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Résumé

L’écaillage est un processus qui, sous un chargement dynamique rapide, conduit & ’endomma-
gement voire & la ruine d’un matériau. Différents dispositifs expérimentaux, permettant de générer
au sein d’un matériau des déformations ou des vitesses de déformations voulues, ont été développés
afin d’étudier ce phénomeéne d’écaillage. Les essais de type “impact plaque/plaque” nous intéressent
ici particuliérement. Lorsqu’un matériau est soumis & ce type d’essai, la propagation d’ondes de
compression et de détente engendre la mise en traction d’une partie de celui-ci pouvant conduire 4 la
rupture du matériau. Cette rupture finale résulte d’un processus progressif de création de vides qui
vont sous 'action de certains facteurs s’agrandir puis coalescer et ainsi former la zone endommagée.
L’alliage de titane TA6V (composition pondérale 6% d’aluminium et 4% de vanadium) est lalliage
de titane le plus couramment utilisé. 11 posséde un bon compromis entre résistance mécanique et
ténacité en plus de son excellente résistance & la corrosion. Sa microstructure, fortement influen-
cée par son processus d’élaboration, conditionne en tout premier lieu les propriétés mécaniques du
TAGV, et est un élément essentiel dans 'analyse de 'endommagement. Le titane étudié présente une
microstructure biphasée a/0 de type Widmanstitten, composée de colonies de lamelles de phase «
séparées par une phase (. La phase « est prépondérante, de I'ordre de 80%. Une campagne d’essais
d’impact plaque/plaque sur le lanceur & gaz du LPMM a été menée sur le TA6V. L'intérét d’utiliser
un lanceur & gaz est de permettre des essais controlés avec une excellente reproductibilité et des vi-
tesses d’impact pouvant atteindre 600 m/s. Le titane et ses alliages utilisent les mémes mécanismes
d’écaillage que les aciers, & savoir une phase d’amorgage, de croissance et de coalescence de vides.
Du fait de la particularité de cette structure Widmanstétten, la nucléation des vides se produit & un
endroit privilégié de la microstructure ; & U'interface o/ dans la lamelle a. A partir d’observations
post-mortem du matériau écaillé, un modéle mésoscopique est développé permettant de déterminer
la contrainte macroscopique d’écaillage en fonction du temps de chargement et du niveau d’endom-
magement. Afin de prendre en compte l'effet de la microstructure particuliere du TA6V et par la
méme occasion réduire le nombre de coefficients intervenant dans ce modéle, des simulations d’es-
sais d’impact sont effectuées, dans un code de calcul éléments finis, sur un maillage représentatif
de la microstructure du matériau. Ce maillage s’inspire des observations microscopiques. Une loi de
comportement micromécanique, prenant en compte les mécanismes de la plasticité cristalline, est
implémentée dans ce code de calcul. Ces simulations permettent de déterminer une contrainte de

nucléation en accord avec les résultats des essais expérimentaux.

Mots clés

Dynamique, écaillage, impact plaque/plaque, titane, microstructure, endommagement, amorgage,

éléments finis



Table des matiéres

Table des matiéres 1

1 Endommagement dynamique par écaillage du titane 7

1.1 Introduction . . . . . . . . . e 7
1.2 Le titane : propriétés physiques, comportement mécanique général, applications in-

dustrielles . . . . . . . oL 8

1.2.1 Imtroduction . . . . . . . . . . .. 8

1.2.2 Meétallurgie du titane . . . . . . . ... oL oL oo 8

1.2.2.1  Structure cristallographique . . . . . . . ... .. .. .. 8

1.2.2.2 Effet des éléments d’addition . . . . . . . ... ..o 9

1.2.2.3 Diverses morphologies . . . . . .. .. .. ... . L. 10

1.2.3 Propriétés physiques du titane et de ses alliages . . . . . . . .. .. ... ... 11

1.2.4 Principaux domaines d’utilisation du titane et de ses alliages . . . ... . .. 12

1.2.5 Comportements viscoplastiques du titane . . . . . . .. .. ... ... 12

1.2.5.1 Notions sur les mécanismes de déformation . . . . . .. .. ... .. 13

1.2.5.2 Limite d’élasticité . . . . . . . . .. .. Lo 14

1.2.5.3 Influence de la température . . . . . . . . . ... 14

1.2.5.4 Influence de la vitesse de déformation . . . . . . . .. ... .. ... 14

1.2.6 Influence des paramétres microstructuraux sur le comportement mécanique . 16

1.2.6.1 Influence des éléments d’addition . . . . . .. .. ... ... ... .. 16

1.2.6.2 Influence de la taille de grain . . . . . . . ... ... ... ... 17

1.27 Bilan. . . . . . e e e 18

1.3 Expertise du titane étudié : TAGV . . . . . . . ... Lo 19

1.3.1 Présentation générale . . . . . ... ... L oL o o 19

1.3.1.1 Gamme d’élaboration . . . . . . ... ... 19

1.3.1.2 Etat chimique . . . ... ... ... ... ... 20

1.3.2  Analyse microstructurale . . . . . . ... oL o o 20

1.3.2.1 Gamme d’élaboration . . . . ... ... oL oo 21

1.3.2.2 Observations en microscopie optique . . . . . . . . . . ... ... .. 21

1.3.3 Comportement mécanique macroscopique du TA6V . . . .. . ... ... .. 23

1.3.3.1 Comportement en compression . . . . . . .. . . ... 23

1.3.3.2 Influence de la vitesse de déformation . . . . .. .. ... ... ... 24

1.3.3.3 Influence de la température . . . . . . . . . .. ... 25

1.34 Bilan. . . . . oo e 26



TABLE DES MATIERES

1.4 Endommagement sous choc du titane

Synthése bibliographique . . . . . . . . . Lo

141
1.4.2

1.4.3

1.4.4

1.4.5

Introduction . . . . . . . .. e
Application au cas particulier de 'impact plaque/plaque . . . . . . . ... ..
1.4.2.1 Caractéristiques générales . . . . . . . . . .. . ... ... ...
1.4.2.2 Analyse de la vitesse de face arriére . . . . ... ... ... .....
1.4.2.3  Autres moyens expérimentaux . . . . . . .. ..o
Mécanismes physiques de l'écaillage . . . . . . . . . .. ... ...
1.4.3.1 Nucléation des cavités . . . . . . . . . . . . ...
1.4.3.2 Croissance et coalescence des cavités . . . . . .. ... ... .....
Résultats expérimentaux disponibles . . . . . . .. ... 0oL
1.4.4.1 FEtude du seuil de rupture . . . . . . . ... ... ... ...
1.4.4.2 Effet de la température . . . . . . . . . . . ...
Bilan . . . . . L e

1.5 Conclusions . . . . . . . 0 i e e
1.6 Synthése . . . . . . e

Etude expérimentale sous choc du TA6V

2.1 Introduction . . . . . . . . . .

2.2 Moyens expérimentaux . . . . . ... .o e e e e e e e e e

2.3

24

2.5
2.6

2.2.1
2.2.2

Description du lanceur & gaz . . . . . . . . ... L oL

Synoptique d’un essai type . . . . ... ..o

Présentation des résultats expérimentaux . . . . . . . ... ... oL

2.3.1
2.3.2

Contrainte d’écaillage - temps de chargement . . . . . . ... .. ... .. ..

Critére proposé par Klepaczko . . . . . . . ... .. ... .. .. .......

Observations en microscopie électronique & balayage du faciés de rupture. . . . . . .

24.1
24.2

Mécanisme de nucléation des microvides . . . . . . . . . ... ...

Mécanismes de croissance et de coalescence . . . . . . . .. .. ... . ...,

Conclusions . . . . . . . . . L

Synthése . . . . . . . L e

Approche mésoscopique : formulation et évolution

3.1 Imtroduction . . . . . . . . . . e e e e

3.2 Formulation du modéle proposé par Chevrier et Klepaczko . . . . . . .. .. ... ..

3.3

3.2.1
3.2.2

Résultats des observations microscopiques . . . . . . . . ... L oL
Modélisation mésoscopique de l'écaillage . . . . . . . . . ... ...
3.2.2.1 Etape d’amorcage et de propagation . . . . . . .. . ... ... ...
3.2.2.2 Etape de croissance et de coalescence . . . . ... ... .......

3.2.23 Miseen équations . . . . .. ... Lo oo

Passage de ’échelle mésoscopique & I’échelle macroscopique . . . . . . . . .. . ...

3.3.1
3.3.2
3.3.3

Evolution de la contrainte macroscopique en fonction du temps . . . . . . . .
Domaine de validation des mesures . . . . . . . . . . ... 0.
Influence des paramétres du modéle sur le temps de rupture et sur la contrainte

MACTOSCOPIQUE -« + « v v v e v v e e e e e e e e e e e e e e

28
28
29
29
33
35
36
37
38
38
38
43
44
46
46

47
47
48
48
32
53
53
95
60
60
62
66
66



TABLE DES MATIERES 3

3.3.4 Hypothése de nucléation concernant les plus grandes microfissures . . . . . . 82
3.4 Conclusions et perspectives . . . . . . . . L Lo 85
3.5 Synthése . . . . . . L 85
4 Modélisation numérique du phénoméne de nucléation 87
4.1 Introduction . . . . . . . . . . L 87
4.2 Mécanismes élémentaires de la déformation plastique . . . . . . . . ... ... 88
4.2.1 Critére de Schmid . . . . . . . . L 88
4.2.2 Meécanismes de déformation de la phase v . . . . . . ..o 91
4.2.2.1 Généralités sur les systémes de glissement dans les métaux de struc-
ture hexagonale compacte . . . . . . ... ... 91
4.2.2.2 Systémes activés dansle TA6V . . . . . .. ... . ... L. 92
4.2.2.3 Influence de la température et des éléments interstitiels . . . . . . . 93
4.2.3 Mécanismes de déformation de laphase 8 . . . . . . .. ... 95
4.2.3.1 Géométrie du glissement dans les métaux de structure cubique centrée 95
4.2.3.2 Influence de la température sur le comportement des CC . . . . . . 96
4.2.3.3 Asymétrie du glissement et non respect de la loi de Schmid . . . . . 97
4.2.3.4 Relation d’orientation entre les phases aet 5. . . . . . ... . ... 97
424 Bilan. . . ... e 98
4.3 Modélisation du comportement plastique des monocristaux et polycristaux . . . . . . 100
4.3.1 Loisd’@coulement . . . . .. ... ... L 100
4.31.1 Ecoulement plastique . . . ... . ... ... ... . ... ..., 100
4.3.1.2 Ecoulement viscoplastique . . . . .. . ... ... ... ... ..., 100
4.3.2 Lois d’écrouissage . . . . . . . ..o 101
4.3.2.1 Origine de Pécrouissage . . . . . . . . . . ... . L. 101
4.3.2.2 Modéles d’écrouissage en plasticité cristalline intégrant la densité de
dislocations comme variable interne . . . . .. ... ... 0. 103
4.4 Identification d’une loi de comportement : implantation numérique . . . . . . . . .. 106
4.4.1 Objectifs . . . . . . e 106
4.4.2 Description de la loi de comportement . . . . . . . .. ... 106
4.4.2.1 Modeéle cristallin . . . . .. ... Lo 106
4.4.2.2 Matrice d’interaction . . . . .. ..o 108
4.4.3 Identification des paramétres de la loi de comportement pour les phases a et 5109
4.4.3.1 Présentation du logiciel utilisé . . . .. ... ... ... ... ... . 110
4.4.3.2 Résultats de l'identification . . . . . . . .. ... L. 110
4.4.3.3 Validation numérique des paramétres pour le TAGV . . . . ... .. 115
444 Bilan. . . ... 119
4.5 Modélisation par éléments finis du phénoméne de nucléation . . . . . . . .. ... .. 120
4.5.1 Objectifs . . . . . e 120
4.5.2  Simulation d’un essai d’impact plaque/plaque . . . . .. ... ..o L. 120
4.5.2.1 Choix dumaillage . . . . .. .. .. ... o 121
4.5.2.2 Présentation des résultats . . . . . . .. ... oo 122
4.5.3 Simulation d’un essai d’écaillage sur une structure Widmanstétten . . . . . . 125

4.5.3.1 Modélisation des phases et §du TA6V . . ... ... ... .... 126



TABLE DES MATIERES 4

4.5.3.2 Maillage 3D de la structure . . . . . . . . ... 126

4.5.3.3 Conditions aux limites et conditions initiales . . . . ... .. .. .. 127

4.5.3.4 Présentation desrésultats . . . . . . ... ... L. 128

4.5.4 Bilan. . . . . .. e 136

4.6 Conclusions et perspectives . . . . . . . . . . e e e e e e 137
4.7 Synthése . . . . . . e 137

Bibliographie 141



Introduction

Cadre et objectifs de I’étude

L’endommagement et la rupture sous sollicitations dynamiques suscitent, depuis de nombreuses
années une attention particuliére dans le monde de la recherche et font toujours partie des sujets
d’actualité. Différents dispositifs expérimentaux, permettant de générer au sein d’un matériau des
déformations ou des vitesses de déformations voulues, ont été développés afin d’étudier la rupture
dynamique. Les essais de type “impact plaque/plaque” nous intéressent ici particuliérement. Lors-
qu’un matériau est soumis & ce type d’essai, la propagation des ondes de compression et de détente
engendre la mise en traction d’une partie de celui-ci pouvant conduire & la rupture du matériau,
appelée écaillage.

[’analyse de ce phénomeéne intéresse tous les domaines qui impliquent la propagation des ondes. Si
Pécaillage peut étre un phénomeéne a éviter ou & minimiser (mise en forme des matériaux, impact
de particules sur des structures spatiales, compactage des poudres...), il n’en demeure pas moins
qu’il constitue un objectif d’étude essentiel (test de cohésion d’interfaces, fragmentation des calculs
rénaux en médecine, destruction de structures...).

De nombreux travaux ont déja mis en évidence les mécanismes physiques qui conduisent & la rupture
finale par écaillage. Ces mécanismes, aujourd’hui bien identifiés, sont ’amorcage, la propagation et
la coalescence de microfissures ou de microcavités.

Cette étude se propose d’analyser les processus d’endommagement et de rupture dynamique pour
un matériau particulier soumis & un impact plan : lalliage de titane TAGV. Les objectifs de ce
travail sont multiples :

— la description des mécanismes physiques conduisant & ’écaillage de notre titane d’étude;

I'influence de la microstructure de cet alliage;
— la détermination de la contrainte d’écaillage pour plusieurs temps de chargement ;
— la formulation d’un critére basé sur une approche mésoscopique ;

— la modélisation du phénoméne d’amorcage par la méthode des éléments finis.

Guide de lecture

Ce manuscrit est divisé en quatre chapitres.

Le premier chapitre dresse un état des lieux des connaissances expérimentales sur ’endom-
magement dynamique par écaillage de l'alliage de titane TAGV et permet de se familiariser avec
la technique d’impact plaque/plaque. Avant de s’intéresser proprement dit au comportement sous

sollicitations dynamiques, une caractérisation microstructurale et mécanique du titane en général
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puis de la nuance de titane étudié s'impose. La microstructure, fortement influencée par le processus

d’élaboration, conditionne en tout premier lieu les propriétés mécaniques du TAGV.

Le second chapitre concerne les résultats expérimentaux d’impact plaque/plaque obtenus.
Ceux-ci sont présentés sous forme d’une courbe caractéristique donnant la contrainte seuil d’écaillage
en fonction du temps de chargement critique pour différents niveaux d’endommagement. Des ob-
servations en microscopie électronique & balayage permettent d’identifier les mécanismes physiques
conduisant a I’écaillage et d’analyser le role joué par la microstructure sur le phénomeéne d’amorcage.
Une description détaillée du lanceur & gaz implanté au laboratoire est également effectuée.

Le troisiéme chapitre porte sur la formulation d’un modéle mésoscopique de rupture au sens
statistique qui permet de déterminer la contrainte seuil d’écaillage ainsi que le temps de rupture. Il
est basé sur des observations post-mortem du matériau écaillé et s’inspire des principaux mécanismes

physiques intervenant au cours de la rupture.

Le quatriéme chapitre présente une modélisation numérique du phénoméne de nucléation
dans l'alliage de titane TA6V lors d’un essai d’impact plaque/plaque. Une loi de comportement mi-
cromécanique prenant en compte les mécanismes de la plasticité cristalline est implémentée dans un
code de calcul par éléments finis. Une simulation d’impact est effectuée sur un maillage représentatif
de la microstructure particuliére du TA6V afin de déterminer la contrainte de décohésion.



Chapitre 1

Endommagement dynamique par écaillage

du titane

1.1 Introduction

Le présent chapitre est consacré & 'endommagement dynamique par écaillage du titane et s’at-
tache & décrire une technique expérimentale particuliére, & savoir I'impact plaque/plaque. Lorsqu’un
matériau est soumis & ce type d’essai, la propagation d’ondes de compression puis de détente peut
conduire & la mise en tension d’une partie de celui-ci provoquant un endommagement allant jusque
sa rupture. Les objectifs de ce chapitre sont de se familiariser avec cette technique expérimentale
qui sera utilisée dans le cadre de nos travaux et de décrire les mécanismes physiques qui conduisent
a Décaillage : la nucléation, la croissance et la coalescence de microdéfauts.

Avant de s’intéresser au comportement du titane sous sollicitations dynamiques, il est important
de réaliser une caractérisation microstructurale et mécanique du matériau afin de disposer d’une
bonne connaissance de son état de référence.

La premiére partie de ce chapitre permet de se familiariser avec le matériau titane. L’étude biblio-
graphique présentée est consacrée au rappel des propriétés et caractéristiques générales du titane
(propriétés physiques, métallurgie, comportement mécanique général). Ces éléments servant de ré-
férence, ils sont indispensables pour aborder par la suite I'expertise de la nuance de notre titane
d’étude.

La deuxiéme partie de ce chapitre présente une caractérisation élémentaire de la nuance de titane
étudié : le TA6V (norme américaine : Ti-6Al-4V). Son état métallurgique (composition chimique,
morphologie) ainsi que son comportement mécanique dans un large domaine de sollicitations sont
expertisés. La microstructure, fortement influencée par le processus d’élaboration, conditionne en
tout premier lieu les propriétés mécaniques du TAGV, et est un élément essentiel dans Panalyse de
I’endommagement.

La derniére partie est entiérement consacrée & 'endommagement et la rupture sous sollicitations
dynamiques du TA6V. Un intérét particulier est porté sur le principe général d’un essai d’impact
plaque/plaque, ainsi que les différents phénomeénes qui apparaissent. Quelques résultats expérimen-
taux disponibles dans la littérature lors d’impact plaque/plaque sont enfin examinés en s’intéressant

particuliérement & la tension dite d’écaillage assimilée au seuil de rupture.
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1.2 Le titane : propriétés physiques, comportement mécanique général,

applications industrielles

1.2.1 Introduction

Découvert en 1790, le titane (neuvieme élément dans 'ordre d’abondance dans I’écorce terrestre)
n’a réellement connu un essor industriel que vers les années 50. Les difficultés de sa métallurgie
extractive ont retardé le développement de ses applications industrielles. La recherche de caracté-
ristiques physiques nouvelles a contraint les métallurgistes a réétudier de maniére plus approfondie
les métaux qui avaient été écartés du fait des difficultés de fabrication. Les différentes propriétés
du titane et de ses alliages (caractéristiques mécaniques élevées, densité faible, bonne tenue de la
corrosion, amagnétisme) ont rendu leur utilisation particuliérement attrayante dans des secteurs
aussi divers que ’aéronautique, la chimie et le biomédical.

Cette premiére partie est consacrée au rappel des propriétés et caractéristiques générales du
titane (propriétés thermodynamiques, métallurgie, catégories des alliages...). Les données de base
concernant ce matériau particulier sont indispensables pour aborder par la suite 'expertise de la
nuance de notre titane d’étude. Le comportement viscoplastique du titane fait ’objet d’un intérét

particulier.

1.2.2 Métallurgie du titane

Avant de rentrer dans le détail des propriétés et des caractéristiques du titane et de ses alliages,
il convient de présenter quelques éléments de métallurgie physique qui conditionnent les diverses

familles auxquelles appartiennent les alliages.

1.2.2.1 Structure cristallographique

A température ambiante, le titane présente une structure hexagonale compacte, appelée phase «
de parameétres a,= 0.295 nm et c,= 0.468 nm. Ces valeurs conduisent & un rapport €< (égal a 1.587)
inférieur a la valeur théorique de 1.633 relative & la structure hexagonale compacte classique. En
comparaison aux autres métaux hexagonaux tels que le magnésium (£—1.624) ou le zinc (£-1.86),
les plans prismatiques ou pyramidaux (selon les éléments d’alliages) deviennent les plans atomiques
de plus grande densité, au dépend du plan basal, favorisant ainsi le glissement (figure 1.1). La

multiplicité des plans de glissement qui en résulte explique la ductilité importante du titane.

“
\i
>

(100

)

a4 a

AN

YA a
[1120 z [1130] ? [1130] %% %
a, (oo a a,
Basal-< a> Prismatic-< a > Pyramidal-< a >
(0001) <1120 >, 3 {1010} < 1120 >, 3 {1011} < 1120 >, 6

F1a. 1.1: Plans caractéristiques de la maille hexagonale, [Balasubramanian et Anand, 2002]
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La phase « reste stable jusqu’a la température de transformation (882°C pour le titane pur) a
laquelle la structure cristalline devient de type cubique centrée (figure 1.2). La phase ainsi formée,

appelée phase § de paramétre ag=0.332 nm, reste stable jusqu’a la température de fusion (1670°C).

Température (°C )

L7 -
a
Transus B
882 trrmrmmrmnmmnmmman D ..............
2
c
7 .o AN c.
A état liquide
B phase p cubique centrée (& = 0,332 nm)
C phase o hexagonale pseudo-compacte

{a=0,296 nm, ¢ = 0,4682 nm, ¢/a= 1,687

F1G. 1.2: Cristallographie du titane

La température de transition o — £ est plus communément appelée transus 8 (I3). Pour les

alliages, cette température est fonction des éléments d’addition.

1.2.2.2 Effet des éléments d’addition

Le titane est souvent utilisé sous forme d’alliages. Les éléments d’addition jouent un réle sur
le domaine de stabilité des phases « et § en diminuant ou en augmentant la température de
transformation (figure 1.3). Ces éléments d’alliages (ainsi que les traitements thermomécaniques)
conférent donc aux alliages de titane des propriétés extrémement modulables liées & la quantité
ainsi qu’a la morphologie respective des phases a et 3. On distingue trois catégories d’éléments
suivant leur tendance & augmenter la stabilité de I'une des phases et par conséquent & favoriser un
certain type de microstructure :

— les alphagénes, qui stabilisent la phase o en augmentant T ;

— les bétagénes, qui accroissent le domaine de stabilité de la phase 3 et diminuent 7. On
distingue les éléments bétagénes isomorphes, conduisant & une solution solide continue des
éléments bétagénes eutectoides qui favorisent la précipitation de composés intermétalliques ;

— les neutres, qui modifient trés peu la température Tz mais permettent de varier les caracté-
ristiques des alliages (augmentation de la résistance au fluage par addition de zirconium).

Il est alors possible de classer les différents alliages de titane en trois grandes familles selon leur
proportion de phases a et (§ retenues a température ambiante, en supposant les effets des éléments
alphagénes et betagénes additifs :

— les alliages « constitués exclusivement de phase a;

— les alliages [ constitués de phase 8 uniquement ;

— les alliages a+ (. La classe de ces alliages étant extrémement large, il est possible de distinguer

trois sous-classes selon la proportion de phase 3 a ’équilibre :

— quasi-a : proches des alliages «, ils possédent de la phase 8 & une teneur inférieure & 5% ;
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Teneur en élament (%)
3
T{+C)
882
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Isomorphes MNb. Ta
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Bétagenes
TEO| B
Mn, Fe, Cr
Eutectoides H W, Ni, Cu,
Ag, 5i, Co
Au
MNeutres Sn, Zr

Teneur en élément (%)

F1ac. 1.3: Classification des éléments d’addition des alliages de titane

— a+ (3 : alliages dont la teneur en phase § est comprise entre 5 et 20% ;
— quasi-f : alliages possédant peu de phase a.
La figure 1.4 schématise les structures d’équilibre typiques de ces différentes familles ainsi que leurs

effets sur les principales propriétés d’emploi des alliages de titane.

1.2.2.3 Diverses morphologies

Pour les alliages de titane, la cinétique de refroidissement de la transformation 8 — « modifie
la microstructure en agissant directement sur sa finesse et sa morphologie.
Pour les alliages de type « ou a4+ 3, un refroidissement rapide de la phase 3 conduit & une structure
aiguillée fine. En diminuant la vitesse de refroidissement, les aiguilles augmentent de diamétre et se
transforment alors en lamelles d’épaisseur de plus en plus importante (morphologie « lamellaire en
figure 1.5). Par traitement thermomécanique, il est possible de briser ces lamelles « et de les faire

recristalliser en nodules sphériques (morphologie o équiaxe en figure 1.5).
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Densité -

Sensibilité aux traitements thermigues —=

Résistance a la traction
-—— Tenue au fluage

Sensibilité a la vitesse de déformation —=
-=—— Facilité de soudage

Facilité da mise en ceuvre —=

FiG. 1.4: Représentation schématique des structures micrographiques d’équilibre des alliages de
titane (en grisé : phase ()
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F1c. 1.5: Exemples de morphologie de TA6V : figure de gauche, structure lamellaire; figure de
droite, structure équiaxe, [Combres, 1999|

Aussi est-il possible d’obtenir une quasi-infinité de structures pour les alliages de titane par addition
d’éléments et traitements thermomécanique en faisant varier :

— la morphologie de la phase «;

— le pourcentage de phase «;

— la taille des particules de phase «.

Il n’en demeure pas moins qu’il existe des propriétés génériques.

1.2.3 Propriétés physiques du titane et de ses alliages

Le titane, comme ses alliages, présente des caractéristiques cristallographiques et thermiques
nettement supérieures a celles d’autres métaux fréquemment utilisés. Les principales caractéristiques
remarquables du titane et de ses alliages sont :

— leur faible masse volumique (4.5 g/cm3), soit environ 60% de celle de I’acier ;

— leur faible module d’Young;

leur excellente résistance & la corrosion dans de nombreux milieux tels que ’organisme humain ;

leur coefficient de dilatation, légérement inférieur & celui de ’acier, et moitié de celui de
Ialuminium ;

— leurs caractéristiques mécaniques élevées jusqu’d une température d’environ 600°C;
2

leur amagnétisme ;

leur faible conductibilité thermique.
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Le tableau 1.1 résume ses caractéristiques physiques.

TAB. 1.1: Caractéristiques physiques du titane

Grandeur Symbole  Valeur Unité
Numéro atomique - 22 -
Masse atomique M 47.9 g
Masse volumique ) 4.507 g.cm™3
Température de transformation Ts 882 °C
Température de fusion Ty 1670 °C
Température d’ébullition T, 3535 °C
Capacité thermique massique Cp 522.5 Jkg lLK™!
Conductivité thermique Oh 16.7 W.m 1.K™!
Coeflicient de dilatation linéaire & 25°C o} 8.5 107°K!
Module d’élasticité E 110000 MPa
Coefficient de Poisson v 0.33 -

1.2.4 Principaux domaines d’utilisation du titane et de ses alliages

Ce sont leurs caractéristiques mécaniques élevées (limite d’élasticité, charge a la rupture), asso-
ciées a leur masse volumique faible, qui ont rendu l'utilisation des alliages de titane particuliérement
attrayante dans de nombreux secteurs tels que :

— Dénergie, la chimie, la pétrochimie (environ 48%) : 'off-shore, les vannes, les pompes, les

échangeurs de chaleur...;

— laéronautique civil (environ 37%) et militaire (environ 7%) : les turbines d’hélicopteéres, les

éléments de train d’atterrissage, les piéces moteurs.
Le domaine médical (environ 1,5%) a été attiré par leur biocompatibilité : prothéses de hanches,
articulaires, buccales et dentaires.
Depuis quelques années, les alliages ont fait leur apparition dans des domaines grand public :

— les sports et loisirs (environ 5,5%) : équipements de golf, raquettes de tennis, piéces de cycle;

— autres secteurs (environ 2%) : la lunetterie, ’horlogerie, les piéces de voiture (soupape, bielle,

axe de transmission), instruments de musique.

1.2.5 Comportements viscoplastiques du titane

Les parties suivantes décrivent le comportement mécanique du titane en s’intéressant tout
d’abord aux notions élémentaires de la déformation plastique des métaux pour ensuite étudier
I'influence de la vitesse de déformation et de la température sur le comportement général du titane.
Suivant les domaines de vitesse de déformation et de température dans lesquels est sollicité un

matériau, les phénomeénes régissant I’écoulement plastique différent.
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1.2.5.1 Notions sur les mécanismes de déformation’

Pour les matériaux cristallins et les métaux en général, la déformation est la conséquence ma-
croscopique de déplacements & 1’échelle microscopique de dislocations. Le passage dans le domaine
plastique se traduit alors par la création, 'interaction, ’annihilation ou encore le blocage sur des
obstacles de ces dislocations dans des plans cristallins. Pendant leur déplacement, les dislocations
réagissent entre elles et franchissent des obstacles de courte distance (noeuds de dislocations) et
de longue distance (précipités, atomes interstitiels, joints de grain). En fonction de ces deux types
d’obstacles mais aussi des conditions de vitesse de déformation et de température imposées, les mé-
canismes de déformation varient [Francois et al., 1995]. De nombreux processus de franchissement
de ces obstacles sont décrits dans la littérature. Ils sont généralement répertoriés en quatre différents
types de mécanismes. Leurs domaines d’activation en température et vitesse de déformation sont

représentés sur la figure 1.6.

T A

Ts

frottement Tf;”‘\

a) visqueux

Yehehehel,  b)

v

K y
>
. 16 T log y

F1a. 1.6: Domaine d’activation des mécanismes de déformation en fonction a) de la température a
vitesse de déformation donnée, b) de la vitesse de déformation & température donnée

Les mécanismes athermiques (Zone I)

La contrainte d’écoulement est indépendante de la vitesse de déformation et de la température (a la
décroissance du mode de cisaillement en fonction de la température prés). Les dislocations disposent
de suffisamment d’énergie pour vaincre les obstacles a longue distance sans apport supplémentaire
d’énergie.

Les mécanismes contrélés par I’activation thermique (Zone II)

La contrainte d’écoulement varie sensiblement et de fagon linéaire avec le logarithme népérien de
la vitesse de déformation. Elle est constituée de la composante athermique décrite précédemment
et d’une composante effective thermiquement activée. Ces fluctuations thermiques sont nécessaires
pour permettre le franchissement des obstacles & courte distance.

Les mécanismes de diffusion (Zone IIT)

La contrainte d’écoulement chute rapidement avec 'augmentation de la température. Les disloca-

tions franchissent des défauts de type interstitiel par agitation thermique.

1Te lecteur intéressé pourra d’ailleurs obtenir un descriptif plus détaillée de ces mécanismes dans [Buy, 1996,
Roy, 2003].
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Les mécanismes de frottement visqueux (Zone IV)

La sollicitation est telle que D'activation thermique ne contréle plus la cinétique des dislocations.
Celles-ci accélérent rapidement jusqu’a une valeur limite, équilibrée par le frottement, et franchissent
tous les obstacles & leur mouvement. Ces mécanismes interviennent aux trés grandes vitesses de
déformation et s’accompagnent d’une forte augmentation de la contrainte d’écoulement proportion-

nelle & la vitesse de déformation.

1.2.5.2 Limite d’élasticité

Il est difficile de parler de limite d’élasticité du titane. Du fait de I'influence de sa composition
chimique, de sa texture et de son mode d’élaboration, les valeurs de limite d’élasticité disponibles
dans la littérature sont trés dispersées, pouvant varier du simple au double pour un méme couple
vitesse de déformation - température.

Le tableau 1.2 présente, pour trois compositions de titane, quelques valeurs caractéristiques obtenues
A partir d’un essai de traction & vitesse quasi-statique et température ambiante.

TAB. 1.2: Caractéristiques de traction pour différents alliages

Nuance de titane Résistance & la rupture  Limite d’élasticité a 0.2%  Allongement
[MPa] [MPa] (%]
alliage de type « (T40) 483 352 28
a+ 5 (TAGV) 1000 910 18
quasi-f# (8-CEZ) 1250 1150 11
0 (B-CEZ 100%) 927 723 9

1.2.5.3 Influence de la température

De maniére générale, la résistance d’un matériau & ’écoulement plastique diminue lorsque la
température d’essai augmente (figure 1.6-a). L’'influence de la température sur la contrainte d’écou-
lement d’un titane pur (99,99%) en compression a été évaluée expérimentalement par Nemat-Nasser
et al. [Nemat-Nasser et al., 1999]. La figure 1.7 illustre ces résultats pour une vitesse de déformation
de 1073 s~ 1.

Dans cette gamme de sollicitations, on notera la présence d’un domaine d’activation thermique

et du palier athermique atteint & environ 550 K.

1.2.5.4 Influence de la vitesse de déformation

La vitesse de déformation a un effet contraire & celui de la température dans le domaine des
phénomeénes thermiquement activés (Zone II de la figure 1.6). La contrainte d’écoulement s’éléve
trés rapidement avec la vitesse de déformation, de I'ordre de 200% quand ¢ passe de 1074 4 105 s71,
[Meyers et al., 1994]. Chichili et al. [Chichili et al., 1998] donnent, & partir d’essais de compression
effectués de 107° &4 10° s—!, I’évolution de la contrainte d’écoulement d’un alliage de titane de type
o pour une déformation de 6% (figure 1.8). Ces résultats sont cohérents avec ceux de Meyers et al.

[Meyers et al., 1994] et Harding [Harding, 1975] pour le méme matériau.
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Fia. 1.7: Influence de la température sur la contrainte d’écoulement en compression d’un titane
pur, [Nemat-Nasser et al., 1999]
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FiG. 1.8: Influence de la vitesse de déformation sur le contrainte d’écoulement d’un alliage de titane
de type a pour une déformation de 6%, [Chichili et al., 1998, Meyers et al., 1994, Harding, 1975]

La sensibilité a la vitesse de déformation est usuellement définie par le coefficient m = gllzi H .
g,
traduisant une loi du type 0 = k€™. On notera l'utilisation d’un autre coefficient A = %&é)

représentatif d’une loi du type o = o, + Alog (€).
Cette sensibilité a tendance & décroitre au cours de la déformation. En traction 4 10~* s=1, Zhou
et Chew [Zhou et Chew, 2002] ont montré que, pour un alliage a + § (TA6V), m décroit de 0,016

4 0,004 pour eP variant de 0,02 & 0,1 respectivement.
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1.2.6 Influence des paramétres microstructuraux sur le comportement

mécanique

La tenue mécanique du titane est fortement influencée par la présence d’impuretés et d’éléments
d’alliage. [’addition d’oxygéne, d’azote ou de carbone joue un role essentiel sur la dureté et la
contrainte d’écoulement du titane. Les parties suivantes donnent quelques informations sur Deffet
de paramétres microstructuraux tels que les éléments d’addition ou encore la taille des grains sur

le comportement, mécanique.

1.2.6.1 Influence des éléments d’addition

Il faut distinguer les éléments interstitiels des éléments de substitution.

Les éléments en insertion sont des atomes de petite taille (hydrogéne, oxygéne, carbone et
azote) qui vont occuper les lacunes cristallines (sites vides dans les cristaux). De fagon générale,
leur addition augmente la dureté et la contrainte d’écoulement au détriment de la ductibilité. Ouchi
et al. [Ouchi et al., 1998] se sont intéressés a I'influence de 'oxygéne sur la consolidation d’un titane
pur (figure 1.9).

400 . . . . . . . . . 400

350 | / - 350
$ 300 - {300
=3
£ 250 | d250 =
[J] o
£ . 3 =]
2 200 -° —o=— Contrainte d'écoulement 1200 @
g —e— Allongement 3
S 150 | 4150 2
o) X
< L -
§ 1o 100
5 sl 50
O i e ]
O " 1 " 1 " 1 " 1 " 0
0 200 400 600 800 1000

Concentration en oxygéne (ppm masse)

Fia. 1.9: Effet de la concentration en oxygéne sur la contrainte d’écoulement et l'allongement,
[Ouchi et al., 1998]

La contrainte d’écoulement augmente notablement avec la concentration en oxygéne : 200 MPa
quand la concentration passe de 36 a 830 ppm. L’addition d’oxygéne, élément alphagéne (sec-
tion 1.2.2.2) influe également sur la température de transition o — (. Tz varie de 1155 K a4 1177 K
pour une concentration passant de 36 ppm a 830 ppm, [Ouchi et al., 1998§].

Hardie et Ouyang [Hardie et Ouyang, 1999] ont étudié I'influence d’un élément bétageéne (I’hy-
drogéne) sur la contrainte d’écoulement d’un alliage « + 3 (le TA6V) pour deux vitesses de défor-
mation (figure 1.10).

Les résultats observés sont identiques & ceux de l'oxygeéne. La contrainte d’écoulement augmente
avec la concentration en hydrogéne (de 100 MPa pour une déformation de 5% quand la concentration
passe de 30 a 1800 wppm).
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F1G. 1.10: Influence de la concentration en hydrogéne dans le TAGV sur la contrainte d’écoulement
pour une vitesse de déformation de 2.5.107% s~1, [Hardie et Ouyang, 1999]

Les éléments de substitution (vanadium, aluminium)

L’ajout de ces éléments confére aux alliages de titane des propriétés trés modulables. Takahashi
et al. [Takahashi et al., 1997] ont étudié I'influence du vanadium sur la contrainte d’écoulement en
compression d’un alliage titane-aluminium (Ti-Al). Les résultats obtenus & une vitesse de déforma-
tion de 2.107% s71, 4 10% de déformation plastique et & température ambiante sont donnés dans le
tableau 1.3.

TaB. 1.3: Influence de la concentration en vanadium sur la contrainte d’écoulement en compression
d’un Ti-Al 4 e=10%, T=298 K et ¢ = 2.107%s7!

Ti-Al  VI[% 0 5 10 15 20
o [MPa] 650 940 1060 1200 1410

L’addition de vanadium dans un Ti-Al augmente la contrainte d’écoulement de prés de 200%
quand la concentration passe de 0 4 15%. Paton et al. [Paton et al., 1973] ont montré ’accroissement
de la contrainte de cisaillement d’un Ti-Al en fonction de la concentration en aluminium. Pour une
température de 300 K, 7 augmente de 160 & 260 MPa pour une concentration en aluminium variant

respectivement de 4 & 10%.

1.2.6.2 Influence de la taille de grain

La finesse ainsi que la morphologie des microstructures conditionnent en tout premier lieu les pro-
priétés mécaniques du matériau. De maniére générale, la limite d’élasticité d’un polycristal est d’au-
tant plus élevée que la taille moyenne des grains est petite. Sergueeva et al. [Sergueeva et al., 2001]
ont observé cette augmentation de la contrainte d’écoulement, en traction avec la diminution de la
taille des grains. Les résultats présentés en figure 1.11 sont obtenus pour un titane pur a température

ambiante, & une vitesse de déformation de 1072 s~! et pour trois tailles de grain.
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FiG. 1.11: Effet de la taille de grain sur la contrainte d’écoulement en traction d’un titane pur

La loi de Hall-Petch exprime cette dépendance de la contrainte par rapport a la taille de grain.
Elle relie la limite élastique macroscopique oy au diamétre moyen des grains d dans le domaine de
température suivant : T € [293 K, 1T].

ky (T)

Tang et al. [Tang et al., 2002] se sont intéressés & la détermination de ces paramétres a tem-

ory =oo(T) +

pérature ambiante pour différentes compositions d’un titane-aluminium. Le tableau 1.4 liste les
différentes valeurs de o et k.

TAB. 1.4: Paramétres de la loi de Hall-Petch pour différentes compositions de Ti-Al

Composition [% at.] oo [MPa] k, [MPa.m™ 2]

Ti-47Al 221 1.18
Ti-47A1-2.1Cr 222 1.28
Ti-47Al1-1.1C 261 2.22
Ti-47A1-0.4B 265 2.44

1.2.7 Bilan

Le titane et ses alliages présentent une variété importante de morphologie et une proportion de
phases en présence trés différente. L’addition d’éléments d’alliage ou encore les traitements ther-
momécaniques conduisent & une quasi-infinité de structures et conférent aux alliages de titane des
propriétés extrémement modulables. Les propriétés d’emploi du titane y sont fortement, liées. L’état
microstructural du matériau (taille de grain, éléments en insertion) ainsi que les conditions de char-
gement thermomécanique jouent un réle important sur la contrainte d’écoulement. Les phénoménes

régissant 1’écoulement plastique dépendent de la vitesse de déformation et de la température dans
lesquels le matériau est sollicité.
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1.3 Expertise du titane étudié : TAGV

1.3.1 Présentation générale

L’alliage de titane TA6V (norme francaise) ou Ti-6Al-4V (norme américaine) est lalliage le plus
couramment utilisé. Il représente A lui seul environ 50% du marché. De composition pondérale, 6%
d’aluminium et 4% de vanadium, le TA6V est un alliage biphasé & température ambiante. Il présente
un bon compromis entre résistance mécanique et ténacité en plus de son excellente résistance a la

corrosion.

1.3.1.1 Gamme d’élaboration

Le titane étudié est fourni par armée américaine sous la forme de cibles d’un diamétre de
57 mm et d’épaisseurs diverses.
Sous 'impulsion de son industrie de Défense, ’armée américaine a mené depuis une dizaine d’années
des travaux visant & baisser le prix du titane. Ces approches se sont attachées & réduire les cotits
de production pour arriver & des nuances de titane que l'on qualifie de “titane bas cott”.
La voie explorée a été celle des techniques de fusion qui permettent d’utiliser massivement les
déchets de titane comme matiére premiére. Ces développements ont abouti aux technologies de
fusion par faisceau d’électrons (Electron Beam-EB). Une représentation du procédé EB est donnée

dans la figure 1.12.

faisceaux d’électrons

approvisionnement
matiéres

bac d’affinage
(sole froide)

moule refroidi

par €au lingot ‘

Fi1G. 1.12: Principe du procédé de fusion par faisceau d’électrons EB

Ce principe de fusion permet 'utilisation de grande quantité de déchets de titane en raison du
mode d’introduction de la matiére premiére qui se fait par le biais d’un large canal dans lequel
la matiére est déversée. Cette technique apparait extrémement attractive pour la fabrication de

lingots exempts d’inclusion dangereuse car soit ces derniéres coulent au fond de la sole froide et
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sont piégées par la partie solide, soit elles flottent et sont un point de focalisation du faisceau qui
les détruit.
Un inconvénient de cette technique est la complexité des réglages de teneur en éléments d’addition
du fait du faisceau d’énergie qui favorise ’évaporation des métaux a faible tension de vapeur. Le
probléme est crucial pour 'aluminium. Par ailleurs, cette méthode énergétique est complexe et
cofliteuse en entretien.
Le lingot ainsi obtenu passe ensuite par différents procédés thermomécaniques de mise en forme.
Voici les différentes étapes d’élaboration de notre titane :
— laminage & chaud 1150°C du lingot pour former un bloc de 210 mm d’épaisseur, de 1030 mm
de largeur et de 3810 mm de longueur;
— découpe de trois sections, réchauffées & 940°C puis laminées pour obtenir trois plaques de 25,
38 et 64 mm d’épaisseur;
— deux recuits successifs des plaques ; 'un & 940°C pendant deux heures, 'autre & 760°C pendant
une heure;
— finition par rectification et découpe de cibles d’un diamétre de 57 mm et d’épaisseurs recensées
dans le tableau 1.5

TaB. 1.5: Epaisseur et quantité des cibles de TA6V fournies par 'armée américaine

Epaisseur [mm] 3 4 6 8 10 16 20
Quantité 2 2 5 4 3 3 3

1.3.1.2 Etat chimique

Les mesures quantitatives présentées dans ce paragraphe ont été obtenues & I'aide d’un micro-
scope électronique a balayage équipé d’un systéme de microanalyse EDS (Energy Dispersive Spec-
trometer) permettant de déterminer la composition chimique du TA6V par microanalyse élémentaire
de I’émission du rayonnement X. Les résultats obtenus sur un échantillon “brut de réception” sont

reportés dans le tableau 1.6.

TaB. 1.6: Composition chimique du titane d’étude (% massique)

Elément Ti Al Y 0 Fe C Mo Ni
Concentration 89.15 6.28 4.16 0.176 0.151 0.025 0.026 0.033

1.3.2 Analyse microstructurale

Le titane et ses alliages sont trés sensibles & leur processus d’élaboration. La microstructure,
fortement influencée par des paramétres comme le traitement thermomécanique ou la vitesse de
refroidissement, conditionne en tout premier lieu les propriétés mécaniques du titane. Il apparait

donc important de connaitre I’état métallurgique de notre titane.
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1.3.2.1 Gamme d’élaboration

Pour toute observation au microscope de la surface d’un échantillon, que ce soit optique ou
électronique, la préparation de la surface en question est trés importante.
Le mode opératoire décrit ci-dessous doit étre entrepris avec le plus grand soin et adapté, si besoin,
selon I'état thermomécanique des échantillons. L’adaptation éventuelle concerne les temps de po-
lissage et d’attaque et non la nature des produits et leurs proportions. Cette procédure a donné de
trés bons résultats pour notre TAGV :

— trongonnage sous eau de I’éprouvette a 'aide d’une micro-tronconneuse;

— polissage mécanique sous eau et sur papier abrasif de granulométrie décroissante jusqu’au
grade 1200

— polissage diamant sur un tissu en nylon avec une pate diamantée (9, 6 et 3 microns) jusqu’au
poli miroir ou disparition totale des rayures visibles & l'oeil nu;

— polissage de finition réalisé & 'OPS (granulométrie 0,5 pum) sur un drap en feutre;

— attaque chimique pour révéler la microstructure. Deux réactifs ont été employés :
Composition chimique 1 (temps d’attaque de 3 min) : HF : 4 ml, HNOj3 : 8 ml, HoO : 500 ml.
Composition chimique 2 (temps d’attaque de 40 s) : HF : 2 ml, HNOg3 : 4 ml, HoO : 94 ml.
Ces deux réactifs d’attaque permettent d’obtenir un bon contraste entre les différentes phases,

a la fois en microscopie optique et en microscopie électronique a balayage.

1.3.2.2 Observations en microscopie optique

Comme expliqué précédemment, les échantillons de titane ont été fournis par ’armée américaine
sous la forme de cibles de 57 mm de diamétre et d’épaisseurs diverses.
La figure 1.13 présente ’état microstructural d’un échantillon de TA6V dans trois directions ortho-

gonales. L’échelle est identique sur les trois photographies.
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Fia. 1.13: Micrographies optiques de la structure de la cible dans trois directions orthogonales

Les micrographies révélent une microstructure biphasée lamellaire composée de colonies de lamelles
d’orientations différentes. On peut remarquer 'influence du laminage sur les micrographies 2 et 3 :
I’épaisseur des lamelles est réduite. Cette structure particuliére est dite de type Widmanstéitten avec
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des colonies de lamelles de phase a (en blanc) séparées par une phase 8 (en noir). La figure 1.14
schématise la formation de cette structure Widmanstétten dans le TA6V. C’est un refroidissement
lent dans la région biphasée (« + ) qui a permis la nucléation de la phase « & partir des joints de

grains de la phase 3 et sa croissance sous forme de lamelles.
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Fic. 1.14: Mustration de la formation de la structure Widmanstétten dans lalliage TA6V

On retrouve typiquement les résultats schématisés sur la figure 1.14 d’un grain 8 & lintérieur
duquel des colonies de lamelles « se sont formées (figure 1.15).

Les grandeurs caractéristiques (pourcentage des phases « et 3, taille de grain) des deux phases
sont les suivantes : 83% de phase a, 17% de phase 3, longueur de lamelle « : 10-30 um, épaisseur
a: ~ 6 pm et épaisseur 5 : ~ 1 um. Les proportions des deux phases ont été déterminées par
une technique d’analyse d’image. Cette analyse est faite & ’aide d’un microscope électronique &
balayage couplé & une caméra qui transmet les images numérisées & un ordinateur. L’image de la
microstructure est alors traitée pour améliorer le contraste entre les phases. On calcule ensuite le
pourcentage de phase présente en fonction des nuances de couleurs. A noter que ces observations
en métallographie optique du matériau n’ont pas mis en évidence la présence de ségrégations ou

d’inclusions dans la microstructure.
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F1G. 1.15: Micrographie d’un grain 8 a Uintérieur duquel des colonies de lamelles o se sont formées

1.3.3 Comportement mécanique macroscopique du TA6V

L’objectif de cette partie est de caractériser le comportement mécanique du TA6V dans un large
domaine de sollicitations. Nous noterons simplement ici que, dans le cadre d’expérience d’impact
conduisant & I’écaillage, phénoméne qui nous intéressera par la suite, le matériau subit & 1’échelle
macroscopique un cycle compression - traction a trés grande vitesse de déformation (typiquement
supérieure & 10° s~1). Avant de décrire le comportement du matériau pour de telles sollicitations
(section 1.4), nous nous intéressons tout d’abord a l'influence de la vitesse de déformation (dans un
domaine de 107° &4 10° s71) et de la température (comprise entre 0 et 1400 K) sur le comportement

en compression du TAGV a partir d’essais uniaxiaux recensés dans la littérature.

1.3.3.1 Comportement en compression

Le titane nous a été fourni sous forme de cibles numérotées et répertoriées pour un nombre
précis d’essais d’impact. Il nous était donc impossible de caractériser expérimentalement notre
titane par des essais de traction ou compression & différentes vitesses de déformation et différentes
températures.

Nous présentons ici des résultats répertoriés dans la littérature sur le comportement en compression
d’autres alliages de TA6V. Xue et al. [Xue et al., 2002], Khan et al.[Khan et al., 2004], Nemat-
Nasser et al. [Nemat-Nasser et al., 2001], entre autres, se sont intéressés a cette caractérisation
du TA6V en compression. Les courbes contrainte - déformation obtenues par différents auteurs a
température ambiante et pour deux gammes de vitesse de déformation, I'une 4 1073 s~'et 'autre
entre 2.10° et 6.10% s71, sont tracées en figure 1.16.

Du fait de I'influence plus ou moins importante des paramétres microstructuraux, due entre autre
aux différents modes d’élaboration des TA6V ainsi que leurs différents procédés thermomécaniques
de mise en forme, les valeurs des limites d’élasticité observées sur la figure 1.16 sont trés dispersées,
variant de 300 MPa dans une méme gamme de vitesse de déformation (10 s~!). On note une
saturation de la contrainte qui apparait trés rapidement. Le rapport contrainte de saturation sur
limite d’élasticité est faible en comparaison d’autres matériaux, notamment ceux & structure cubique

A faces centrées.
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F1Gg. 1.16: Courbes de consolidation du TA6V en compression a température ambiante pour
deux gammes de vitesses de déformation : 1073 et 103 s=!, [Khan et al., 2004, Xue et al., 2002,
Nemat-Nasser et al., 2001, Meyer, 1984, El-Magd et Abouridouane, 2003]

1.3.3.2 Influence de la vitesse de déformation

L’influence de la vitesse de déformation sur la limite d’élasticité du TA6V en compression a

été évaluée expérimentalement par de nombreux auteurs. Citons en plus des travaux effectués par
les auteurs de la section précédente ceux publiés dans [Follansbee et Gray, 1989, Wulf, 1979]. La

figure 1.17 illustre ces résultats obtenus dans la gamme de vitesse de déformation 104 - 2.10% s~ 1

et pour une déformation plastique de 0.04, & I'exception de Wulf qui a déterminé cette sensibilité

pour une déformation plastique de 0.1.

1600 MR IELELELLLLLY B LA ALY LAY B ALY IR LAY B LLLL B | ™
[} "
_ 1400 |- . £ -
IS A P i
% 1200 | ° °° .
c
g & 8 1
2 1000 - ° o .
\§ ® [Follansbee et Gray, 1989] 1
S 800 | m [Wulf, 1979 4
= A [Meyer, 1984] i
g X [Nemat-Nasser et al., 2001]
5 60 F o [Xue etal., 2002]
© O [El-Magd et Abouridouane, 2003] ]
400 PEETETTTY B ST R T BTSSR 1T BTSN P77 MR AR AT NS SR TTTT BTSSRI RS R T RS AR TTTT BTSRRI
10° 10° 107" 10* 10° 10

Vitesse de défo

rmation [s]

F1a. 1.17: Influence de la vitesse de déformation sur la limite d’élasticité du TA6V, [Wulf, 1979,

Follansbee et Gray, 1989, Nemat-Nasser et al., 2001, Meyer, 1984, Xue et al., 2002]
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La limite d’élasticité s’éléve rapidement avec la vitesse de déformation, de 250 MPa quand ¢ passe
de 107* & 5.10% s7!. La sensibilité moyenne de la contrainte & la vitesse d’écoulement calculée
dans cette gamme de vitesse est d’environ +40 MPa/décade. Cette augmentation est attribuée au
désancrage thermiquement activé des dislocations. Si nous reprenons I'expression du coefficient de
sensibilité & la vitesse de déformation défini dans la section 1.2.5.4, nous obtenons, pour cette gamme
de vitesse, une valeur de m égale & 0.014 pour 4% de déformation en compression. L’allure de la
courbe indique ensuite une transition de cette sensibilité : la vitesse de déformation a une influence
plus marquée sur la limite d’élasticité. La sensibilité moyenne passe alors & +340 MPa/décade et m
vaut 0.09. La vitesse de déformation critique pour cette transition hypothétique des mécanismes de
déformation vers le trainage visqueux (Zone IV de la section 1.2.5.1) est située au-dela de 5.10% s7.
Cette valeur est en accord avec les résultats publiés dans [Lee et Lin, 1998] (>10% s71).

Le TAGV est donc trés sensible & la vitesse de déformation mais cette sensibilité a tendance
& décroitre au cours de la déformation. Zhou et Chew [Zhou et Chew, 2002] publient des courbes
donnant I’évolution de la sensibilité & la vitesse de déformation en fonction de la déformation pour

quatre gammes de vitesse différentes (figure 1.18).
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F1Ga. 1.18: Influence de la déformation sur le coefficient de sensibilité & la vitesse de déformation

m = gllgi‘; pour quatre gammes de vitesse, [Zhou et Chew, 2002]

Nous observons une chute de la sensibilité & la vitesse de déformation de 0.016 & 0.004 quand &

passe de 0.02 & 0.1 pour une gamme de vitesse de I'ordre de 107% s~!. Cette tendance s’atténue

avec augmentation de la vitesse de déformation.

1.3.3.3 Influence de la température

Avant de décrire l'influence thermique sur la contrainte d’écoulement du TAG6V, nous nous
intéressons tout d’abord a I’évolution du module de cisaillement G en fonction de la température
T.

Des mesures ultrasonores effectuées par Wisniewski et al. [Wisniewski et al., 2004] sur un TA6V

donnent un module de cisaillement G décroissant de 42 & 33 GPa lorsque la température passe de
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373 4 737 K (figure 1.19). Dans cette gamme de température, le module d’Young FE varie entre 112

et 88 GPa pour un coefficient de Poisson oscillant autour de 0.33.
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F1G. 1.19: Influence de la température sur le module de cisaillement du TA6V, [Wisniewski et al.,
2004]

Lorsque la température augmente, le module de cisaillement tend & décroitre linéairement. Il est
alors possible de calculer un coefficient de décroissance linéaire de ce module correspondant a
9G =225 MPa.K ™.

De nombreux auteurs comme Majorell et al. [Majorell et al., 2002], Lee et Lin [Lee et Lin, 1998]
ou encore Meester et al. [Meester et al., 1975] se sont intéressés a I'influence de la température sur
la contrainte d’écoulement du TA6V. La figure 1.20 illustre leurs résultats pour une déformation
plastique inférieure & 5% et pour deux vitesses de déformation différentes : I'une & 1072 s~ et
lautre & 2.10° s~!. Une comparaison avec les travaux de Meyers et al. [Meyers et al., 1994] et
Harding [Harding, 1975] sur un titane pur est réalisée.

La température joue un role important sur la contrainte d’écoulement. Sa limite d’élasticité, élevée
a faible température, diminue lorsque l'activation thermique prend de l'importance. Pour ¢ =
1073 s71, un plateau athermique (Zone I de la section 1.2.5.1) est observé entre 650 et 800 K.
Il est néanmoins possible de calculer une sensibilité moyenne de la contrainte & la température pour
ces deux gammes de vitesses de déformation. A ¢ = 1073 s~ ! et 2.10% s71, elle est respectivement

d’environ -1.1 MPa/K et -0.875 MPa/K pour une déformation plastique inférieure a 5%.

1.3.4 Bilan

Le titane étudié (TA6V) présente une microstructure biphasée particuliére dite de type Wid-
manstétten. Cette structure est composée de colonies de lamelles de phase o séparées par une
phase (. Les moyens d’observation employés (microscope optique, MEB) n’ont pas révélé d’hétéro-
généités telles que des inclusions d’oxydes ou de carbures dans le matériau. Les sites potentiels de
nucléation des défauts sont donc restreints aux joints de grains ou aux hétérogénéités d’une taille

sub-micronique sans localisation particuliére.
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Fia. 1.20: Influence de la température sur la limite d’élasticité du TA6V pour deux vitesses de

déformation

: 1073 571 a4 2.10% s, [Lee et Lin, 1998, Majorell et al., 2002, Paton et al., 1973,

Combres et Blandin, 1995, Meester et al., 1975, Schroder et Duering, 1984]. Comparaison avec un
titane pur, [Harding, 1975, Meyers et al., 1994]

Dans le cadre d’expérience d’impact conduisant & 1’écaillage, le matériau subit un cycle de
compression - traction a trés grandes vitesses de déformation (au dela de 10° s™!). L’étude de

Iinfluence de la vitesse de déformation & partir d’essais uniaxiaux recensés dans la littérature a
établi une limite d’élasticité de 1350 MPa, & 10* s~ ! et 293 K, et une sensibilité & la vitesse de
déformation de l'ordre de +340 MPa/décade.
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1.4 Endommagement sous choc du titane

Synthése bibliographique

1.4.1 Introduction

L’endommagement et la rupture sous sollicitations dynamiques de matériaux tels que le titane
ont fait I'objet de nombreux travaux théoriques et expérimentaux. Différents dispositifs expérimen-
taux ont été créés permettant de générer au sein du matériau des déformations ou des vitesses de
déformations voulues. La figure 1.21 (donnée notamment dans [Curran et al., 1987]) définit les do-
maines de contraintes, déformations et vitesses de déformation atteints pour les différents dispositifs

recensés dans la littérature.

impact de plaque

i ..-essaig

= 6“'. .-
© O iy
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24.
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s
vitesse de déformation (5_1 )

Fig. 1.21: Domaine de contrainte, déformation et vitesse de déformation atteint par les différents
dispositifs expérimentaux, [Curran et al., 1987]

Les essais de type “impact de plaque” nous intéressent ici avec des vitesses de déformation de
lordre de 10° s~! et des contraintes pouvant atteindre plusieurs fois la limite élastique. Lorsqu’un
matériau est soumis & ce type d’essai, la propagation d’ondes de compression puis de détente peut
conduire & la mise en traction d’une partie de celui-ci. Pour des caractéristiques de chargement
particuliéres (amplitude, durée de 'onde, géométrie), un endommagement allant jusqu’a la rupture
du matériau, appelé écaillage, peut apparaitre.

La suite de cette section décrit dans un premier temps la méthodologie des essais d’impact
plaque/plaque. Les mécanismes physiques qui conduisent & V’écaillage & savoir la nucléation, la
croissance et la coalescence de microfissures sont ensuite décrits. Nous aborderons enfin une analyse
des résultats expérimentaux d’écaillage disponibles dans la littérature. L’effet de la température

ainsi que le seuil de rupture sont examinés.
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1.4.2 Application au cas particulier de I'impact plaque/plaque

Les parties suivantes décrivent le principe général d’un essai d’impact plaque/plaque ainsi que
les différents phénomeénes qui apparaissent. L’analyse d’un résultat expérimental classique pour
ce type d’essai, & savoir le profil de vitesse de face arriére, est présentée. D’autres techniques ex-
périmentales, comme ’utilisation d’une charge explosive ou d’un faisceau laser de haute énergie

engendrant ’endommagement et la rupture par écaillage, sont également présentées briévement.

1.4.2.1 Caractéristiques générales

L’essai d’impact plaque/plaque consiste & projeter (& une vitesse donnée Vimpact) une plaque
mince d’épaisseur L;, appelée impacteur, sur une plaque immobile plus épaisse appelée cible, d’épais-
seur L. et de diamétre égal a celui de I'impacteur (figure 1.22).

Vimpact.——w—

F1a. 1.22: Schéma de principe d’un impact plaque/plaque

De maniére générale, la cible et 'impacteur sont du méme matériau, leur épaisseur est choisie de

telle sorte que

L=< (1.2)

Lors d’un impact, une onde plane de compression est générée dans 'impacteur et la cible. Ces
ondes se réfléchissent en onde de traction sur les surfaces libres des plaques et se propagent I'une
vers l'autre. A leur croisement, une zone de la cible est mise en traction et si le niveau de contrainte
et le temps d’application des ondes sont suffisants, il y a endommagement, voire rupture de la
cible. La figure 1.23 montre une coupe selon le diamétre de cibles en alliage d’aluminium 7020-T6

récupérées apreés essais d’impact pour différents niveaux d’écaillage [Chevrier, 1998].

Afin de comprendre davantage les différents phénoménes qui conduisent & I’écaillage, les cas d’un
matériau parfaitement élastique, élastique avec rupture et plastique avec rupture, sont étudiés

successivement. Cette analyse va permettre d’introduire les principales notions et grandeurs relatives
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Fia. 1.23: Cibles en alliage d’aluminium 7020-T6 récupérées aprés des essais d’impact & différents

niveaux d’écaillage : de gauche & droite Vipmpaet = 150 m.s™1, L. = 10 mm; Vippaer = 256 m.s™1,

L, =10 mm; Vimpaer = 270 ms !, L, =10mm; Vimpact = 294 m.s~!, L. = 6 mm, [Chevrier, 1998]

aux essais d’impact plaque/plaque. Dans un souci de compréhension, ’hypothése d’un impact de
plaques semi-infinies est faite afin de s’abstenir de prendre en compte les effets de bords. Le probléme
est alors réduit & un probléme uni-dimensionnel de propagation d’ondes. Afin de décrire I’évolution
des deux structures entrant en contact, nous utiliserons le diagramme de Lagrange qui décrit dans
le plan (x,t) la propagation des ondes et leur influence en matiére de vitesse matérielle (vitesse de
la face arriére de la cible).?

Pour les trois diagrammes que nous présentons, les fleches noires correspondent & ’onde de choc
qui suit "impact, les fléches rouges & des ondes de compression et les bleues 4 des ondes de détente.
La vitesse de ces ondes est égale & la célérité longitudinale des ondes élastiques dans une plaque et

est donnée par

B E(l1-v)
cL = \/ P+ )0 —20) (1.3)

Intéressons-nous tout d’abord au cas simple d’'un matériau parfaitement élastique ne subis-
sant donc aucun endommagement et aucune rupture. Lors de 'impact & t = 0, une onde de choc se
propage de part et d’autre de la surface d’impact et fait passer progressivement toute ’épaisseur de
la cible et de 'impacteur d’un état initial au repos (état 0 et 0 respectivement) a l’état d’équilibre
sous choc 1 (compression & la pression pepoc) (figure 1.24). Chaque onde de choc se réfléchit sur les
surfaces libres des plaques en un faisceau d’ondes de détente assimilé ici & une onde unique (& ¢;
pour l'impacteur et & to pour la cible) ramenant ainsi progressivement la cible & une pression nulle
(état O et 0 ). En supposant le cas d’'un impact symétrique, c’est-a-dire vérifiant I’équation 1.2,
les deux faisceaux d’ondes de détente se croisent au centre de la cible (& t3) et cumulent leurs
influences respectives. Le matériau passe alors localement d’un état comprimé (pression pepoc) &
un état en tension (pression —penoc) (état 2). Cette zone en tension s’étend ensuite & l’ensemble
de I’épaisseur de la cible avant d’étre relaxée par les faisceaux d’ondes de compression issues de
nouvelles réflexions sur les surfaces libres... et ainsi de suite.

Le diagramme de droite de la figure 1.24 donne 1’évolution de la vitesse matérielle en surface libre

durant l'essai d’impact. Cette vitesse de face arriére est une fonction créneau d’amplitude Vippact

21’évolution de la vitesse de face arriére de la cible est détaillée dans la section 1.4.2.2.
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F1a. 1.24: Représentation simplifiée d’un impact plaque/plaque dans le cas d’un matériau parfaite-
ment élastique. Projection dans le diagramme de Lagrange (x,t) et profil de vitesse de face arriére,
[Roy, 2003, Suffis, 2004]

< correspondant au temps mis par I’onde élastique pour faire un aller-retour dans

A 2L
et de période =

la cible. l
La représentation du diagramme de Lagrange sur la figure 1.24 nous permet de définir deux para-
métres caractéristiques de la sollicitation :
— la durée de sollicitation sous choc At pec, €ncore appelée temps de chargement, noté t., qui
correspond au temps mis par ’onde pour effectuer un aller-retour dans I'impacteur. Elle est
directement liée & I’épaisseur L; de 'impacteur par la relation

2L;
t, = 1.4
=2 (1.4

— la pression de choc penoe qui, de la méme maniére, est directement liée & la vitesse d’impact
%mpact par

1
DPchoc = ipCLVvimpact (15)

Intéressons-nous maintenant au cas d’un matériau élastique avec rupture ne pouvant sup-
porter en tension une pression supérieure & la pression d’écaillage pecailiage- Le trajet des ondes
reste identique jusqu’au croisement des ondes de détente au centre de la cible (& t3) (figure 1.25).
La pression est cette fois limitée a la pression d’écaillage (état 2*). La rupture par écaillage n’est
cependant pas immeédiate dés le passage en tension mais demande un “certain” temps pour se pro-
duire (jusqu’a t4). Nous retrouvons ensuite des croisements successifs d’ondes de compression et

de détente dans les deux parties de la cible ainsi formeées.
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F1a. 1.25: Représentation simplifiée d’un impact plaque/plaque dans le cas d’un matériau élastique
avec rupture : diagramme de Lagrange et profil de vitesse de face arriére, [Roy, 2003, Suffis, 2004]

Concernant I’évolution de la vitesse matérielle en surface libre, son profil est & nouveau une fonction
créneau mais cette fois d’amplitude variant entre Vi, et Vimpact, et de période f—; correspondant
au temps mis par l'onde élastique pour faire un aller-retour dans 1’écaille formée.
Dans ce cas simplifié¢ d’interaction d’ondes élastiques, nous introduisons la notion de contrainte
d’écaillage o.. qui correspond & la contrainte pour laquelle une surface libre apparait dans le ma-
tériau et la notion de temps de chargement.

— 0¢c s'obtient en utilisant la formulation dite de Taylor [Speight et Taylor, 1986] a partir de la

vitesse de face arriére

1
Oecc = QPCL ‘Vimpact - szn| (16)

Cette formule n’est justifiée en premiére approximation que lorsque la contrainte d’écaillage
et la limite d’élasticité sous choc (limite élastique d’Hugoniot, notée oy ) sont du méme
ordre de grandeur.

— le temps de chargement correspond au temps entre le début de la premiére mise en tension

(a t3) et le moment de 'apparition de I'écaille (& t4/) est au plus égal & CLL
Intéressons-nous enfin au cas d’'un matériau plastique avec rupture. L’'onde générée par
limpact se décompose en une onde élastique (trait pointillé sur le diagramme de Lagrange de la
figure 1.26) et un faisceau d’ondes plastiques plus lentes (trait continu). Cette différence de vitesse
engendre un précurseur élastique noté P sur la figure 1.26 égal a la limite élastique d’Hugoniot.
Le centre de la cible se met alors sous tension au fur et & mesure que les ondes plastiques, qui

n’évoluent pas toutes & la méme vitesse, se croisent et le phénoméne d’écaillage apparait.
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F1a. 1.26: Représentation simplifiée d’un impact plaque/plaque dans le cas d’'un matériau plastique
avec rupture : diagramme de Lagrange et profil de vitesse de face arriére, [Roy, 2003, Suffis, 2004]

Le profil de la face arriére dans ce cas d’interactions d’ondes élasto-plastiques est détaillé dans la

section suivante sur un exemple de vitesse de face arriére expérimentale obtenue pour un alliage
TAGV.

1.4.2.2 Analyse de la vitesse de face arriére

Lors de I'impact, les ondes générées dans 'impacteur et la cible arrivent sur la surface libre provo-

quant un mouvement de vitesse v(t) de la matiére. Barker et Hollenbach [Barker et Hollenbach, 1972]
ont mis en place une technique de mesure de la vitesse de surface libre par interférométrie laser.
La figure 1.27 représente schématiquement ce systéme VISAR (Velocity Interferometer System for
Any Reflector).
Un exemple de profil de vitesse de surface libre d’une cible endommagée, fourni par 'armée amé-
ricaine, est donné sur la figure 1.28. Le premier petit plateau observé sur la courbe correspond &
la limite élastique d’Hugoniot. Nous observons ensuite un pic de vitesse, suivi d’une chute due a
la réflexion de I'onde qui va accélérer de nouveau la face arriére de la cible, d’ou le second pic de
vitesse observé.

Nous retrouvons sur la figure 1.28 certaines notions que nous avons évoquées précédemment : ¢, ~
t&P et Vimpact = Vinaz- De ces mesures, Romanchenko et Stepanov [Romanchenko et Stepanov, 1980]

proposent une formule permettant de retrouver la contrainte d’écaillage

CLV
c, +V

ch = P( )(V;nam - szn) (17)

en supposant que toutes les ondes du faisceau de tension arrivant en surface libre se propagent en
moyenne 4 la vitesse V. Afin de prendre en compte la portion du faisceau de détente ayant atteint

le plan d’écaillage mais rattrapé, car plus lent, avant la surface libre par la recompression créée par
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F1a. 1.27: Représentation schématique du banc d’interférométrie laser
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Fia. 1.28: Exemple typique d’évolution de vitesse de face arriére en présence d’écaillage obtenu
dans le cas du titane TAGV

la rupture au plan d’écaillage, un terme correctif est ajouté a ’équation 1.7 pour obtenir

6 1 1
UEC:USC(l—"_W(V_a)) (18)

ot 0 correspond a I’épaisseur de I’écaille, directement accessible par expérience. Dans le cas d'un

impact symétrique vérifiant I’équation 1.2, § est égal & %
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1.4.2.3 Autres moyens expérimentaux

Pour étudier ’endommagement et la rupture par écaillage, différentes techniques expérimentales
sont employées :
— limpact plaque/plaque, décrit dans la section 1.4.2.1, qui permet d’atteindre des pressions
de choc de quelques GPa & quelques 100 GPa pour des durées de choc de 'ordre de 0.1 us a
quelques micro-secondes selon le type de lanceur (& gaz comprimé, a poudre, & deux étages...) ;
— la technique de chargement par explosif qui utilise une détonation de charge explosive en
contact avec la cible pour propager une onde de compression. Le niveau de choc est similaire
& la technique d’impact plaque/plaque mais pour des durées de choc de l'ordre de quelques

10 ps pouvant ainsi générer de multiples plans d’écaillage dans la cible (figure 1.29);

F1a. 1.29: Cible multi-écaillée par chargement par explosif, [Rinehart, 1952]

— limpact d’un spot laser ou d’un faisceau d’électrons de haute énergie sur une zone localisée de
la cible, qui permet d’atteindre des niveaux de contraintes tout aussi élevés que les techniques
précédentes mais pour des durées de sollicitations ne dépassant pas quelques 0.1 ps. L’énergie
focalisée sur la cible sublime une infime épaisseur de celle-ci, ce qui engendre I’expansion d’un
plasma. La détente de ce plasma dans la direction de la cible crée une poussée qui génére un

choc pouvant provoquer Iécaillage (figure 1.30).

F1a. 1.30: Cible écaillée par impact laser, [Boustie, 1991]
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1.4.3 Meécanismes physiques de ’écaillage

[’étude des mécanismes conduisant & la ruine macroscopique d’un matériau par écaillage a fait
lobjet de nombreux travaux, comme ceux de Montheillet et Moussy [Montheillet et Moussy, 1986]
ou Curran et al. [Curran et al., 1987]. En fonction du matériau et du type de sollicitations, les
mécanismes d’endommagement et de rupture classiquement rencontrés dans la littérature sont la
rupture fragile par clivage et la rupture ductile résultant d’une intense déformation plastique locale.

La rupture fragile est caractérisée par I'absence de déformation au voisinage de la fracture.
Ce mode d’endommagement résulte de I’amorcage, la croissance et la coalescence de microfissures
accompagnés d’une faible déformation plastique principalement localisée en téte de fissure. La fi-

gure 1.31 de gauche présente ce type d’endommagement par microfissuration dans le fer Armco.

- ¥ .- .. . -
o

b 0 RTU 5 .

‘s Hey - - -

e o . >
: d tee -.

5 s el
i SRR LR |

e
625 pm =

Fia. 1.31: Faciés d’endommagement sous choc : figure de gauche, microfissuration fragile dans
le fer Armco; figure de droite, endommagement ductile sous forme de microvides observé dans
Paluminium 1145, [Curran et al., 1987]

La rupture ductile est caractérisée par une propagation dynamique de vides ou de trous pro-
voquée par de trés grandes déformations locales. Ce processus de rupture est similaire & celui des
matériaux dits “fragiles” décrit précédemment, & savoir amorcage des cavités, la croissance puis la
coalescence pour former la surface de rupture illustrée en figure 1.31 a droite.

Il est important de noter que selon le type de sollicitations thermomécaniques, I’endommagement
d’un matériau peut résulter de ces deux types de processus. On parle alors d’'un mode mixte ductile-
fragile. C’est le cas notamment du fer Armco qui, sous des conditions quasi-statiques, posséde
un mode d’endommagement ductile par croissance de vides, et sous chargement dynamique un
mode d’endommagement fragile sous forme de microfissures. La température joue également un
role important sur cette transition ductile-fragile. A partir de 573 K, le mode de ruine sous choc du
fer Armco repasse d’un état fragile a un état ductile. Klepaczko [Klepaczko, 1990] a étudié le role
de la température et de la vitesse de déformation sur cette transition et a établi des domaines de
prépondérance de tel ou tel mode d’endommagement (figure 1.32).

Dans le cas de notre alliage de TA6V, le mode d’endommagement, sous sollicitations dynamiques
est de type ductile, avec formation de micro-cavités. Dans les sections suivantes, nous décrirons
donc briévement les mécanismes physiques d’une rupture ductile conduisant & ’écaillage, & savoir

la nucléation des cavités, la croissance et la coalescence par bandes de cisaillement.
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F1a. 1.32: Domaines de prédominance des différents mécanismes de ruine en fonction de la tempé-
rature homologue pour deux vitesses extrémes de chargement, [Klepaczko, 1990]

1.4.3.1 Nucléation des cavités

L’amorcage de endommagement se manifeste par la création de microcavités (vides ou trous)
en des endroits privilégiés de la microstructure, initiée par une localisation des contraintes et des
déformations. Les sites de nucléation généralement observés sont des lieux d’hétérogénéités présents
dans le matériau. Ils peuvent étre de différents types comme par exemple des vides préexistants
(porosité initiale) résultant du mode d’élaboration du matériau. Les joints de grains et notam-
ment les points triples constituent aussi des sites favorables & la germination. Arrieta et Espinosa
[Arrieta et Espinosa, 2001] ont observé dans le cas d’un alliage de TA6V ’apparition de microvides
au niveau des joints de grains & linterface «/8 sous des conditions de chargement par impact
(figure 1.33).

F1a. 1.33: Micrographie d’une cible en alliage de titane TAGV écaillée par impact plaque/plaque &
Vimpact=251 m.s~! et & température ambiante. Apparition de microvides & I'interface a/3 (phase
B en blanc), [Arrieta et Espinosa, 2001]

Le glissement des joints favorise le processus de regroupement et de migration des lacunes

pouvant provoquer la formation de vides. La nucléation des cavités est enfin observée au niveau des
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particules d’éléments d’addition ou des inclusions. La particule étant généralement moins ductile que
la matrice, les sollicitations peuvent provoquer, par effet d’instabilité, une décohésion de I'interface
particule-matrice ou encore une fracturation de la particule, conduisant & la germination de vides.
Pour des matériaux qui contiennent peu d’inclusions, les sites de nucléation sont difficiles & identifier.
[’amorcage a lieu au niveau d’hétérogénéités sub-microscopiques telles que celles générées par le
blocage et I’empilement de dislocations. La germination qui en résulte est qualifiée alors d’homogéne,
[Curran et al., 1987].

1.4.3.2 Croissance et coalescence des cavités

La croissance de 'endommagement résulte de 'augmentation du nombre de cavités et de leur
taille, et s’opére par glissements plastiques avec de grandes déformations & proximité des défauts
décrits dans la section précédente. Une fois développées, les cavités voisines vont coalescer soit par
empiétement direct (rencontre “géométrique” de leurs parois), soit par localisation de la déformation
plastique suivant des bandes joignant deux cavités. Cette localisation de la déformation conduit &
la formation de bandes de cisaillement adiabatique (BCA) d’épaisseur variant de quelques pm &
quelques 100 um selon le type de matériau et de sollicitation, puis a la rupture de ce segment de
liaison séparant ainsi le matériau en deux parties. Le principal mécanisme de formation de BCA est
laugmentation de la température créée par la dissipation du travail de déformation plastique. Cet
échauffement adoucit alors le matériau dans une zone privilégiée qui constituera la BCA. Quant a la
rupture, elle se fait le plus souvent par microfissuration fragile qui prend naissance dans la bande.
On observe également la formation d’une chaine de cavités plus petite a l'intérieur de la bande
indiquant un mode ductile de rupture du segment de liaison. Les observations microscopiques dans
[Mescheryakov et al., 2000] d’une cible en alliage de titane TA6V écaillée révelent cette formation

et cette rupture par fissuration d’'une BCA entre deux cavités voisines (figure 1.34).

1.4.4 Reésultats expérimentaux disponibles

Le titane a fait I'objet de nombreuses caractérisations expérimentales d’endommagement sous
choc. Les résultats disponibles dans la littérature sur la rupture par écaillage s’attachent a dé-
terminer la contrainte macroscopique principale maximale en tension atteinte au moment de la
ruine, appelée tension d’écaillage. Les parties suivantes décrivent quelques résultats expérimentaux

disponibles sur cette contrainte dans le TAGV lors d’essais d’impact plaque/plaque.

1.4.4.1 Etude du seuil de rupture

La facon la plus commune de quantifier la rupture par écaillage est donc de déterminer la tension
d’écaillage assimilée & un seuil de rupture. Meyers et Aimone [Meyers et Aimone, 1983] donnent des
valeurs de cette contrainte & température ambiante pour différents matériaux ainsi que leur mode
de ruine (tableau 1.7).

Cette tension d’écaillage est généralement mesurée par interférométrie (section 1.4.2.2). L’ouverture
d’une fissure macroscopique dans le matériau provoque une réaccélération détectable sur la courbe
de vitesse de face arriére qui permet ensuite d’estimer cette contrainte d’écaillage par différentes

formulations (équations 1.6 et 1.8).
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F1G. 1.34: Bande de cisaillement entre deux cavités voisines observée dans le TA6V lors d’un essai
d’impact & Vimpact—446 m.s~! : formation & droite, rupture & gauche, [Mescheryakov et al., 2000]

TaB. 1.7: Tension d’écaillage et mode de ruine pour différents matériaux & température ambiante

Matériau  Tension d’écaillage [GPa] Mode de ruine

aluminium 1 ductile
fer 1.9 fragile
titane 2.2-3.7 mixte
tantale 4-6 ductile

Parmi les travaux publiés pour le TA6V, ceux présentés dans [Kanel et Petrova, 1981] donnent
I’évolution de la vitesse de face arriére en fonction de la vitesse d’impact. La figure 1.35 illustre les
résultats obtenus pour trois vitesses d’impact : 445, 600 et 700 m.s~! et pour des épaisseurs de cible
et d’'impacteur de 10 et 2 mm respectivement.

D’aprés la figure 1.35, un impact & 445 m.s~! ne génére aucun endommagement apparent, sans ré-
accélération prématurée de la surface libre de la cible, contrairement aux impacts & 600 et 700 m.s~!
qui eux provoquent ’endommagement. Le second pic de vitesse observé pour ces deux vitesses té-
moigne de la création d’une surface libre & l'intérieur du matériau qui va provoquer la réflexion de
Ponde expliquant cette réaccélération de la face arriére de la cible. De ces données, nous pouvons
dégager, en utilisant la formulation de Taylor (équation 1.6), une valeur de tension d’écaillage de

3.9 GPa pour une vitesse d’impact de 600 m.s~! qui correspond & une pression de choc de I’ordre
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F1G. 1.35: Evolution de la réponse en vitesse de surface libre dans le TAG6V obtenue pour trois
vitesses d’impact : 445, 600 et 700 m.s~!, [Kanel et Petrova, 1981]

de 8 GPa. Cette pression de choc est pilotée par la vitesse du projectile & 'impact et est donnée

par la relation suivante

Pchoc = p(CL + SU, C)vaC (19)

U, est la vitesse particulaire dans la cible comme schématisée sur la figure 1.36, elle est égale &
% si la pression dans la cible est égale & celle dans 'impacteur. Cette relation ne s’applique

que lorsque la cible et 'impacteur sont du méme matériau. S est un coefficient vérifiant la relation

Us = Co + SUp (1.10)

ou Us est la vitesse de 'onde de choc (figure 1.36) et Cy la vitesse de propagation de 'onde égale
a ,/%. Les différentes valeurs de Us et de U, publiées dans [Meyers, 1994] permettent de calculer

un coeflicient S égal & 0.767 pour le titane.

t<0 t=0
® | (Impact) t>0
v ® lv ® *V
?Usi 4P
= W
ANNRRARATNAN
@ ‘Usz ‘up2
(a) (b) (c)

Fi1a. 1.36: Séquence d’un impact plaque/plaque : a) 'impacteur est projeté & une vitesse V, b)
position & linstant de I'impact, c¢) position aprés l'impact avec propagation des ondes de choc,
[Meyers, 1994]
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Church et al. [Church et al., 2003] déterminent quant & eux, pour des épaisseurs de cible et
d’impacteur de 6 et 3 mm et pour une vitesse d’impact de 462 m.s~!, I’évolution de la vitesse

matérielle en surface libre représentée sur la figure 1.37.
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F1G. 1.37: Evolution de la vitesse de surface libre dans le TA6V pour une vitesse d’impact de
462 m.s~!, [Church et al., 2003]

D’aprés ce profil de vitesse, la formulation de Taylor permet de déterminer une tension d’écaillage
de 4.05 GPa pour une pression de choc de 6.4 GPa, soit une valeur de tension d’écaillage de 63%
de celle de pression de choc.

Enfin Mescheryakov et Divakov [Mescheryakov et Divakov, 2001] donnent des valeurs de tension
d’écaillage comprise entre 5.2 et 5.4 GPa pour des vitesses variant entre 500 et 550 m.s~! (soit 71%
de la valeur de pression de choc qui est de l'ordre de 7.3 GPa) et pour des épaisseurs de cible et
d’impacteur de 7 et 2 mm respectivement. La figure 1.38 illustre ’évolution de la vitesse de face
arriére obtenue pour une vitesse de 536 m.s™!.

Les valeurs des tensions d’écaillage annoncées dans [Mescheryakov et Divakov, 2001] sont évaluées

sur la base de la formulation de Taylor.

1
Oec = §PC |Vmaz - Vm1n| (111)

avec I

C=_ % (1.12)

L. L

L. et L; sont les épaisseurs respectives de la cible et de 'impacteur, c¢§ et ¢} les célérités longitu-
dinales des ondes dans la cible et dans 'impacteur. Va0, Vinin €t t2 sont directement déterminés
a partir du profil de vitesse de face arriére. Ces paramétres sont représentés sur la figure 1.39 qui
illustre 1’évolution de la vitesse de surface libre dans le cas du TA6V pour un impact & 491 m.s™ .
Nous pouvons remarquer une différence de profil entre les deux derniéres figures (figure 1.38 et
1.39), notamment au niveau de la zone B répertoriée sur la figure 1.39. Les auteurs expliquent cette

différence par une transformation de phase qui se produit lors du choc.
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F1G. 1.38: Evolution de la réponse en vitesse de surface libre dans le TA6V obtenue pour une vitesse
de 536 m.s~!, [Mescheryakov et Divakov, 2001]
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F1G. 1.39: Profil de vitesse de face arriére dans le TAG6V pour une vitesse d’impact de 491 m.s~!,

[Mescheryakov et Divakov, 2001]

La zone A (figure 1.39) correspond & une transformation de phase a en phase w et la zone B a la
transformation inverse w — «. Sur la figure 1.38, ’écaillage apparait donc avant la transformation
de phase a l'inverse de la figure 1.39.

La nature exacte et la structure de cette phase w, étudiées par de nombreux auteurs, sont
encore controversées. Cette phase a été décrite comme étant de maille cubique géante complexe
(équivalente & 27 mailles 3) ou encore de maille hexagonale compacte. Dans le cas du titane pur
(100% «), Papparition d’une phase w a été mise en évidence dans [Sikka et al., 1982] & haute

température. La présence de phase w dans le matériau provoque une amélioration de la résis-



CHAPITRE 1. ENDOMMAGEMENT DYNAMIQUE PAR ECAILLAGE DU TITANE 43

tance mais une baisse de ductilité. Toujours dans le cas du titane pur, Gray III [Gray III, 1998]
et Kutsar et al. [Kutsar et al., 1982] publient un niveau de contrainte sous choc de début de
transformation @ — w de Pordre de 10.4 GPa et 11.9 GPa respectivement. Concernant main-
tenant le TAGV, les avis sur cette transformation sont controversés. Mescheryakov et Divakov
[Mescheryakov et Divakov, 2001] publient un niveau de contrainte de transformation de 2.95 GPa.
Arrieta et Espinosa [Arrieta et Espinosa, 2001] obtiennent un profil de vitesse de face arriére simi-
laire & la figure 1.39 (zone A et B), et suggérent l'existence d’une transformation de phase. Mais
leurs observations microscopiques sur des cibles aprés impact n’ont pas révélé de phase w résiduelle
dans la microstructure, peut-étre due a la transformation inverse w — a. Quant & d’autres auteurs,
notamment Kanel et al. [Kanel et al., 2003] et Gray III [Gray III, 1990], leurs expérimentations ne
révélent aucun signe de cette transformation de phase sous choc.

1.4.4.2 Effet de la température

L’effet de la température, principalement de la température initiale, est trés important dans
I’étude du phénomeéne d’écaillage. Les travaux de Golubev et al. [Golubev et al., 1983] ont été
consacrés a ce sujet pour différents matériaux et pour des températures initiales comprises entre
77 et 1073 K dans une configuration d’impact plaque/plaque avec un temps de chargement de
1.3 ps. Les résultats synthétisés dans [Chevrier et Klepaczko, 1999] pour certaines nuances d’acler,
de fer, de nickel, de cuivre et de titane sont représentés sur la figure 1.40 sous la forme : contrainte

d’écaillage en fonction de la température homologue.

10 T T T T T T T
| Acier |
—— Titane
8 —<—— Nickel T

| ———— Cuivre i
—o—Fer
6 -
- \A -
x/x\ \

4 X\

/ A\\X. ]

Contrainte d'écaillage [GPa]

0.0 0.1 0.2 0.3 0.4 05 0.6 0.7 0.8
Température homologue

FiG. 1.40: Contrainte d’écaillage en fonction de la température homologue d’essai pour différents
matériaux, [Chevrier et Klepaczko, 1999]

Bien que les données expérimentales soient peu nombreuses, il est néanmoins possible d’établir,
dans le cas de l'écaillage, des domaines de prépondérance de tel ou tel mécanisme physique qui
gouvernent la rupture dynamique aux différentes températures. Nous remarquons que pour les

résultats obtenus & basse température (inférieure & 0.2 T'), les tendances différent selon le matériau.
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Chevrier [Chevrier, 1998] propose une courbe typique donnant 1’évolution de la tension d’écaillage

et du mode de ruine en fonction de la température (figure 1.41).

\*D\épendance réelle,/fbrsque
clivage et plasticité- coexistent

Si la plasticité domine

\
Si le clivage domine

Contrainte d'écaillage

Ttransition
Température homologue

Fia. 1.41: Courbe donnant la contrainte d’écaillage en fonction de la température homologue pour
un matériau type, [Chevrier, 1998]

Dans le cas du TA6V, Arrieta et Espinosa [Arrieta et Espinosa, 2001] se sont intéressés a I'in-
fluence de la température sur la contrainte d’écaillage dans une configuration d’impact plaque/plaque.
Les auteurs obtiennent pour 588 et 786 K des contraintes d’écaillage de 4.47 et 4.30 GPa res-
pectivement pour des épaisseurs de cible et d’impacteur de 7.6 et 3.5 mm et des vitesses d’im-
pact de 417 et 594 m.s~!, soit une sensibilité de la contrainte d’écaillage & la température de
-0.86 MPa/K. Ces résultats sont répertoriés sur la figure 1.42 en incorporant ceux publiés dans
[Mescheryakov et Divakov, 2001] et [Me-Bar et al., 1987] & température ambiante. Une comparai-
son avec les travaux de Kanel et al. [Kanel et al., 2003] sur un titane pur et un titane o +
(Ti-6-22-22S) est faite.

1.4.5 Bilan

L’étude du phénoméne d’écaillage peut étre réalisée par différentes techniques dont la plus
connue est 'impact plaque/plaque. Elle consiste & projeter & une vitesse donnée une plaque mince
(impacteur) sur une plaque immobile plus épaisse (cible). Lors de 'impact, une onde de compression
est générée dans I'impacteur et la cible. Ces ondes se réfléchissent en onde de traction sur les surfaces
libres, et & leur croisement le matériau est mis en traction. Si le niveau de contrainte et le temps
d’application de 'onde sont suffisants, il y a rupture de la cible. Les mécanismes qui conduisent &
cette rupture finale sont :

— lamorcage de microfissures ou de cavités autour d’hétérogénéités présentes dans le matériau

par décohésion particule/matrice;

— la croissance de ces microdéfauts sous I'action de la contrainte appliquée;
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F1a. 1.42: Influence de la température sur la contrainte d’écaillage pour trois nuances de titane :
TAGV, titane pur, Ti-6-22-22S

— la coalescence par localisation de la déformation plastique et par cisaillement adiabatique pour
former la fissure macroscopique.

La maniére la plus commune de quantifier la rupture par écaillage est de déterminer la contrainte ma-

croscopique principale maximale en tension atteinte au moment de la ruine. Cette tension d’écaillage

est généralement calculée & partir de I’évolution de la vitesse de surface libre de la cible.
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1.5 Conclusions

Ce chapitre donne tout d’abord une vue d’ensemble de la caractérisation générale du titane
et de ses alliages. Les diverses morphologies ainsi que les différences de proportion des phases
en présence, dues en autre a 'addition d’éléments d’alliage et des traitements thermomécaniques,
conduisent & une quasi-infinité de structures et conférent aux alliages de titane des propriétés
extrémement modulables. Le titane étudié, le TA6V (6% d’aluminium et 4% de vanadium), présente
une microstructure biphasée a+ 5 de type Widmanstétten. Cette structure est composée de colonies
de lamelles de phase a séparées par une phase 3. Les observations microscopiques du matériau initial
ont établi qu’il s’agit d’un matériau exempt de fortes hétérogénéités telles que des inclusions, des
particules de seconde phase ou encore des défauts dus au procédé d’élaboration.

Le comportement mécanique général du TA6V a ensuite été étudié en profondeur. L’étude
d’essais uniaxiaux trouvés dans la littérature a établi une limite d’élasticité de 1350 MPa et une
sensibilité & la vitesse de déformation de 'ordre de +340 MPa/décade au-dela de 10* s™! et & tem-
pérature ambiante. L’adoucissement thermique a également une forte influence sur le comportement
a grande vitesse de déformation, de l'ordre de -0.875 MPa/K pour une vitesse de déformation de
2.10% s~ 1.

En ce qui concerne 'endommagement sous choc du TA6V, les mécanismes physiques conduisant
a la ruine macroscopique d’un matériau par écaillage sont ’amorcage, la croissance et la coalescence
de cavités. Ces étapes peuvent coexister dans le temps. La microstructure et plus particuliérement
la répartition des hétérogénéités dans le matériau jouent un roéle important dans ’étape d’amor-
cage. Le TA6V étant exempt de fortes hétérogénéités, les joints de grains et notamment les points
triples constituent des sites favorables & la germination. L’étape de coalescence fait intervenir des
mécanismes variés tels que le cisaillement adiabatique ou la fissuration.

L’étude des résultats expérimentaux disponibles dans la littérature sur la rupture par écaillage
lors d’impact plaque/plaque donne une tension d’écaillage, assimilée & un seuil de rupture, comprise
entre 3.9 et 5.2 GPa pour des pressions de choc variant de 6.4 & 8 GPa, soit une valeur de tension
d’écaillage de 1'ordre de 60% de celle de pression de choc. Ces valeurs ont été obtenues a partir
des profils de vitesse de face arriére mesurés par interférométrie. Cette dispersion s’explique par les
différentes nuances de TA6V utilisées par les auteurs et par les différentes formulations employées
pour définir la tension d’écaillage. La température initiale joue également un réle important sur
la contrainte d’écaillage. Nous avons relevé une sensibilité de cette contrainte a la température de
-0.86 MPa/K.

1.6 Synthése

En résumé, dans ce chapitre, ont été abordés successivement les thémes suivants :

— la description des propriétés et des caractéristiques générales du titane aussi bien du point de
vue de la métallurgie, des diverses morphologies que du comportement mécanique général du
titane et de ses alliages;

— Dlexpertise de I’état métallurgique et du comportement mécanique dans un large domaine de
sollicitations de notre titane d’étude : le TA6V ;

— lanalyse du principe général d’un essai d’impact plaque/plaque, des mécanismes physiques

conduisant a l’écaillage, et des résultats expérimentaux disponibles dans la littérature.



Chapitre 2

Etude expérimentale sous choc du TA6V

2.1 Introduction

Ce chapitre est consacré aux essais expérimentaux d’impact plaque/plaque que nous avons
réalisés sur un alliage de titane : le TA6V. Cette technique permet d’étudier 'endommagement et
la rupture par écaillage d’'un matériau. L’écaillage a fait 'objet de nombreux travaux théoriques et
expérimentaux. Les mécanismes qui conduisent & la rupture finale sont aujourd’hui bien identifiés.
La premiére partie de ce chapitre consiste en une description compléte du lanceur & gaz implanté
au Laboratoire de Physique et Mécanique des Matériaux (LPMM) de Metz qui permet d’effectuer
des essais d’impact plaque/plaque. Les vitesses d’impact atteintes avec ce type de lanceur sont
comprises entre 10 et 600 m.s L.

La deuxiéme partie de ce chapitre concerne les résultats expérimentaux obtenus sur le TA6V. Ces
résultats sont présentés sous la forme d’une courbe donnant I’évolution de la contrainte d’écaillage
en fonction du temps de chargement. A partir de ces points expérimentaux, il est possible de
déterminer les constantes de critére de Klepaczko.

La derniére partie est entiérement consacrée aux observations en microscopie électronique & balayage
du faciés de rupture. Les processus connus d’amorcage, de croissance et de coalescence de cavités

sont identifiés et décrits.

47
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2.2 Moyens expérimentaux

Les parties suivantes décrivent le dispositif expérimental implanté par Chevrier et Klepaczko
[Chevrier et Funfrock, 1994, Chevrier, 1998] au LPMM. Plusieurs raisons ont motivé le laboratoire
au choix d’un lanceur & gaz. Lintérét de cette technique est de permettre des essais bien controlés
(amplitude de l'onde de choc, forme de 'onde, durée du chargement) avec une excellente reproduc-
tibilité. Les expériences sont sures et conduites par un petit nombre d’opérateurs. De plus, pour des
raisons de sécurité, il est impossible d’implanter un autre type de lanceur, & explosif par exemple,
sur un campus universitaire. Le fonctionnement global du lanceur & gaz ainsi que les principales

mesures réalisables sont détaillés.

2.2.1 Description du lanceur a gaz

Le LPMM dispose d’un lanceur & gaz caractérisé par une longueur de tube de lancement de
2.88 m, un diameétre de projectile de 57 mm qui conditionne la propagation d’une onde plane
unidirectionnelle dans la cible, et une pression de fonctionnement de 250 bars qui permet d’atteindre
des vitesses d’impact de I'ordre de 600 m.s~'. Une vue 3D extérieure de ce lanceur présentée en
figure 2.1 permet de situer les différents sous-ensembles décrits par la suite.

récupérateur

alimentation en azote

cuve porte-cible

pompe a vide

réservoir haute pression

tube de lancement
déclencheur

FiG. 2.1: Vue 3D extérieure du lanceur & gaz implanté au LPMM

Commengons tout d’abord par le projectile. Il est composé de deux parties : un corps en
matiére plastique et 'impacteur (figure 2.2). Le corps du projectile est réalisé en matiére plastique
(Delrin) pour son excellent coefficient de frottement, sa résistance mécanique élevée et sa bonne
usinabilité. Le corps du projectile est creux, usiné & partir d’un tube extrudé de diamétres intérieur
et extérieur respectivement de 50 et 60 mm. Le choix d’un diamétre intérieur de 50 mm est fait
de fagon & minimiser la surface de contact impacteur/corps pour que 'onde réfléchie sur la surface
libre de 'impacteur ne soit pas modifiée au cours de son évolution. Il faut néanmoins conserver une
certaine résistance mécanique et une rigidité du corps pour qu’il ne s’éclate pas dans le tube de
lancement. L’étanchéité entre le corps et le tube est assurée en respectant la cote précise de 57 mm

pour le diamétre extérieur. L'une de ses extrémités est fermée par un bouchon en plastique, sur
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Pautre est collé I'impacteur généralement du méme matériau que celui & étudier. La masse moyenne
d’un tel projectile est de 250 g.

Diamétre 57 mm Vimpact—e

‘;eupe[o;d np s410D

F1a. 2.2: Schéma du projectile constitué d’un corps en Delrin et de I'impacteur

Ce projectile est placé a une extrémité du tube de lancement au niveau du réservoir haute

pression. Un déclencheur est ensuite vissé & 'arriére de ce réservoir pour permettre le chargement
du projectile. Le principe de fonctionnement du déclencheur est décrit en figure 2.3.

Piston 1 Piston 2

RESERVOIR. HAUTE FRESSION

I

7
/

CHAMEBRE
BASSEPRESSION

, AN romcTLE
A T | < TN

%
/4

F1a. 2.3: Principe de fonctionnement du déclencheur, [Chevrier, 1998]

La mise sous pression de la chambre A par Uorifice 1 fait avancer le piston 1. Deux autres chambres B
et C sont alors créées. L’orifice 1 est ensuite fermé pour maintenir la pression dans la chambre A et
éviter ainsi que le piston ne recule. La mise sous pression de la chambre C fait avancer le piston 2
qui vient boucher les ouies de communication entre le réservoir haute pression D et le tube de
lancement, et fait légérement avancer le projectile. L’air de la chambre C est évacué. Les pompes
a vide sont ensuite actionnées afin de faire le vide dans le tube de lancement et par la méme
occasion dans la cuve porte-cible et dans la cuve de récupération (ces deux sous-ensembles sont

décrits un peu plus loin). Les essais d’impact plaque/plaque sont effectués sous vide afin d’éviter
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d’une part que le projectile crée, en se déplagant, une colonne d’air dans le tube de lancement
pouvant décrocher prématurément la cible qui est placée & 'autre extrémité du tube de lancement
(la fixation de la cible sera traitée en détail par la suite), et d’autre part pour obtenir des vitesses
d’impact supérieures & celle du son.

Une fois le vide obtenu (la valeur du vide couramment utilisée pour ces expériences est de 'ordre
0.58 Torr soit 0.77 mbar obtenue en 20 minutes environ), le réservoir D est mis sous haute pression.
Ce réservoir peut contenir 13 litres d’azote a une pression de fonctionnement maximale de 250 bars.
[’alimentation se fait & partir d’une bouteille d’azote. La figure 2.4 déterminée expérimentalement
dans [Chevrier, 1998] donne la vitesse du projectile en sortie du tube de lancement en fonction du

rapport pression de tir sur masse du projectile pour des essais sous vide.
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Pression [bar] / Masse du projectile [g]

Fia. 2.4: Courbes expérimentales donnant I’évolution de la vitesse du projectile en fonction du
rapport pression/masse, [Chevrier, 1998]

Le tir s’effectue enfin en mettant la chambre B sous pression et en ouvrant simultanément Iorifice 2.
Le piston 1 recule, entraine le piston 2 et la haute pression s’engouffre rapidement dans le tube de
lancement du fait de la forme conique et du montage coulissant du piston 2 par rapport au piston 1.
Le projectile est alors propulsé dans le tube de lancement et vient impacter la cible qui se trouve
a la sortie du tube dans la cuve porte-cible. La cible est maintenue dans un dispositif appelé
“porte-cible” par trois plots en plexiglas par simple pression, de fagon & n’opposer aucune résistance
au moment de 'impact. Ce porte-cible posséde six degrés de liberté qui permettent d’obtenir un
trés bon réglage du parallélisme entre la face avant du projectile et la face impactée de la cible.
Une photographie de ce dispositif est présentée en figure 2.5. Entre le dispositif et 'extrémité du
tube de lancement, nous observons le systéme optique de mesure de vitesse de projectile que nous

décrirons par la suite (figure 2.5).

Afin de stopper le projectile et la cible aprés le choc sans générer de dommages autres que ceux

causés par I'impact, un récupérateur rempli de chiffons est placé a 'arriére du canon derriére la
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Fic. 2.5: Photographie du dispositif porte-cible

cuve porte-cible. On notera ici que le corps du projectile en Delrin se fragmente & 'impact.
Comme constaté sur la figure 2.5, le montage est équipé d’un systéme de mesure de vitesse du
projectile implanté dans la cuve porte-cible. Ce systéme optique est greffé sur un embout placé a

Pextrémité du tube de lancement juste avant le porte-cible, comme schématisé sur la figure 2.6.
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Fic. 2.6: Systéme optique de mesure de vitesse du projectile

Trois couples laser/photodiode espacés de 50 mm chacun permettent de mesurer le temps mis par
le projectile pour parcourir la distance inter-faisceaux et d’en déduire la vitesse et 'accélération du
projectile. Cette vitesse donne accés A la contrainte générée dans la cible par la formulation décrite
dans la section 1.4.2.1 (équation 1.5). En plus de ce systéme de mesure de vitesse, la cuve porte-cible
posséde un hublot transparent qui permet le passage du faisceau laser du systéme d’interférométrie.
Ce systéme, qui permet de suivre ’évolution de la vitesse de la surface libre de la cible, a été décrit
dans le chapitre 1 en section 1.4.2.2.
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2.2.2 Synoptique d’un essai type

La figure 2.7 présente les différentes étapes réalisées au cours d’un essai d’impact plaque/plaque,
de la préparation du projectile aux observations au microscope. Une attention particuliére est portée
a la préparation du projectile (usinage du diamétre extérieur du corps de projectile et collage de
limpacteur), a la découpe et au polissage de la cible impactée pour permettre de bonnes observations

microscopiques.

PREPARATION DU PROJECTILE
Usinage du corps en Delrin
Collage de I'impacteur

Séquence de tir

X
CHOIX
Pression de tir
Epaisseur d’impacteur

¥

TIR SOUS VIDE

h 3

MESURE DE LA VITESSE D’IMPACT | Niveau de contrainte génére

h 3

RECUPERATION DE LA CIBLE

DECOUPAGE puis POLISSAGE
de la cible smivant un diametre

¥
OBSERVATION
au microscope optique Niveau d’endommagement
au microscope électronique a balayage | Meécanismes physiques d’écaillage

COURBE Critéres d’endommagement
Contraimnte d’écaillage-temps de chargement | et de rupture

FiG. 2.7: Organigramme d’un essai type
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2.3 Présentation des résultats expérimentaux

Dans les parties suivantes, sont présentés les résultats expérimentaux d’impact plaque/plaque
relatifs au matériau étudié (le TA6V) sous la forme d’une courbe donnant I’évolution de la contrainte
d’écaillage en fonction du temps de chargement. Les difficultés rencontrées lors de la conception et
de la mise au point de Iinterférométrie ne nous ont pas permis d’enregistrer les profils de vitesse de
surface libre. L’hypothése du cas d’'un matériau parfaitement élastique est donc faite. La formulation
de Taylor permet alors de calculer directement la contrainte d’écaillage et le temps de chargement &
partir de la vitesse d’impact et de ’épaisseur de I'impacteur. A partir de ces points expérimentaux,

il est ensuite possible de déterminer les constantes du critére de Klepaczko que nous détaillerons.

2.3.1 Contrainte d’écaillage - temps de chargement

La méthode utilisée pour obtenir la courbe contrainte d’écaillage - temps de chargement, que
nous appellerons par la suite courbe d’écaillage, s’appuie sur les deux parameétres d’essai (Vimpact €t
L;) et sur une étude de la cible aprés essai. La formulation de Taylor décrite dans la section 1.4.2.1
du chapitre 1 dans ’hypothése du cas parfaitement élastique nous donne un temps de chargement

et une contrainte d’écaillage vérifiant respectivement les relations

2L,
te = 2.1
- 2)
et
1
Oec = Pchoc = §pCLVvimpact (22)

Cette derniére formule n’est justifiée que lorsque la contrainte d’écaillage et la limite d’élasticité
sous choc (o, gr) sont du méme ordre de grandeur. Nous chercherons donc par la suite & déterminer
cette contrainte pour un niveau d’initiation de 'endommagement dans la cible. La vitesse d’impact
est ajustée aprés chaque tir afin de s’approcher du seuil d’initiation.

Nous fixons tout d’abord une épaisseur d’impacteur L;, ce qui revient & imposer un temps de char-
gement ¢, dans la cible donnée par I’équation 2.1. L’épaisseur de la cible est égale au double de celle
de I'impacteur ou s’en approche afin de localiser le plan d’écaillage au milieu de la cible. Plusieurs
essais d’impact plaque/plaque a épaisseur L; constante ont été réalisés en faisant varier la vitesse
d’impact Vimpact, donc la pression de choc pepoe donnée par I’équation 2.2. Aprés chaque essai, la
cible impactée est récupérée et découpée selon un rayon. La section est alors polie et éventuellement
attaquée chimiquement de fagon & révéler la microstructure du matériau en microscopie optique. Le
mode opératoire de la préparation de surface pour toute observation au microscope a été détaillé
en section 1.3.2.1 du chapitre 1. La section est ensuite observée au microscope afin de déterminer

le niveau d’endommagement. Quatre niveaux d’endommagement sont définis :

absence d’écaillage : aucune microcavité ou microfissure visible avec un grossissement
x1000;

— initiation : présence de microdéfauts dispersés dans la section;

— écaillage : formation d’une fissure macroscopique par liaison des microdéfauts, figure 2.8 ;

— écaillage avancé voire complet : allant de la fissure importante & 'ouverture compléte de

la cible, figure 2.9.
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FiG. 2.8: Ecaillage d’une cible de TA6V, Vimpact= 300 m.s~ !, L;= 10 mm

FiG. 2.9: Ecaillage avancé d’une cible de TA6V, Viypact= 370 m.s~ !, L;= 6 mm

En fixant L; et en faisant varier Vimpact, il est possible de déterminer une vitesse d’impact limite et
donc la pression de choc pour laquelle I’écaillage intervient. La contrainte d’écaillage o.. est alors
égale & la pression de choc correspondante. Nous noterons ici que la détermination de cette vitesse
d’impact limite a été difficile du fait du faible nombre de cibles et d’impacteurs fournis par ’armée
ameéricaine (22 cibles fournies d’épaisseur variant de 3 & 20 mm, tableau 1.5 chapitre 1, soit au total
11 essais d’impact plaque/plaque).

Les tirs effectués pour le TA6V sont résumés dans le tableau 2.1. Le temps de chargement et
la contrainte d’écaillage sont déterminés grace aux équations 2.1 et 2.2 respectivement. Le niveau
d’endommagement est également indiqué. L’impacteur et la cible sont du méme matériau (TAGV).

TAB. 2.1: Résultats des tirs effectués sur Palliage de titane TA6V

Tirn® L; [mm] L [mm] Vippeer [m/s] te [us] ocec [GPa] Niveau
Til 3 6 420 0.9 5.58 absence d’écaillage
Ti2 3 6 429 0.9 5.70 initiation
Ti3 4 8 460 1.3 6.11 écaillage complet
Ti4 4 8 391 1.3 5.19 absence d’écaillage
Tib 6 10 370 1.9 4.91 écaillage avancé
Ti6 6 16 360 1.9 4.78 écaillage avancé
Ti7 6 16 348 1.9 4.62 initiation
Ti8 8 16 340 2.66 4.52 écaillage avancé
Ti9 8 20 322 2.66 4.28 initiation
Til0 10 20 300 3.3 3.98 écaillage
Till 10 20 291 3.3 3.86 initiation

La figure 2.10 présente I’évolution de la contrainte d’écaillage en fonction du temps de charge-

ment, ainsi que les différents niveaux d’endommagement observés.
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F1G. 2.10: Evolution de la contrainte d’écaillage en fonction du temps de chargement pour lalliage
de titane TA6V

La figure 2.10 illustre de maniére évidente la dépendance de la contrainte d’écaillage au temps
de chargement et a l'intensité du choc. Cette contrainte est comprise entre 3.86 et 5.7 GPa pour des
temps de chargement entre 0.9 et 3.3 us. Ces résultats expérimentaux montrent que la contrainte
critique d’écaillage est d’autant plus élevée que le temps de chargement est court, ce qui permet
d’interpréter la rupture par écaillage comme un processus cumulatif. Nous observons également que,
pour un méme temps de chargement mais des vitesses d’impact de plus en plus élevées, le niveau
d’endommagement devient plus important. A partir de ces points expérimentaux, nous pouvons
déterminer, par la méthode des moindres carrés, la valeur des constantes du critére de Klepaczko.
La section suivante décrit ce critére de rupture qui tient compte des effets de la température, de

I’énergie d’activation et de ’histoire de chargement.

2.3.2 Critére proposé par Klepaczko

L’objectif de cette partie n’est pas de faire une liste exhaustive des différentes formulations
des critéres de rupture proposés dans la littérature, mais de s’intéresser & un critére de rupture
en particulier : celui proposé par Klepaczko [Klepaczko, 1990]. Des revues des principaux critéres
disponibles sont fournies notamment dans [Hanim, 1998] et [Roy, 2003]. Ces auteurs proposent
une vue détaillée des approches partielles ou complétes spécifiquement dédiées & I’endommagement
dynamique. Nous retiendrons que globalement trois approches sont utilisées. Tout d’abord celle sous
la forme de critéres liés a la mécanique des milieux endommageables. Ces modéles restent
macroscopiques par leur formulation et ne décrivent pas explicitement les aspects physiques mais
implicitement par le biais de grandeurs mécaniques macroscopiques. La dépendance de ces modéles
a des paramétres déterminés expérimentalement, ainsi que le grand nombre de fissures ou cavités
observées dans des expériences de choc ont conduit & un autre type d’approche, sous la forme de
critéres basés sur la microstatistique. Ces modéles microstructuraux spécifiques a la nucléation

de vides au niveau d’hétérogénéités microscopiques telles que les inclusions ou les joints de grains
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sont controlés soit par la contrainte de tension et la température, soit par la déformation plastique.
Bien que ces modéles tiennent compte de la cinétique des processus physiques et de I’évolution
de la microstructure, la détermination des paramétres s’avére trés lourde et nécessite un grand
nombre d’expériences et d’observations microscopiques. Ceci a donc donné lieu au développement
d’une approche a faible nombre de paramétres sous la forme de critéres cumulatifs de ruine
a base énergétique. Ils sont qualifiés de cumulatifs car ils prennent en compte 'histoire du
chargement sans nécessairement faire intervenir par exemple de variables internes caractéristiques

de 'endommagement.

Klepaczko [Klepaczko, 1990] a proposé un critére cumulatif simple pour des temps de charge-
ment courts basé sur la statistique de Boltzmann et sur la théorie de ’activation thermique. En
supposant que l'une au moins des trois étapes caractéristiques de la rupture par écaillage (nu-

cléation, croissance, coalescence) soit activée thermiquement, ce critére de rupture s’écrit sous la

forme
te a(T)
t° :/ (UQ)> dt (2.3)
0 0o
te <t et o >0y
avec
NGy
T) = 2.4
o(T) = —= (2.4)

La contrainte d’écaillage o et le temps de chargement t. sont les paramétres représentatifs de ce
critére. A température constante, oo, t et « sont trois constantes du matériau. t9 est le temps
critique le plus long correspondant & o(t?) = 0. 0g est donc la plus faible contrainte permettant
d’atteindre la rupture au bout d’un temps t0. L’exposant «(7) dépend de la température et de
I’énergie d’activation AGy. AGy est donc la barriére énergétique a franchir au repos, k la constante
de Boltzmann et T' la température absolue. Dans le cas d’un chargement rectangulaire de type
o(t) = H(t).o (H(t) étant la fonction d’Heaviside) d’amplitude o et de durée ¢, le critére prend la

forme

0 ﬁ
o =09 <C) (2.5)

te

Les figures 2.11 et 2.12 représentent respectivement 1’évolution du rapport des contraintes d’écaillage
Ulo en fonction du temps normalisé % et de la température homologue Tl
Nous observons une augmentation de la contrainte d’écaillage en fonction de la température. Ce
critére ainsi formulé traduit donc essentiellement le comportement fragile du matériau aux basses
températures (section 1.4.4.2). Nous rappelons ici que lintervalle de température peut étre divisé
en trois domaines : un domaine de basses températures ou la rupture fragile est dominante, un
domaine de températures intermédiaires ol une transition fragile-ductile se produit et un domaine
de températures élevées ou la plasticité domine. La prise en compte des effets de la température

sur les mécanismes plastiques semble importante.
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F1G. 2.11: Courbe donnant ’évolution du rapport des contraintes d’écaillage = en fonction du
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F1G. 2.12: Courbe donnant 1’évolution du rapport des contraintes d’écaillage Ulo en fonction de la

température homologue Tlm a partir de I’équation 2.5

Ce critére a donc été complété dans [Hanim, 1998] par I'intégration de la notion d’activation
thermique dans ’expression de la contrainte seuil oy afin d’améliorer la restitution de l'effet de la

température initiale d’essai.

o0 = o0(T) = o8 (2.6)

oi1 o représente la contrainte seuil de rupture oo & 0 K, u(T') et u1o sont respectivement les modules



CHAPITRE 2. ETUDE EXPERIMENTALE SOUS CHOC DU TA6V 58

de cisaillement du matériau a la température courante T et a4 0 K. Une évolution des propriétés

élastiques en fonction de la température est donnée dans [Klepaczko, 1988] par la relation

“/(jf):l—gnexp [9* (1—%)] (2.7)

I
T

la contrainte seuil devient alors

00208{1—;;exp [9* (1-2’7)]} (2.8)

Le critére de rupture généralisé de I’équation 2.3 peut s’écrire maintenant sous la forme

est la température homologue et 0* une constante caractéristique du matériau. L’expression de

a(T)

[t o (t)
t= Al Feolr0-))) 29

Dans le cas d’un chargement rectangulaire d’amplitude o et de dureté t., le critére ainsi modifié

0\ atmy
oot Do (1 )]} (2) 210

La figure 2.13 illustre I’évolution du rapport des contraintes d’écaillage % en fonction de la tem-
0

) T
pérature homologue 7—.

prend la forme

1.6 T T T T T T T T

12 —

Rapport des contraintes d'écaillage

0.0 . 1 . 1 . 1 . 1 .
0.0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0

Température homologue

F1G. 2.13: Courbe donnant I’évolution du rapport des contraintes d’écaillage % en fonction de la
0

température homologue Tl & partir de I’équation 2.10

Les deux critéres proposés ainsi que les constantes & déterminer pour chacun d’entre eux sont
résumés dans le tableau 2.2. Ces critéres, implantés dans un code de calcul par éléments finis
(Abaqus) ont donné de bons résultats dans la prédiction de la contrainte seuil d’écaillage et du

profil de vitesse de face arriére, [Hanim et Klepaczko, 1999].
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TAB. 2.2: Résumé des critéres proposés par Klepaczko

Critére Formulation Constantes
kT

o\ R
1 g =0y (%) a0 ago, tg, AGO

kT

2 o=ad{1-Feplor(1-5)]} (£)°7 b T, 2,07, 06

te

Les différentes constantes des deux critéres 1 et 2 sont déterminées pour ’alliage de titane TAG6V
a partir des résultats expérimentaux donnant 1’évolution de la contrainte d’écaillage en fonction du
temps de chargement. On applique la méthode des moindres carrés pour ajuster les courbes sur
les points expérimentaux en utilisant, dans la mesure du possible, les contraintes correspondant au

seuil d’initiation de ’écaillage. Le tableau 2.3 liste les valeurs des constantes obtenues.

TAB. 2.3: Valeur des constantes des deux critéres pour alliage de titane TA6V (constante de
Boltzmann k=8.617.107° eV /K)

Critere 1 oo [GPa] tY[us] o  AGy [eV]

4.165 3 3.676 0.0928
Critére 2 o) [GPa]  t2 [us] e NGy [eV]  Tw [K] 0*
4.265 3 3.676  0.0928 1900  0.344

Le choix de ¥ est fait arbitrairement en fonction de la plage de temps de chargement concerné par
les résultats expérimentaux. En réalité, seulement deux variables pour le critére 1 (og et AGp) et
trois pour le critére 2 (0, AGy et 6*) sont & déterminer si t0 est fixé. La figure 2.14 donne la courbe

d’écaillage obtenue avec ces deux critéres pour l'alliage de titane TAGV.

—  Absence d'écaillage

Contrainte d'écaillage [GPa]

®  |nitiation
® Ecaillage
2 r A Ecaillage avancé T
r X Ecaillage complet
1= Critére 1 7
o e Critere 2
0 1 1 1 1 1
0.5 1.0 15 2.0 25 3.0 35

Temps de chargement [us]

FI1G. 2.14: Evolution de la contrainte d’écaillage en fonction du temps de chargement pour ’alliage
de titane TA6V, critére 1 et 2
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2.4 Observations en microscopie électronique a balayage du faciés de

rupture

Afin de mieux comprendre les mécanismes physiques conduisant a I’écaillage, différentes obser-
vations en microscopie électronique & balayage (MEB) ont été effectuées sur des cibles d’alliage de
titane TAGV écaillées. Le titane et ses alliages utilisent les mémes mécanismes d’écaillage que les
aciers ou les aluminiums, & savoir une premiére phase d’amorgage, suivie d’une phase de croissance et
de coalescence des vides qui conduisent & la rupture. La rupture finale sous sollicitations dynamiques
résulte d’un processus progressif de création de vides qui vont, sous l'action de certains facteurs,
s’agrandir puis coalescer pour ainsi former une zone endommaggée. Cette cinétique de nucléation
et de croissance dans le cas de lalliage de titane TA6V a été étudiée par de nombreux auteurs,
notamment Helbert et al. [Helbert et al., 1998], Mescheryakov et al. [Mescheryakov et al., 2000] ou
Arrieta et Espinosa [Arrieta et Espinosa, 2001]. Cette étude microscopique est divisée en deux par-
ties : I'une consacrée au mécanisme de nucléation des microvides et 'autre aux mécanismes de

croissance et de coalescence.

2.4.1 Meécanisme de nucléation des microvides

Dans les sections suivantes, les observations au MEB ont été menées sur I’éprouvette impactée
n’Till (tableau 2.1) avec un niveau d’initiation de ’endommagement, pour une vitesse d’impact
Vimpact= 291 m.s~! et une épaisseur d’impacteur L;= 10 mm. La cible est tronconnée suivant un
rayon, polie et attaquée chimiquement de fagon & révéler la microstructure du matériau (le mode
opératoire de la préparation de la surface est détaillée dans la section 1.3.2.1 du chapitre 1). La

direction d’observation sur la surface de la cible endommagée est représentée en figure 2.15.

Impuc:lL

Direclion d'observalion

F1G. 2.15: Direction d’observation sur la surface d’un échantillon endommagé

L’observation de cette surface révéle un trés grand nombre de sites d’amorcage. La création
des microvides a tendance & se localiser en des points privilégiés de la microstructure. Nous avons
remarqué que les microvides se localisent & Uinterface o/ dans la lamelle o comme en témoigne la
figure 2.16. Sur toutes les micrographies qui suivent, la phase « est plus sombre que la phase (. Les
joints de grains sont des lieux de germination trés fréquemment observés. A cela, plusieurs raisons
sont liées. La premiére est la présence d’une forte désorientation entre deux grains. La deuxiéme
est ’accumulation de dislocations au voisinage du joint.

Le mécanisme de germination est similaire & celui reporté dans [Arrieta et Espinosa, 2001].
Cependant, deux types d’amorcage des microvides ont été observés selon I'orientation des lamelles
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F1G. 2.16: Microvides localisés a l'interface o/ dans la lamelle o

« par rapport a la direction de chargement. Lorsque les lamelles sont paralléles au plan impact,
les microvides apparaissent a 'interface /3. Mais lorsque les lamelles sont inclinées par rapport
au plan d’impact, une autre localisation des vides est observée. Les microvides apparaissent
toujours dans la phase o mais cette fois entre deux phases 8 formant ainsi une jonction entre ces

deux phases. La figure 2.17 illustre ces deux mécanismes de nucléation.

F1G. 2.17: Nucléation de microvides : figure de gauche, a l'interface /0 dans la phase « lorsque les
lamelles sont paralléles au plan d’impact ; figure de droite, & la jonction de deux phases 5 dans la
phase o
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2.4.2 Meécanismes de croissance et de coalescence

La croissance des cavités est la deuxiéme étape du processus d’écaillage. Aprés leur création,
les microvides vont étre amenés & croitre sous laction du chargement. La croissance se fait par
propagation de microfissures dans une direction paralléle au plan d’impact rejoignant les micro-
vides voisins. Ce processus a été observé lors des observations microscopiques menées sur la cible

endommagée (figure 2.18).

F1G. 2.18: Processus de croissance des vides

Une fois les microfissures développées (croissance dans une direction perpendiculaire au plan
d’impact), une déformation de cisaillement se localise entre deux extrémités de microfissures voi-
sines situées dans des plans paralléles. Cette localisation de la déformation plastique aboutit a la
formation de bandes de cisaillement adiabatique. Les observations microscopiques de la section de la
cible écaillée révélent une multitude de microbandes de cisaillement formées entre les microfissures
(figure 2.19). Le cisaillement adiabatique est défini comme une instabilité plastique a partir d’un
défaut initial dont les origines sont diverses. Il peut s’agir d’un défaut thermique créé par un gra-
dient thermique initial, d’un défaut d’origine métallurgique apparaissant au cours de I’élaboration
ou d’une concentration des efforts due & la configuration du chargement appliqué. La formation
des bandes de cisaillement peut se décomposer en trois étapes correspondant & des mécanismes
différents. Tout d’abord, la mise en place d’une sollicitation de cisaillement ou la déformation reste
homogéne. Ensuite 'augmentation de la température créée par dissipation du travail de déforma-
tion plastique conduit & une phase de localisation. Cette phase correspond au développement de la
bande jusqu’a la derniére étape qui concerne la rupture.

Le cisaillement des segments de liaison, sous ’action du chargement en traction, conduit a la
rupture de ce segment et & 'ouverture des lévres de la fissure. Cette rupture se fait le plus souvent
par microfissuration qui prend naissance dans la bande. On observe également la formation d’une
chaine de cavités plus petite & 'intérieur de la bande indiquant un mode ductile de rupture du
segment de liaison. Les observations microscopiques révélent cette rupture de bande de cisaillement
entre deux microfissures voisines (figure 2.20).

Ce mécanisme de coalescence donne alors lieu & la formation d’une macrofissure. Cette rupture

finale présente un profil dit “en escalier” comme illustré sur la figure 2.21.
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F1G. 2.19: Formation de bande de cisaillement joignant deux cavités voisines
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F1a. 2.20: Rupture des segments de liaison entre deux cavités voisines
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FiG. 2.21: Formation de la macrofissure, profil “en escalier”
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2.5 Conclusions

Ce chapitre donne tout d’abord un descriptif détaillé du lanceur & gaz implanté au LPMM. Ce
dispositif expérimental permet d’étudier le comportement d’un matériau aux grandes vitesses de
déformation sous chargement par impact. Il est capable d’atteindre des vitesses d’impact de 'ordre
de 600 m.s~!. Les avantages de ce lanceur sont des conditions d’essais parfaitement controlées, une
excellente reproductibilité ainsi qu’une sécurité optimale.

Ce dispositif nous a permis d’étudier 'endommagement et la rupture par écaillage d’un alliage
de titane TAGV par la technique d’impact plaque/plaque. Cette technique présente avantage de
pouvoir figer 'endommagement de la cible a différents niveaux afin d’analyser par exemple la
cinétique de formation des vides. Les résultats obtenus sont présentés sous la forme d’une courbe
donnant I’évolution de la contrainte d’écaillage en fonction du temps de chargement. Ces deux
derniéres grandeurs sont directement calculées & partir des deux paramétres d’essai Vimpact €t Lj.
Les difficultés rencontrées lors de la conception et de la mise au point de 'interférométrie ne nous
ont pas permis d’enregistrer les profils de vitesse de surface libre. Cette contrainte d’écaillage ainsi
que ce temps de chargement sont calculés par la formulation de Taylor dans ’hypothése du cas
d’un matériau parfaitement élastique. Un niveau d’initiation de ’endommagement dans la cible est
alors recherché pour déterminer ces grandeurs. A partir de ces points expérimentaux tracés sur la
courbe, nous avons ensuite obtenu, par la méthode des moindres carrés, la valeur des constantes du
critére de Klepaczko.

Différentes observations en microscopie électronique & balayage ont été effectuées sur une cible
de TAGV écaillée. Les processus bien connus d’amorcage, de croissance et de coalescence de micro-
fissures ont été identifiés et décrits. Le TA6V présente un faciés de rupture ductile. L’amorcage des
vides se fait a I'interface o/ dans la lamelle a. Deux localisations des vides ont été observées selon
Porientation des lamelles. La croissance de I’endommagement résulte de ’augmentation du nombre
et de la taille des cavités qui s’opére par propagation de microfissures dans une direction paralléle
au plan d’impact rejoignant les microvides voisins. La coalescence est le résultat de la localisation
de la déformation plastique entre les microfissures situées dans des plans paralléles provoquant I’ap-
parition de bandes de cisaillement. La rupture de ces segments de liaison forme alors une fissure

macroscopique de profil dit “en escalier”.

2.6 Synthése

Les thémes suivants ont été abordés successivement dans ce chapitre :

— le fonctionnement global du lanceur & gaz implanté au LPMM qui permet d’effectuer des
essais d'impact plaque/plaque;

— les résultats expérimentaux d’essai d’impact obtenus sur un alliage de titane TA6V. Ces résul-
tats sont présentés sous la forme d’une courbe donnant I’évolution de la contrainte d’écaillage
en fonction du temps de chargement permettant de calculer les constantes du critére de rup-
ture proposé par Klepaczko;

— les observations au microscope électronique & balayage des mécanismes physiques conduisant
a Décaillage.



Chapitre 3

Approche mésoscopique : formulation et

évolution

3.1 Introduction

A partir d’observations de sections de cibles d’acier et d’aluminium endommaggées lors d’essais
d’impact plaque/plaque, observations similaires & celles effectuées sur 1alliage de titane TA6V, Che-
vrier [Chevrier, 1998] propose un modéle mésoscopique au sens statistique permettant de déterminer
la contrainte seuil d’écaillage ainsi que le temps de rupture en fonction de la vitesse d’impact. Le
modéle proposé tient compte de ’aspect mésostatistique de la rupture et s’inspire des mécanismes
physiques conduisant a ’écaillage. Ces mécanismes sont ’amorc¢age de microvides et la propagation
de microfissures paralléles au plan d’impact, la coalescence par bandes de cisaillement et la rupture
de ces segments de liaison. L’objectif de ce chapitre est d’appliquer ce modéle basé sur une approche
mésoscopique a notre alliage de titane TA6V en apportant des évolutions notamment au niveau du
passage de ’échelle mésoscopique & 1’échelle macroscopique pour la détermination de la contrainte
seuil d’écaillage. Une partie de ces travaux a été publiée dans [Boidin et al., 2005]

La premiére partie de ce chapitre consiste en une formulation de ce modéle proposé par Chevrier
en s’inspirant des observations des cibles écaillées. Les différentes étapes d’amorcage, de croissance
et de coalescence sont traitées et mises en équations.

La seconde partie concerne les modifications apportées a ce modéle. Les évolutions se sont surtout

portées sur le passage de la contrainte mésoscopique & la contrainte macroscopique.

67
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3.2 Formulation du modéle proposé par Chevrier et Klepaczko

Dans les sections suivantes, les résultats présentés sont obtenus a partir des observations mi-
croscopiques de la cible écaillée n°Ti5 (tableau 2.1 du chapitre 2). Cette cible qui a servi de base
pour les relevés des mesures a un niveau d’écaillage avancé correspondant & une vitesse d’impact
de 370 m.s~! et une épaisseur d’impacteur de 6 mm, soit une contrainte d’écaillage de 4.91 GPa
et un temps de chargement de 1.9 us. Cette valeur de 4.91 GPa, calculée dans I’hypothése du cas
parfaitement élastique par ’équation 2.2, correspond davantage & la valeur de la pression de choc
Dehoe qU'A la contrainte d’écaillage o... Pour évaluer la valeur de celle-ci, il faudrait prendre 60%

de celle de la pression de choc soit 0..=2.95 GPa.

3.2.1 Reésultats des observations microscopiques

Le modéle proposé par Chevrier et Klepaczko [Klepaczko et Chevrier, 2003] et repris par Boidin
et al. [Boidin et al., 2003] permet de déterminer la contrainte seuil macroscopique d’écaillage a partir
des observations mésoscopiques d’une section de la cible écaillée. Les étapes de la modélisation sont

présentées sur la figure 3.1.

IMPACT

| —= '.'-«-:‘m._«_-.‘ PR ST ISR VGRSt L

500 ym

(Section i, échelle méso)

4

(]

aTi

AXi

Cellule élémentaire (Section i modelisée)

Fic. 3.1: Etapes de la modélisation d’une section de cible écaillée
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La cible écaillée, tronconnée suivant un rayon puis polie, est tout d’abord divisée en sections de
longueur 500 pm, soit au total 114 sections (Deipe=57 mm), comme schématisé sur la figure 3.1.
Nous nous intéressons ensuite & une seule et unique section parmi les 114. L’observation au micro-
scope de cette section révéle un profil de fissure de type “en escalier” comme décrit sur la figure 3.2. 11
est alors possible de décomposer ce profil en segments de longueur A X; paralléles au plan d’impact,
formés au cours de ’étape d’amorcage, et en segments de longueur AY; perpendiculaires au plan
d’impact, résultant de I’étape de croissance et de coalescence, comme illustré sur les figures 3.1 et
3.2. En mesurant tous les AX; et AY; de cette section, nous calculons alors une longueur moyenne
AX; des segments paralléles et une longueur moyenne AY; des segments perpendiculaires. A par-
tir de ces résultats, nous modélisons une cellule élémentaire correspondant & cette section définie
par un segment paralléle au plan d’impact de longueur AX;, un segment perpendiculaire au plan
d’impact de longueur AY; et une largeur moyenne de bandes de cisaillement § comme indiqué sur
la figure 3.1. Cette largeur J est également déterminer expérimentalement. Il est alors possible
d’évaluer la contrainte de rupture mésoscopique pour cette cellule élémentaire. Le calcul de cette
contrainte d’écaillage mésoscopique est décrite dans les parties suivantes. En généralisant cette opé-
ration aux 113 autres sections, nous pouvons déterminer la contrainte macroscopique en faisant une
moyenne des contraintes mésoscopiques de toutes les cellules élémentaires. Le passage de 1’échelle
mésoscopique & 1’échelle macroscopique se fait par la définition d’une loi d’évolution du nombre de
cellules élémentaires formées au cours du temps dans le matériau. Ce passage est détaillée dans la
seconde partie de ce chapitre.

F1a. 3.2: Profil de fissure en escalier dans le cas d’un alliage de titane TA6V : en rouge, segments
de longueur AX; et AY; (Vimpaet=370 m.s~!, L;=6 mm)

Le calcul de la contrainte mésoscopique d’écaillage passe donc par la connaissance de la réparti-
tion des AX; et AY; dans la section de la cible. Les figures 3.3 et 3.4 nous donnent respectivement
la répartition de la longueur moyenne AX; et de la longueur AY; pour la cible n"Ti5 en fonction
de la position dans la section de cette cible écaillée (Deipe=57 mm), soit au total 114 valeurs.

Par régression linéaire, nous calculons un AX; moyen de 236 pum et un AY; moyen de 112 pm.
Les densités de distribution des segments D, et D, sont calculées et tracées sur la figure 3.5. Elles

suivent une loi gaussienne avec un maximum pour AX; et AY; respectivement de 175 et 50 pm.
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F1a. 3.3: Longueurs moyennes AX; des segments paralléles au plan d’impact relevées le long de la
cible écaillée n°Ti5 (Vimpact=370 m.s~!, L;=6 mm)

600 T T T T T T T T T T
__ 500 -
€ 4 J
= :
< 400 - : .
< J
8 a
c 300 | 4 .". : 7
o) ! N H
> » 4 i
) B .
€ 200 } .
5
3 J
>
2 100 .
)
Q J

O A 1 1 1 1 A

0 10 20 30 40 50
Distance au bord de I'éprouvette [mm]

F1a. 3.4: Longueurs moyennes AY; des segments perpendiculaires au plan d’impact relevées le long
de la cible écaillée n°Ti5 (Vipmpact=370 m.s~!, L;=6 mm)

3.2.2 Modélisation mésoscopique de P’écaillage

Les sections suivantes détaillent le calcul de la contrainte d’écaillage mésoscopique pour une
cellule élémentaire. Ce calcul traite les étapes successives de la rupture par écaillage en s’inspirant
des observations des cibles écaillées. La cinétique de ce mécanisme de rupture est décomposée en
trois étapes principales. La premiére concerne I’amorcage et la propagation des microfissures pa-
rallélement au plan d’onde de chargement. La deuxiéme est la coalescence par localisation de la
déformation plastique entre les microfissures situées dans des plans paralléles provoquant ’appari-
tion de bandes de cisaillement. La troisiéme étape concerne la rupture de ces segments de liaison

par fissuration des bandes.
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Fia. 3.5: Distribution des longueurs des segments paralléles et perpendiculaires au plan d’impact
relevées le long de la cible écaillée n"Ti5 (Vimpact=370 m.s~!, L;=6 mm)

3.2.2.1 Etape d’amorcage et de propagation

Pour une cellule élémentaire, le phénoméne d’amorcage d’une microfissure apparait lorsque la
contrainte locale atteint la valeur critique de rupture par décohésion particule/matrice, notée og4.
Dans le cadre d’une premiére approche, I'utilisation du concept de rupture élastique fragile proposé

par Griffith [Kanninen et Popelar, 1985] donne une contrainte o4 vérifiant la relation

oq(t) = m (3.1)
AX(t) = f(Vf, Gmoy, t) (3.2)

ot § = 7 pour un penny-shape et £ = % pour une fissure plane, E le module d’Young (E=115 GPa),
v le coefficient de Poisson (¥=0.33). AX(¢) est la longueur de la microfissure & l'instant ¢, elle est
fonction de la vitesse de fissuration de la microfissure Vy et de la longueur initiale de la microfissure
Gmoy. Cette derniére grandeur est caractérisée & partir des observations microscopiques. Nous la
définissons comme étant la longueur de l'interface entre le microvide et la phase 3, comme illustré
sur la figure 3.6. L’évolution du rapport % en fonction de cette longueur de fissure AX(t) est
donnée sur la figure 3.7

Dans la formulation de Griffith, nous avons ajouté a I’énergie surfacique élastique 7. 1’énergie
de dissipation plastique v,. D’aprés Orowan [Orowan, 1948], I’énergie surfacique de déformation

plastique est directement proportionnelle & 'énergie surfacique élastique (7. = 1076 J/mm?).

T = XTVe (33)

ou x désigne un coefficient de proportionnalité (x=1000, d’aprés [Orowan, 1948]).



CHAPITRE 3. APPROCHE MESOSCOPIQUE : FORMULATION ET EVOLUTION 72
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F1G. 3.6: Définition de la longueur initiale de la microfissure G0y
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F1G. 3.7: Evolution du rapport de la contrainte sur le module d’Young en fonction de la longueur
de fissure pour lalliage de titane TAGV

La figure 3.8 donne I’évolution du rapport %¢ en fonction de ce coeflicient x.

Sous l’effet de la contrainte og, la microfissure amorcée se propage & la vitesse Vy. D’apres la
théorie de Gilman [Gilman, 1960], cette vitesse de propagation augmente avec la taille de la fissure
pour devenir infinie au bord du matériau. Dans notre cas, la fissure ne se propage pas jusqu’au bord
du matériau. Nous avons donc choisi de travailler avec une vitesse de fissuration V; qui passe par
une phase de croissance entre [td, %} et reste ensuite constante entre [%‘L, ta] (figure 3.9). t, est le
temps de nucléation de la microfissure et ¢, la durée de la phase d’amorcage.

—pour tg <t < %“

_ 2V

AX(t) t—tQ + Armoy (3.4)

— pour

NNy
IN
~
IN
~
s

t
AX(t) = 2Vt + amoy — Vfg (3.5)
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F1G. 3.8: Evolution du rapport de la contrainte de rupture locale sur le module d’Young en fonction
du coefficient x pour lalliage de titane TA6V, AX (¢)=20 pm

Vi

Fic. 3.9: Vitesse de fissuration pendant la phase d’amorgage

A partir des équations 3.4 et 3.5, nous obtenons alors

AX? — Gmoy
ta=—"73+
2Vs

avec, rappelons-le, AX; la longueur moyenne des segments paralléles au plan d’impact.

3.2.2.2 Etape de croissance et de coalescence

L’objectif de cette section est de déterminer la contrainte de cisaillement dans la bande qui nous
servira par la suite & calculer la contrainte mésoscopique correspondant aux étapes de cisaillement et
de fissuration. Sous ’action du chargement en traction, une déformation de cisaillement se localise
entre deux extrémités de deux microfissures voisines. Cette localisation de la déformation plastique
dans une zone de taille restreinte aboutit & la formation d’une bande de cisaillement. L’évolution
de la contrainte de cisaillement dans cette zone a notamment été étudiée par Marchand et Duffy
[Marchand et Duffy, 1988] et Wright et Ockendon [Wright et Ockendon, 1992]. Dans cette étape de
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la modélisation, nous supposons que la déformation plastique I', augmente jusqu’a atteindre une
valeur critique I'; & partir de laquelle il y a une fissuration progressive a une vitesse constante V' de
la bande de largeur §. Ceci conduit alors & la rupture de ce segment de liaison et & la coalescence

des deux microfissures. La déformation plastique dans la bande peut ainsi s’écrire sous la forme

Vit
et la vitesse de déformation est donnée par la relation
: \%
r,= 5= cste (3.8)

Pour la détermination de la contrainte de cisaillement dans la bande, seule la phase de coales-
cence des deux microfissures qui correspond a une chute brutale de la contrainte coincidant avec la
localisation de la déformation est considérée. La phase de croissance des microfissures, qui corres-
pond & une légére décroissance de la contrainte avec une déformation non homogéne, est négligée
pour ce calcul.

La contrainte de cisaillement mésoscopique 7 est donnée par la relation, [Wright et Ockendon, 1992]

T (r'p, T(t)) . (1 - a?i?) (1 + b?’)m (3.9)

0

ou 7y désigne une contrainte seuil, a le coefficient de sensibilité a la température, T la température
absolue, T, la température absolue de fusion du matériau (7,,=1900 K), b le coeflicient de sensibi-
lité & la vitesse de déformation, Fp la vitesse de déformation plastique, 'y la vitesse de déformation
de référence et m lexposant de sensibilité a la vitesse de déformation. Ces constantes sont déter-
minées pour l'alliage de titane TA6V a partir des courbes expérimentales suivantes relevées dans la
littérature
— la courbe donnant la sensibilité de la contrainte de cisaillement a la vitesse déformation
T (log fp) a température ambiante, [Follansbee et Gray, 1989, Wulf, 1979], illustrée sur la
figure 3.10;
— la courbe donnant la sensibilité de la contrainte de cisaillement a la température 7 (T') pour
une vitesse de déformation de 1400 s~1, [Seo et al., 2005], présentée en figure 3.11.
Les valeurs des constantes ainsi déterminées sont résumées dans le tableau 3.1. L’équation 3.9
est tracée sur les figures 3.10 et 3.11 avec ces valeurs de constantes.
Pour connaitre ’évolution de la contrainte de cisaillement, il convient de déterminer la tempéra-

ture T'(t) au sein du mateériau. Elle est donnée par la relation suivante, [Klepaczko et Duffy, 1982]

jrj; = pgvr (15, 7) (3.10)

ot1 3 est le coefficient de Taylor-Quinney (5=0.9), p la masse volumique (p=4430 kg.m~3) et C,, la
chaleur spécifique & volume constant (C,=543 J.kg= 1. K~1).

En ajoutant I’équation 3.9 dans ’équation 3.10, nous obtenons la relation

dT 3 r,\"
— =7 |1+b2L dl’ 3.11
1-— (l% PCU 0 ( FQ) P ( )
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F1G. 3.10: Courbe donnant la sensibilité de la contrainte de cisaillement & la vitesse de déformation
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F1G. 3.11: Courbe donnant la sensibilité de la contrainte de cisaillement a la température 7 (7°) &

I',=1400 5~

En intégrant le premier membre de I’équation 3.11 de Ty (température initiale dans la bande) a

Ty, (température a laquelle il y a une localisation du cisaillement), et entre 0 et I';5, (déformation

plastique de référence

N

a partir de laquelle il y a localisation et apparition de déformation non

homogeéne) pour le second membre, nous obtenons la température T}, de formation des bandes de

cisaillement vérifiant la relation

aﬁT() Fp "
- 1+b6= Tiso
( vaTm) ( F0> ‘|

(3.12)
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TAB. 3.1: Constantes de la loi de comportement pour I'alliage de titane TA6V

70 [MPa] a b Tol[s™!] m
900 1.192  0.122 104 0.494

Toujours en faisant ’hypothése d’une vitesse de déformation constante (équation 3.8), nous

pouvons écrire

dr, = Tpdt (3.13)

En injectant I’équation 3.9 dans I’équation 3.10, puis par intégration de T, & T'(t), nous obtenons

T(t) = ij [1 — (1 — a;;l; )} exp (— pacfggm> <1 + b;i) Fisot] (3.14)

Maintenant que les expressions finales de la contrainte de cisaillement et de la température en

fonction du temps sont obtenues, il est possible de poser le probléme en équations.

3.2.2.3 Mise en équations

La contrainte mésoscopique correspondant a 1’étape d’amorcage et de propagation de la micro-
fissure est égale a la contrainte o4 définie par ’équation 3.1. Concernant les étapes de cisaillement et
de fissuration de la bande de cisaillement, la contrainte mésoscopique s’écrit a partir de la relation

générale suivante

Frieso
Omeso = 3.15
Scell ( )

ou Fineso désigne la force mésoscopique agissant sur aire de la cellule considérée, S.¢;. L’aire
de cette cellule est supposée, par raison de symétrie, étre un carré de coté AX; comme illustré
sur la figure 3.12. S, désigne la surface sur laquelle agit la contrainte de cisaillement telle que
Freso = 7 (t) Ssp- Pour la méme raison de symétrie, nous supposons que cette aire est un carré de
coté AY;.

Fic. 3.12: Localisation de la déformation plastique entre deux microfissures voisines
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Concernant ’étape de fissuration de la bande de cisaillement, nous supposons que la contrainte

de cisaillement reste constante et égale 3 sa valeur juste avant le début de la fissuration, soit 7 (¢sp).

Le tableau 3.2 résume ’ensemble des équations qui décrivent le modéle pour chaque étape avec V,

la vitesse de cisaillement de la bande et V, la vitesse de fissuration de la bande.

TaB. 3.2: Résumé des équations qui décrivent le modéle mésoscopique

Amorgage et propagation de la microfissure

la <t <ty

Omeso — O0d

E(ve+p
oa(t) = ) 235

t = AX; —Q0moy
“ Iz

AX(t) (équations 3.4 et 3.5)

Amorgage et propagation de la bande de cisaillement

ta <t <tq+tsh ten = %= (équation 3.7)
Omeso = % Seell = TXL?

Fineso = 7(t)Ssn Sen = AY;

7(t) (équation 3.9)

T(t) (équation 3.14)

Ty, (équation 3.12)

Fissuration de la bande de cisaillement

lo+tsh <t <ta+tman tmaz = ‘l;b g"//

Omeso = f;mi”” Secell = TXﬁ

Freso = T(tsh)Ssh,

Sen = [AY; — 2Vi(t — t)]?

La courbe typique contrainte - temps mésoscopique obtenue & partir de ces équations pour une

cellule élémentaire est représentée sur la figure 3.13. Les étapes de la modélisation y sont détaillées.

Contrainte mésoscopique [Pa]

Phase de nucléation et propagation de la microfissure
————— Phase de nucléation et propagation de la BCA
-------- Phase de fissuration de la BCA

Temps [us]

F1G. 3.13: Allure de la courbe contrainte mésoscopique - temps oyeso(t) pour une cellule élémentaire

La contrainte macroscopique de rupture, notée oqcro, €St ensuite calculée a partir des contraintes

de rupture mésoscopique évaluées pour chaque cellule élémentaire. Le passage de 1’échelle mésosco-

pique & I’échelle macroscopique est décrit dans les sections suivantes.
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3.3 Passage de I’échelle mésoscopique a I’échelle macroscopique

3.3.1 Evolution de la contrainte macroscopique en fonction du temps

A partir des équations répertoriées dans le tableau 3.2, il est donc possible de tracer la contrainte
mésoscopique de rupture o,,es0 €n fonction du temps pour les 114 cellules élémentaires qui défi-
nissent le profil de la fissure de la section écaillée. Le passage de I’échelle mésoscopique & 1’échelle
macroscopique se fait alors en réalisant une moyenne de ces contraintes mésoscopiques des diffé-
rentes cellules & des instants donnés. Pour se faire, une application sous le logiciel EXCEL en Visual
Basic a été créée.

La premiére hypothése pour calculer la contrainte macroscopique de rupture a été de dire que
toutes les cellules commencent leur amorc¢age au méme moment, c’est-a-dire & t; = 0. L’allure de la
courbe donnant I’évolution de la contrainte macroscopique en fonction du temps obtenue & partir de
cette application est tracée sur la figure 3.14. Cette courbe est obtenue avec les constantes suivantes :
Amoy=5 pm, V;=300 m.s™*, §=5 pum, I'.=0.45, V,=60 m.s~! et V.=65 m.s~!. Les constantes ont

soit été trouvées dans la littérature, soit fixées arbitrairement.
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FiG. 3.14: Allure de la courbe contrainte macroscopique en fonction du temps opacro(t) obte-
nue & partir du modéle aprés passage meso-macro pour ty; = 0 et avec les constantes suivantes :
Amoy=5 pm, V;=300 m.s~!, §=5 um, I'.=0.45, V,=60 m.s~! et V.=65 m.s~!, figure du bas :
agrandissement de la courbe pour une contrainte comprise entre 0 et 1 GPa
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Nous remarquons sur la figure 3.14 que la durée donnée par le modéle, t ~5 us, pendant laquelle
I’éprouvette est sous charge est nettement supérieure & la durée réelle du choc, t.=1.9 us, de la cible
écaillée n°Ti5 (tableau 2.1). En faisant un zoom de la courbe, nous constatons également qu’au-
dela de t=2 ps, celle-ci devient discontinue (figure 3.14). Ces remarques peuvent étre expliquées
par des imprécisions de mesure. Le dépouillement des valeurs de AX; et AY; le long de la section
écaillée s’avére en effet assez complexe et imprécis. Il est néanmoins possible de trouver un critére
qui permette de savoir si ces valeurs de AX; et AY; sont erronées ou non. Ce critére est décrit dans

la section suivante.

3.3.2 Domaine de validation des mesures

Le calcul de la contrainte macroscopique de rupture en fonction du temps passe par la détermi-
nation des longueurs moyennes AX; et AY;. Ces valeurs sont obtenues respectivement en faisant la
moyenne des segments horizontaux AX; et des segments verticaux AY; mesurés le long de la fissure
(profil “en escalier”). La mesure de ces segments AX,; et AY; se fait a ’aide d’une régle graduée sur
des photos de la fissure prises au microscope optique. Les mesures de ces valeurs s’avérent assez
imprécises. Il est néanmoins possible de trouver un domaine dans lequel les valeurs mesurées sont
correctes.

Le temps total d’écaillage d’une cellule élémentaire calculé par le modéle est 1101 = to + tmaz-
Les formules de ¢, et t,,4, sSont données dans le tableau 3.2. Dans notre cas, le temps de chargement,
t.=1.9 us, doit étre supérieur ou égal & t;ytq;- Nous obtenons alors

AXZ — Qmoy F(;(S A}/,

le 2 ttotal = + (3.16)
o 3Vy Vi 2V
AX; —a r.
AY, <2V, (t, - — "% __° ) 3.17
( 3Vr Vo (317

ou V, est la vitesse de cisaillement de la bande et V, la vitesse de fissuration de la bande. L’équa-
tion 3.17 est une fonction affine décroissante. Sachant que AX; et AY; sont deux valeurs positives
ou nulles, nous pouvons trouver un domaine dans lequel ces valeurs sont correctes. Ce domaine de
validation des mesures est tracé sur la figure 3.15.

La figure 3.15 montre que certaines valeurs sont en dehors du domaine de validation, soit au
total 11% de valeurs hors limite. Ceci explique que le temps de rupture total t;.t4; calculé par le
modéle est largement supérieur au temps de rupture t. obtenu par 'expérimentation. Ces valeurs
hors domaine ne seront donc plus prises en compte pour le calcul de la contrainte macroscopique
de rupture. En supprimant ces valeurs erronées, nous obtenons la courbe donnant 1’évolution de la

contrainte macroscopique en fonction du temps tracée en figure 3.16.

A partir de la figure 3.16, nous pouvons déterminer la contrainte macroscopique de rupture. Elle

est définie comme la contrainte moyenne mésoscopique par la relation suivante

1 tT’u.p
meso — Omacro = 5, macrolt dt 3.18
vt = Omacro = 37 || Omaerolt) (.19

ta
ot At = tyyp — tq est Uintervalle de temps d’intégration avec t4 l'instant ot les microfissures

commencent & s’amorcer et t,,, le temps de rupture comme illustré sur la figure 3.16.
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3.15: Domaine de validation des valeurs de AX; et AY;
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F1a. 3.16: Allure de la courbe contrainte macroscopique - temps Omacro(t) Obtenue a partir du
modéle sans les valeurs erronées aprés passage meso-macro pour t; = 0 et avec les constantes

suivantes : ayoy=5 pm, Vy=300 m.s~ !, 6=5 pm, I'.=0.45, V,=60 m.s~' et V,=65 m.s*

L’équation 3.18 nous donne alors o,qcr0=0.99 GPa. Cette valeur est nettement inférieure a celle

de la contrainte d’écaillage déterminée par 'expérimentation & l'aide de la formulation de Taylor,

Oee—4.91 GPa.

Cette différence peut s’expliquer par le fait que

— la contrainte d’écaillage o¢. calculée par la formulation de Taylor dans I’hypothése d’un ma-

tériau parfaitement élastique est surévaluée. De plus, la cible sur laquelle le modéle a été

appliqué a un niveau d’écaillage avancé. Cette valeur de 4.91 GPa correspond comme dit pré-
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cédemment & la pression de choc penoe. En prenant 60% de cette valeur, nous obtenons une
valeur de contrainte d’écaillage o..=2.95 GPa encore nettement supérieure a celle déterminée
par le modéle;

— I’hypothése de départ pour le calcul de la courbe de la contrainte macroscopique n’est pas
correcte puisqu’elle ne tient pas compte d’une loi de formation des cavités. Dans notre hypo-
thése, toutes les cellules élémentaires s’amorcent au méme moment. Cependant ceci semble
impossible au vue du faciés de rupture. La rupture est privilégiée dans la zone centrale de la
cible alors qu’on observe trés peu de décohésions de matiére sur les bords de la cible. Si la
rupture est privilégiée dans ’espace, elle peut également 1’étre dans le temps.

Nous chercherons dans la section suivante & déterminer I'influence des paramétres du modéle tels
que la vitesse de fissuration de la microfissure ou encore la vitesse de cisaillement de la bande sur le
temps de rupture ¢, et la contrainte macroscopique opacro- Certains parameétres sont directement
mesurés sur la section de la cible écaillée, d’autres sont fixés arbitrairement en se basant sur la

littérature.

3.3.3 Influence des paramétres du modéle sur le temps de rupture et sur la

contrainte macroscopique

L’objectif de cette partie est de tracer I’évolution du temps de rupture et de la contrainte
d’écaillage calculés par le modéle en fonction de la vitesse de propagation de la microfissure V¢, de
la déformation plastique critique I'., du coefficient de proportionnalité x, de la longueur initiale de
la microfissure an,qy, de la vitesse de cisaillement V}, et de la vitesse de fissuration de la bande V.. Les
autres paramétres du modéle AX,;, AY; et § sont obtenus & partir des observations microscopiques
le long de la section de la cible écaillée.

Les figures 3.17 et 3.18 illustrent respectivement les résultats obtenus sur le temps de rupture
et sur la contrainte d’écaillage en fonction des six paramétres.

De facon évidente, le coefficient de proportionnalité y n’a aucune influence sur le temps de
rupture. La vitesse de propagation de la microfissure V¥, la vitesse de cisaillement V4 ainsi que la
longueur initiale de la microfissure a;oy tendent & diminuer plus ou moins fortement le temps de
rupture. Leur influence est identique sur la contrainte. La déformation plastique critique I'. & partir
de laquelle apparait la fissuration de la bande augmente légérement le temps de rupture mais son
influence sur la contrainte est opposée. Celle-ci devrait au contraire augmenter avec I'. dii & t5, qui
intervient dans le calcul de la contrainte dans I’étape de fissuration de la bande. Cette contradiction
s’explique par Péquation 3.18 qui fait intervenir l’aire sous la courbe Opqcro(t) divisée par tryp.
Lorsque I'; augmente, ces deux termes augmentent également. Si t,,, augmente plus rapidement
que laire, la contrainte diminue avec I'.. C’est le méme phénoméne observé pour la vitesse de
fissuration de la bande V.. Lorsque V. augmente, le temps de rupture diminue et la contrainte
augmente trés légérement. Celle-ci devrait au contraire diminuer avec V.. Ceci s’explique par le fait

que tp,p diminuant plus rapidement que 'aire, la contrainte augmente avec I'..



CHAPITRE 3. APPROCHE MESOSCOPIQUE :

Temps de rupture [us] Temps de rupture [us]

Temps de rupture [us]

1.90 . : : .
"-\.._\__
—
185} ~ ]
“"'\-\.-._\
T
\""»..\

180f .
175 ' A 1 L L

0 200 400 600 800 1000

Vitesse de propagation de la microfissure [m/s]

1.90

185

180

1.75
0

1.90

400 800 1200 1600

Coefficient de proportionnalité

2000

185}

180

1.75
0

50 100 150 200

Vitesse de cisaillement [m/s]

250

FORMULATION ET EVOLUTION

Temps de rupture [us] Temps de rupture [us]

Temps de rupture [us]

1.90

1.85

1.80

1.75

1.80

1.85

1.80

1.75

1.90

1.85

1.80

1.75
0

01 0.2 0.3 0.4 05 06
Déformation plastique critique

0 4 8 12 16 20

Longueur initiale de la microfissure [um]

50 100 150 200

Vitesse de fissuration de la bande [m/s]

250

FiG. 3.17: Evolution du temps de rupture trup en fonction de Vi, I'e, X, @moy, Vb €t Ve

3.3.4 Hypothése de nucléation concernant les plus grandes microfissures

Comme décrit dans la section 3.3.2, la contrainte macroscopique obtenue & partir de ce modéle,
Omacro=0.99 GPa, est nettement inférieure a la contrainte d’écaillage déterminée par 'expérimenta-
tion & ’aide de la formulation de Taylor, 0..=4.91 GPa. Cette différence s’explique notamment par

I’hypothése faite sur le temps de nucléation des cellules élémentaires. Nous avons supposé jusqu’a

présent que celles-ci s’amorcent au méme moment & t3=0.

Une seconde hypothése est de dire qu’il existe une relation entre ce temps de nucléation et
la taille des microfissures qui ont coalescé entre elles par bandes de cisaillement. Nous supposons
que les plus grands segments horizontaux AX; ont nucléé en premier. Différentes lois d’évolution
du temps de nucléation en fonction de la taille des AX; ont été analysées. Elles sont tracées sur
la figure 3.19. Nous avons calculé, & partir des mesures des segments paralléles au plan d’impact

faites lors des observations microscopiques de la section de la cible écaillée, AX,""=92.95 pm et
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F1a. 3.18: Evolution de la contrainte mMacroscopique Omacro €n fonction de Vi, I'c, X, Gmoy, Vb €t
Ve

AX;" =500 pm.

En prenant la loi rationnelle t4(AX;) = —a+ 1+27Xi comme hypothése de nucléation, le modéle
mésoscopique nous donne par I’équation 3.18 une contrainte d’écaillage égale & opacr0=2.84 GPa.
Les valeurs des principales constantes du modéle utilisées pour ce calcul sont listées dans le ta-
bleau 3.3.

La valeur de la contrainte d’écaillage calculée par ce modéle est toujours faible comparée a

celle obtenue par la formulation de Taylor. Il faut se rappeler néanmoins que cette approche par la
théorie parfaitement élastique surestime la valeur de la contrainte d’écaillage et que pour obtenir
une valeur cohérente, il vaut prendre 60% de cette valeur, soit 2.95 GPa. En comparaison avec cette
valeur, les résultats obtenus sont en bon accord malgré les nombreuses hypothéses simplificatrices
de ce modéle. 1l faut également souligner que ce modéle fait intervenir 23 paramétres. Ce chiffre

peut paraitre déconcertant mais seulement six d’entre eux sont les principales variables du probléme.
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L’influence de ces six parameétres (Vy, I'c, X, Gmoy, Vi et Vo) a été décrite dans la section précédente.

Ce grand nombre de constantes dont certaines ont été calculées expérimentalement et d’autres fixées

arbitrairement peut expliquer cet écart entre les valeurs.
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3.4 Conclusions et perspectives

Ce chapitre donne la formulation d’'un modéle mésoscopique de rupture au sens statistique. Il
est basé sur des observations microscopiques du profil de fissure de la cible écaillée. L’approche
mésoscopique est intéressante sur de nombreux aspects puisqu’elle permet notamment d’interpréter
les principaux mécanismes physiques intervenant au cours de la rupture sans tomber dans une trop
grande complexité. Ces mécanismes sont ’amorgage et la propagation de microfissures parallélement
au plan d’impact, la formation d’une bande de cisaillement entre deux microfissures voisines, puis
la fissuration de cette bande. Ces trois étapes successives de la rupture par écaillage sont mises en
équations. Le modéle obtenu, simple dans son formalisme, permet alors de déterminer la contrainte
seuil d’écaillage ainsi que le temps de rupture & partir d’observations post-mortem du matériau
écaillé.

Malgré les nombreuses hypothéses simplificatrices de ce modéle, les résultats obtenus dans le
cas de lalliage de titane TAGV sont prometteurs et en bon accord avec les valeurs expérimentales.

La formulation de ce modéle mésoscopique reste préliminaire et aurait da faire ’objet d’une
étude plus approfondie afin d’améliorer les points sensibles. Ceux-ci concernent notamment la prise
en compte de la formulation d’une zone plastique localisée en fond de fissure qui a tendance a
ralentir la progression de la microfissure et & augmenter la contrainte nécessaire i sa propagation,
ou encore la prise en compte du travail de déformation plastique dans la matiére environnant la
bande de cisaillement. Mais ces différents points ainsi que le nombre important de paramétres qui
interviennent dans ce modéle nous ont poussé vers une approche numérique. La premiére étape de
la modélisation a savoir I’étape d’amorcage des microfissures va étre étudiée par la méthode des
éléments finis afin de déterminer la contrainte de décohésion o4 et de réduire par la méme occasion
le nombre de paramétres. Cette approche nous permettra également de prendre en compte effet
de la microstructure particuliére de l'alliage de titane TA6V sur le mécanisme de nucléation des

microfissures.

3.5 Synthése

En résumé, dans ce chapitre, ont été abordés successivement les thémes suivants :

— la formulation du modéle mésoscopique proposé par Chevrier et Klepaczko qui permet de
déterminer la contrainte seuil d’écaillage ainsi que le temps de rupture a partir des observa-
tions faites sur la section d’une cible écaillée. Ce modéle s’inspire des mécanismes physiques
conduisant & I’écaillage ;

— les évolutions apportées & ce modéle concernant notamment le passage de 1’échelle mésosco-

pique & I’échelle macroscopique.
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Chapitre 4

Modélisation numérique du phénoméne de

nucléation

4.1 Introduction

Ce dernier chapitre est consacré & la modélisation numérique du phénoméne de nucléation dans
Palliage de titane TA6V lors d’un essai d’impact plaque/plaque. Certains points sensibles du modéle
mésoscopique, notamment la non-prise en compte de la microstructure particuliére du matériau ou
encore le nombre important de coefficients, nous poussent vers une approche numérique afin d’y
trouver les informations qui nous permettront de développer ce modéle. Une loi de comportement
micromécanique, prenant en compte les mécanismes de la plasticité cristalline tels que la déforma-
tion sous forme de glissement plastique, est alors implémentée dans un code de calcul éléments finis
Abaqus dans lequel des simulations d’essai d’impact sur un maillage représentatif de la microstruc-
ture du TA6V sont effectuées. Ce maillage s’inspire des observations microscopiques. I’objectif est
d’essayer de déterminer la contrainte de décohésion en tenant compte des effets de la microstruc-
ture.

La premiére partie de ce chapitre permet de se familiariser avec les modes de déformation du ma-
tériau. Les mécanismes de déformation dans les phases a et 3 sont étudiés respectivement par
analogie & ceux des métaux a structure hexagonale compacte et a structure cubique centrée.

La deuxiéme partie de ce chapitre est consacrée & la description et & la modélisation du comporte-
ment plastique des matériaux polycristallins. Un intérét particulier est porté sur les conditions de
I’écoulement plastique ainsi que sur différents modéles d’écrouissage utilisés pour simuler les fortes
déformations.

La troisiéme partie présente la loi de comportement micromécanique utilisée pour nos simulations.
L’ensemble des coefficients régissant cette loi est déterminé pour chacune des phases & partir de
comparaisons successives entre des courbes contrainte - déformation expérimentales relevées dans
la littérature et celles simulées numériquement dans le code de calcul Abaqus.

La derniére partie est entiérement consacrée aux simulations de tirs effectués lors de la campagne
d’essais sur un maillage représentatif de la microstructure du TA6V. Les dimensions ainsi que les

proportions des différentes phases sont respectées.

87
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4.2 Meécanismes élémentaires de la déformation plastique

Les parties suivantes décrivent les modes de déformation de l’alliage de titane TA6V. Cet alliage
est constitué de deux phases : une phase « majoritaire & 83% de structure hexagonale compacte
et une phase 0 (les 17% restants) de structure cubique centrée. La plupart des études portant
sur le comportement plastique de 'alliage TAGV considére généralement que la déformation n’est
contrblée que par la phase « en raison de son importante fraction volumique ; la phase § ne jouant
qu’un roéle d’accommodation de la déformation.

Dans un premier temps, nous présentons les conditions de ’écoulement plastique des matériaux en
général. La suite de cette section décrit les mécanismes élémentaires de déformation dans les phases
«a et [ en s’appuyant respectivement sur celle des métaux a structure hexagonale compacte et a
structure cubique centrée. Nous examinons enfin de maniére succincte les relations d’orientations

particuliéres entre les phases « et (5.

4.2.1 Critére de Schmid

Concernant le comportement plastique des matériaux en général, les observations expérimen-
tales montrent que ceux-ci se déforment essentiellement par glissement sur des plans et selon des
directions cristallographiquement définies. Ce glissement cristallographique résulte de mouvements
de translations de défauts linéaires dénommés dislocations. Ces dislocations se multiplient sous ’ef-
fet de cissions appliquées dans les plans ou elles sont susceptibles de se déplacer. L’existence de
dislocations a été prouvée par plusieurs techniques expérimentales notamment le microscope élec-
tronique & transmission (MET). Les dislocations peuvent adopter deux formes idéalisées illustrées
en figure 4.1 : les dislocations coins et les dislocations vis. Les premiéres peuvent étre représentées
par un plan cristallographique qui se termine & I'intérieur du réseau cristallin. Les secondes peuvent
étre interprétées comme la ligne de séparation entre le réseau cristallin non perturbé et une zone

de décalage partiel du réseau cristallin par rapport & la région avoisinante du réseau.

F1a. 4.1: Les deux types de dislocations : la dislocation coin (en haut), la dislocation vis (en bas)
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Schmid et Siebel [Schmid et Siebel, 1931] montrent qu’un systéme de glissement s particulier
(un plan et une direction de glissement forment un systéme) est activé, c’est-a-dire qu’il réalise
un glissement macroscopique lorsque la valeur absolue de la cission réduite 7 qui lui est appliquée

atteint une valeur critique 7.

|75 =75 et 75 =78 (4.1)

L’équation 4.1 représente donc les conditions de I’écoulement plastique pour la plupart des mo-
nocristaux métalliques se déformant par glissement et elle contient 1’essentiel des difficultés que
doit résoudre toute tentative de modélisation globale de comportement plastique monocristallin.
En effet, le seuil plastique 77 dépend de ’histoire de la déformation et de ses mécanismes. La loi
d’évolution de ces seuils critiques plastiques au cours de la déformation constitue la loi d’écrouissage
du monocristal qui est I'une des préoccupations essentielles, voire la principale, dans la recherche
d’une modélisation. Ces lois d’écrouissage seront décrites dans la section 4.3.2.

Considérons un monocristal soumis & un champ de contrainte uniaxial comme représenté sur la

figure 4.2 (traction ou compression simple).

Plan de glissement

Fia. 4.2: Représentation d’un monocristal soumis & un essai de traction

Si A correspond & 'angle entre la normale au plan de glissement et la direction de la contrainte
appliquée et ¢ a 'angle entre la direction de glissement et celle de la contrainte appliquée, la cission

réduite 7 est donnée par

T = gcos(gb) cos(A) = o cos(¢) cos(A) (4.2)

ou F est la norme de la force appliquée, S la section droite de I’éprouvette et o la contrainte

Tc

normale. La déformation plastique par glissement se produit lorsque o = os(d) ()" wos( ¢)1COS( by

représente alors le facteur de Schmid.

Dans le cas d’une sollicitation quelconque, la contrainte de cisaillement est obtenue en faisant
le produit doublement contracté du tenseur des contraintes de Cauchy et du tenseur résultant du
produit tensoriel des vecteurs unitaires selon la direction de glissement m et la normale au plan de

glissement n.
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T=0:(n®m)=ngm= Z Z nioi;m; (4.3)

Selon le matériau étudié, le plan de glissement principal peut varier ; ce peut étre le plan de base
comme pour le zinc, le magnésium ou encore le béryllium, ou le plan prismatique pour le titane
notamment et le zirconium. L’étude de la facilité relative des différents modes de glissement est
une activité primordiale en métallurgie physique. Si les directions de glissement sont correctement
prédites par un critére énergétique, le probléme du choix du plan de glissement est plus complexe.
Le critére de Peierls-Nabarro [Peierls, 1940, Nabarro, 1947] relie cette facilité de glissement a la
distance interréticulaire. Nous savons que la dislocation doit franchir des cols d’énergie lors de son
mouvement. Pour fournir ce supplément d’énergie, il est nécessaire d’appliquer une certaine force
sur la dislocation. Nabarro [Nabarro, 1947] montre qu’en considérant le cristal comme un milieu
élastique continu, la contrainte o nécessaire au mouvement d’une dislocation, qu’on appellera par
la suite contrainte de Peierls, varie exponentiellement avec la distance interréticulaire d des plans

de glissement tel que

oc=—exp(——) (4.4)

ou K vaut 1 pour les dislocations vis et (1 — v) pour les dislocations coins. v est le coefficient
de Poisson, p le module de cisaillement, et b le vecteur de Biirgers de la dislocation. Selon cette
théorie, le glissement facile se détermine dans le cas des métaux & structure hexagonale (c’est le
cas notamment du titane pur) entre le plan basal et le plan prismatique; les autres plans ayant des
espacements plus petits et donc des contraintes de Peierls plus élevées.

Pour une valeur de £ > %, le plan basal est le plan de glissement, principal. A I'inverse, pour des

métaux ayant un < < \/g, c’est le plan prismatique [Naka, 1983]. La figure 4.3 schématise cette

relation entre le rapport ¢ et le plan de glissement principal.

c/a>1.633 c/a<1.633
c c
(1i00)
a, a,
a a

, 2
(1120] (1120 il

a; (o001 a;

Basal Prismatique

FiG. 4.3: Illustration de la relation entre le rapport < et le plan de glissement principal

Ce critére simple offre des exceptions. C’est le cas notamment du béryllium ou £ < \/g mais le
glissement facile est le plan basal. L’impossibilité de ce critére a prédire tous les cas des hexagonaux

a donné lieu & d’autres approches qui s’appuient sur la possibilité de dissociation des dislocations
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[Tyson, 1967] ou sur une structure de coeurs des dislocations'.
Toutefois, ces différentes théories sont encore loin d’expliquer tous les phénoménes ayant trait aux

facilités relatives des différents systémes.

4.2.2 Mécanismes de déformation de la phase «

La plupart des études en plasticité de lalliage de titane TA6V ne porte que sur la phase o de
structure hexagonale compacte (HC). Les auteurs considérent généralement que la déformation de
lalliage est controlée par la phase a en raison de son importante fraction volumique [Welsch, 1977].
Les parties suivantes présentent les différents modes de déformation de la phase « en s’appuyant sur
ceux des HC, en passant par les systémes de glissement aux valeurs des cissions critiques résolues
des différents plans ainsi que les mécanismes thermiquement activés qui controlent le glissement en

température.

4.2.2.1 Généralités sur les systémes de glissement dans les métaux de structure

hexagonale compacte

De nombreux auteurs comme Balasubramanian et Anand [Balasubramanian et Anand, 2002] ou
encore Jones et Hutchinson [Jones et Hutchinson, 1981] se sont intéressés a la géométrie des sys-
témes de glissement dans les HC. Les études concernant ce sujet s’accordent & dire que le glissement
est principalement activé suivant la direction dense < a > ou < 1120 > sur les trois types de plans
de glissement suivants :

— le plan basal (0001);

— les plans prismatiques {1010} ;

— les plans pyramidaux {1011}.

On notera qu’il existe également deux autres plans de glissement : les plans pyramidaux de 17¢ espéce
{1011} et de 2¢ espéce {1022}. Pour ces plans, les directions de glissement sont identifiées comme
étant celles de famille < ¢+ a > ou < 1123 >.

Ces différents systémes de glissement sont représentés sur la figure 4.4 et répertoriés dans le ta-
bleau 4.1.

Nous remarquons ’absence de systémes de glissement avec un vecteur de Biirgers < ¢ >. Or,
dans le cas de matériaux présentant une bonne ductilité tels que le titane, la déformation le long
de axe < ¢ > est nécessaire. De plus, les deux systémes de glissement les plus faciles (P < a >
et B < a >) n’offrent que quatre modes de cisaillement indépendants suivant 'axe < a >; le
glissement pyramidal m; < a > étant obtenu par glissement dévié entre P < a > et B < a >.

Le critére de Von Misés imposant cing systémes de déformation indépendants ne peut étre satisfait
par le glissement de dislocations < a > seul, [Yoo et Lee, 1991]. Le mode de déformation intervenant
alors pour augmenter la ductilité et satisfaire le critére de Von Misés est le maclage. Le maclage
consiste & diviser le matériau en deux ou plusieurs parties ayant des orientations spécifiques les unes
par rapport aux autres. Il se trouve en concurrence avec le glissement < ¢+ a > pour permettre la

déformation suivant 'axe < ¢ >.

1Le lecteur intéressé pourra d’ailleurs obtenir un descriptif de ces théories dans [Lecomte, 2000].
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(tfon)
(1100) y :,/ )’1,’
O
a3 2,
a / -2
f112] £ 1120 % *
3 a,
Basal-<a > Prismatique-< a > Pyramidal-< a >
(0001) < 1120 >, 3 {1010} < 1120 >, 3 {1011} < 1120 >, 6

Pyramidal ler espéce-< ¢ +a> Pyramidal 2 espéce-< ¢ + a >
{1011} < 1123 >, 12 {1122} <1123 >, 6

F1a. 4.4: Différents systémes de glissement dans les HC : basal B < a >, prismatique P < a >,
pyramidal m; < a >, pyramidal de 17¢ espéce m; < ¢+ a >, pyramidal de 2° espéce my < c+ a >,
[Balasubramanian et Anand, 2002]

TAB. 4.1: Systémes de glissement dans les HC

Plan Plan de  Dir. de Nbre de Dir. gliss® Nbre syst. Notation
gliss? gliss plans non //  par plan gliss?
basal {0001} < 1120 > 1 3 1*¥3=3 B<a>
prismatique {1010} < 1120 > 3 1 3 P<a>
pyramidal {1011} <1120 > 6 1 6 m<a>
pyramidal 17¢ {1011} < 1123 > 6 2 12 m<c+a>
pyramidal 2¢ {1122} <1123 > 3 2 6 T <c+a>

4.2.2.2 Systémes activés dans le TA6V

Jones et Hutchinson [Jones et Hutchinson, 1981] ont caractérisé les modes de déformation en

traction et en compression d’un alliage de titane TAG6V & température ambiante. Ces auteurs ont
estimé les cissions critiques 7. du glissement sur les plans de base, prismatiques et pyramidaux de la
phase o du TAGV. Les valeurs obtenues sont, listées dans le tableau 4.2. Ces résultats sont cohérents
avec ceux de Perilla et Sevillano [Perilla et Sevillano, 1995] pour le méme matériau.
Le glissement le plus facile dans l’alliage de titane TAGV est le glissement prismatique. Le glissement
dans le plan basal est le glissement le plus difficile pour les dislocations < a >. En comparaison
avec le titane pur (100% ), Akhtar et Teghtsoonian [Akhtar et Teghtsoonian, 1975] obtiennent
une valeur de cission critique sur le plan basal et prismatique de 370 et 140 MPa respectivement.
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TaB. 4.2: Cissions critiques communément appelées Critical Resolved Shear Stress (CRSS) pour
lalliage de titane TA6V dans les différents plans de glissement, [Jones et Hutchinson, 1981]

Plan 7. [MPa
B<a> 440
P<a> 380
T <a> 400

m<ct+a> 630

La forte augmentation des cissions critiques par rapport au titane pur est en partie due au durcis-
sement par solution solide de 'aluminium présent dans le TAGV.

4.2.2.3 Influence de la température et des éléments interstitiels

L’effet de la température sur la cission critique résolue 7. est trés important dans ’étude des
modes de déformation. De nombreux auteurs se sont consacrés & ce sujet sur des monocristaux
de titane a dans le plan principal de glissement a savoir le plan prismatique. Les résultats de ces
auteurs synthétisés dans [Lecomte, 2000] sont répertoriés sur la figure 4.5.

Ces résultats expérimentaux mettent en évidence une forte augmentation de la cission critique 7
du glissement prismatique & basse température. A partir d’une certaine température, notée T, sur
la figure 4.5, la cission critique a tendance & rester constante. Il est alors possible de définir une
évolution de la contrainte résolue 7°, d’un systéme de glissement s, nécessaire au mouvement de la
dislocation en fonction de la température. La figure 4.6 illustre cette évolution de 7° en fonction de
la température.

La contrainte résolue 7° se décompose en deux composantes distinctes :

— la contrainte interne 7,; correspondant aux passages des obstacles a longue distance comme les
empilements sur les joints de grains ou sur les précipités par exemple. Cette composante est
athermique. A toute température il est nécessaire de 'appliquer pour permettre le mouvement
des dislocations ;

— la contrainte effective 7* correspondant aux passages des obstacles & courte distance comme
les lignes de dislocations qui traversent les plans de glissement du systéme s, communément
appelées “arbres de la forét”, ou encore les impuretés contenues dans le matériau. Cette compo-
sante est thermiquement activée. A basse température (< T.) , il est nécessaire de 'appliquer
pour permettre aux dislocations de franchir les obstacles. A haute température (> T.), I'éner-
gie thermique est suffisante pour permettre le passage de ces obstacles.

La cission résolue nécessaire au mouvement de la dislocation s’écrit donc

T8 = T; + (4.5)

La figure 4.5 révéle également que la phase « présente une grande sensibilité & la présence d’inter-
stitiels. A basse température, 'augmentation de la cission critique 7, est d’autant plus importante
que le matériau est chargé en impuretés interstitielles, en 'occurrence d’atomes d’oxygeéne pour la
figure 4.5.
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F1G. 4.5: Influence de la température et de la concentration en impuretés interstitielles C; (oxygéne)
sur la cission critique 7., [Lecomte, 2000]

Kahveci et Welsch [Kahveci et Welsch, 1986] ont mis en évidence 'influence de la concentration

en oxygene sur le mode de glissement principal. Pour de faibles concentrations (< 2500 ppm), le

glissement prismatique P < a > reste le glissement principal. Pour des concentrations comprises

entre entre 2500 ppm et ~ 1.0 % at., le glissement pyramidal m; < a > devient majoritaire. Pour

de fortes concentrations, le glissement basal B < a > est préférentiellement activé. Churchman

[Churchman, 1954] explique ce changement de mode de glissement par la mise en ordre de 1'oxy-

géne suivant la direction < 1123 > qui induit alors un durcissement des plans prismatiques puis

pyramidaux. La teneur en éléments interstitiels influence donc fortement les modes de glissement

de la phase a.
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Cission résolue

T

c

Température

F1a. 4.6: Evolution de la contrainte résolue 7° nécessaire du mouvement de la dislocation dans un
systéme s en fonction de la température

4.2.3 Meécanismes de déformation de la phase 3

La phase 8 de structure cubique centrée (CC) ne représente qu’une faible fraction volumique
de l’alliage de titane TA6V (17% pour notre alliage, section 1.3.2.2 du chapitre 1). La connaissance
de ses modes de déformation est cependant nécessaire pour analyser sa capacité & accommoder
les déformations de la phase o majoritaire. Trés peu d’auteurs comme Niimoni [Niimoni, 1990] ou
Welsch [Welsch, 1977] ont essayé d’identifier les mécanismes de déformation de cette phase 5. La
plupart des auteurs s’accorde & décrire la déformation dans la phase 8 comme étant celle des CC.

Les parties suivantes s’intéressent & leurs différents modes de déformation.

4.2.3.1 Géométrie du glissement dans les métaux de structure cubique centrée

La géométrie du glissement des CC est encore mal définie. Les études concernant ce sujet s’ac-
cordent & identifier les directions de glissement comme étant celles de famille < 111 > de capacité
atomique maximale. En revanche, la détermination des plans de glissement potentiellement actifs
est encore discutée. Taylor et Elam [Taylor et Elam, 1926] ont été les premiers & mettre en évidence
Pactivation d’un glissement sur un plan non cristallographique mais sur le plan de cission maximale.
Leur modélisation du glissement des CC est représentée comme celle d’un paquet de crayons hexa-
gonaux glissant les uns par rapport aux autres parallélement & leur axe (modéle souvent dénommé
de pencil glide).

D’autres études, notamment celles de Barrett et al. [Barrett et al., 1937] ou Chin [Chin, 1972]
ont établi que le glissement s’effectue sur les trois types de plans {110}, {112} et {123} pour des
températures comprises entre -195 et 500°C. Le plan {110} est le plus fréquemment rencontré ; les
autres pouvant étre bloqués par la présence d’impuretés. Jaoul et Gonzalez [Jaoul et Gonzalez, 1960]
ont observé que quelque soit le type de plan de glissement {110}, {112} ou {123}, celui-ci se trouvait

étre & 2° prés celui de cission maximale.
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Franciosi [Franciosi, 1984], quant & lui, a montré & partir de micrographies & fort grossisse-
ment que les lignes de glissement macroscopique sinueuses pouvaient s’interpréter comme étant
une succession de microglissements sur des plans voisins {110} et {112} suivant la méme direction.
Par conséquent, le glissement sur des plans d’indices supérieurs ({123} par exemple) n’est qu’une
combinaison de glissements sur les plans précédemment cités.

Les deux systémes de glissement {110} < 111 > et {112} < 111 > sont représentés sur la figure 4.7

et répertoriés dans le tableau 4.3.

[001] [001)

vl N

[010] 5}

[010]

[T10] -
[110]

[100] [100] [117]
(110)<111> (112)<111>

F1G. 4.7: Systémes de glissement dans les CC : {110} < 111 > et {112} < 111 >

TAB. 4.3: Plans et directions de glissement dans les CC

Plan de  Direction de Nbre de Directions de  Nbre de syst.

glissement  glissement  plans non // gliss’ par plan de gliss
{110} <111 > 6 2 6*2-12
(112} <111 > 12 1 12

4.2.3.2 Influence de la température sur le comportement des CC

Le comportement mécanique des CC est fortement influencé par la température. Suivant la
température & laquelle sont effectués les essais, le comportement des CC évolue. Il a ainsi pu
étre mis en évidence l'existence d’une température de transition 7. du comportement, de 'ordre
de 'ambiante pour les aciers doux [Rauch, 1993]. La valeur de cette température est fortement
influencée par la concentration et le type d’impuretés présentes dans le matériau. Cette dépendance
du comportement en température est liée & la mobilité des dislocations vis dans les CC. Le glissement
de la dislocation est gouverné par les obstacles. Ces derniers se classent en deux catégories distinctes :

— les obstacles engendrant des contraintes & courte distance 7*. Cet apport d’énergie peut pro-

venir de l'agitation thermique qui permet & la dislocation de franchir cet obstacle. 7% est
fortement dépendante de la température;

— les obstacles & 'origine d’un champ de contrainte & longue distance 7, qui ne varie selon la

température qu’au travers du module d’élasticité i et de la densité de dislocation p.
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A basse température (< T.), les observations en microscopie électronique a transmission ont mis
en évidence 'existence de dislocations essentiellement vis. Le franchissement des obstacles est initié
par double décrochement d’une partie de la dislocation [Louchet et Kubin, 1979].

Au-dela de la température de transition, 'agitation thermique est devenue suffisante pour que les
doubles décrochements deviennent plus faciles. Ainsi la mobilité des dislocations vis et coins devient
équivalente.

L’influence de la vitesse de déformation a été mis en évidence par de nombreux auteurs en
mesurant les incréments de contrainte causés par un changement rapide de la vitesse de déformation.
L’effet d’'une augmentation de la vitesse de déformation peut étre comparée 4 une diminution de la
température, c’est-a-dire une augmentation de la contrainte eflective 7* [Spitzig et Keh, 1970]. A
faible température, 'influence de la vitesse de déformation varie suivant le plan de glissement actif.
Cette dépendance est en I'occurrence plus importante sur le plan {112} que {110}. A température
ambiante, Jaoul et Gonzalez [Jaoul et Gonzalez, 1960] montrent que la vitesse de déformation a un

effet sur la limite d’élasticité du matériau, donc sur la contrainte effective.

4.2.3.3 Asymétrie du glissement et non respect de la loi de Schmid

Selon la loi de Schmid énoncée en section 4.2.1, Pactivation d’un systéme de glissement s’opére
lorsque la valeur absolue de la cission qui lui est appliquée atteint une valeur critique 7.. Pour
les CC, cette cission critique différe d’un plan a I’autre dans le domaine des basses températures
[Spitzig et Keh, 1970]. Franciosi [Franciosi, 1984] a mis en évidence une asymétrie de glissement
sur les plans {112}. La cission critique 7, dépendant du sens de glissement, il faut considérer un
systéme dit facile d’un systéme dit difficile (figure 4.8). Cependant, cette asymétrie s’estompe voire

disparait & température ambiante (figure 4.9), [Keh et Nakada, 1968].

F1a. 4.8: Asymétrie de glissement sur les plans {112} dans les CC, [Franciosi, 1984]

4.2.3.4 Relation d’orientation entre les phases o et

Le comportement individuel de chacune des deux phases a et 3 qui composent I’alliage de titane
TAG6V a été étudié dans les sections précédentes. Cette derniére partie s’intéresse au comportement
global de 'alliage en s’attachant principalement au roéle des relations d’orientations particuliéres

entre ces deux phases.
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Fi1G. 4.9: Evolution des cissions critiques en fonction de la température sur les systémes {110} et
{112}, [Keh et Nakada, 1968]

La transformation allotropique 8 — « introduite en section 1.2.2.1 du chapitre 1 est une trans-
formation de type martensitique. Du point de vue cristallographique, il a été mis en évidence par
Biirgers [Biirgers, 1934]| 'existence de relations d’orientations particuliéres entre les deux phases «

et (. Celles-ci sont caractérisées par :

Plan : {110}, // {0001}, (4.6)

Direction : < 111 >5 // < 1120 >, (4.7)

Pour la structure lamellaire de type Widmanstitten de notre alliage, la germination des lamelles
« suit ces relations d’orientations dites de Biirgers qui induisent des coincidences entre les plans et
les directions de glissement des deux phases. Les colonies de lamelles ainsi formées peuvent alors
se déformer comme un seul grain ou le glissement est initié dans la phase « et cisaille la phase (5
[Banerjee et al., 1993].

D’autre part, les interactions élastiques entre les phases « et § dues a ces relations d’orientations
produisent des concentrations qui peuvent induire, dans 'une ou l'autre phase, des systémes de
glissement secondaires inattendus. Ankem et Margolin [Ankem et Margolin, 1986] ont calculé les
déformations élastiques au niveau de Uinterface o/ dans une structure Widmanstétten suivant les
relations de Biirgers. Les contraintes dues & 'interaction élastique peuvent atteindre 30 & 50% de
la cission critique des plans suivant la direction de 'axe de traction. Ces auteurs ont également
observé que ces contraintes dans la phase 3 peuvent favoriser le glissement basal {0001} < 1120 >
dans la phase a.

4.2.4 Bilan

L’étude des mécanismes de déformation de lalliage de titane TA6V ne considére généralement

que ceux de la phase o majoritaire, la phase § ne joue qu’un role d’accommodation de la défor-
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mation. Ces mécanismes de déformation dans les phases a et § sont étudiés respectivement par
analogie & ceux des HC et CC.

En ce qui concerne tout d’abord la phase o hexagonale, son systéme principal de glissement est le
glissement de dislocations < a > le long des plans prismatiques {1010}. Ce mode de déformation est
trés fortement influencé par la température avec une nette augmentation du seuil critique 7. & basse
température. Cette phase a présente également une grande sensibilité & la présence d’interstitiels. A
basse température, 'augmentation du seuil critique de glissement est d’autant plus important que
le matériau est chargé en impuretés interstitielles comme 'oxygéne. La concentration en oxygéne
influence le mode de glissement principal. Pour des concentrations importantes, le glissement activé
est de préférence basal. Ce changement de mode s’explique par la mise en ordre de 'oxygéne
suivant une direction particuliére < 1123 > qui induit un durcissement des plans prismatiques et
pyramidaux. La présence d’éléments d’alliage tels que "aluminium induit également un durcissement
par solution solide provoquant ainsi une forte augmentation du seuil critique.

La phase § cubique centrée, quant a elle, se déforme suivant la direction < 111 > dans les plans
{110} et {112}. Les lignes de glissement généralement trés sinueuses indiquent que le glissement
dévié peut se produire facilement. De la méme maniére que dans la phase «, la déformation de la
phase (3 présente des anomalies & basse température, notamment une asymétrie de glissement dans
les plans {112}.

Concernant finalement le comportement global de 1'alliage de titane TAGV, les relations d’orienta-
tions particuliéres entre les phases favorisent la concentration de contrainte & Iinterface a/f. Le
glissement basal {0001} < 1120 > peut alors étre privilégié¢ dans la phase «. La présence d’éléments

d’alliage et d’impuretés peut également contribuer au changement de mode principal.
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4.3 Modélisation du comportement plastique des monocristaux et

polycristaux

Les sections suivantes sont consacrées a la description et a la modélisation du comportement
plastique des matériaux polycristallins. Un bref rappel présente tout d’abord les conditions de
I’écoulement plastique. Puis, les deux voies principales, I’'une de type élastoplastique et 'autre de
type élastoviscoplastique, qui permettent d’aborder ’écoulement sont décrites. Une loi d’évolution
du seuil critique, nécessaire pour activer le glissement plastique, au cours de la déformation est
ensuite introduite. Cette loi dite d’écrouissage est 'une des préoccupations essentielles dans la
recherche d’une modélisation. Nous nous attacherons enfin a présenter différentes classes de modéles

d’écrouissage utilisés pour simuler les fortes déformations des polycristaux.

4.3.1 Lois d’écoulement
4.3.1.1 Ecoulement plastique

Le glissement plastique des plans cristallographiques est la conséquence du mouvement des
dislocations. Ce mécanisme apparait a partir du moment ou la cission 7 appliquée sur le plan
atteint un seuil critique. Un systéme s particulier s’active, c¢’est-a-dire qu’il y a déclenchement de
la plasticité dés que le critére de Schmid est vérifié.

|75 =75 et 75 = 78 (4.8)

Chaque égalité de ’équation 4.8 définit un plan dans l’espace des contraintes pour chaque systéme
de glissement. Pour ’ensemble des systémes, ce critére définit une surface de charge qui contient
tous les états de contraintes admissibles. L’écoulement est alors déduit suivant une loi de normalité
par rapport a cette surface de charge. On notera que pour ce type d’approche, la sensibilité du

matériau aux changements de vitesse n’est pas considérée.

4.3.1.2 Ecoulement viscoplastique

Dans ce type d’approche, les vitesses de glissement s’expriment a partir de la densité de dislo-
cations. Le passage du comportement d’une dislocation & celui de la densité de dislocations sur le

systéme s se fait en utilisant la relation d’Orowan

VS = prbo (4.9)

en supposant que la vitesse moyenne U de toutes les dislocations mobiles du systéme suit une loi
du méme type. p,, est la densité de dislocations mobiles et b le vecteur de Biirgers.

Teodosiu et Sidoroff [Teodosiu et Sidoroff, 1976] donnent l’expression de la vitesse en négligeant
le temps de “vol” de la dislocation devant son temps d’attente sur les obstacles.

b
v = YD - (4.10)

oxp (357) 2o ()]

ou vp est la fréquence de Debye, k la constante de Boltzman, T la température, 7% la contrainte

effective vérifiant ’équation 4.5. AV* et AG( représentent respectivement les volumes d’activation

et gain d’énergie liés au franchissement de ’obstacle.
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Lorsque la contrainte effective 7* est modérée (moins de 70% de la valeur a 0 K), on considére que la
probabilité de sauts d’obstacles inverses est négligeable et le sinus hyperbolique de I’équation 4.10 se
restreint a sa composante exponentielle négative. En remplacant 7% par 7, — 7%, le développement
limité au premier ordre en TT} donne finalement I’évolution de la vitesse de glissement suivante,
[Rauch, 1993]

TLAV
. AGo\ [T\
2 0
v = ps b vp exp ( ) <) (4.11)
m kT U
cAve _ -
En posant m = ““—— et 5 = p3,b?vp exp (—552), on retrouve I'expression de la loi d’écoulement

sous la forme classique d’une loi puissance entre vitesse de déformation et contrainte normalisée.

. . T*S m
= ( ) (4.12)

S
T

Insistons sur les hypothéses d’une telle formulation. L’équation 4.12 est valable pour des valeurs
modérées de 7% ou dés lors que le matériau est déformé au-dela de la température de transition. En
dessous de cette température, il ne semble pas exister de modélisation pertinente du phénoméne.
De plus, le développement limité n’est valable que si 7 < T

La modélisation viscoplastique du comportement a également été établie par Cailletaud [Caille-

taud, 1987] de maniére phénoménologique en considérant la partition suivante :

|7_s o CES‘ =5 L kS _’_K,Y'STL (413)

ou z° est une composante cinématique associée i la présence de structures hétérogénes de disloca-
tions, r* décrit I’écrouissage isotrope lié aux interactions de type forét, k° la contrainte a partir de
laquelle le glissement, s’opére sur le systéme s, K et n des paramétres du matériau. La vitesse de

glissement s’exprime alors sous la forme

S S

esie>0
>" sgn(T° — 2°) avec < @ >= 4.14
gl ) {Osiog() ( )

—zf|—r°—k
K

go=<

4.3.2 Lois d’écrouissage
4.3.2.1 Origine de I’écrouissage

La compréhension des phénoménes physiques responsables de I’écrouissage est trés importante
pour la détermination de lois capables de rendre compte de l'effet de durcissement en déformation
plastique. Un grand nombre d’études expérimentales s’appuie sur ’analyse de la courbe 7 — v d’un
monocristal en glissement simple (courbe qui relie la cission réduite 7 sur le premier systéme activé
au glissement ~y sur ce systéme calculé en le supposant seul actif) afin de proposer des interprétations
des différents mécanismes d’écrouissage. On peut distinguer d’'une maniére générale quatre stades
de la déformation. Ces différents stades sont répertoriés sur la figure 4.10 illustrant ’évolution
compléte idéalisée du taux de déformation.

— stade I : domaine initial ou les dislocations mobiles se propagent dans leur plan de glissement

en ne rencontrant que peu d’obstacles. Le glissement est dit facile ot un unique systéme (le plus

fortement sollicité) est actif. Il est caractérisé par un faible taux d’écrouissage g—;. Cependant,
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un réseau de dislocations secondaires se met déja en place. Le taux d’écrouissage est alors
relié au rapport de densités entre les systémes primaire et secondaire, [Keh et Nakada, 1967].

— stade II : augmentation du taux d’écrouissage due aux fortes interactions entre systémes pri-
maire et secondaire. On observe également une forte multiplication de la densité des disloca-
tions obstacles dont I’enchevétrement se resserre fortement rendant plus difficile le mouvement
des dislocations.

— stade III : étape de glissement caractérisée par une forte diminution du taux d’écrouissage.
Cette décroissance est supposée étre liée a ’apparition du mécanisme de glissement dévié
et de I’annihilation de dislocations de polarité opposée. Le glissement primaire dévie de son
plan sur celui d’'un systéme colinéaire (méme direction de glissement) induisant une double
possibilité d’évitement des obstacles par les dislocations mobiles.

— stade IV : légére diminution du taux d’écrouissage. Tout comme le stade précédent, il dépend
de la température. A ’heure actuelle, il n’existe pas de théorie unifiée expliquant ’apparition
et la persistance de ce stade aux basses et moyennes températures. Rollett [Rollett, 1988], par
exemple, attribue ’écrouissage en stade IV & la présence de débris accumulés lors d’événements
de restauration dynamique au cours du stade III qui seraient difficiles & annihiler.

| Belw’cl

v

< L 4

F1G. 4.10: Evolution compléte idéalisée du taux d’écrouissage § = 22 pour les mono (sc) et les

€

polycristaux (p) CFC (cubique & face centrée) et CC au-dela de la température de transition,
[Sevillano, 1993]

On notera sur la figure 4.10 la quasi-absence du stade I dans la déformation des polycristaux. En
sollicitation uniaxiale, selon ’axe considéré, il est possible d’observer un comportement en glissement
multiple simultané dés le début de la déformation. Lorsque le glissement est ainsi simultané sur
plusieurs systémes, il est délicat de déterminer avec précision quels sont les systémes simultanément
actifs pour une orientation donnée. Ces situations de glissement multiple se caractérisent alors par

une absence du stade I.

La maniére la plus simple de modéliser ’écrouissage a été proposée dés ’apparition de la théorie

de la microplasticité par Taylor. Elle relie un incrément de cission critique nécessaire pour activer
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le glissement plastique & un incrément de glissement par la relation

s su
e=) h
u

La matrice h*" est appelée matrice des modules d’écrouissage et est dans I’hypothése de Taylor

o (4.15)

constante tout au long de la déformation. Seules les influences d’autoécrouissage et d’écrouissage
latent sont distinguées grace aux termes respectifs h*® et A", u # s. Il semble néanmoins peu
évident que cette matrice reste constante au cours de la déformation sous ’accumulation de défauts
cristallins et de leur arrangement. De nombreuses formulations de cette matrice ont vu le jour
pour améliorer la description de I’écrouissage. Différents modéles d’écrouissage phénoménologiques
[Kocks, 1976, Peirce et al., 1983, Cailletaud, 1987, Bhattacharyya et al., 2001] ont été développés
dans le but de simuler certaines étapes particuliéres du comportement des mono et polycristaux.
Meéme si ces modéles s’attachent & ce que le taux d’écrouissage décroisse avec 'augmentation de la
déformation (stades IT et, III), ils ne considérent pas ’évolution des microstructures de déformation.
Dans tous ces modéles, 'aspect physique de la plasticité n’est pas pris en compte pour décrire
le comportement du cristal. Pour cela, d’autres modéles, décrits dans la section suivante, ont été
développés en intégrant des variables internes qui découlent de considérations physiques telles que
la densité de dislocations.

4.3.2.2 Modéles d’écrouissage en plasticité cristalline intégrant la densité de

dislocations comme variable interne

Modéle de Kocks, Mecking et Estrin [Kocks, 1976, Mecking et Kocks, 1981, Estrin et Mecking,
1984]

Ce fut 'un des premiers modéles & prendre en compte la notion de densité de dislocations p comme
variable d’écrouissage. Les auteurs assimilent la densité des dislocations & un paramétre structural
unique capable de déterminer I’état mécanique du matériau, et la relient & la contrainte d’écoulement

macroscopique par

o =09+ Maub\/p (4.16)

ou oq provient de la friction de réseau et de la contribution moyenne des impuretés, M est le facteur
de Taylor moyen, o une constante de 'ordre de 0.3, p le module de cisaillement et b la norme du
vecteur de Biirgers. De plus, les auteurs donnent une équation d’évolution de la densité de disloca-
tions intégrant l'effet de durcissement dd aux interactions entre dislocations mobiles et immobiles
ainsi que la diminution progressive du taux d’écrouissage avec la déformation par développement
progressif du glissement dévié.
90 M (k) — kap) (4.17)
dep
kl\/ﬁ est associé & laccumulation et la création de dislocations et kop traduit leur annihilation.
Ce modéle a donné lieu & de nombreuses variantes afin de tenir compte des effets de vitesse et de

température sur le comportement.
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Modéle de Franciosi [Franciosi, 1984]
Cette approche est fondée sur 'analyse microstructurale des densités de dislocations. L’auteur

exprime la cission critique par

N
78 = pby| Y a(p§ + pi + 03) (4.18)

u=1

ol a®" est la matrice d’interaction déterminée & partir d’essais d’écrouissage latent, pg la densité
de dislocations initiale, p,, la densité de dislocations mobiles sous contrainte et p; la densité de
jonctions. L’évolution de la cission critique est alors uniquement liée & la variation de densité de
dislocations mobiles et & la variation de densité de jonctions.

La matrice a®" caractérise les interactions entre les familles de systémes de dislocations. Dans le
cas des monocristaux CC ou l'on distingue deux familles de systémes ({110} < 111 > notée A,
{112} < 111 > notée B), la matrice a** comporte huit coefficients :

a(l) et a(2) correspondent respectivement a l'interaction entre deux systémes identiques de
A et de B;
- a(3), a(4) a l'interaction entre deux systémes colinéaires de A et de B;

— a(5), a(6) a linteraction entre deux systémes non colinéaires de A et de B;

a(7), a(8) a l'interaction A-B entre deux systémes colinéaires et non colinéraires.

Modéle de Tabourot et al. [Tabourot, 1992, Teodosiu et al., 1993]
Cette approche s’appuie sur les concepts fondamentaux décrits par Kocks et al., en introduisant les
densités de dislocations sur chaque systéme de glissement comme variables internes, et sur ’étude

de Franciosi décrite dans le paragraphe précédent. Les auteurs réécrivent la cission critique comme

= b, |3 au(pv) (4.19)

La densité de dislocations totale d’un systéme de glissement s se partitionne en densité de disloca-
tions mobiles p;, et en densité de dislocations immobiles p;.

p° = Py, + pi avec p, K p; (4.20)

Les auteurs décomposent I’évolution de la densité mobile p?, au cours de la déformation en un terme

de production 7, un terme d’annihilation 77, , et un terme d’immobilisation 7. Nous obtenons alors

Py =T5 = Tona — T3 (4.21)

L’évolution de la densité immobile p quant & elle est due & un accroissement provenant de I'im-
mobilisation des dislocations mobiles r] et & une diminution due & ’annihilation des dislocations

immobiles 77,.

ps =18 -1 (4.22)
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La production de dislocations immobiles 7] correspond a la quantité de dislocations immobilisées
en un temps donné. Elle est définie par
°|

ol ©° est la vitesse moyenne des dislocations mobiles sur le systéme s et A® le libre parcours moyen

s _ P |v

(4.23)

tel que

O S (1.24)

Zu;ﬁs pu
A® est proportionnel & la distance moyenne entre les dislocations percant ce méme plan de glisse-

ment. Avec la relation d’Orowan |v*| = p5,b 0], 'équation 4.23 devient alors

s A/ 2usts P
rs = |Vb| ; (4.25)

Le taux d’annihilation r], de dislocations immobiles séparées par une distance inférieure a

la distance critique y. est donné par l’expression proposée par Essman et Mughrabi [Essman et
Mughrabi, 1979].
Ye

Tfa = 2;101

s (4.26)

En incorporant les équations 4.25 et 4.26 dans I’équation 4.22; ’évolution de la densité de

dislocations immobiles sur le systéme s s’écrit

o ”ys| Zu;ﬁs pu

= 2yep} (4.27)

En différenciant 1’équation 4.20 par rapport au temps, nous aboutissons alors a ’écriture de 1’évo-

lution des densités de dislocations sur un systéme s suivante

ye| [ Lues P

s —  — 2y.p° 4.2
P 5 % Yep (4.28)

En dérivant I’équation 4.19 par rapport au temps et en introduisant I’équation précédente 4.28,
Pexpression de la matrice h°" peut étre obtenue.

/ ¢

n 1 Zt;ﬁu P
h*Y = =a® — 2y.p" 4.29
5 T I Yep (4.29)

La loi de comportement utilisée pour les prochaines simulations s’inscrit dans le cadre de cette
étude développée par Tabourot et al. et reprise par Hoc [Hoc, 1999].
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4.4 Identification d’une loi de comportement : implantation numérique

4.4.1 Objectifs

Les sections suivantes présentent la loi de comportement micromécanique introduite dans le
code éléments finis Abaqus [Abaqus, 2002] et utilisée pour nos simulations. Ces derniéres reposent
sur le modéle cristallin développé au sein du LPMM par Bonnet et Lipinski [Bonnet et al., 2005,
Bonnet, en cours]. Ce modéle prend en compte les mécanismes de la plasticité cristalline tels que
la déformation sous forme de glissement plastique et la rotation du réseau cristallin. Les outils
développés par Bonnet et al. sur les CC sont modifiés pour la phase a de structure hexagonale
compact et appliqués pour nos simulations sur 'alliage de titane TAG6V. L’objectif de cette partie
est de trouver un ensemble de coefficients, pour les phases « et 3, régissant cette loi micromécanique

et minimisant 1’écart modéle - expérience.

4.4.2 Description de la loi de comportement
4.4.2.1 Modéle cristallin

La cinétique est celle des grandes déformations basée sur une décomposition multiplicatrice du
gradient de la transformation en une partie élastique et une partie plastique comme décrit par
Lipinski et Berveiller [Lipinski et Berveiller, 1989]. Le tenseur vitesse de la transformation T est
alors décomposé en contributions élastique I° et plastique TP dues au glissement plastique. Si 77
et WY sont respectivement la direction de glissement et la normale au plan de glissement d’un

systéme g, nous obtenons

ll

=D+ W =L+ _49m? @ 7* (4.30)
g

ol V9 est la vitesse de glissement sur le systéme g. D et W sont respectivement les tenseurs taux
de déformation et taux de rotation définis comme les parties symétriques et antisymétriques du

tenseur L.

7o (L - LT) (4.31)

Les lois de comportement relient les comportements élastiques et plastiques par la relation

suivante :

F=C: (D - Z"}/gSg> (4.32)

ou % est la dérivée de Jaumann du tenseur de Kirchoff 7 reliée a la rotation d’un référentiel ortho-

normé tournant par rapport au référentiel d’observation d’une vitesse Q = W. Elle s'écrit

=T-WT+T.

=l

allt

(4.33)

—g ~
S" est la partie symétrique du tenseur de Schmid 79 ® W7 et C le tenseur des modules ¢élastiques.
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[’anisotropie plastique est décrite en termes de densité de dislocations sur chaque systéme de
glissement plutot qu’en déformation cumulée. Dans ce cas, la loi d’écoulement considérée est une loi
puissance de type viscoplastique, basée sur le mouvement thermiquement activé des dislocations.
Soit 79 et 77 les cissions résolue et critique sur un systéme g, la vitesse de glissement est alors

déterminée par la relation

n
29 — A0 (12 i 9 g
Y =7 (rf) si 79 > 78

(4.34)
49 = 0 dans le cas contraire
AY est une vitesse de référence et n = % le coeflicient de sensibilité a la vitesse ol
adln
m = T avec 0 <m <1 (4.35)
olnyy
Tc(’)/)
La condition d’activation d’un systéme de glissement g est donnée par la loi de Schmid.
79>79 avec 79 =28 :5 (4.36)

La cission critique réduite 79 peut étre exprimée en fonction de la densité de dislocation.

79 = aub /Z adhph (4.37)
h

1 est le module de cisaillement, b 1a norme du vecteur de Biirgers de la dislocation, o une constante
proche de %, p" la densité de dislocations du systéme h et a9 une matrice qui caractérise les inter-
actions entre deux familles de dislocations g et h. Cette matrice sera décrite dans la section 4.4.2.2.

L’évolution de la densité de dislocations p” suit la relation d’Orowan et celle du processus

d’annihilation des dipoles de dislocations tel que

S
1 h
9= = | o oy | 1y (4.38)

= K

ou K est un paramétre matériau et Y. le paramétre lié au processus d’annihilation entre dipodles de

dislocations.

L’évolution de la cission critique 7, peut également s’écrire sous une forme différente. Cette
seconde formulation relie un incrément de cission critique nécessaire pour activer le glissement

plastique & un incrément de glissement tel que

=Y hy" (4.39)
h

La matrice h9" est appelée matrice d’écrouissage. Ses composantes correspondent aux interactions
entre les densités de dislocations du systéme g et celles du systéme h qui ont produit un glissement
cristallographique de vitesse de déformation 4". En différenciant I'équation 4.37 par rapport au
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temps, et en prenant en compte la loi d’évolution 4.38, 'expression de cette matrice d’écrouissage

h9" peut étre obtenue.

1

2
1
k l#u

Cette matrice h9" décrit 1’évolution de ’anisotropie liée & activation des systémes de glissement
pendant un trajet de déformation donné. Elle dépend explicitement des valeurs courantes des den-
sités de dislocations sur les différents systémes. Les termes de cette matrice évoluent différemment

avec la déformation. Sa forme est similaire & celle employée par Franciosi [Franciosi, 1984].

4.4.2.2 Matrice d’interaction

La section suivante décrit la matrice d’interaction a9”, caractérisant les interactions entre les
familles de dislocations, pour les deux phases « et 8 présentes dans I'alliage de titane TAGV.

Concernant tout d’abord la phase 8 cubique centrée, les études de la géométrie du glissement
des CC ont permis de distinguer deux familles de systémes : une famille g regroupant les systémes
{110} < 111 > et une famille h composée des systémes {112} < 111 >. La matrice d’interaction
utilisée pour les différentes simulations est celle développée par Franciosi [Franciosi, 1984] pour
le CFC et qui a été ensuite adaptée aux matériaux CC par Hoc [Hoc, 1999]. Hoc trouve ainsi une
matrice d’interaction a9" 24*24 (car 24 systémes de glissement sont considérés au total) comportant
huit coefficients.

— ag correspond & l'interaction entre deux systémes identiques d’une famille g ;

~ K'ay = interaction entre deux systémes identiques de h;

— Kjag = interaction entre deux systémes colinéaires de g;

- KK 1a¢ = interaction entre deux systémes colinéaires de h;

— Ki1Ksap = interaction entre deux systémes non colinéaires de g;

~ K'K1K»>ay = interaction entre deux systémes non colinéaires de h;

~ Kjap — interaction g - h entre deux systémes colinéaires ;

~ K; Kyap = interaction g - h entre deux systémes non colinéaires.

Ces coefficients sont listés dans le tableau 4.4.

TAB. 4.4: Coefficients de la matrice d’interaction pour la phase

famille g g—nh famille h
identique aop K ag
colinéaire Kiag K ag K Kiag

o, . ” ”» /
non colinéaire  KjKoay K;Kya9 K KiKsag

En ce qui concerne maintenant la phase o hexagonale, le glissement par analogie a celui des HC
est principalement activé suivant la direction < 1120 > sur les trois types de plans suivants : le plan
basal (0001), les plans prismatiques {1010} et les plans pyramidaux {1011}. Les principaux plans
et directions de ces trois familles de glissement sont répertoriés dans le tableau 4.5. La conversion

d’un systéme hexagonal (4 indices) & un systéme orthohexagonal (3 indices) a été effectuée.
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TAB. 4.5: Plans et directions de glissement, dans la phase «

Systéme de Plan de  Direction de  Plan de  Direction de

glissement  glissement  glissement  glissement  glissement

4 indices 3 indices

basal (0001) < 1210 > (001) < 110 >
(famille ) (0001) <2110 > (001) <100 >
(0001) <1120 > (001) <110 >

prismaticue (1010) <1210 > (100) < 110 >
(famille h) (0110) < 2110 > (010) < 100 >
(1100) <1120 > (110) <110 >

pyramidal (1011) <1210 > (111) <110 >
(famille k) (0111) < 2110 > (021) <100 >
(1101) < 1120 > (111) <110 >

(1011) < 1210 > (111) <110 >

(0111) < 2110 > (021) < 100 >

(1101) <1120 > (111) < 110 >

En s’appuyant sur les travaux de Franciosi et de Hoc, il est alors possible de déterminer la matrice
qui caractérise les interactions élastiques entre les trois familles de glissement de la phase a. C’est
une matrice 12*12 étant donné qu’il y a 12 systémes de glissement. Ces coefficients n’ont pas encore
été identifiés et recensés dans la littérature. De ce fait, nous faisons I’hypothése que pour cette phase
a hexagonale, la matrice d’interaction ne posséde que deux types de coefficients : les coefficients

d’auto-écrouissage a%9 et d’écrouissage latent a9”.

4.4.3 ldentification des parameétres de la loi de comportement pour les

phases a et 0

La loi de comportement, qui décrit le modéle de plasticité cristalline présenté dans la sec-
tion 4.4.2.1, est implémentée dans le code de calcul éléments finis Abaqus en tant que User Material
Subroutine : UMAT. La premiére étape de la simulation est de déterminer les différents coefficients
régissant cette loi pour les deux phases a et 3.

Nous récapitulons ici les coefficients de ce modéle cristallin & identifier pour les différentes
phases :

— 3 ou b coeflicients d’élasticité du tenseur des rigidités C suivant le cas de la symétrie cristalline

cubique ou hexagonale
€11, €12, €t cqq pour la phase 3
{ c11, €12, €33, C44 €t c13 pour la phase«

— 2 coefficients régissant la viscosité
{ 40 : vitesse de glissement de référence

n : coeflicient de sensibilité & la vitesse
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— 5 coefficients caractérisant I’écrouissage
T. : cission critique pour chaque systéme de glissement,
a9 : coefficients de la matrice d’intéraction
po : densité de dislocations initiale
Y. : distance d’annihilation

K : paramétre d’arrét d’une dislocation mobile

Les paramétres tels que les coefficients élastiques sont tirés de la littérature, les autres sont
déterminés a partir de comparaisons successives entre les courbes contrainte - déformation recen-
sées dans la littérature et celles simulées numériquement sur Abaqus tout en minimisant 1’écart

expérience - modéle.

4.4.3.1 Présentation du logiciel utilisé

Les différentes simulations que nous présenterons par la suite sont effectuées sur le logiciel Aba-
qus/Standard. Ce code de calcul par éléments finis utilise une formulation implicite. Les problémes
non-linéaires sont résolus de maniére incrémentale & 'aide de lalgorithme itératif de Newton-
Raphson. A partir d’un état d’équilibre ug, le comportement de la structure est linéarisé et les

déplacements Awu; résultant d’un incrément de chargement AP sont calculés par la relation

Auy = K; AP (4.41)

o Ky est la matrice de rigidité tangente de la configuration initiale. Cette étape est plus com-
munément appelée ’étape de prédiction. Le comportement de la structure étant non-linéaire, la

configuration ug + Awug n’est pas en équilibre tel que

Ri=P—1,#0 (4.42)

ol R; représente les forces hors équilibres encore appelées “résidus”’, P les forces appliquées et Iy
les forces internes dans la configuration ug + Awuy. 1l est alors nécessaire de calculer une correction

de déplacement notée Aug pour se rapprocher de ’état d’équilibre tel que

AUZ = —K;lRl (443)

Le processus est répété jusqu’a ce que le résidu soit inférieur & une certaine tolérance.

Le temps de calcul pour cet algorithme peut rapidement devenir trés important car il est nécessaire
d’inverser la matrice de rigidité tangente & chaque itération. Or, la durée de cette opération aug-
mente approximativement avec le carré du nombre de degrés de liberté. On notera également que
pour des problémes fortement non-linéaires tels que ’analyse dynamique, la convergence peut étre

relativement difficile et nécessite un nombre important d’incréments.

4.4.3.2 Résultats de 'identification

Comme expliqué précédemment, ’ensemble des coefficients régissant cette loi de comportement
est calculé en minimisant ’écart expérience - modéle. Pour chaque phase présente dans le TA6V,
des essais de traction sont simulés sur Abaqus/Standard pour différentes vitesses de déformation.

Les courbes contrainte - déformation ainsi obtenues numériquement sont alors comparées & celles
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caractérisées expérimentalement par différents auteurs recensés dans la littérature. L’inconvénient
de Palliage de titane TA6V est qu’il n’existe pas a ce jour de courbes expérimentales caractérisant
séparément les phases o et 8 du matériau. Le calcul des coeflicients de la phase « se fait alors en
comparaison a des courbes de traction effectuée sur un titane pur (100% «). De la méme maniére,
les coefficients de la phase 3 se déterminent & partir du titane 100% (.

Les simulations par éléments finis d’un essai de traction ont été effectuées & différentes vitesses

de déformation sur un cube composé de huit grains. Le maillage utilisé est illustré sur la figure 4.11.

F1G. 4.11: Maillage utilisé pour la simulation d’un essai de traction

Les dimensions caractéristiques sont 2*2*2 mm, un déplacement de 0.2 mm est imposé selon la
direction globale 2 sur la face supérieure du cube. Un plan de symétrie est appliqué sur la face
inférieure. Les éléments utilisés pour la simulation sont de type cubique solide avec une interpolation

linéaire et une interprétation réduite (élément C3D8R dans la bibliothéque d’Abaqus/Standard).

Intéressons-nous tout d’abord & la détermination des paramétres de la loi de comportement pour
la phase § cubique. Les coefficients d’élasticité sont calculés & partir des coeflicients de Lamé :
w= ﬁ et A = % avec E=110 GPa et v=0.33. Les valeurs du module de Young et du
coefficient de Poisson sont celles d’un alliage 100% 3. Nous obtenons alors ¢11—=coo—c33=163 GPa,
c12=c13=c23=80.3 GPa, cqa=c55=ces=41.4 GPa et les autres c;;5=0 (i=1..6, j=1..6). Ces valeurs

sont répertoriées dans le tableau 4.6.

TAB. 4.6: Coefficients d’élasticité en GPa des phases « et § présentes dans le TA6V

16 «
C11 C12 C44 C11 C12 C33 C44 C13
163 80.3 414 159.58 91.06 181.17 46.7 69.47

Dans un premier temps, les huit grains du maillage sont orientés de la méme maniére. Les angles
d’Euler ¢4, ¢, ¢ sont identiques pour chaque grain et fixés arbitrairement. Les systémes de glisse-
ment entre ces différents grains ont été décrits dans la section 4.2.3.1 dans le cas de la phase 5. On
distingue deux familles de systémes : {110} < 111 > notée a et {112} < 111 > notée b.
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D’aprés les travaux de Barton et Dawson [Barton et Dawson, 2001], les valeurs des cissions critiques
pour ces deux familles sont du méme ordre de grandeur.

e =10 (4.44)
Concernant la matrice d’interaction, les valeurs des coefficients sont obtenues & partir des travaux
de Franciosi [Franciosi, 1984] et de Hoc [Hoc, 1999] décrits dans la section 4.4.2.2. La valeur de ag
qui correspond & l'interaction entre deux systémes identiques de la famille a sera calculée par la
Suite par comparaison entre expérimentations et simulations. Les autres coefficients de la matrice
découlent de cette valeur (les coefficients K;, Ko, K, K] et K, sont de l'ordre de 1).

Ces différents coefficients ainsi que la relation 4.44 sont ensuite incorporés dans la Subroutine
UMAT. Les courbes contrainte - déformation alors obtenues par simulation sont comparées & des
courbes expérimentales. Les valeurs des coefficients & identifier (5°, n, po, Y., K et ag) sont ajustées
afin de minimiser ’écart modéle - expérience. Les courbes expérimentales sont celles de Kobayashi et
al. [Kobayashi et al., 1991] caractérisées sur un titane 100% G (Ti-15V-3Cr-3Al1-3Sn) et de Solimine
et Lissenden [Solimine et Lissenden, 2004] sur le Ti-15Mo0-3A1-2.7Nb-3Sn (100% (3 également). De
bons résultats sont obtenus avec les valeurs de coefficients répertoriées dans le tableau 4.7.

TAB. 4.7: Valeurs des paramétres identifiés de la loi de comportement pour la phase 3

n Aols™!] 7¢[MPa] 72[MPa] po[m~2] K Y.[nm] aq
phase 3 71 2.1073 550 600 104 20 107° 02

Les courbes contrainte - déformation obtenues par simulation sont tracées sur la figure 4.12 pour
une vitesse de déformation de 1072 s~1. Les traits pleins correspondent & une simulation ol un grain
est modélisé 4 I'aide d’un seul élément C3D8R, et les traits en pointillés & un grain modélisé par

huit éléments. Chaque grain du maillage a la méme orientation. Trois orientations ont été étudiées.

T T T T
1200 — —_—
=
T
_Dg_' 800 - ——=—10 s ™, [Solimine et Lissenden, 2004]
Q —=—10 ® s™, [Kobayashi et al. ,1991]
'% oy 1 grain = 1 élément, orientation [1] i
‘;E_) 1 grain = 8 éléments
O 400 1 grain = 1 élément, orientation [2] T
1 grain = 8 éléments
ri e 1 grain = 1 élément, orientation [3] T
1 grain = 8 éléments
0 1 1 1 1
0.00 0.01 0.02 0.03 0.04 0.05

Déformation

Fic. 4.12: Comparaison entre les courbes contrainte - déformation expérimentale et numérique de
la phase 3, méme orientation pour chaque grain
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Nous avons ensuite simulé un essai de traction dans lequel chaque grain du maillage a une orientation
différente, soit au total huit orientations fixées arbitrairement. Deux séries d’orientations ont été
étudiées. De la méme maniére que précédemment, un grain est modélisé successivement a 1’aide d’'un

seul élément C3D8R, 8 éléments et 27 éléments. Les résultats obtenus sont tracés sur la figure 4.13.

—=—10 ® s™, [Solimine et Lissenden, 2004] -
—=—10 ® s™, [Kobayashi et al. ,1991]

1 grain = 1 élément, orientation [1]

1 grain = 8 éléments

1 grain = 27 éléments
- - --1grain = 1 élément, orientation [2]
----- 1 grain = 8 éléments
1 grain = 27 éléments
1 1

1200

g

S 800 F

2

£ 3

g

IS

8 400 |
0
0.00

0.02 0.03 0.04
Déformation

0.05

F1a. 4.13: Comparaison entre les courbes contrainte - déformation expérimentale et numérique de
la phase (3, orientations différentes pour chaque grain

La détermination du coefficient n de sensibilité & la vitesse se fait & 'aide d’une deuxiéme courbe

expérimentale avec une vitesse de déformation différente (¢ = 10% s71). Les simulations ont été
effectuées dans Abaqus/Standard et Abaqus/Standard /Dynamic pour prendre en compte les effets
dynamiques. Les résultats sont similaires et présentés sur la figure 4.14.

1600

1200

800

Contrainte [MPa]

400

S
o

—_—

—_—

PR U

10 ® s™, [Solimine et Lissenden, 2004]

10 ® s™, [Kobayashi et al. ,1991]

Abaqus/Standard, orientation [3]

10 * s, [Kobayashi et al., 1991]

Abaqus/Standard, orientation [3]

Abaqus/Standard/Dynamic, orientation [3]
1

0.02 0.03 0.04
Déformation

0.05

FiG. 4.14: Comparaison entre les courbes contrainte - déformation expérimentale et numérique de
la phase 3 pour deux vitesses de déformation : 1073 et 103 s~1, orientations différentes pour chaque

grain
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Intéressons-nous maintenant a la détermination des paramétres de la loi de comportement de
la phase o hexagonale. De la méme maniére que pour la phase 3, les coeflicients & déterminer
sont 4%, n, po, Yo, K, a%9 et a9". Les autres paramétres sont obtenus & partir de la littérature.
Concernant les coefficients d’élasticité, Kelly et Groves [Kelly et Groves, 1970] ont calculé leurs
valeurs pour un titane pur 100% «. Ces auteurs obtiennent : ¢11—=c22—=159.58 GPa, ¢12—91.06 GPa,
c13=023=69.47 GPa, c33=181.17 GPa, cqy=c55=cs6=46.7 GPa et les autres c;;s=0 (i=1..6, j=1..6).
Ces valeurs sont listées dans le tableau 4.6. Quant aux cissions critiques nécessaires pour activer
le glissement plastique, Barton et Dawson [Barton et Dawson, 2001] donnent une relation entre les
différentes cissions des trois familles de glissement propres aux HC.

TPri — phas — %Tf?‘” (4.45)

Cette relation et les différents coefficients sont ensuite incorporés dans la subroutine UMAT.
Les courbes contrainte - déformation alors obtenues par simulation sont comparées aux courbes
expérimentales de Chichili et al. [Chichili et al., 1998] et Xue et al. [Xue et al., 2002] sur un titane
pur 100% « afin d’identifier les parameétres restants. Ces courbes sont tracées sur la figure 4.15 pour
une vitesse de déformation de 1073 s~!. Pour les simulations, chaque grain a sa propre orientation
et est modélisé par huit éléments C3D8R. Quatre séries d’orientations numérotées de [1] & [4] sur
la figure 4.15 ont été étudiées. Les différentes valeurs des coeflicients utilisés pour ces simulations
sont répertoriées dans le tableau 4.8.

T T T T
500 | -
400 | -
e
= L .
o
S, 300 | -
] L
= —=—1.2.10 * s, [Chichili et al., 1998]
£ 200 - —=—10 " s™, [Xue et al., 2002] 7
S - Abaqus/Standard, orientation [1] g
100 Abaqus/Standard, orientation [2] i
Abaqus/Standard, orientation [3]
Abaqus/Standard, orientation [4] i
0 1 1 1 1
0.00 0.01 0.02 0.03 0.04 0.05

Déformation

FiG. 4.15: Comparaison entre les courbes contrainte - déformation expérimentale et numérique de
la phase a, orientations différentes pour chaque grain

TAB. 4.8: Valeurs des paramétres identifiés de la loi de comportement pour la phase «

n Aol[sT TP [MPa] Tt v po[m™2 K Y.[nm] a9 a9

phase 57 1.2.1073 125 125 625 1014 2 107% 03 03
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Le coefficient de sensibilité & la vitesse n est déterminé en simulant un essai de traction sous Aba-
qus/Standard /Dynamic & une vitesse de déformation de 10% s~1. Les résultats de cette simulation

sont présentés sur la figure 4.16.

600
400 |-
T
o
=3
£ —=—12.10 *s*, [Chichili et al., 1998]
g 200 ——10 % s [Xue etal., 2002] i
8 Abaqus/Standard, orientation [4]
—o—5.10 ° s, [Chichili et al., 1998]
Abaqus/Standard, orientation [4] T
""" Abaqus/Standard/Dynamic, orientation [4]
04 1 1 1 1
0.00 0.01 0.02 0.03 0.04 0.05

Déformation

F1a. 4.16: Comparaison entre les courbes contrainte - déformation expérimentale et numérique de
la phase «, pour les vitesses de déformation 1073 et 103 s—!, orientations différentes pour chaque
grain

Les valeurs des coefficients régissant la viscosité 4° et n sont en accord avec les travaux de Hasija
et al. [Hasija et al., 2003]. On remarquera que les valeurs des coeflicients d’auto-écrouissage a9? et
d’écrouissage latent a9” sont égales, ce qui semble indiquer que pour de fortes déformations, Ieffet
du type d’interaction entre dislocations est faible. Concernant les cissions critiques des différentes
familles de glissement, les valeurs calculées & partir d’un titane pur 100% « sont différentes de
celles annoncées par Jones et Hutchinson [Jones et Hutchinson, 1981]. Ces auteurs ont déterminé

les cissions critiques de la phase o dans un alliage de titane TA6V. Ils obtiennent

7PT = 380 MPa, 7°% = 440 MPaet 7PY" = 400 MPa (4.46)

La forte augmentation de ces cissions critiques par rapport & celles du titane pur 100% « que nous
avons calculées est en partie due au durcissement par solution solide de ’aluminium présent dans le
TAGV. Il semble donc plus correct pour la suite des simulations de prendre les valeurs des cissions
critiques estimées par Jones et Hutchinson tout en gardant nos valeurs pour les différents coefficients

caractérisant 1’écrouissage.

4.4.3.3 Validation numérique des paramétres pour le TA6V

Les parameétres régissant la loi de comportement ont été calculés pour chacune des deux phases
a et . 11 serait intéressant maintenant de vérifier ces valeurs en simulant un essai de traction a
différentes vitesses de déformation sur un alliage de titane TA6V. Une simulation est donc effectuée

en incorporant les différentes données obtenues pour les phases o et 3. Une comparaison entre des
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courbes contrainte - déformation expérimentales recensées dans la littérature et simulées numéri-
quement sur Abaqus est ensuite faite afin de vérifier I'exactitude des valeurs des coefficients obtenus

pour les phases « et (.

Dans un premier temps, afin de modéliser au mieux et simplement la microstructure lamellaire
du TA6V, le maillage suivant est effectué. On modélise un cube de dimensions caractéristiques
3*3*3 mm composé d’un grain central de phase « enrobé dans un grain de phase 3. La figure 4.17

de gauche schématise ce maillage.

F1G. 4.17: Maillage utilisé pour la simulation d’un essai de traction sur un alliage de titane TAGV :
phase a au centre, phase 8 autour

Les proportions des différentes phases sont respectées. Chaque grain du maillage est modélisé par
des éléments cubiques C3D8R & intégration réduite, dans un premier temps 8 éléments pour la
phase « et 24 pour la phase 8 comme illustré sur la figure 4.17 & droite. Les orientations des deux
phases sont fixées de telle sorte qu’elles vérifient les relations particuliéres de Biirgers. En effet, lors
de l’élaboration de ’alliage de titane TAGV, il a été mis en évidence l’existence de ces relations

d’orientations. Celles-ci sont caractérisées par

Plan : {110}, // {0001}, (4.47)

Direction : < 111 >3 // < 1120 >, (4.48)

L’orientation de la phase « est fixée arbitrairement par ces trois angles d’Euler (o1, ¢, ¢2),,. L’orien-
tation de la phase 8 (¢1, ¢, 902)5 est alors déterminée de fagon & ce que les équations 4.47 et 4.48
soient vérifiées. Pour se faire, Humbert et al. [Humbert et al., 1995] ont montré qu’un “parent 3’
(il existe au total 6 parents 8 pour une méme orientation « vérifiant les relations de Biirgers) est

obtenu & partir de la relation suivante

[Mo].[D] ™ = [Mp)] (4.49)

ou M est la matrice de passage d’un repére & un autre en fonction des trois angles d’Euler ¢1, ¢ et

2 tel que
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COS (1 COS Y2 — sin Y cos ¢ sin o Sin @1 cos o + cos Y1 cos Psin o sin ¢ sin o
M = | —cosisinpy — sin 1 cos ¢ cos py  — sin 1 sin s + COS Y1 COS P COS o SIN P €S Yo
sin (p sin ¢ — COos (p1 sin ¢ cos @

et D la matrice de transformation définie par [Humbert et al., 1995] comme

3 (+5m) s(@=-7r) =

72
D=1 5(+gr) —3(zz-—z7) w7
—3(l-57) 3(gz+azr) O

Les différents parameétres de la loi de comportement pour les phases « et § répertoriés dans les
tableaux 4.7 et 4.8 sont ensuite incorporés dans la subroutine UMAT. Les cissions critiques des trois
familles de glissement de la phase « sont celles de Jones et Hutchinson [Jones et Hutchinson, 1981]
(équation 4.46). Un déplacement est alors imposé selon la direction globale 2 sur la face supérieure
du maillage. Les courbes contrainte - déformation obtenues numériquement sont tracées sur la
figure 4.18 pour deux vitesses de déformation 1072 et 6.10% s~1. Ces résultats sont similaires aux
courbes caractérisées expérimentalement par Xue et al. [Xue et al., 2002] et Nemat-Nasser et al.
[Nemat-Nasser et al., 2001] sur un alliage de titane TAGV.

1600 T T T T
.A/A/A—_—gﬂ’éA
1200 / -
'E L ° 4
o
=3
o 800 | E
IS
& |
% 3 -1
S a0 —o—10 "~ s , [Xue et al., 2002]
B Abaqus/Standard, orientation [1] 7
——6.10 *s ™, [Nemat-Nasser et al., 2001] i
/ Abaqus/Standard/Dynamic, orientation [1]
O { 1 1 1 1
0.00 0.01 0.02 0.03 0.04

Déformation

FiG. 4.18: Comparaison entre les courbes contrainte - déformation expérimentale et numérique du
TA6V, pour deux vitesses de déformation 1073 et 6.10% s~*

Différentes orientations pour les phases « et ( sont étudiées. Nous rappelons ici que celles-ci
sont fixées arbitrairement mais vérifient les relations d’orientations particuliéres de Biirgers. La
figure 4.19 illustre ces résultats pour trois séries d’orientations numérotées de [1] a [3]. On notera
que des simulations ont également été effectuées suivant une autre direction de traction : selon
I’axe 1. Les résultats sont similaires. Sur la figure 4.19, sont enfin représentés les résultats des

simulations effectuées avec un maillage “plus fin”. Le nombre d’éléments C3D8R, dans chaque phase



CHAPITRE 4. MODELISATION NUMERIQUE DU PHENOMENE DE NUCLEATION 118

est augmenté, 216 éléments pour la phase a, 168 pour la phase 3. Nous remarquons que la finesse
du maillage a peu d’influence.

1200 ;

1000

600 |

—=—10 * s™ [Xue et al., 2002]

Direction 2, orientation [1]

------- Direction 2, orientation [1] maillage + fin
Direction 2, orientation [2]

Direction 2, orientation [3] 7]
Direction 1, orientation [3]

0.00 0.01 0.02 0.03 0.04

400

Contrainte [MPa]

200

Déformation

F1a. 4.19: Comparaison entre les courbes contrainte - déformation expérimentale et numérique du
TAGV pour différentes directions de traction, différents maillages et différentes orientations des
phases a et 3

Ces simulations d’essai de traction sur I'alliage de titane TA6V ont par la suite été effectuées sur
un autre maillage. Toujours dans le souci de modéliser au mieux et simplement la microstructure
lamellaire du TA6V, on modélise un cube de dimensions caractéristiques 3*¥*3*3 mm composé cette
fois-ci d’un grain central de phase (3 en croix séparant quatre lamelles de phase «. La figure 4.20 de
gauche schématise ce maillage. Les proportions des différentes phases sont respectées. Les quatre
lamelles « ont la méme orientation, fixée arbitrairement. Celle de la phase [ est déterminée a
partir des relations particuliéres de Biirgers. Chaque phase est modélisée par des éléments cubiques
C3DS8R 4 intégration réduite : maillage “grossier” dans un premier temps avec 8 éléments pour la
phase « et 10 pour la phase § comme illustré sur la figure 4.20 & droite, maillage “plus fin” ensuite
avec 216 et 168 éléments respectivement pour les phases « et (.

F1aG. 4.20: Maillage utilisé pour la simulation d’un essai de traction sur un alliage de titane TAGV :
phase 3 au centre en croix, phase « autour
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Trois séries d’orientations numérotées de [1] a [3] identiques & celles des simulations du précédent
maillage sont étudiées. Les résultats obtenus suivant deux directions de traction sont présentés sur

la figure 4.21. Ces résultats sont similaires au précédent maillage.

1500 T T T T

1200 | -

900 | / - —
—=—10 " s , [Xue et al., 2002]

Direction 2, orientation [1]

600 - 4/ Direction 2, orientation [1] maillage + fin

Direction 2, orientation [2]

L Direction 2, orientation [3]

300 L Direction 1, orientation [1]

- —=—6.10 *s™, [Nemat-Nasser et al., 2001] E

Abaqus/Standard/Dynamic, orientation [1] 1
1 1 1

Contrainte [MPa]

O 1
0.00 0.01 0.02 0.03 0.04 0.05

Déformation

F1a. 4.21: Comparaison entre les courbes contrainte - déformation expérimentale et numérique du
TAGV pour différentes directions de traction, différents maillages et différentes orientations des
phases « et 3

4.4.4 Bilan

La loi de comportement qui sera utilisée dans la partie suivante pour la modélisation par élé-
ments finis du phénoméne de nucléation s’appuie sur celle développée par Tabourot et al. et Hoc.
Elle prend en compte les mécanismes de la plasticité cristalline (déformation sur les systémes de
glissement et rotation du réseau cristallin). L’ensemble des coefficients régissant cette loi est déter-
miné pour chacune des deux phases « et 3 présentes dans l'alliage de titane TA6V. Certains de
ces paramétres tels que les coefficients d’élasticité ou de la matrice d’interaction mais également les
relations entre les cissions critiques des différents systémes de glissement sont directement obtenus
de la littérature. Les autres, régissant la viscosité et caractérisant l’écrouissage, sont déterminés &
partir de comparaisons successives entre des courbes contrainte - déformation expérimentales rele-
vées dans la littérature et celles simulées numériquement dans le code de calcul Abaqus. Le calcul
des coefficients de la phase a se fait alors par comparaison a des courbes de traction effectuée sur
un titane pur 100% «. De la méme maniére, les coefficients de la phase (3 se déterminent & partir
d’un titane 100% 3.

Les différentes données obtenues pour les phases « et § sont ensuite incorporées dans la loi de
comportement afin de simuler un essai de traction sur un alliage de titane TA6V. Deux maillages
simplifiés de la microstructure lamellaire du TA6V avec des orientations pour les phases fixées
arbitrairement mais vérifiant les relations de Biirgers ont permis de comparer les courbes contrainte
- déformation numeériques ainsi obtenues a des courbes expérimentales. Les résultats sont identiques

et convainquants.
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4.5 Modélisation par éléments finis du phénoméne de nucléation

4.5.1 Objectifs

Dans les sections suivantes, I’ensemble des coefficients calculés précédemment, régissant la loi de
comportement micromécanique, est introduit dans Abaqus afin de simuler un essai d’écaillage sur
un maillage, de dimensions 33*30*15 pm, représentatif de la microstructure du TA6V. Ce maillage
tient compte des observations microscopiques effectuées sur le matériau. Les dimensions ainsi que
les proportions des différentes phases sont respectées. Les conditions aux limites & appliquer sur
ce maillage sont déterminées & partir d’une simulation d’impact plaque/plaque dans les conditions
réelles de tir. L’objectif de cette partie est de déterminer la contrainte de décohésion o4 en prenant
en compte leffet de la microstructure particuliére de cet alliage sur le mécanisme de nucléation des

microvides.

4.5.2 Simulation d’un essai d’impact plaque/plaque

Les parties suivantes simulent des essais d’impact plaque/plaque. Les épaisseurs des cibles L.
et des impacteurs L; ainsi que les vitesses d’impact sont celles utilisées lors des essais expérimen-
taux effectués dans le chapitre 2 sur lalliage de titane TAGV. Ces grandeurs ainsi que le niveau

d’endommagement correspondant sont recensés dans le tableau 4.9.

TAB. 4.9: Tirs effectués sur alliage de titane TA6V

Tirn® L; [mm] L [mm] Vippaeer [m/s] Niveau
Til 3 6 420 absence d’écaillage
Ti2 3 6 429 initiation
Ti3 4 8 460 écaillage complet
Ti4 4 8 391 absence d’écaillage
Tib 6 10 370 écaillage avancé
Ti6 6 16 360 écaillage avancé
Ti7 6 16 348 initiation
Ti8 8 16 340 écaillage avancé
Ti9 8 20 322 initiation
Til0 10 20 300 écaillage
Till 10 20 291 initiation

Cette étude se divise en deux parties. La premiére s’attache & décrire le choix de la finesse du
maillage. Dans la seconde, des simulations ot le comportement, viscoplastique du matériau est dé-
crit au travers de la loi de comportement de Johnson-Cook sont effectuées. L’examen des résultats
permet de déterminer I’évolution, au cours de I'impact, des contraintes exercées sur les différentes
faces d’un élément de dimensions caractéristiques 33*¥30 um situé au centre de la cible. Ces condi-
tions aux limites seront par la suite appliquées sur un maillage, de méme dimension, représentant
la structure Widmanstétten du TA6V afin de simuler un essai d’impact plaque/plaque et de mieux

percevoir les différents phénomeénes qui se produisent au niveau de la microstructure.
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4.5.2.1 Choix du maillage

Pour ces simulations, seule la moitié des plaques est maillée. Le calcul est en axi-symétrique. Il a
été décidé de mailler les cibles de diamétre 57 mm avec des éléments quadrangulaires & intégration
réduite (noté CAX4R dans la terminologie d’Abaqus) de dimensions 100*¥100 pm. Le maillage est
raffiné 13 ou le croisement des ondes a lieu (au centre de la cible dans le cas ou L; = %) Le maillage
de la cible reste inchangé ailleurs. La dimension des éléments est alors diminuée progressivement en
s’approchant du centre. L’ordre de grandeur suivant ’épaisseur est de 10 pum de telle sorte que la
zone sur laquelle I’évolution des contraintes sera relevée comprenne au moins trois éléments. De la
méme maniére, les éléments sont réduits suivant le rayon, passant progressivement de 100 & 33 pm.
Le maillage obtenu est tracé sur la figure 4.22, un agrandissement permet de distinguer la partie
centrale de la cible concernée par le raffinement. En trait rouge est représentée la zone qui nous

intéressera pour les simulations suivantes.

cible

impacteur

100 pm

F1a. 4.22: Maillage des plaques : figure du bas, agrandissement de la partie centrale de la cible

Concernant l'impacteur dont I’examen des résultats a peu d’importance, son maillage est plus
“grossier”, le rayon comprend 57 éléments, le nombre d’éléments suivant ’épaisseur varie de 6 & 20
selon la dimension de 'impacteur utilisé. Au total, le maillage est composé au minium de 24 768
éléments quadrangulaires pour la simulation de ’essai Til et au maximum de 65 088 éléments pour
Pessai Till.
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4.5.2.2 Présentation des résultats

Tous les essais que nous avons effectués sur le lanceur & gaz sont simulés sur le logiciel Abaqus.
Le calcul axi-symétrique implique un blocage des déplacements radiaux sur 'axe de symétrie. La
seule condition initiale & imposer est la vitesse de 'impacteur qui a été enregistrée par le dispositif
expérimental. Aucun frottement n’est pris en compte pour le contact entre la cible et I'impacteur.
Le calcul présenté dans cette section simule pendant 3 ps le tir n"Ti2. Le temps de calcul est de
Pordre de quelques minutes.
La loi de comportement choisie est celle de Johnson-Cook déja implémentée dans le logiciel. Cette
loi décrit le comportement viscoplastique du matériau. La contrainte est exprimée en fonction de
plusieurs variables d’état telles que la déformation plastique €, la vitesse de déformation plastique
€ et la température T'.

o= (A+ Bep) {1 +Cln (;)] [1 - (TTm__TTJL] (4.50)

T, et T,, sont respectivement les températures ambiante et de fusion. Les paramétres A, B, n, C et
m sont des constantes du matériau. Afin de les déterminer, nous nous inspirons des travaux de Seo et
al. [Seo et al., 2005] qui ont calculé ces coefficients pour un alliage de titane TA6V. Nous les modifions
ensuite en ajustant la loi de comportement sur les courbes caractérisées expérimentalement par Xue
et al. [Xue et al., 2002] et Nemat-Nasser et al. [Nemat-Nasser et al., 2001] (figure 4.23), courbes que
nous avons déja utilisées pour la détermination d’autres paramétres dans les parties précédentes.

Les coeflicients ainsi obtenus sont listés dans le tableau 4.10.

TAB. 4.10: Coefficients de la loi de comportement de Johnson-Cook pour lalliage de titane TAG6V

A [MPa] B [MPa] n c m T, [C] T.[C|] é&o[s7
1100 653.1 0.47 0.0198 0.7 1668 25 1
1600 r : T T
___—
1200 _
= S -
o
=
o 800 | 4
=
g
<
8 —o—10 ° s, [Xue et al., 2002]
400 J R -
ohnson-Cook
——6.10 ° s'l, [Nemat-Nasser et al., 2001] |
Johnson-Cook
8.00 0.(;1 0.(;2 0.(;3 0.(;4

Déformation

Fia. 4.23: Comparaison entre la loi de comportement de Johnson-Cook et les courbes contrainte -
déformation expérimentales du TA6V pour deux vitesses de déformations : 1072 et 6.10% s—!
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Les résultats du calcul sont présentés sur la figure 4.24. Celle-ci donne le profil de la contrainte
axiale & différents instants clefs dans la cible et dans I'impacteur.

— au temps 0.55 us, I'onde de compression se réfléchit sur la surface libre du projectile en onde
de détente. Le front d’onde est linéaire dans toute la partie centrale des plaques. Les effets de
bords sont déja sensibles et se propagent radialement vers le centre des plaques;
au temps 1.05 ps, 'onde de compression se réfléchit sur la surface libre de la cible. Deux ondes
de détente raménent alors progressivement les deux plaques & un niveau de contrainte nulle.
Les effets de bords continuent de se propager radialement ;
au temps 1.6 s, les ondes de détente (ou tout au moins leurs parties élastiques) commencent
& se croiser au centre de la cible. L’interaction des ondes de détente venant du bord et des
ondes axiales créent une zone de tension prés du bord légérement supérieure & celle située au
centre de la cible;
au temps 1.75 us, la contrainte au centre de la cible augmente suite a ’arrivée progressive des
ondes plastiques;

au temps 2.1 ps, la contrainte au centre de la cible atteint son maximum.

0.55 ps

s, 522
fAve Crit.: 758}

9.667+03
4 [48 5e+08
8 10702 +08
1.345e+09
1.794e+09
Z.282e+08
3 .€91e+00
3.1392+08
3.588=+08
303 6e+038
4 .48 52+00
4.9332+08
| M -5.38%e408 |

. Crit.: 75%)

1.05 ps

1.6 us

-5.0432+08
-7.8452+08
| M -1l0Ses0n |

1.75 ps

s, $22
(Ave. crit.: 75%)

+2.297=+08
+2 .017e+08
+1.737=+408
+1.457=+408
+1.177=+08
+8 10642408
+5.1632+08
+3.361e+08
+5.507e+07
-2.2422+08

3, 522
(Ave. ¢rit.: 758%)

+4.4082+08
+4 .050=+03
+3 [6D2e+08
+3 11542400
+2..706e+08
+2 .259e+08
+1.811e+08
+1.3632+08
+.1482408
+4 6692 +08

s, $22
(Ave. crit.: 75%)

+4 7942403
+4 3582400
+3.923=+08
+3.4882+408
+3.052=+08
+2 (6172400
+2.181e+08
+1.786e+03
+1.310e+08
+8.7492+08
+4 3952408
+4 0562 +06

| W -al3iges0r |

2.1 ps

F1G. 4.24: Profil de la contrainte axiale pour différents temps dans la cible et I'impacteur
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La morphologie globale des échantillons simulés est typique d’expériences d’impact menées en
condition non confinées, c¢’est-a-dire en I’absence d’anneaux de garde en périphérie de la cible. L’in-
fluence des détentes latérales issues de la surface périphérique de la cible conduit donc & un état
microstructural hétérogéne le long du rayon. On peut distinguer trois zones, représentées sur la
coupe radiale de la cible de I’essai n"Ti2 obtenue lors de la simulation d’impact effectuée précédem-
ment & t=1.75 ps (figure 4.25).

— une zone centrale 1 qui subit une déformation uniaxiale dans la direction de I’épaisseur par

propagation et interaction d’ondes planes de compression et de détente;

— une couronne périphérique 2 plus fortement endommagée correspondant & la zone d’interac-
tion entre les ondes planes de détente mentionnées précédemment et des ondes de détente
latérales liées aux effets de bord. L’endommagement s’initie d’abord dans cette zone avant
d’apparaitre dans la région centrale;

— le bord de la plaque 3, non endommaggée.

FiG. 4.25: Différentes zones dans la coupe radiale de la cible n"Ti2 & t=1.75 us

Seule la zone 1 subit un chargement qui peut étre reconstitué avec une bonne approximation par
une approche mécanique monodimensionnelle. Cette seule partie est exploitable dans 1’élaboration

d’une modélisation de 'endommagement.

Ces simulations permettent alors de déterminer I’évolution, au cours de 'impact, des contraintes
qui s’exercent sur les faces d’un élément de dimensions caractéristiques 33*30 pm, comme illustré
sur la figure 4.26. Celle-ci est obtenue par agrandissement de la figure 4.22 du bas. Cet élément, en
trait rouge, est situé dans la zone 1 & droite de 'axe de symétrie, 14 ou le croisement des ondes a

lieu (au centre de la cible dans le cas ot L; = £).

055

o

il e e i Al - O-II

22-1

F1G. 4.26: Elément de dimension caractéristique 33*30 pum au centre de la cible sur lequel 1’évolution
des contraintes est relevée au cours de 'impact
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L’évolution des contraintes ainsi relevée (011 , 0291 €t 0225 respectivement sur les faces latérale,
inférieure et supérieure) est présentée sur la figure 4.27. Lors de 'impact a ¢t = 0, 'onde se propage
de part et d’autre de la surface d’impact dans la cible et dans 'impacteur. Toute I’épaisseur de
I’élément situé au centre de la cible passe progressivement d’un état initial au repos & un état de
compression. Ces ondes de compression se réfléchissent ensuite sur les surfaces libres des plaques en
ondes de détente ramenant progressivement la cible & une pression nulle. La zone passe alors d’'un
état comprimé & un état en tension... et ainsi de suite. On remarque également que la contrainte
latérale est importante (2.7 GPa au maximum) et suit sensiblement la méme évolution que la

contrainte normale.

Contrainte [GPa]

0.0 0.5 1.0 15 2.0 25 3.0
Temps [us]

F1G. 4.27: Evolution des contraintes sur les faces de I’élément de dimensions 33*30 pm pour la
simulation de tir n"ti2

Les simulations relatives aux autres essais d’impact (Til, Ti3..Till) donnent des résultats et
des conclusions globalement similaires. La figure 4.28 présente 1’évolution de la contrainte axiale
0929 sur la face supérieure de 1’élément de dimensions 33*30 pm pour les dix autres tirs simulés.
Pour ’ensemble de ces simulations, I’évolution de la contrainte axiale est identique. L’épaisseur de
I’élément passe d’un état initial au repos & un état de compression puis de traction. La valeur de la
contrainte locale maximale est comprise entre 4 et 5 GPa. Seul le temps de propagation de ’'onde
différe, étant directement lié & I’épaisseur de I'impacteur.

Ces différentes données sont par la suite appliquées sur un maillage représentatif de la structure
Widmanstétten du TAG6V. Cette simulation permet de percevoir davantage les différents phéno-

meénes qui se produisent au niveau de la microstructure lors d’un essai d’impact plaque/plaque.

4.5.3 Simulation d’un essai d’écaillage sur une structure Widmanstitten

Les calculs, décrits dans les sections suivantes, simulent un essai d’impact sur un maillage 3D,
de dimension 33*30*15 pum, représentant la structure Widmanstitten du matériau. Comme nous
chercherons par la suite & déterminer la contrainte de décohésion, nous nous intéressons tout parti-
culiérement aux tirs ayant engendré un niveau d’initiation de 'endommagement (Ti2-7- 9 et 11).

Les simulations relatives a ces différents tirs donnant des résultats similaires, seul le tir n"Ti2 est
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F1a. 4.28: Evolution de la contrainte axiale og2_5 sur la face supérieure de I’élément de dimensions
33*30 pum pour les dix tirs simulés

envisagé dans ces paragraphes. Est décrit ici ’ensemble des données, paramétres et options néces-
saires au bon déroulement d’une simulation, en s’intéressant tout particuliérement a la modélisation

et & ’élaboration du maillage de cette structure.

4.5.3.1 Modélisation des phases a et § du TA6V

L’alliage de titane étudié présente une microstructure lamellaire particuliére. Les micrographies
effectuées dans le chapitre 2 ont révélé une structure biphasée composée de colonies de lamelles
de phase « séparées par une phase 3. Les grandeurs caractéristiques de ces deux phases sont les
suivantes : 83% de phase «, 17% de phase (3, longueur des lamelles « : 10-30 pum, épaisseur « :
~ 6 um et épaisseur 3 : ~ 1 um. La modélisation de cette structure, que nous avons choisie pour
les prochaines simulations, prend en compte ces différentes données. Les proportions des différentes
phases ainsi que les épaisseurs spécifiques sont respectées. Cette modélisation est présentée en vue
éclatée sur la figure 4.29. Elle est de dimensions 33*30*15 pm. Trente neuf lamelles de diamétre
6 pm, de longueur 15 pm et distantes de 1 pm sont ainsi modélisées par trente neuf octogones
enrobés par une matrice 5. Toutes ces lamelles sont identiques et orientées dans la méme direction,

suivant l'axe 3.

4.5.3.2 Maillage 3D de la structure

Chaque phase est modélisée par des éléments de type cubique solide C3D8R 4 intégration réduite.
Ce maillage, que nous appellerons par la suite maillage Widmanstétten, est présenté en figure 4.30.
Il contient dix éléments suivant I’axe 3. Il a été décidé de mailler la phase (§ de telle sorte qu’elle
posséde deux éléments suivant son épaisseur. Chaque lamelle o comprend, quant & elle, quatre
éléments suivant ’axe 1 et six éléments suivant ’axe 2. Le maillage ainsi obtenu est composé de 7

600 éléments pour la phase o et de 7 520 pour la phase [, soit un total de 15 120 éléments.
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F1G. 4.29: Vue éclatée de la structure Widmanstitten modélisée : figure de gauche, lamelles o
figure de droite, matrice 3

FiG. 4.30: Maillage de la structure Widmanstétten

4.5.3.3 Conditions aux limites et conditions initiales

Les contraintes (011 , 0221 et 022_2), qui sont appliquées sur ce maillage pour simuler un essai
d’écaillage, sont déterminées & partir d’un calcul en axi-symétrique d’un impact plaque/plaque.
Afin de respecter les conditions initiales de ce calcul, les mémes symétries (par rapport aux axes 1
et 3) sont appliquées sur le maillage Widmanstétten, comme illustré sur la figure 4.31.

Les différentes contraintes o2 1 et 0999 sont ensuite respectivement exercées sur les faces inférieure
et supérieure du maillage. Les ondes de compression puis de détente se propagent alors suivant
Paxe 2. 011 est, quant & elle, appliquée sur les deux derniéres faces latérales (figure 4.31). I’évolution
de ces différentes contraintes est donnée en figure 4.27. Elle est telle que le maillage passe par un
état de compression puis de traction (pour un temps t=3 us). Les autres étapes ou les ondes de
détentes se réfléchissent & nouveau sur les surfaces libres des plaques... et ainsi de suite, ne sont pas

représentées. En effet, la rupture par écaillage apparait, si la contrainte en tension est suffisante,
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FiG. 4.31: Conditions aux limites pour la simulation d’écaillage sur la structure Widmanstitten

dés le premier passage en tension. On notera que cette rupture n’est cependant pas immédiate mais

demande un “certain” temps pour se produire.

4.5.3.4 Présentation des résultats

La loi de comportement, introduite en section 5.4.2.1, qui prend en compte les mécanismes de la
plasticité cristalline, est alors implémentée dans le code de calcul Abaqus/Standard/Dynamic. L’en-
semble des coeflicients régissant cette loi a été calculé précédemment pour chacune des deux phases.
Les orientations de ces phases sont fixées arbitrairement mais vérifient les relations particuliéres de
Biirgers. Toutes les lamelles de phase « ont la méme orientation.

Le temps de calcul, pour cette simulation de tir Ti2, est de 'ordre de 70 heures. Une fois la
simulation terminée, nous vérifions I’évolution des contraintes que nous avons appliquées sur les
différentes faces du maillage. Les résultats présentés en figure 4.32 correspondent & I’évolution de

la contrainte oa2_2 relevée sur les éléments de la face supérieure (360 au total).
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F1a. 4.32: Evolution de la contrainte og5_o relevée sur les éléments de la face supérieure du maillage
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En moyennant ces valeurs, nous obtenons, sur la figure 4.33, une contrainte os2_o, relevée aprés

calcul, identique & celle obtenue lors de la simulation d’impact en axi-symétrique. De la méme

maniére, les contraintes 011 et o221 qui s’exercent sur les autres faces sont vérifiées et tracées sur
la figure 4.33.

6 L R L L B L

Contrainte [GPa]

S T S S S R RS
0.0 0.5 1.0 1.5 2.0 2.5 3.0

Temps [us]

FI1G. 4.33: Evolution des contraintes appliquées et relevées aprés simulation sur les faces du maillage
Widmanstétten

Les résultats du calcul sont illustrés sur la figure 4.34. Celle-ci donne le niveau de contrainte a3,
suivant la direction de chargement, dans la partie centrale du maillage & un instant ¢ = 2.289 us.
Ce temps correspond & celui ou la contrainte axiale est maximale. Par souci de visualisation, seule

la phase [ est représentée, les lamelles « sont désactivées.

s, siz
[Ave. Critb.: 75%)

+3.000e+08
+4.833=2+08
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J ODB: 429MaillageFin.odb ABAQUS/Standard 6.4-1
1

Step: Ftep-1
Increwent E65: Step Time = 2.2809
Primary Var: 5, S22

Fi1G. 4.34: Niveau de contrainte o292 dans le maillage Widmanstétten & ¢ = 2.289 us, seule la partie
centrale de la phase § est représentée
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Cette simulation révéle des contraintes importantes, de 'ordre de 4.8 GPa, au niveau de I'interface
a/f, et particulierement de part et d’autre des facettes paralleles au plan d’impact. Ces constata-
tions sont similaires aux observations microscopiques, effectuées sur les cibles impactées, qui ont
révélé un trés grand nombre de sites d’amorgage au niveau de Uinterface /5. Sur la figure 4.34, seul
le niveau de contrainte sur les facettes “supérieures” est visible. On notera que le méme phénoméne
apparait sur les facettes “inférieures’. Il est alors possible de calculer, pour les points de ces fa-
cettes ou la contrainte axiale est maximale (points repérés en rouge sur la figure 4.34), la contrainte
normale o, et la contrainte de cisaillement 7. Ces derniéres permettront de déterminer un critére
simple de rupture : le critére de Coulomb qui s’exprime par f(g) = |7(n)|+ on(n) tané — C < 0 o
n est la normale au plan. Cette surface de charge définit alors les limites du domaine d’élasticité

du matériau (figure 4.35).

Contrainte de cisaillement t

0

Contrainte normale o

F1G. 4.35: Formulation du critére de Coulomb

On désigne par T'(n) le vecteur-contrainte induit au point M par le tenseur des contraintes o
sur une facette de normale n. Les composantes normales selon n et tangentielle, dans le plan de la

facette, de T(n) sont respectivement o, (n) et 7(n) tel que

on(n) =n.ag.n (4.51)

Si nous voulons les composantes du vecteur-contrainte s’exercant sur une facette supérieure ou

inférieure définie par sa normale n, nous obtenons

n=|1 (4.52)

T(n) = | o (4.53)

Si nous projetons ce vecteur-contrainte sur I’axe n et ’axe perpendiculaire & n, nous avons

( On ) _ ( n.1I(n) ) _ ( 922 ) (4.54)
T T(n).T(n) — o2 Vot + 03,
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Nous constatons que pour déterminer les contraintes normale et de cisaillement aux différents points
des facettes paralléles au plan d’impact, il suffit de relever les trois composantes 012, 022 €t 032 du
tenseur des contraintes pour chacun de ces points. La figure 4.36 donne un exemple d’une évolution

de ces composantes pour le point situé sur la plus haute facette de la figure 4.34.

1l 777 7 6

Contrainte de cisaillement [GPa]
[ed9o] ajewuou awrenuo)d

Temps [ps]

Fi1G. 4.36: Exemple d’évolution des contraintes o2, 022 et 032 sur une facette paralléle au plan
d’impact

Nous remarquons que la valeur maximale des contraintes o12 et 032, égale & 60 MPa, est nettement
inférieure a celle de la contrainte normale o925 qui vaut 4.6 GPa.

L’ensemble des valeurs (0,,7) ainsi obtenues, pour chaque point des facettes ot la contrainte
axiale est maximale, est tracé sur la figure 4.37. Les losanges “pleins” correspondent aux valeurs des

points situés sur les facettes supérieures, les losanges “vides” aux facettes inférieures.
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Fic. 4.37:. Contrainte normale o, et contrainte de cisaillement 7 pour les points des facettes ou la
contrainte axiale est maximale
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En moyennant ces valeurs, nous obtenons pour cette simulation une contrainte normale ¢]'°Y de

4.49 GPa, nettement supérieure a la contrainte de cisaillement 7Y égale & 153 MPa.

Afin d’obtenir un second point référence (o7*°Y, 7°Y) pour la détermination du critére de rup-
ture, une simulation similaire est effectuée mais, cette fois, avec une direction de chargement diffé-
rente. Le maillage de la structure Widmanstitten, I’ensemble des coefficients de la loi de comporte-
ment, orientation des phases « et § ainsi que I’évolution des contraintes appliquées sur les faces du
maillage restent identiques, seules les conditions aux limites et initiales changent. Elles sont telles
que les ondes de compression puis de détente se propagent maintenant suivant I’axe 1 et non plus
laxe 2.

Les résultats de ce calcul sont illustrés sur la figure 4.38. Celle-ci donne le niveau de contrainte o1,
suivant la direction de chargement, dans la partie centrale du maillage au temps ou la contrainte
axiale est maximale, & t = 2.262 pus. Ce temps est légérement inférieure a celui de la précédente
simulation (¢t = 2.289 us), ceci est simplement di au pas de calcul différent pour ces deux simulations
et au fait que le fichier “résultat” enregistre tous les cing incréments. Pour un méme souci de

visualisation, seule la phase (3 est représentée.

E, 511

([Ave. Crit.: 75%)
+3.185e+00
+5.000e+09
+4.68168e+08
+4,637e+08
+4.455e+08
+i4.,2732+00
+4.092e+09
+3.810e+08
+3.728e+08
+3.547e+00
+3.365e+09
+3.184e+08
+3.002e+08
+2.820e+08

2
ODB: 4Z9MaillageFinDirectionl.odb ABAQUS/Standard 6.4-1

1

Step: Step-1

Increment 505: Step Time = 2.2862
Primacy Var: 3, 511

FiG. 4.38: Niveau de contrainte o011 dans le maillage Widmanstétten & ¢t = 2.262 us, seule la partie
centrale de la phase § est représentée

Cette simulation révéle également des contraintes importantes, toujours de ’ordre de 4.8 GPa,
au niveau de l'interface /5. Les points sur les facettes ou la contrainte 017 est maximale sont
repérés en rouge sur la figure 4.38. De la méme maniére que pour la simulation suivant la direction
de chargement 2, il est possible de déterminer la contrainte normale o et la contrainte de cisaille-
ment 7. Du fait de la géométrie particuliére du maillage, les composantes du vecteur-contrainte
s’exercent, cette fois-ci, sur les facettes définies par leur normale n faisant un angle § = 67" avec la

direction principale 1.
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Nous obtenons alors

— sin(0)
n= cos(0) avec 0 = 67° (4.55)
0

En projetant le vecteur-contrainte sur 'axe n et ’axe perpendiculaire & n, nous avons

on \ sin?(8)o1; — 2cos(f) sin(f)o12 + cos?(0) ooy (4.56)
T N \/(—59.011 + cb.012)% + (—s0.021 + cb.092)% + (—sb.031 + cb.032)% — o2 '

Pour déterminer la valeur de ces contraintes normale et de cisaillement, il suffit alors de relever, pour
chacun des points des facettes inclinées d’un angle de 67° par rapport & la direction de chargement,
les cinq composantes 011, 012, 013, 022 €t 023 du tenseur des contraintes. La figure 4.39 donne un

exemple d’une évolution de ces composantes pour le point de la facette située en haut a gauche sur
la figure 4.38.

LI T T T T
4 O-11 —
L O-12
5L O3
9%
E I Oy
O o
L
£ I
©
s -2+
c
o
Q L 4
4 =
e b v s
0.0 0.5 1.0 1.5 2.0 2.5 3.0

Temps [ps]

F1aG. 4.39: Exemple d’évolution des contraintes 011, 012, 013, 022 €t 023 sur une facette inclinée d’un
angle de 67" par rapport a la direction de chargement

L’ensemble des valeurs (o, 7) ainsi obtenues pour chaque point des facettes est tracé avec les
valeurs de la simulation précédente sur la figure 4.40. Les triangles “pleins” correspondent aux
valeurs des points situés sur les facettes “gauche”; les triangles “vides” aux facettes "droite”.

En moyennant ces valeurs, nous obtenons pour cette simulation une contrainte normale ¢]*°Y de
4.37 GPa, encore nettement supérieure & la contrainte de cisaillement 7Y égale & 592 MPa.

Nous remarquons sur la figure 4.40 que, quelque soit la direction de chargement, la contrainte nor-
male est quasiment constante, de I'ordre de 4.4 GPa. Le critére de Coulomb énoncé précédemment

n’est donc plus adéquat. Pour le tir n°Ti2 que nous venons de simuler, les observations microsco-
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F1a. 4.40: Contrainte normale o et contrainte de cisaillement 7, pour les points des facettes ou la
contrainte selon la direction de chargement est maximale, pour une direction d’impact suivant les
axes 1 et 2

piques effectuées sur la cible ont révélé un niveau d’initiation de 'endommagement. Ces simulations
permettent alors de déduire que :

— le phénoméne de nucléation intervient dés lors que la contrainte locale atteint une valeur de
4.4 GPa, appelée contrainte de nucléation o, ou de décohésion o4. Elle est obtenue dans le
cas ou les lamelles sont paralléles au plan d’impact mais cette modélisation doit suffir dans
la mesure ol cette contrainte est intimement liée & la cohésion des deux phases au niveau de
leur interface et que sa valeur doit étre indépendante de l'orientation des lamelles ;

— les microvides apparaissent au niveau de linterface a/.

Nous nous intéressons ensuite a I'influence de l'orientation initiale (@1, ¢, p2) des différentes
phases a et §. Des orientations différentes pour ces phases sont alors étudiées. Elles sont fixées arbi-
trairement et vérifient les relations particuliéres de Biirgers. Les lamelles « sont toujours paralléles
au plan d’impact. Les mémes simulations de tir n°Ti2 sont effectuées sur le maillage Widmanstit-
ten dans des directions d’impact suivant les axes 1 et 2. La démarche du calcul des valeurs (o, T)
pour chaque point des facettes, ou la contrainte selon la direction de chargement est maximale,
est identique. Les résultats sont comparés a ceux des simulations effectuées avec la premiére série
d’orientations et présentés sur la figure 4.41. Les cercles et les carrés correspondent respectivement
aux valeurs pour une direction de chargement suivant I’axe 1 et 2.

Ces résultats sont globalement similaires. Nous obtenons une contrainte normale quasiment constante,

quelque soit la direction de chargement, de 'ordre de 4.55 GPa.

Cette modélisation permet de déterminer une contrainte de décohésion o4 en bon accord avec
les résultats des essais expérimentaux d’impact plaque/plaque effectués. La figure 4.42 présente
I’évolution de la contrainte d’écaillage en fonction du temps de chargement, ainsi que les différents

niveaux d’endommagement observés. Il faut rappeler que I’approche macroscopique par la théorie
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F1G. 4.41: Contrainte normale o et contrainte de cisaillement 7 pour une direction de chargement
suivant les axes 1 et 2 et pour deux orientations de phase « différentes

élastique surestime cette contrainte d’écaillage. Pour évaluer la valeur de celle-ci, il faudrait prendre
60% de celle affichée sur la figure 4.42. La courbe d’écaillage obtenue avec les critéres 1 et 2 proposés
par Klepaczko et décrits en section 2.3.2 est alors tracée en prenant 60% des valeurs des points
expérimentaux correspondant & un seuil d’initiation d’endommagement. La valeur de la contrainte
de décohésion obtenue par simulation correspond, dans I’hypothése d’un chargement rectangulaire
de type o(t) = H(t).c d’amplitude o et de durée t., & un temps de chargement ¢. qui tend vers

zéro. En placant cette valeur sur la figure, nous observons que la contrainte o4 semble correcte.

T T
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F1G. 4.42: Contrainte d’écaillage en fonction du temps de chargement pour I’alliage de titane TA6V
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4.5.4 Bilan

La loi de comportement micromécanique ainsi que I’ensemble des coefficients calculés pour cha-
cune des phases « et 8 sont introduits dans le code éléments finis. Un tir, effectué lors de la campagne
d’essais sur lalliage de titane, ayant engendré un niveau d’initiation de I’endommagement, est si-
mulé sur un maillage, de dimensions 33*30%15 pm, représentant la microstructure lamellaire du
matériau. Les conditions aux limites & appliquer sur ce maillage sont déterminées & partir d’une
simulation d’impact plaque/plaque pour laquelle les données expérimentales du tir (épaisseurs de
la cible et de l'impacteur, vitesse d’impact) sont respectées. La modélisation de cette structure
particuliére tient compte des observations microscopiques. Les grandeurs caractéristiques des deux
phases (proportions, épaisseurs, longueurs) sont conservées.

Différentes directions de chargement mettent en évidence ’apparition de contraintes importantes
au niveau de linterface /0 et le role essentiel que joue la contrainte normale dans le phénoméne
de nucléation. Il est par ailleurs observé que ce phénoméne apparait dés lors que la contrainte locale

atteint une valeur de lordre de 4.5 GPa.
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4.6 Conclusions et perspectives

Ce chapitre donne tout d’abord une vue d’ensemble des différents mécanismes de déformation
de l'alliage de titane TA6V. La plupart des études portant sur ce sujet considére que la défor-
mation de Dalliage n’est contrélée que par la phase o majoritaire; la phase 3 ne jouant qu’un
role d’accommodation de la déformation. Le comportement individuel de chacune des phases est
alors étudié respectivement par analogie & celui des métaux a structure hexagonale compacte et &
structure cubique centrée. En ce qui concerne le comportement global du matériau, il a été mis en
évidence l'existence de relations d’orientations particuliéres entre ces phases pouvant favoriser la
concentration de contrainte & linterface «/f.

La loi de comportement micromécanique utilisée pour la modélisation du phénomeéne de nucléa-
tion a ensuite été introduite. Elle repose sur un modéle cristallin développé au sein du laboratoire
prenant en compte les mécanismes de la plasticité cristalline. Les outils déja développés sur les CC
sont modifiés pour la phase « de structure hexagonale compacte et appliqués pour nos simulations
sur lalliage de titane. L’ensemble des coefficients régissant, cette loi est déterminé pour les phases
« et B & partir de comparaisons successives de courbes contrainte - déformation obtenues par simu-
lations numériques d’essai de traction avec des courbes expérimentales relevées dans la littérature.
Des simulations d’essai de traction sur des maillages représentant au mieux et simplement la mi-
crostructure du TA6V, en incorporant les différents coefficients calculés pour chacune des phases,
ont permis de vérifier 'exactitude de ces paramétres.

Des simulations de tirs réalisés lors de la campagne d’essais ont finalement été effectuées sur un
maillage représentatif de la structure lamellaire du matériau ; ceci afin de déterminer la contrainte
de décohésion en prenant compte de la microstructure particuliére du TA6V. Ce maillage respecte
les dimensions ainsi que les proportions des différentes phases. Les conditions aux limites & appli-
quer sont obtenues lors d’une simulation d’essai d’impact plaque/plaque pour laquelle les données
expérimentales du tir sont conservées. Cette simulation permet en effet de déterminer les évolu-
tions des contraintes qui, au cours de I'impact, s’exercent sur un élément de dimensions 33*30 pum
situé au centre de la cible. Ces données sont par la suite appliquées au maillage représentatif du
TAG6V de méme dimension. Ces simulations ont mis en évidence que le phénoméne de nucléation
des microvides apparait au niveau de I'interface o/ lorsque la contrainte locale atteint une valeur
critique de 'ordre de 4.5 GPa.

Notre modélisation a permis de déterminer une contrainte de décohésion en accord avec les résul-
tats des essais expérimentaux d’impact plaque/plaque. Méme si la modélisation proposée nécessite
quelques ajustements, les résultats semblent prometteurs. Elle fera donc l'objet d’une étude plus
approfondie afin d’améliorer les points sensibles. 1l s’agira notamment d’affiner la microstructure du
maillage, la rendre moins symétrique et plus représentative de ’alliage de titane. En ce qui concerne
la contrainte de décohésion obtenue, elle sera par la suite incorporée dans le modéle mésoscopique

décrit en chapitre 3.

4.7 Synthése

En résumé, dans ce chapitre, ont été abordés successivement les thémes suivants :
— I’étude des mécanismes de déformation dans les phases a et 3 par analogie a ceux des métaux

& structure hexagonale compacte et & structure cubique centrée;
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— la description et la modélisation du comportement plastique des matériaux polycristallins ;

— la formulation de la loi de comportement micromécanique introduite dans le code d’éléments
finis et utilisée pour les simulations du phénoméne de nucléation. L’ensemble des coeflicients
régissant cette loi est déterminé pour chacune des deux phases « et 3 ;

— la détermination de la contrainte de décohésion en considérant la microstructure particuliére
de l'alliage de titane TAGV.



Conclusions et perspectives

Deux objectifs avaient été fixés initialement lors de cette étude :

— le premier concernait une approche expérimentale permettant d’étudier '’endommagement, et
la rupture sous sollicitations dynamiques, en ’'occurrence la technique d’impact plaque/plaque.
Il s’agissait d’identifier les mécanismes physiques conduisant a I’écaillage dans I’alliage de ti-
tane TA6V et d’analyser le role joué par la microstructure sur le phénoméne d’amorcage des
microvides ;

— le second était relatif & la formulation d’un modéle mésoscopique de rupture s’inspirant des
mécanismes physiques qui interviennent au cours de la rupture par écaillage. Il était question
de déterminer la contrainte seuil d’écaillage ainsi que le temps de rupture & partir d’observa-

tions post-mortem du matériau écaillé.

Avant de s’intéresser au comportement du titane sous sollicitations dynamiques, une caractéri-
sation microstructurale et mécanique du matériau a été effectuée dans le chapitre 1 afin de disposer
d’une bonne connaissance de son état de référence. Un rapide état de I'art des propriétés et carac-
téristiques du titane et de ses alliages était indispensable pour aborder I’expertise de la nuance de
notre titane. L’état métallurgique ainsi que le comportement mécanique dans un large domaine de
sollicitations du TA6V ont ensuite été analysés. Ces études ont révélé une microstructure biphasée
lamellaire, fortement influencée par le processus d’élaboration, qui conditionne en tout premier lieu
les propriétés mécaniques et qui apparait comme un élément essentiel dans I’analyse de 'endomma-
gement. Un état des lieux des connaissances expérimentales sur I’endommagement dynamique par
écaillage de lalliage de titane TAGV s’est également avéré nécessaire afin d’examiner les résultats

disponibles dans la littérature et de se familiariser avec la technique d’impact plaque/plaque.

Afin de répondre au premier objectif, des essais expérimentaux d’impact sur un lanceur & gaz
de 57 mm de diamétre, capable d’atteindre des vitesses de projectile de 'ordre de 600 m/s, ont été
réalisés sur le TAGV dans le chapitre 2. Cette technique a permis d’étudier 'endommagement et la
rupture par écaillage du matériau 4 la fois de maniére quantitative, & partir de la contrainte critique
d’écaillage calculée pour plusieurs temps de chargement compris entre 0.9 et 3.3 us, et de maniére
qualitative, & partir de I'analyse du réle joué par la microstructure. Différentes observations en
microscopie électronique a balayage ont été effectuées sur une cible de TA6V écaillée. Les processus
bien connus d’amorgage, de croissance et de coalescence de microfissures ont été identifiés et décrits.
Le TA6V présente un faciés de rupture ductile. L’amorgage des vides se fait a U'interface o/ dans
la lamelle a. Deux localisations des vides ont été observées selon l'orientation des lamelles. La

croissance de 'endommagement résulte de I’augmentation du nombre et de la taille des cavités qui
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s’opére par propagation de microfissures dans une direction paralléle au plan d’impact rejoignant les
microvides voisins. La coalescence est le résultat de la localisation de la déformation plastique entre
les microfissures situées dans des plans paralléles provoquant ’apparition de bandes de cisaillement.

La rupture de ces segments de liaison forme alors une fissure macroscopique de profil dit “en escalier”.

S’appuyant sur I’ensemble de nos résultats expérimentaux, la suite de ’étude (chapitre 3) a été
consacrée au second objectif, & savoir la formulation d’un modéle mésoscopique de rupture au sens
statistique. Cette approche mésoscopique était intéressante sur de nombreux aspects puisqu’elle
permettait notamment d’interpréter les principaux mécanismes physiques intervenant au cours de
la rupture sans tomber dans une trop grande complexité. Les trois étapes successives de la rupture
par écaillage ont été mises en équations. Le modéle obtenu a permis de déterminer la contrainte
seuil d’écaillage ainsi que le temps de rupture & partir d’observations post-mortem du matériau
écaillé. Malgré les nombreuses hypothéses simplificatrices de ce modéle, les résultats obtenus dans

le cas de l’alliage de titane TA6V sont prometteurs et en bon accord avec les valeurs expérimentales.

Une fois les objectifs initiaux atteints, certains points sensibles du modéle mésoscopique, no-
tamment la non-prise en compte de la microstructure particuliére du matériau ou encore le nombre
important de coefficients, nous ont poussé vers une approche numérique. La premiére étape de la
modélisation, & savoir I’étape d’amorcage des microvides, a donc été étudiée par la méthode des élé-
ments finis. Les autres étapes feront également I'objet d’une étude dans de futurs développements.
Cette approche nous a permis de déterminer la contrainte de décohésion et de réduire par la méme
occasion le nombre de parameétres, en prenant compte de I'effet de la microstructure particuliére de
lalliage de titane TA6V sur le phénoméne de nucléation des microvides.

Une loi de comportement micromécanique, prenant en compte les mécanismes de la plasticité cris-
talline a alors été implémentée dans un code de calcul éléments finis dans lequel des simulations
d’essais d’impact sur un maillage représentatif de la microstructure du TAGV ont été effectuées. Ce
maillage s’est inspiré des observations microscopiques. Bien que notre modélisation ait permis de
déterminer une contrainte de décohésion en accord avec les résultats des essais expérimentaux, elle
nécessite quelques ajustements et fera 'objet d’une étude plus approfondie. 1l s’agira notamment

d’affiner la microstructure du maillage afin de la rendre plus représentative de celle du matériau.
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