 
constitue un élément essentiel de la démarche de 
modélisation qui s'appuie très largement sur le cadre 
de la plasticité cristalline. Une loi d'homogénéisation 
écrite à l'échelle locale permet de considérer la 
nature hétérogène du Ti17. Ainsi, une procédure 
d'identification des paramètres basée sur les 
courbes de comportement en traction, en 
compression et cisaillement est proposée. Si 
l'objectif de ce travail est la construction d'un modèle 
de comportement à l'échelle cristalline, il est 
néanmoins nécessaire de caractériser le 
comportement de l'alliage de titane Ti17. Il s'agit 
d'abord de caractériser le comportement 
viscoplastique de l'alliage Ti17 puis ensuite d'étudier 
les phénomènes d'endommagement. Finalement, le 
modèle est principalement utilisé afin de prévoir le 
rôle des paramètres de coupe et de la microstructure 
sur les mécanismes de formation du copeau. 

Title :  On the development of a crystal scale model of titanium alloy for machining simulation 

Keywords :  Ti17 titanium alloy, experimental characterization, cutting simulation, crystal plasticity 
model, damage model 

Abstract :  Titanium alloys, have seen their use 
increase in recent years due to their low density and 
good mechanical properties. However, because 
titanium alloys are hard-to-cut materials, their shaping 
by dry machining is often difficult.  Hence, it is difficult 
to understand the mechanisms inducing the poor 
machinability of titanium alloys using only experimental 
tests.  Performing numerical simulations is an 
alternative that can provide some access to local 
physical quantities and can improve the  understanding 
of chip formation mechanisms.  Most of numerical 
machining simulations are based on the hypothesis of 
isotropic and homogeneous material properties.  
These simulations provide an overall estimate of 
mechanical, thermal and tribological phenomena 
induced by machining operations.  The main objective 
of this study is the  development of a mechanical model 
adapted to the machining modelling 

of the Ti17 titanium alloy. Because of its high grain 
size, explicitly taking into account the microstructural 
heterogeneity is an essential part of the modelling 
strategy, which relies on the crystal plasticity  
framework.  A homogenization law written on the local 
scale is used to consider the two-phases Ti17 
microstructure. Thus, an identification  procedure of 
the constitutive model parameters based on tensile, 
compression and shear tests is proposed.  While the 
objective of this work is to develop a constitutive 
model at crystal scale, it is nevertheless necessary to 
characterize the behavior of the Ti17 titanium alloy. 
The viscoplastic behavior is studied using 
compression tests and then, the damage phenomena 
are investigated using tensile and shear tests.  Finally, 
the model is mainly used to predict the impact of 
cutting parameters and microstructure on chip 
formation mechanisms. 
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