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Introduction générale  

 

Les câbles électriques en cuivre et aluminium destiné pour le transport de l'énergie 

électrique nécessitent un compromis de caractéristiques mécaniques – résistivité électrique. Les 

caractéristiques électriques, mécaniques et cristallographiques du cuivre et  de l'aluminium sont 

proches les unes des autres et le choix entre les deux fait intervenir des facteurs économiques, 

techniques et même politiques.  

Le cuivre et l'aluminium occupent une place importante dans le transport de l'énergie électrique, 

à cause de leur bonne conductibilité électrique et thermique. 

Le tréfilage est accompagné par  la formation de défauts cristallins, tels que lacunes et 

dislocations, conduisant à l'élévation de la dureté, donc à l‘augmentation de la résistivité, une 

caractéristique très importante pour la conductibilité et le rendement du câble. Aujourd'hui 

maîtriser les microstructures en vue d'optimiser telle ou telle propriété est réalisable par des 

traitements thermiques ou thermomécaniques appropriées. Donc des  traitements 

thermomécaniques appropriés peuvent améliorer les caractéristiques mécaniques, électriques et 

cristallographiques du câble (l'affinement du grain est aussi d'une importance capitale pour ces 

caractéristiques).  

Le sujet reste d‘actualité à cause de son importance industrielle et son but est d'une part,  

mettre en évidence l'analyse du comportement mécanique du fil pendant le tréfilage doit tenir 

compte de divers phénomènes complexes qui se manifestent, même dans le cas d'une seule 

passe. Parmi ces phénomènes, on trouve des distributions radiales non uniformes de contraintes 

et de déformations, l'évolution du durcissement du matériau, ainsi que l'interaction thermo 

mécanique entre le fil et la filière. 

 

Notre travail s‘intéresse aussi à développer un modèle numérique, afin de réduire le 

nombre d‘essais expérimentaux nécessaire à l‘optimisation du procédé. La simulation numérique 

permet de mettre en évidence les différents facteurs ayant des effets sur les caractéristiques 

thermomécanique et électrique du câble (vitesse de tréfilage, la géométrie interne de la filière tel 

que l‘angle du cône de travail (α) et longueur de la portée(P)). Ce modèle permet aussi de prédire  

les profils de filières les plus efficients en fonction du produit à tréfiler et de l‘environnement 

(machine, lubrifiant,… etc.) 

L'analyse numérique a connu un essor considérable ces dernières années, grâce aux 

progrès rapides de la technologie informatique. La puissance de calcul des processeurs, toujours 

croissante, a permis de développer des outils de simulation numérique de plus en plus 
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performants. Parmi ceux-ci, la méthode des éléments finis s'est imposée comme un outil 

incontournable pour la conception et l'optimisation des procédés de formage industriels tels que 

le tréfilage. Les chercheurs ont ainsi pu mettre au point des critères d'endommagement 

spécifiques à ces procédés, permettant d'améliorer la prédiction de la durée de vie des pièces.  

Ko et Kim [1] ont employé le critère de Cockcroft et Latham pour évaluer le risque de rupture 

centrale. Choi et al. [2] ont également étudié ce phénomène lors d'extrusions sans friction, en 

combinant la méthode des éléments finis avec le critère de fracture ductile d'Oh, basé sur la 

ténacité à la rupture en traction. Panteghini [3] a démontré qu'un modèle analytique intégrant le 

durcissement par déformation et la friction de Coulomb peut offrir des résultats comparables aux 

simulations par éléments finis, et constitue ainsi une alternative viable pour optimiser les 

processus de tréfilage de plaques 3D. 

Vega et al. [4] ont combiné des approches expérimentales et numériques pour étudier l'influence 

de divers paramètres de processus, tels que l'angle de la filière, taux de  réduction et le 

coefficient de friction, sur la force de tréfilage lors de la mise en forme de fils de cuivre. Leurs 

résultats montrent que l'augmentation de l'angle de la filière et de la réduction de section entraîne 

une hausse de la force de tréfilage. De plus, le coefficient de friction joue un rôle significatif sur 

cette force. Les fortes déformations induites, particulièrement au niveau du contact fil-filière, 

favorisent une déformation hétérogène de la section et peuvent conduire à la rupture du fil. 

 

Park et al. [5] ont étudié la technique de recuit séquentiel. En utilisant la méthode des éléments 

finis, ils ont évalué les distributions des déformations à chaque étape du tréfilage pour trois 

conditions distinctes, caractérisés par des réductions de section et des angles de filière différents. 

Remmers [6]a, dès 1930, mis en évidence la présence de fissures en chevron dans les fils de 

cuivre et d'aluminium tréfilés, révélant ainsi que des composants apparemment parfaits 

pouvaient contenir des défauts internes. Des études plus récentes [7], [8], [9], [10] ont 

approfondi le phénomène de rupture centrale, attribuant ce type de défaillance à la formation et à 

la croissance de micro-vides sous l'effet du travail à froid. Orbegozo [11]a confirmé 

expérimentalement ces observations en utilisant la radiographie pour détecter des fissures 

internes dans des fils d'aluminium soumis à des cycles de tréfilage successifs. 

 

Les travaux précédents sur le tréfilage ont peu étudié l'impact de l'accumulation des 

déformations plastiques au cours du processus de fabrication. Cette lacune a motivé notre étude. 

En effet, la complexité des champs de contraintes et la localisation des défauts de éclatement 
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centrale en forme de chevrons, fréquemment rencontrés dans les fils tréfilés, rendent difficile 

l'obtention de données expérimentales précises sur l'évolution de ces défauts. 

Pour surmonter ces limitations, nous avons choisi d'utiliser la méthode des éléments finis, en 

nous appuyant sur le logiciel FORGE®, afin de simuler numériquement le processus de tréfilage. 

Les fonctionnalités avancées de FORGE®, telles que le suivi de points et les techniques de 

marquage, nous permettront d'analyser l'évolution des contraintes résiduelles et de corréler les 

conditions de déformation avec l'initiation et la propagation des chevrons. Les résultats de ces 

simulations seront confrontés à des observations expérimentales de remmer‘s  afin de valider le 

modèle numérique et de mieux comprendre les mécanismes d'endommagement liés à contraintes 

résiduelles introduites par l'écrouissage incrémental du fil tout longe de linge de production. 

 

Parallèlement, nous avons mené une série d'essais de traction sur des échantillons soumis 

à divers traitements thermiques (homogénéisation, vieillissement, etc.). Ces échantillons ont 

ensuite été caractérisés par diffraction des rayons X (DRX), calorimétrie différentielle à balayage 

(DSC), analyse chimique, micro dureté et observations micrographiques. Notre objectif était 

d'étudier l'influence de la température sur les mécanismes de recristallisation, ainsi que sur 

l'évolution des propriétés mécaniques et électriques des matériaux. 

Compte tenu des limitations expérimentales liées à l'absence d'un banc d'essai spécifique pour 

simuler les vitesses élevées rencontrées dans les processus industriels, nous nous sommes 

concentrés sur l'étude de l'impact des traitements thermomécanique. Les résultats obtenus 

constituent une première étape importante dans la compréhension de ces phénomènes. 

Nous espérons qu'à l'avenir, quand cet équipement sera disponible dans le laboratoire, 

nous pourrons mener des recherches plus approfondies et plus précises, ce qui nous permettra de 

faire des progrès significatifs dans notre compréhension du domaine et de mettre au point de 

nouvelles applications. Un banc d'essai spécifique nous permettra d'explorer plus en profondeur 

l'impact de tous les paramètres du processus.  

Cette thèse est organisée de manière à présenter une revue exhaustive de la littérature, 

une méthodologie de recherche rigoureuse, des résultats expérimentaux détaillés, une 

modélisation numérique sophistiquée et des conclusions pertinentes. Voici un aperçu détaillé de 

chaque chapitre de la thèse. 
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Chapitre 1 : Ce chapitre présente une revue exhaustive des travaux antérieurs portant sur le 

procédé de tréfilage. Dans un premier temps, nous reviendrons sur l'historique du tréfilage et les 

matériaux couramment utilisés, en particulier le cuivre et l'aluminium. Nous nous intéresserons 

ensuite aux mécanismes fondamentaux de la déformation plastique dans les matériaux 

polycristallins, ainsi qu'aux techniques de traitement et de modélisation existantes. Ensuite, la 

section sur les Processus de précipitation dans l‘alliage AlMgSi  qui discute les principes 

fondamentaux de la recristallisation et son importance dans le traitement des métaux. Ensuit 

l‘Effet des impuretés dans les alliages d‘aluminium. Cette revue bibliographique nous permettra 

de situer notre travail par rapport aux connaissances actuelles et d'identifier les lacunes à 

combler. 

 

Chapitre 2  :  Ce chapitre est consacré à l'étude numérique du procédé de tréfilage. L'objectif est 

de développer des modèles précis permettant de simuler et d'optimiser ce procédé de mise en 

forme. Après avoir identifié les principaux paramètres influents (efforts, réduction de section, 

angle de filière), nous présentons les différentes approches de modélisation : analytiques et 

numériques. Les modèles numériques, basés sur la méthode des éléments finis, offrent une 

description détaillée des phénomènes physiques complexes tels que la déformation plastique, le 

frottement et l'endommagement. Nous nous intéressons particulièrement à la formulation 

d'écoulement et à la formulation solide. Enfin, nous discutons des critères d'endommagement 

utilisés pour prédire la rupture du matériau et des méthodes de validation des modèles 

numériques. Ce chapitre pose les bases pour les analyses numériques qui seront menées dans les 

chapitres suivants. 

 

Chapitre 3 : Ce chapitre présente les matériaux utilisés et les méthodes expérimentales mises en 

œuvre pour mener cette étude. Nous décrivons les caractéristiques des matériaux (cuivre, 

aluminium, alliages), les échantillons préparés et les différents essais réalisés. Les techniques de 

caractérisation structurale, telles que la dureté Vickers, les essais de traction et la diffraction des 

rayons X, sont détaillées. 

  

Chapitre 4 : Ce dernier chapitre synthétise les principaux résultats de cette thèse. Le modèle 

numérique développé ont permis de mieux comprendre les mécanismes de déformation lors du 

tréfilage et d'optimiser les paramètres du procédé. En utilisant des logiciels de simulation comme 

Forge3, nous avons étudié l'influence des paramètres géométriques et opératoires sur la 

déformation du matériau et la formation des contraintes résiduelles. Les résultats de ces 

simulations ont permis de valider les modèles de comportement du matériau et d'identifier les 

paramètres clés influant sur la qualité du produit fini. De plus, nous avons mis en place des plans 

d'expériences pour optimiser le procédé et réduire les risques de rupture centrale, un défaut 

courant dans le tréfilage. Les limites de cette étude, liées notamment à la complexité des 

phénomènes physiques mis en jeu, sont discutées. Enfin, des perspectives sont proposées pour de 

futurs travaux, tels que l'étude de nouveaux matériaux, l'amélioration des modèles numériques et 

l'intégration de critères de durabilité. 
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Chapitre I : État de l'art et objectifs de 

l'étude 

 

I.1. Introduction  

Dans ce chapitre, nous avons tout d'abord réalisé un état de l'art approfondi sur le 

processus de tréfilage, en examinant ses impacts physiques, mécaniques et chimiques. Nous 

avons également discuté du rôle crucial du processus de précipitation dans l'alliage AlMgSi 

ainsi que de l'influence des impuretés sur ses propriétés physiques et mécaniques. Ensuite, 

notre étude s'est concentrée sur la recherche d'une solution de traitement thermique optimale, 

à la fois économique et plus rapide que la méthode traditionnelle basée sur des essais et 

erreurs. Pour ce faire, plusieurs conditions de traitement thermique distinctes ont été 

sélectionnées afin d'analyser l'apparition de précipités dans l'alliage Al 6005 en fonction de la 

durée du vieillissement à différentes températures.  

La modélisation de la cinétique de précipitation de la phase ß a également été effectuée à 

l'aide du modèle implémenté dans le logiciel MatCalc. Cela nous a permis de déterminer les 

paramètres thermiques optimaux appliqués expérimentalement dans un four de traitement 

thermique. 

Par ailleurs, nous avons acquis une maîtrise approfondie du processus de durcissement 

par vieillissement dans les alliages Al-Mg-Si et avons mieux compris les phénomènes de 

précipitation dans l'alliage AA6005.  

 

I.2. Etat de l’art et historique du procédé de tréfilage  

Depuis l'incorporation des fils d'or par les anciens Égyptiens dans les souvenirs des 

pharaons autour de 3000 av. J.-C., le tréfilage est resté un procédé central pour les industries 

manufacturières, sur lequel reposent de nombreuses industries. Cette continuité témoigne de 

l'importance et de l'actualité constante de ce procédé. Les anciens découpaient probablement 

des bandes de feuilles métalliques martelées, puis les passaient à travers des matrices de 

pierre comme première étape de la fabrication des fils. Comme l'indique Wright [12], la 

constance des sections transversales des fils trouvés dans les artefacts égyptiens suggère que 
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des matrices de tréfilage rudimentaires étaient déjà en usage, utilisant des trous percés dans la 

pierre naturelle avec des outils primitifs. 

Il existe des références intéressantes aux fils dans la littérature ancienne, notamment dans 

l'Odyssée d'Homère (les chansons du harpiste) et dans le Livre de l'Exode (28:14 et 39:3). 

Vers le Ve siècle avant. J.-C ,les  Perses tiraient des fils de bronze de 55 mm à travers des 

plaques de tréfilage en fer, ce qui suggère qu'ils comprenaient probablement les concepts de 

passages multiples et de recuits intermédiaires, essentiels pour la réduction homogène de la 

section et la maintenance des propriétés mécaniques. 

Des références à la technique de tréfilage sont également faites par le tribun romain 

Claudius Claudianus à la fin de l'Empire romain en 400 ap. J.-C. Wright [12] explique que les 

avancées romaines incluaient l'utilisation de matrices de fer et de méthodes de recuit avancées 

pour améliorer la ductilité des métaux. 

Au Moyen Âge, le moine Théophile Præceptorius a écrit sur la technique de tréfilage vers 

1125. Il est clair que des pratiques commerciales étaient en train d'émerger. Un document 

rédigé à Paris vers 1270 stipule que « le fabricant de fils doit comprendre son métier et 

disposer d'un capital suffisant sous son commandement. » Wright [12] ajoute que ces 

documents médiévaux révèlent l'existence d'une organisation structurée des métiers, avec des 

maîtres-artisans supervisant des apprentis et des serviteurs, et l'utilisation de systèmes de 

production avancés pour l'époque. 

Vers la fin du 18
eme

 siècle et au début du 19
eme 

 siècle, la révolution industrielle a entraîné 

des améliorations rapides de la technologie du fil, particulièrement en termes de productivité. 

En 1783, Henry Cort a mis en œuvre des cylindres rainurés à Portsmouth, en Angleterre. Par 

la suite, les laminoirs à boucles belges et le laminoir à fil continu de George Bedson ont 

permis de traiter de grandes longueurs de fil et de tige. Les premières machines de tréfilage en 

continu sont apparues en Allemagne et en Angleterre vers 1871.[13] 

Avant le 19
eme

 siècle, la production de fil était principalement motivée par les arts 

décoratifs, l'armée et l'industrie textile. Le 19
eme

 siècle a marqué l‘émergence de nouveaux 

marchés de produits comme le câble métallique, le fil télégraphique et le fil téléphonique. Le 

développement de filières en fonte et en acier à outils a accompagné cette augmentation de 

productivité, avec l'utilisation de diamants naturels pour les petites tailles. 

Au 20
eme

 siècle, les avancées dans le traitement des fils ont inclus le recuit en ligne, le 

traitement thermique, et des systèmes sophistiqués de manutention des fils. Les matériaux de 
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filière ont également beaucoup évolué avec le développement du carbure cémenté et des 

diamants synthétiques, améliorant grandement les performances et les coûts. L'ingénierie des 

systèmes de tréfilage a été grandement facilitée par un certain nombre de résultats pratiques 

issus de la recherche et de l'analyse théorique.  

Les efforts publiés de Korber et Eichinger, Siebel, Sachs, Pomp, Wistreich et Avitzur [14] 

sont particulièrement remarquables. Le développement du carbure cémenté par Baumhauer et 

Schroeter en 1923 [15] a marqué une transformation majeure dans le secteur des matériaux de 

filière. En effet, ces chercheurs ont en effet développé une méthode  de frittage utilisant des 

poudres fines de carbure de tungstène et de cobalt. Le produit obtenu, fabriqué dans des fours 

à haute température et sous atmosphère de gaz inerte, présente deux caractéristiques 

essentielles : une dureté exceptionnelle et de remarquables propriétés mécaniques.  

L'amélioration de ces propriétés, en réponse aux exigences croissantes et variées des 

industries, a stimulé le développement de procédés de fabrication de métaux durs toujours 

plus avancés, en particulier au cours des dernières décennies. Les filières en diamant 

synthétique, introduites par General Electric en 1974, ont encore amélioré les options 

disponibles. Les lubrifiants aussi connu des avancées significatives, incluant des produits 

synthétiques et naturels, avec une attention particulière à leur élimination et à leur impact 

environnemental. Pour des informations plus détaillées, des publications et revues spécialisées 

sont recommandées. 

I.3. Revue de littérature 

Le tréfilage est l'un des procédés de mise en forme essentiel pour la production de barres 

et de câbles métalliques, destinés à des applications mécaniques telles que le rivetage, 

l'assemblage, le soudage, ainsi qu'à des applications électriques, notamment les câbles 

électriques et les fils de bobinage des moteurs électriques [16-22] [16], [17], [18], [19], [20], [21], [22].  

D'un point de vue mécanique, tirer un fil provoque une déformation plastique qui modifie 

ses caractéristiques globales. Ce durcissement par déformation permet de produire des fils 

dotés de propriétés avantageuses comme une élasticité contrôlée, une résistance élevée à la 

traction et à la rupture. Plusieurs paramètres influencent la qualité et les propriétés du fil 

produit, notamment la réduction de la zone, L‘angle de la filière, la lubrification, la vitesse de 

filage et la température. La compréhension de l'effet de ces paramètres est cruciale pour 

optimiser le processus de filage et obtenir les propriétés souhaitées. L'optimisation de ce 
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procédé nécessite une compréhension approfondie de l'influence des paramètres du processus 

sur les  caractéristiques  mécaniques et microstructurales du fil obtenu. 

 La réduction de la zone (RA) est l'un des paramètres les plus importants dans le filage. 

Elle est définie comme la diminution de la section transversale du fil en pourcentage de 

la section transversale initiale. Une réduction plus importante entraîne une plus grande 

déformation plastique, ce qui peut améliorer la résistance et la dureté du fil. Cependant, 

une RA trop élevée peut entraîner des défauts tels que des fissures et une inhomogénéité 

de la déformation. 

 

 L'angle de la filière (α) est un autre paramètre clé qui influence le processus de filage. 

Un angle plus petit réduit la force de filage nécessaire, mais augmente la friction entre 

le fil et la filière, ce qui peut entraîner une usure excessive de la filière et une 

augmentation de la température. Un angle plus grand réduit la friction, mais nécessite 

une force de filage plus élevée. 

 

 La lubrification est essentielle pour réduire la friction et la température pendant le 

filage. Une lubrification adéquate améliore la qualité de la surface du fil, réduit l'usure 

de la filière et permet un filage plus rapide et plus efficace. Une large gamme de 

lubrifiants, les que les huiles, les graisses et les revêtements solides, peut être employée 

en fonction des matériaux et des conditions de filage. 

 

 La vitesse de tréfilage influence également la qualité du fil. Une vitesse plus élevée 

réduit la durée de l‘interaction entre le fil et la filière, ce qui peut réduire la friction et la 

température. Cependant, une vitesse trop élevée peut entraîner des vibrations et des 

défauts de surface. La température de filage est un autre facteur important, car une 

température plus élevée réduit la résistance à la déformation du matériau, facilitant ainsi 

le filage. Cependant, une température trop élevée peut provoquer une recristallisation et 

une perte de propriétés mécaniques. 

I.3.1. Influence des paramètres du procédé 

Le processus de tréfilage doit être optimisé pour réduire l‘intensité énergétique tout en 

respectant une qualité optimale du fil produit. Cela inclut une machine de tréfilage équipée de 

plusieurs filières en tandem, d'un mécanisme d'alimentation précis et de systèmes de contrôle 

avancés. L'objectif est d'obtenir un fil avec un excellent état de surface et de réduire au 
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maximum les contraintes résiduelles. Zimerman et Avitzur [23] a mené des études pour 

optimiser l'angle de réduction lors d'expériences d‘étirage  à travers une filière conique. Une 

gamme d'angles de cône a été analysée dans son étude et il a été conclu que des angles de 

filière plus faibles consomment moins d'énergie et produisent des fils de haute qualité. La 

contrainte de tréfilage en fonction de l'effet de l'angle de la filière est illustrée dans la Figure  

I.1. Il est donc important de comprendre l'effet des paramètres du procédé. 

 

Figure I.1. Influence de l'angle de la filière sur l'évolution des contraintes lors du tréfilage (d'après 

Zimerman et Avitzur [23] ) 
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Figure I.2. Effort de tréfilage en fonction de la vitesse d'un fil de fer à faible teneur en carbone, avec 

une vitesse de 4,23 mm/s et une lubrification à l'huile moteur SAE 20 [14]. 

Les études expérimentales menées par Wistreich (1955) [24], haddi et al  [21], [25], [26] , 

et plus récemment par Vega et al.[4] ont analysé l‘influence de paramètres de procédé tels que 

le taux de réduction, l‘angle de travail et le frottement sur la déformation du fil et l'élévation 

de la température pendant le processus de tréfilage, en développant un modèle d'Avitzur 

modifié pour intégrer ces paramètres et optimiser le processus. Les résultats montrent que la 

température maximale est atteinte à proximité de l'interface, juste au-delà de la zone de 

contact. Le modèle modifié permet de réduire l‘effort de tréfilage en ajustant les paramètres 

pour répondre aux spécifications industrielles couramment appliquées au tréfilage du cuivre. 

L'étude menée par Shrivastava et al [27] examine l'effet de la température, de la pression 

de contact et de la vitesse d'étirage sur les coefficients de frottement lors du formage à chaud 

de l'alliage AA5182, ce qui améliore la précision des simulations d'emboutissage profond à 

chaud. L'étude démontre que la température, la pression de contact et la vitesse d'étirage 

influencent significativement le coefficient de frottement lors du formage à chaud de l'alliage 

AA 5182, ce qui affecte la formabilité. L'utilisation d'un coefficient de frottement variable 

dans les simulations, plutôt qu'un coefficient constant, améliore la précision des prédictions. 

Les résultats expérimentaux valident ces simulations en montrant une meilleure 

correspondance avec les courbes de charge-déplacement réelles. L'intégration de ces variables 

optimise ainsi la simulation du formage à chaud. 
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I.3.2. Influence des paramètres géométriques des filières   

Des  études expérimentales et numériques  offrent des perspectives riches sur l'influence 

des paramètres géométriques, en particulier la géométrie des filières, sur les propriétés des 

matériaux métalliques lors du processus de tréfilage.  Bandar et al. [28] ont exploré l'impact 

de la géométrie de la filière sur la microdureté et la taille des grains dans les fils d'acier étirés 

à froid. Ils ont démontré que les variations de la géométrie des filières influencent directement 

ces deux propriétés microstructurales. Une filière bien optimisée peut ainsi améliorer la dureté 

du matériau, en réduisant la taille des grains, ce qui est essentiel pour augmenter la résistance 

et la durabilité des fils d'acier. Coser et al. [29] ont mené une évaluation numérique de 

l‘impact de la géométrie de filière  sur la génération de contraintes résiduelles lors du tréfilage 

des barres d'acier. Leurs résultats indiquent que certaines configurations géométriques 

peuvent minimiser les contraintes résiduelles, réduisant ainsi le risque de fissures ou de 

défaillances prématurées dans le matériau final.  

Kabayama et al. [30] ont étudié, l‘influence de la géométrie de la filière sur la distribution 

des contraintes pendant le tréfilage d‘un fil de cuivre électrolytique, à la fois 

expérimentalement et au moyen d‘une simulation par éléments finis (FEM).  Ils ont constaté  

que la géométrie de la filière affecte de manière significative la répartition des contraintes, ce 

qui peut être crucial pour optimiser les procédés et éviter les défauts dans le fil tréfilé. 

Tintelecan et al. [31] ont analysé comment la géométrie des filières influence la force de 

traction nécessaire pour étirer les fils d'acier. Leurs travaux montrent que des géométries 

spécifiques peuvent réduire la force requise, ce qui non seulement améliore l'efficacité du 

processus, mais peut également prolonger la durée- de vie des équipements en réduisant 

l'usure des filières.  

I.3.3. Impact sur la microstructure et les propriétés mécaniques 

Le tréfilage induit une déformation plastique sévère qui modifie significativement la 

microstructure du fil. Phelippeau et al. [32] ont employé la diffraction des rayons X et des 

neutrons pour étudier les contraintes résiduelles induites par le tréfilage. Ces contraintes, 

combinées à une hétérogènétié de la déformation plastique à l'échelle microstructurale, 

favorisent l‘apparition de forte concentrations de contrainte, ce qui  explique la formation de 

fissures inter granulaires longitudinales dans les fils. 

L'évolution de la texture cristallographique pendant le tréfilage a fait l'objet de 

nombreuses études. Yang et al. [33] ont analysé l'évolution de la texture fibreuse dans les fils 

d'acier eutectoïde en relation avec leur comportement en fatigue et en rupture. Cho et al.[19] 
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ont examiné les textures complexes des fils d'or et de cuivre produits par tréfilage direct et 

inverse, mettant en évidence une diminution de la complexité des textures avec 

l'augmentation de la déformation cumulée. Park et al. [22], [34] Ont observé le 

développement d'une texture circulaire locale dans les matériaux CFC déformés de manière 

axisymétrique, attribuée à l'effet de la déformation de cisaillement transversal. 

I.4. Approches de modélisation du procédé de tréfilage 

La modélisation du procédé de tréfilage a évolué des méthodes analytiques simples vers 

des approches numériques plus sophistiquées. La méthode des éléments finis (FEM) s'est 

imposée comme l'outil de modélisation dominant, capable de prédire précisément les 

déformations et les contraintes. La combinaison de méthodes expérimentales et de modèles 

analytiques est fréquente dans les approches numériques, ce qui permet une meilleure 

compréhension des mécanismes en jeu. Cependant, les approches de plasticité continue 

classiques ne parviennent pas à modéliser adéquatement le comportement plastique anisotrope 

observé expérimentalement. Pour surmonter ces limitations, des approches de conception 

sensible à la microstructure (MSD) ont été développées, combinant l'analyse de texture avec 

la modélisation par éléments finis basée sur la plasticité cristalline. 

Les modèles de plasticité cristalline, fondés sur les travaux de Schmid [35], Taylor[36], 

[37], [38], [38], et étendus par Pierce [39] et Asaro [40], ont permis une compréhension 

approfondie des mécanismes de déformation à l'échelle microscopique. Des développements 

récents, tels que les travaux de Wu et al [41]. sur l'écrouissage latent, et les formulations 

d'Anand et al[42]. et Miehe et al [43]. Ont permis d'améliorer la capture des différents stades 

d'écrouissage et de l'évolution de la texture. Les procédés de Tréfilage en plusieurs passes 

représentent des alternatives innovantes étudiées par divers chercheurs. Di-Donato et al. [44] 

ont analysé les contraintes et les taux de défaillance dans des conditions variées lors du dessin 

en plusieurs passes, permettant une meilleure compréhension des mécanismes de déformation 

cumulée. Mohammed et al. (2018)[45] ils ont étudié un nouveau procédé de tréfilage sans 

matrice, où un modèle thermomécanique combiné a été utilisé pour prédire l'effet de la 

température sur les profils de rayon des fils. 

Celentano et al. [18] ont réalisé une analyse numérique et expérimentale sur 

l'amélioration des propriétés mécaniques du fil d'acier en utilisant la méthode de tréfilage en 

12 passes. Il a été constaté que, bien que le module de Young du fil soit le même à chaque 

étape, un effet de durcissement par déformation a été induit, ce qui a provoqué le 

développement rapide des contraintes et déclenché une rupture précoce. Il a également été 
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montré que, en raison de la déformation non uniforme cumulative du fil tréfilé et de la 

distribution des contraintes résiduelles, un modèle à une seule passe ne pouvait pas être utilisé 

directement pour simuler les multipasses.  

Zhang et al. [10] ont étudié l'influence de trois formes de filière  (filière conique, filière 

elliptique simple et   filière elliptique double). Leur travail montre que le champ de vitesse 

cinématiquement permis de la filière elliptique double est créé et qu'une filière elliptique 

double répondant aux exigences de la fonction de courant est conçue. Ils ont ensuite montré 

que les erreurs relatives entre les résultats analytiques et numériques de la force de tréfilage 

basés sur la filière elliptique double sont inférieures à 9,2 % par rapport aux résultats simulés 

de la force de tréfilage basés sur la filière elliptique double. Bien que ces  modèles 

numériques fournissent des informations essentielles pour l'optimisation du tréfilage, il existe 

encore un écart significatif entre les modèles numériques et la réalité industrielle. Ces 

divergences soulignent la nécessité de recherches supplémentaires, notamment sur la prise en 

compte des phénomènes complexes, tels que les effets de la microstructure et des interactions 

thermomécaniques à grande échelle.  

De nouvelles méthodes, comme l'intégration de modèles d'intelligence artificielle ou 

l'optimisation multi-critères, pourraient aider à combler ces lacunes et à offrir des solutions 

plus robustes pour l'industrie du tréfilage. Selon les travaux de Dos Santos et al.[46], les 

simulations numériques combinées à des études expérimentales sont efficaces pour évaluer 

l'efficacité des lubrifiants. Leur étude démontre une forte corrélation entre les simulations et 

les données empiriques des forces de tréfilage, mettant en évidence l'efficacité du stéarate de 

zinc principalement. Cela met en lumière l'importance de bien calibrer les modèles 

numériques avec des données expérimentales pour améliorer la précision des simulations dans 

le tréfilage. 

Une solution semi-analytique a été suggérée par Alexandrov et al [47] qui repose sur une 

loi de durcissement, ce qui offre une solution efficace pour prédire les forces de tréfilage avec 

une précision accrue. Ce genre d'approche analytique est particulièrement bénéfique dans des 

cas où les méthodes purement numériques sont trop onéreuses ou complexes. Dans le même 

temps, Pathak et al [48]ont utilisé la méthode des éléments finis à l'aide d'ANSYS afin de 

représenter les contraintes dans les fils d'acier laitonnés. Ils ont validé leur modèle en le 

confrontant à des données expérimentales, démontrant ainsi la robustesse des simulations par 

éléments finis dans la prédiction des contraintes mécaniques. 
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I.5. Mécanismes de déformation plastique dans les matériaux polycristallins 

La déformation plastique des matériaux polycristallins résulte de plusieurs mécanismes 

distincts, notamment le glissement des dislocations et le maclage mécanique. La sollicitation 

d'un matériau par une contrainte mécanique extérieure au-delà de sa limite d'élasticité induit 

une déformation plastique, associée à des mécanismes de glissement des dislocations. Ce 

phénomène est principalement dû à des mouvements de dislocations sur des plans 

cristallographiques spécifiques, ou, dans certains cas, au maclage mécanique. Le choix du 

mécanisme prédominant dépend de l'énergie de défaut d'empilement (γ SFE) du matériau. 

dans les matériaux à forte et moyenne  défaut d'empilement γ SFE, comme l'aluminium (γSFE 

≈ 170 mJ.m⁻ ²) et le cuivre (γSFE ≈ 80 mJ.m⁻ ²), se déforment préférentiellement par 

glissement des dislocations parfaites sur les plans denses {111} et dans les directions <110>, 

en raison de la faible énergie requise pour ce type de mouvement [49]. 

Dans les matériaux à faible γ SFE, comme l'argent (γSFE ≈ 27 mJ/m²), le maclage 

mécanique et le glissement des dislocations partielles deviennent plus compétitifs, notamment 

à basse température [49]. Cette compétition entre les mécanismes dépend des conditions de 

sollicitation, telles que la température et le taux de déformation. Les observations ont montré 

que, lors de la déformation à froid, les grains se subdivisent, changent de forme et s'allongent 

dans la direction de la contrainte appliquée, formant des sous-structures de dislocations. 

Ces mécanismes contribuent à l'évolution de la microstructure et influencent les 

propriétés mécaniques des métaux et alliages, en particulier dans les procédés de mise en 

forme comme le tréfilage ou le laminage. Les études sur les métaux de structure c.f.c et c.c, 

ainsi que les simulations numériques, permettent de mieux comprendre ces phénomènes et 

d'optimiser les procédés industriels en fonction des propriétés spécifiques des matériaux. 

Joong-Ki Hwang et al [50]. Ont étudié l'effet du tréfilage sur l'évolution microstructurale 

et le comportement à la déformation de l'acier à plasticité induite par maclage (TWIP) Fe–

Mn–Al–C. L'étude vise à clarifier les inhomogénéités de l'état de contrainte, de la texture, de 

la microstructure et des propriétés mécaniques sur la section transversale du fil tréfilé en 

utilisant des simulations numériques, l'analyse du facteur de Schmid et des techniques de 

diffraction des électrons rétrodiffusés (EBSD). L'article propose également des solutions pour 

améliorer l'aptitude au tréfilage de l'acier TWIP en contrôlant les conditions de traitement, 

telles que l'angle de la filière et le taux de réduction par passe. 
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Liqing Wang et al.[51] ont analysé l‘impact de la déformation cumulative sur l'évolution 

microstructurale et les propriétés mécaniques des fils en alliage Zn-0,02 % Mg au cours du 

processus de tréfilage à température ambiante. Ils ont observé que la microstructure évoluait 

progressivement avec la déformation, passant d'une structure dominée par des dislocations et 

des macles {101 2} à une structure dominée par des dislocations seules, accompagnée de la 

recristallisation dynamique (DRX) lorsque la réduction de la section cumulée dépassait 45 %. 

Ce phénomène a conduit à un raffinement significatif des grains, formant des grains équiaxes 

d'un diamètre de 1 µm. En termes de propriétés mécaniques, le tréfilage a augmenté la 

résistance à la traction de 136 MPa (pour le fil extrudé) à 388 MPa, avec une limite 

d'élasticité passant de 167 MPa à 455 MPa. Toutefois, l'allongement a diminué de 27 % à 5,4 

%, indiquant un durcissement par écrouissage suivi d'un adoucissement attribuable à la DRX 

et au renforcement par les joints de grains. Ces résultats montrent que le tréfilage, en 

contrôlant la déformation et la DRX, permet d'ajuster les propriétés mécaniques des fils en 

alliage de Zn-Mg sur une large plage de résistances et d'allongements 

I.5.1. Déformation par Glissement 

Le glissement est le principal mécanisme de déformation plastique dans les métaux. Il se 

produit lorsque les dislocations, qui sont des défauts linéaires dans la structure cristalline, se 

déplacent sous l'effet d'une contrainte de cisaillement. Ce mouvement permet aux plans 

cristallographiques de glisser les uns par rapport aux autres. 

 Plans de glissement : Le glissement se produit généralement sur des plans 

cristallographiques denses, où les atomes sont les plus rapprochés. Dans les métaux à 

structure cristalline cubique à face centrée (CFC), les plans de glissement les plus 

favorables sont les plans {111}. Pour les métaux à structure cubique centrée (CC), les 

plans {110} sont les plus actifs [52]. 

  Systèmes de glissement : Un système de glissement est défini par un plan de glissement et 

une direction de glissement. Les métaux CFC, par exemple, ont 12 systèmes de glissement, 

ce qui les rend très ductiles [53].  

  Déplacement des dislocations : Le mouvement des dislocations sur les plans de glissement 

est la cause principale du glissement. Ce déplacement est facilité par la contrainte de 

cisaillement appliquée, qui surmonte les obstacles tels que les atomes, les impuretés, ou les 

autres dislocations. 
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Figure I.3. Schéma d‘un système glissement {111}, ˂110˃ dans une maille élémentaire C.F.C 

 

Structures Plans  Directions 

C.F.C {111} ˂ 110 ˃  

 

C.C 

{110} ˂ 111 ˃  

{112} ˂ 111 ˃  

{123}  ˂ 111 ˃  

Tableau. I.1. Système de glissement pour les structures cubique [53] 

I.5.2. Déformation par Maclage 

Le maclage est un mécanisme de déformation plastique, complémentaire au glissement 

des dislocations, qui intervient particulièrement lorsque les matériaux cristallins sont soumis à 

des contraintes de cisaillement. Contrairement au glissement, qui concerne des mouvements 

sur un seul plan atomique, le maclage implique le déplacement coordonné de toute une 

tranche de cristal. Ce déplacement génère une nouvelle orientation cristallographique, rendant 

les atomes d'un côté du plan de maclage l'image spéculaire de ceux de l'autre côté.  

Ce mécanisme est souvent observé dans les métaux à structure hexagonale compacte 

(HC) et cubique centrée (CC), où le nombre de systèmes de glissement est limité, rendant le 

maclage crucial pour accommoder la déformation plastique [54]. Dans ces structures, il 

permet l'activation de nouveaux systèmes de glissement, améliorant ainsi la capacité du 

matériau à se déformer sous contrainte. Le maclage est également influencé par l'énergie de 

défauts d'empilement, qui détermine si un matériau se déforme principalement par glissement 

ou par maclage.  
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Donc la déformation plastique dans les métaux est dominée par deux mécanismes 

principaux : le glissement et le maclage. Le glissement, favorisé par le mouvement des 

dislocations, est le mécanisme prédominant dans les métaux ductiles, tandis que le maclage 

joue un rôle crucial dans les métaux plus fragiles ou sous des conditions de déformation 

sévères. Comprendre ces mécanismes est essentiel pour manipuler les propriétés mécaniques 

des métaux à travers des processus tels que le tréfilage, le laminage, et l'extrusion, et pour 

développer des matériaux avec des performances optimisées pour des applications 

spécifiques. 

 

Figure I.4.  déformation par maclage dans un cristal [55] 

I.5.3. Évolution de la microstructure lors de la déformation 

Dans les matériaux à structure cubique à face centrées (CFC), la déformation 

mécanique, que ce soit par laminage, tréfilage ou extrusion, entraine une rotation des grains 

vers une orientation préférentielle, ce qui résulte en une texture cristallographique induite par 

la déformation. Des études ont montré que l'évolution de la microstructure est similaire pour 

divers métaux et alliages ayant une énergie de faute d'empilement moyenne à élever (comme 

l'Al, le Cu, le Ni et le Ni-Co) lorsqu'ils subissent différents modes de déformation (laminage, 

torsion)  [56], [57], [58].  

Sous l‘effet de la déformation à froid, la microstructure se modifie en fonction du taux 

de déformation. Initialement, les grains se subdivisent, se déforment et s'allongent dans la 

direction de la contraint. Une sous-structure de dislocations apparaît à l'intérieur des grains, en 

dépendance de son orientation cristallographique [56]. Cette subdivision des grains entraîne la 

formation d'une structure cellulaire, composée de "parois" à forte densité de dislocations 
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entourant des zones à faible densité de dislocations. À mesure que le taux de déformation 

augmente, les parois des cellulaires formant progressivement des sous-joints Figure I.5. 

 Ce processus s‘accompagnée d'une diminution de la taille des cellules  et d'une 

augmentation progressive de leur désorientation (de 1° à environ 5°). Les joints des blocs de 

cellules sont identifiés comme des murs denses de dislocations (Dense Dislocations Walls, 

DDW) [59]. 

Aux fortes déformations, d'autres formes d'hétérogénéités apparaissent : 

 Des microbandes composées de cellules de dislocations plus petites que la taille 

moyenne des cellules dans le même matériau. 

 Des bandes de cisaillement, orientées  à environ  30 ou 40° par rapport à la 

direction de la contrainte appliquée, se forment dans le matériau. Ces bandes, 

caractérisées par une forte localisation de la déformation, présentent typiquement 

une épaisseur de l'ordre de de 0,1 à 2 µm  et une longueur pouvant atteindre de 10 à 

100 µm de longueur  [58].  

 Des bandes de transition qui séparent des zones adjacentes avec une forte 

désorientation au sein d‘un même grain. Elles sont alignées avec la direction 

principale de la déformation et compensent des désorientations de plus de 20° sur 

des épaisseurs de 1 à 2 µm. 

Enfin, la déformation plastique produit aussi un grand nombre de défaut ponctuels 

(lacunes et interstitiels), qui sont principalement éliminés soit pendant la déformation 

(restauration dynamique si T ≥ 0,2 T_f), soit lors d'un recuit ultérieur, même à basse 

température [60]. 

 

Figure I.5. Schéma des microstructures de déformation dans les métaux et alliages [61]. 
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I.5.4. Énergie stockée 

Au cours de la  déformation plastique d‘un matériau, une partie de l‘énergie appliquée, 

allant de  1 %  à 10 %, est emmagasinée dans la microstructure déformée, principalement sous 

forme de dislocations Humphreys et Al, 1995 [62]. L‘énergie stockée joue un rôle crucial 

dans les processus  de recristallisation, affectant notamment le mouvement des joints de 

grains lors des recuits thermiques. 

L'énergie stockée peut être approximativement calculée à l'aide de l'équation suivante : 

dislocations sous-jointsE E E 

        

(1) 

Où 

2

dislocations sous-joints    /sE c Gb et E R   .  

Dans ces équations, ρ représente la densité de dislocations, G est le module de 

cisaillement, b est le vecteur de Burgers, c‘est une constante adimensionnelle d‘environ 0,5, R 

est le rayon des sous-grains, α est un facteur géométrique, et γs est l‘énergie des sous-joints. 

L‘énergie des sous-joints (γs) est directement liée à la désorientation (θ) entre les sous-grains, 

selon l‘équation de Read-Shockley [63] : 

1 lns m

m m


 



 

    
     

     

        (2) 

Où γm et θm représentent respectivement l‘énergie de joint de grains et la désorientation 

maximale pour un joint à faible angle (θm ≤ 15°). 

Bien que l'énergie stockée soit cruciale, il existe peu de travaux expérimentaux visant à 

la mesurer précisément. La majorité des études se sont appuyées sur le microcalorimétrie, une 

technique permettant de mesurer directement cette énergie. Cependant, cette approche ne 

donne qu'une valeur moyenne pour l'ensemble du matériau, sans prendre en compte les 

variations d'orientation des grains [64]. Il est probable que l'énergie ne soit pas distribuée de 

manière homogène dans le matériau. En effet, pour une contrainte macroscopique donnée 

pendant la déformation plastique, les grains, selon leurs orientations, subiront des niveaux de 

déformation différents. 
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I.5.5. Texture de Tréfilage  

Lors du tréfilage, la texture cristallographique est dominée par deux fibres principales : 

<001> et <111>, où <hkl> représente les directions cristallographiques alignées avec l'axe du 

fil [65], [66]. La proportion relative de ces deux composantes varie selon le matériau et est 

influencée, entre autres, par l'énergie de faute d'empilement (γ_SFE). Par exemple, dans 

l'aluminium, qui possède une γ_SFE élevée, la fibre <111> prédomine, tandis que dans 

l'argent, caractérisé par une γ_SFE très faible, c'est la fibre <001> qui est dominante. 

Plusieurs études ont montré que la texture de déformation tend vers une orientation 

<111> pure en présence d'un mécanisme majoritaire de glissement[67]. Une corrélation entre 

la proportion de la composante <001> et l'énergie de faute d'empilement a également été 

établie pour différents métaux et alliages. Il a été observé que la fraction de la composante 

<001> augmente à mesure que l'on passe de l'aluminium à l'argent, avec une diminution 

concomitante du rapport γ_SFE/Gb. Cependant, pour les alliages ayant une γ_SFE plus faible 

que celle de l'argent, la proportion de <001> diminue avec la réduction du rapport γ_SFE/Gb. 

D'autres études [68] ont examiné l'influence de différents mécanismes sur la 

déformation des métaux et alliages à structure CFC, tels que le glissement croisé, les 

glissements coplanaires, les défauts d'empilement et le maclage mécanique. Ces mécanismes 

influencent différemment le développement des fibres <001> et <111> en fonction des 

propriétés spécifiques du matériau, comme la valeur de γ_SFE/Gb. Enfin, il convient de 

souligner que la déformation  hétérogène à travers la section d'un fil, ainsi que l'échauffement 

du métal lors du tréfilage, peuvent entraîner une restauration partielle de la texture. Ces effets, 

observés dans plusieurs études, montrent que la texture varie selon la position dans le fil, avec 

une combinaison de fibres <001> et <111> au centre du fil, et une texture plus complexe à la 

périphérie, influencée par le taux de réduction [66], [69]. Ainsi, la texture de déformation 

formée lors du tréfilage est un facteur clé influençant les propriétés finales du matériau, et une 

compréhension approfondie des mécanismes sous-jacents permet d'optimiser ces propriétés 

pour des applications spécifiques. 

I.6. Traitements thermiques des alliages d'aluminium  

Les traitements thermiques appliqués aux alliages d'aluminium visent à modifier la nature 

et la distribution des constituants à l'intérieur du matériau afin d'optimiser ses performances 

mécaniques selon l'application envisagée. Ces procédés incluent des étapes telles que 

l'homogénéisation, le recuit, le vieillissement et le durcissement structural, chacun jouant un 
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rôle particulier dans l'amélioration des propriétés mécaniques et microstructurales des alliages 

d'aluminium. 

 Parmi ces traitements, l'homogénéisation est utilisée pour dissoudre les phases présentes 

dans l'alliage à une température de 450°C à 590°C [70]. Cela permet d'obtenir une structure 

homogène en éliminant les ségrégations internes.  

L'adoucissement, en revanche, vise à restaurer la ductilité d'un alliage durci par 

écrouissage ou trempe. Ce processus inclut le traitement de restauration et de recristallisation 

pour les matériaux écrouis, et un recuit prolongé pour les alliages trempés, afin de faciliter 

l'évolution des précipités qui ramollissent l'alliage. 

Le recuit, quant à lui, est un traitement thermique essentiel pour restaurer les propriétés 

initiales d'un métal déformé, comme dans le cas du tréfilage. Ce processus comprend trois 

étapes : un chauffage à une température spécifique, un temps de maintien, et un 

refroidissement lent. Il permet la restauration de la microstructure à travers des mécanismes 

comme la recristallisation, la restauration et la coalescence des grains, rétablissant ainsi les 

propriétés mécaniques et physiques du métal.[71] 

Le vieillissement est un autre traitement clé, qui intervient après la trempe. Il peut être 

naturel ou artificiel, et permet de renforcer les alliages par précipitation, augmentant leur 

dureté et leur résistance. Le vieillissement naturel peut durer plusieurs semaines à température 

ambiante, tandis que le vieillissement artificiel est accéléré par un chauffage contrôlé, 

augmentant rapidement la dureté du matériau. 

I.6.1. Processus d’homogénéisation 

Le processus d'homogénéisation est généralement effectué, en fonction de la composition 

chimique de l'alliage de la série 6xxx, dans une plage de température allant de 530°C à 600°C 

pendant 6 à 14 heures [71]. 

Il a été établi que, lors du traitement thermique à haute température (homogénéisation), les 

propriétés matérielles suivantes se développent : 

- Distribution homogène des composants de l'alliage dans la matrice α-Al 

- Dissolution du mélange eutectique faiblement allié Si + Mg2Si 

- Obtention d'une morphologie appropriée des précipités pour les phases intermétalliques 

formées par l'aluminium et les métaux de transition (Fe, Mn, Cr et Zr) 

Lors de l'homogénéisation des alliages de la série 6xxx dans la plage de température allant de 

530°C à 600°C, les atomes de Mg et de Si peuvent entièrement entrer en solution solide dans 

l'α-Al, déjà après 2 heures [72], [73]. La présence d'additions de Mn et de Sr entraîne une 
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réduction de la durée du processus et une baisse de la température d'homogénéisation [72], 

[73]. Le manganèse, le chrome et le zirconium sont principalement introduits afin de former, 

pendant l'homogénéisation et le traitement de solution, des précipités stables, incohérents et 

hautement dispersés des phases de renforcement. Leur présence influence également l'effet de 

mise en solution et la cinétique du traitement thermique à basse température, et induit 

l'initiation de la nucléation hétérogène [71]. 

De plus, après homogénéisation, les atomes de Mn et de Cr restants dans la solution solide α-

Al permettent d'obtenir un effet supplémentaire de durcissement par précipitation. La 

concentration de ces éléments ne doit pas dépasser une valeur critique établie. Un contenu 

trop élevé de ces éléments entraîne une réduction de la capacité de déformation plastique [74], 

[75]. Les précipités lamellaires et en forme d'aiguilles de la phase β-AlFeSi ont une influence 

particulièrement défavorable sur la capacité de déformation plastique. Les précipités de cette 

phase, présents dans la microstructure des alliages de la série 6xxx, induisent une 

concentration locale de contraintes et diminuent ses propriétés plastiques. La présence 

d'atomes de manganèse a une influence décisive sur l'amélioration de la déformabilité des 

alliages de la série 6xxx. Pendant le traitement d'homogénéisation, une transition des 

précipités lamellaires de la phase β-Al5FeSi vers des précipités sphéroïdaux de la phase α-

AlFeMnSi se produit en présence d'atomes de manganèse (Fig. 5) [76], [77]. 

 

Figure I.6. Microstructure de l'alliage 6066 (a) à l'état brut de coulée et (b) après homogénéisation à 

une température de 565 °C pendant 48 heures. [76], [77] 

Lors de l'homogénéisation des alliages de la série 6xxx contenant du Cu en solution 

solide α-Al, une dissolution partielle ou totale des précipités primaires des phases eutectiques 

avec du cuivre se produit : les phases θ-Al2Cu et Q-Al5Cu2Mg8Si (Fig. 5). De plus, les 

précipités de phase primaire β-Mg2Si se dissolvent partiellement dans la solution solide α-Al. 

La dissolution de la phase β est particulièrement intense au cours des premières heures de 

l'homogénéisation, à une température de 565°C (3 à 10 heures). 
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I.6.2. Traitement de solution 

Le traitement de solution vise à dissoudre la majorité des éléments d'alliage en 

préparation du vieillissement. Il doit se faire à une température sûre, sous le solidus, pour 

éviter la surchauffe, surtout pour les alliages riches en soluté. Ce traitement peut affecter la 

taille des grains des produits travaillés à chaud ou à froid, et des précautions sont nécessaires 

pour prévenir la croissance de grains recristallisés grossiers, notamment pour les produits 

inégalement travaillés. 

Après ce traitement, les pièces en alliage d'aluminium doivent être rapidement trempées pour 

préserver la solution solide. Une trempe rapide optimise la résistance, mais peut provoquer 

des distorsions et introduire des contraintes résiduelles, surtout dans les pièces épaisses ou 

usinées. Ces contraintes, pouvant approcher la limite d'élasticité dans certains alliages, 

augmentent le risque de défaillance. Pour minimiser les contraintes résiduelles, des méthodes 

comme l'étirement ou le dressage au rouleau sont employées, et le vieillissement peut les 

soulager partiellement. Un refroidissement plus lent réduit ces contraintes, surtout pour les 

pièces forgées, mais peut entraîner une perte des propriétés mécaniques et une précipitation de 

particules grossières, diminuant ainsi la résistance au durcissement et augmentant la 

susceptibilité à la corrosion intergranulaire. 

I.6.3. Traitement de vieillissement 

Le traitement de vieillissement est l'étape finale dans le développement des propriétés des 

alliages d'aluminium traitables thermiquement. La plupart des alliages traitables montrent un 

comportement de durcissement par vieillissement à température ambiante (vieillissement 

naturel) après trempe. Cependant, ce durcissement est considérablement accentué par un 

chauffage à des températures élevées (vieillissement artificiel), généralement comprises entre 

100 et 190°C [78]. Une Synthèse des traitements thermiques de mise en solution et de 

précipitation pour les alliages d‘aluminium AlMgSi  sont détaillés dans le tableau I.2. 
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 T.T de mise en solution 

(a)
 T.T de précipitation 

Alliage 

Type de 

produit Température
(b) 

Désignation  

du 

traitement Température 

Durée
(c)

 

(h) 

Désignation  du 

traitement 

6005 

Barres, tiges 

et tubes 

extrudés 530 
(d)

 T1 175 8 T5 

6009 
(e)

 Feuille 555 T4 205 1 T6
(e)

 

6010 Feuille 565 T4 205 1 T6
(e)

 

6053 Pièces forgées 520 T4 170 10 T6 

6061 
(f)

 

Feuille 530 T4 160 18 T6 

Plaque 530 T4
(g)

 160 18 T62 

Barres, tiges 

et tubes 

extrudés 530 
(d)

 T4 175 8 T6 

Fils, tiges et 

barres laminés 

ou finis à 

froid 530 T4 160
(i)

 18 T6 

6063 

Barres, tiges 

et tubes 

extrudés (d) T1 205
(m)

 1 T5 

Tube étiré 520 T4 175 8 T6 

6013 
(o)

 
Feuille 570 W(p) 190 4 T6 

Plaque 570 W(p) 190 4 T651 

6066 

Barres, tiges 

et tubes 

extrudés 530 T4 175 8 T6 

(a) Le matériau doit être trempé rapidement après avoir atteint la température de traitement, 

idéalement en immersion dans de l'eau à température ambiante maintenue sous 38 °C. Des jets d'eau 

froide à haute vitesse peuvent aussi être efficaces pour certains matériaux. (b) Les températures 

nominales indiquées doivent être atteintes aussi rapidement que possible et maintenues dans une plage 

de ±6 °C (±10 °F) pendant la durée du traitement à température. (c) Le temps à température dépend du 

temps nécessaire pour que la charge atteigne la bonne température, avec un maintien calculé dès que 

celle-ci est dans une plage de 6 °C de la température cible. (d) Par un contrôle approprié de la 

température d'extrusion, le produit peut être trempé directement depuis la presse d'extrusion pour 

obtenir les propriétés spécifiées pour ce type de traitement. Certains produits peuvent être 

adéquatement trempés avec un souffle d'air à température ambiante. (e) Des traitements thermiques 

alternatifs de 4 heures à 190 °C (375 °F) ou 8 heures à 175 °C (350 °F) peuvent également être 

utilisés. Voir le brevet américain 4,082,578 (g) Applicable uniquement aux plaques antidérapantes. 

(m) Un traitement alternatif de 3 heures à 182 °C (360 °F) peut également être utilisé. (o) Voir le 

brevet américain 4,589,932. (p) Deux semaines de vieillissement naturel pour obtenir un état T4. (q) 

Vieilli artificiellement en laboratoire, de l'état T4 à l'état T6. 

Tableau. I.2.  Synthèse des traitements thermiques de mise en solution et de précipitation 

pour les alliages d‘aluminium Al.MgSi [78] 
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I.7. Processus de précipitation dans l’alliage AlMgSi 

La précipitation dans les alliages d'aluminium correspond à la formation de particules 

distinctes d'une nouvelle phase au sein de l'alliage. Ce phénomène, induit par des variations 

de température, de composition ou par vieillissement, résulte de la diminution de la solubilité 

des éléments d'alliage dans la matrice. Les précipités ainsi formés, dont la taille et la forme 

sont variables, confèrent à l'alliage de nouvelles propriétés. Les alliages durcissables par 

précipitation se caractérisent par une solubilité solide qui diminue avec la température. Cette 

caractéristique, illustrée par les diagrammes de phase Figure I.7 est nécessaire pour que le 

traitement thermique induise la formation de précipités et ainsi améliorer les propriétés 

mécaniques de l'alliage. Il est à noter que tous les alliages d'aluminium ne répondent pas de 

manière significative à ce traitement. Par exemple, les alliages des systèmes aluminium-

silicium et aluminium-manganèse binaires présentent des changements relativement 

insignifiants dans les propriétés mécaniques à la suite de traitements thermiques qui 

produisent une précipitation considérable. 

 

Figure I.7. Solubilité à l'équilibre en fonction de la température pour (a) Mg2Si dans l'aluminium avec 

un ratio Mg-Si de 1,73:1 et (b) le magnésium et le silicium dans l'aluminium solide lorsque Mg2Si et le 

silicium sont présents [78]. 

Pour renforce un alliage par précipitation des solutions solides sursaturées implique la 

formation de précipités finement dispersés lors des traitements thermiques de vieillissement. 

La sursaturation des lacunes permet une diffusion, et donc la formation des zones, beaucoup 

plus rapide que ce que l'on pourrait attendre des coefficients de diffusion à l'équilibre. Au 

cours du processus de précipitation, la solution solide saturée forme d'abord des amas de 

  

  

  

(a) (b)  



Chapitre II : Approches de modélisation du procédé de tréfilage 

                                                                          
Université de Mohamed Khider Biskra                 - 26 -                                                           2024/2025 

soluté, qui sont ensuite impliqués dans la formation de précipités transitionnels (non-

équilibrés). 

I.7.1. Amas de soluté autrement appelés clusters et les zones GP 

  Les amas de solutés et les zones GP (abréviation de "Guinier-Preston") sont des types  

spécifiques de précipités qui peuvent se former dans les alliages d'aluminium. Les amas de 

solutés sont de petites particules discrètes qui se forment dans l'alliage à la suite  de 

changements de température ou de composition. Ils sont généralement composés d'un ou de 

quelques atomes de soluté et peuvent avoir des tailles et des morphologies différentes. Les 

grappes de soluté peuvent se former dans les alliages d'aluminium traités thermiquement et 

vieillis naturellement et sont généralement composées d'atomes de soluté telles que le cuivre, 

le magnésium, le zinc et le silicium.  

Les zones GP, quant à elles, sont des précipités allongés en forme d'aiguille qui se forment 

dans les alliages d'aluminium à la suite d'un vieillissement à des températures spécifiques. 

Elles sont composées d'une forte concentration d'atomes solutés, généralement du cuivre ou 

du magnésium, et sont alignées le long de plans cristallins spécifiques. Les zones GP sont 

connues pour leur capacité à renforcer les alliages d'aluminium en empêchant le mouvement 

des dislocations.  

Cependant, la formation de ces amas et zones GP peut également avoir des effets négatifs, 

comme la réduction de la résistance à la corrosion et de la ductilité de l'alliage. Il est donc 

essentiel de tenir compte de l'équilibre des propriétés lors de la conception d'un alliage.  

 

I.7.2. La phase ß’’ 

La phase ß‘‘ a été identifiée comme une zone GP-II dans la littérature, caractérisée par des 

stries dans les diffractogrammes électroniques, perpendiculaires aux plans (001) de la matrice. 

Ces stries sont caractéristiques de la microstructure associée à la crête de renforcement 

mécanique des alliages industriels Al-Mg-Si. La phase bêta contribue significativement à 

cette amélioration des propriétés mécaniques grâce à son interface cohérente avec la matrice, 

ce qui génère des champs de contraintes élastiques et entrave le glissement des dislocations. 

La phase bêta croît préférentiellement selon la direction  sous forme d'aiguilles, avec une 

structure monoclinique, mesurant entre 1 et 5 nm de diamètre et 10 et 50 nm de longueur. Le 

rapport stoechiométrique Mg : Si des précipités, qui correspond au rapport stable Mg2Si, est 

inférieur à 2, avec des mesures allant de 1 à 1,7 et dépendant fortement de la composition 
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nominale de l'alliage (environ 1,7 pour les alliages Al-Mg2Si et environ 1 pour les alliages à 

excès de Si). 

I.7.3. Phase ß’ 

La phase ß' (bêta prime) de l'alliage d'aluminium est un type de précipité qui peut se 

former  dans certains alliages d'aluminium, notamment ceux contenant du cuivre, du zinc 

et/ou du magnésium. La phase ß' est une solution solide ordonnée, cubique à faces centrées 

(FCC), d'un ou plusieurs de ces éléments dans l'aluminium, et elle se forme à des 

températures et des temps spécifiques pendant le traitement thermique de l'alliage.  La 

formation de la phase ß' est étroitement liée au processus de durcissement par précipitation 

dans les alliages d'aluminium. Lorsque l'alliage est chauffé à une température spécifique, puis 

refroidi, les atomes solutés (cuivre, zinc et/ou magnésium) ne peuvent plus rester en solution 

et commencent à former la phase ß'. Ce processus augmente la dureté et la résistance de 

l'alliage.  

Les propriétés de la phase ß' dépendent de la composition spécifique de l'alliage et des 

conditions dans lesquelles elle se forme. Par exemple, la phase ß' contenant du cuivre et du 

zinc est connue pour avoir une résistance plus élevée que la phase ß' contenant uniquement du 

cuivre. En outre, la taille et la distribution des particules ß' peuvent également affecter les 

propriétés de l'alliage.  La phase ß' peut également avoir un effet négatif sur l'alliage, tel que 

la réduction de la résistance à la corrosion et de la ductilité de l'alliage. Par conséquent, la 

compréhension et le contrôle de la formation de la phase ß' sont cruciaux pour le 

développement d'alliages d'aluminium à haute performance.  

 

I.7.4. Phase d’équilibre ß-Mg2Si 

La phase ß-Mg2Si est un type de précipité qui peut se former dans certains alliages  

d'aluminium, notamment ceux contenant du magnésium et du silicium. La phase ß-Mg2Si est 

une solution solide ordonnée, hexagonale et compacte (HCP) de magnésium et de silicium 

dans l'aluminium. Elle se forme à des températures et des moments spécifiques pendant le 

traitement thermique de l'alliage, ou pendant le vieillissement naturel. La formation de la 

phase ß-Mg2Si est étroitement liée au processus de durcissement par précipitation dans les 

alliages d'aluminium. Lorsque l'alliage est chauffé à une température, spécifique, puis refroidi, 

les atomes solutés (magnésium et silicium) ne peuvent plus rester en solution et commencent 

à former la phase ß-Mg2Si. Ce processus augmente la dureté et la résistance de l'alliage.  
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Les propriétés de la phase ß-Mg2Si dépendent de la composition spécifique de l'alliage 

et des conditions dans lesquelles elle se forme. Par exemple, la taille et la distribution des 

particules de ß-Mg2Si peuvent affecter les propriétés de l'alliage. De même, la phase ß-Mg2Si 

peut améliorer la résistance à la fatigue et à l'usure de l'alliage.  La phase ß-Mg2Si peut 

également avoir un effet négatif sur l'alliage, comme la réduction  de la résistance à la 

corrosion et de la ductilité de l'alliage. Par conséquent, comprendre et contrôler la formation 

de la phase ß-Mg2Si est crucial pour le développement d'alliages d'aluminium à haute 

performance.  

I.8. Effet des impuretés dans les alliages d’aluminium 

Les éléments d‘addition principaux dans les alliages d‘aluminium de la série 6000 : 

Magnésium et Silicium. Le magnésium (Mg) est l'un des principaux éléments ajoutés à 

l'aluminium pour améliorer les propriétés mécaniques par le renforcement en solution solide.  

Le magnésium, très soluble dans l'aluminium, stabilise les zones de Guinier-Preston 

(GP) [79] et diminue la masse volumique de l'alliage. Selon Muller et Galvele, le magnésium, 

à l'état dissous, ne modifie pas de manière significative la sensibilité à la corrosion par piqûre 

de l‘aluminium, ce qui peut être compris sur la base des potentiels standards de l'aluminium et 

du magnésium [79] . De plus, le magnésium réduit le taux de la réaction cathodique lorsqu'il 

est présent en solution solide, augmentant ainsi la résistance à la corrosion, ce qui peut 

sembler contre-intuitif, mais est assez évident (le magnésium ayant une très faible densité de 

courant d'échange et retardant ainsi la réaction cathodique). En revanche, des quantités 

excessives de magnésium dans l'alliage ou une exposition prolongée à des températures 

élevées entraîneront la précipitation de Al8Mg2 ou Al3Mg [80], [81], [82], [83]. Ces phases se 

forment généralement le long des frontières de grains [74,75]; et sont connues pour être 

anodiques par rapport à la matrice d'aluminium, donc sujettes à la corrosion localisée [86], 

[87], [88] . Dans les alliages des séries 2xxx, 6xxx et 7xxx, le magnésium forme des 

précipités avec d'autres éléments d'alliage pour renforcer l'alliage, le rôle du magnésium 

dépendant principalement des autres ajouts d'alliage [89], [90] 

Les ajouts de silicium seuls peuvent abaisser le point de fusion de l'aluminium tout en 

augmentant simultanément la fluidité (c'est pourquoi la grande majorité des produits en 

aluminium moulé contiennent diverses quantités de silicium). Ces alliages gagnent en 

importance dans les applications automobiles pour les composants de moteur et de 

transmission, mais ils n'ont pas encore conquis la majorité du marché. Les alliages Al-Mg-Si 

traitables thermiquement sont principalement des matériaux structurels (des résistances 

supérieures à 300 MPa sont possibles) [1], tous ayant une résistance appréciable à la 
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corrosion, une immunité à la corrosion sous contrainte (SCC) et sont soudables. À ce jour, les 

alliages de la série 6xxx sont principalement utilisés sous forme extrudée, bien que des 

quantités croissantes de tôles soient produites [91]. Les ajouts de magnésium et de silicium 

sont faits en quantités équilibrées pour former des alliages Al-MgSi quasi-binaires, ou des 

ajouts de silicium en excès sont faits au-delà du niveau requis pour former Mg2Si. Les alliages 

contenant du magnésium et du silicium en excès de 1,4 % développent une plus grande 

résistance au vieillissement. 

La présence de Cuivre est considérée comme préjudiciable à la corrosion en raison de 

la formation de particules cathodiques capables de soutenir localement et efficacement la 

réaction cathodique, telles qu‘Al2Cu et AlCu2Mg. Dans certains cas où une faible teneur en 

Cuivre est utilisée, l'impact du Cuivre est minime. Cependant, étant donné que la corrosion 

n'est pas le critère principal de conception des alliages dans la plupart des cas, le Cuivre est 

courant dans de nombreux alliages d'aluminium. Les alliages de la série 2xxx sont riches en 

Cuivre, mais le Cuivre est également ajouté à d'autres classes d'alliages comme la série 6xxx, 

où il peut augmenter la résistance lorsqu'il est présent en petites quantités, ainsi que renforcer 

le durcissement par précipitation. Il en va de même pour les alliages 7xxx, la plupart des 

alliages modernes pour l'aérospatiale contenant des quantités appréciables de Cuivre qui 

peuvent augmenter la résistance en modifiant la précipitation et en minimisant la corrosion 

sous contrainte via leur incorporation dans les précipités (comme Mg(Zn,Cu)2). 

Dans le cas des alliages Al-Cu-Mg qui contiennent la phase S (Al2CuMg), il existe 

d'importantes différences de potentiel de solution entre le Cuivre (hautement noble) et le 

Magnésium, avec un accent significatif sur la corrosion de la phase S [90], [92], [93], révélant 

le délaitement et la dissolution sélective qui entraînent la dissolution préférentielle de Mg et 

Al, le Cuivre restant étant redistribué au niveau ou près du site de l'Al2CuMg. Diverses autres 

particules associées au Cuivre ont été rapportées, telles que Al7Cu2Fe. Cependant, des études 

récentes à la microsonde de plusieurs lots d'AA2024-T351 indiquent cinq compositions 

courantes à travers les alliages modernes qui ne présentent pas la même composition que les 

anciens stocks d'alliages, indiquant que cela reste un domaine de recherche actif [94].  

Le fer est généralement présent comme une impureté dans tous les alliages 

commerciaux d'aluminium en raison du processus de production des alliages d'aluminium. À 

moins d'être spécifiquement requis pour des applications spécialisées, il est simplement trop 

coûteux de retirer tout le fer (même dans l'aluminium destiné aux applications aérospatiales). 

Malgré sa faible fraction dans la composition, le fer est préjudiciable à la corrosion en raison 
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de sa faible solubilité et donc de sa capacité à former des particules constitutives cathodiques 

par rapport à la matrice d'aluminium, telles que Al3Fe [95]. De plus, le fer est capable de 

soutenir les réactions cathodiques de manière plus efficace que l'aluminium [79], [96]. Dans 

des alliages plus complexes, le fer peut également se combiner avec d'autres éléments 

d'alliage tels que le manganèse ou le cuivre (dans ce dernier cas, formant Al7Cu2Fe), ce qui 

pose également un problème majeur pour la corrosion [97], car la combinaison de Fe et 

Cuivre augmente encore l'efficacité cathodique de telles particules.  

 

 

Figure I.8.   Diagrammes de phases ternaires, (a) liquidus projection [98], (b) isothermal  

section at 800 °C [99], (c) solvus projection[2], (d) solidus projection[98] 

 

  

  

  

(a) liquidus projection (b) isothermal section 

at 800 °C 

(d) solidus projection (c) solvus projection 
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Figure I.9. Diagramme d‘équilibre  (a) aluminium- magnésium  ,(b) Al-Si ,(c) Al-Cu , (d) Al-Fe U.R 

Kattner and B.P Burton, 1992 p294[100] 

 

I.9. Conclusion  

Dans ce chapitre, en premier lieu,  nous avons fait un état de l‘art sur le processus de 

tréfilage et leur impact physique, mécanique et chimique ainsi que le rôle  du Processus de 

précipitation dans l‘alliage AlMgSi  et l‘influence des impuretés sur les propriétés physiques 

et mécaniques, cela a été présenté et discuté.  

Le prochain chapitre sera consacré à l'état de la modélisation numérique du processus 

de tréfilage, qui présente un aperçu de la littérature pertinente dans ce domaine. Les approches 

théoriques et de modélisation par éléments finis, ainsi que les travaux expérimentaux 

rapportés sur le processus de tréfilage, y sont décrits. L'importance de la conception sensible à 

la microstructure et du cadre de modélisation par plasticité cristalline y est également 

examinée. 

 

 

  

  

  

(a) (b)  

(c)  (d)  
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Chapitre II : Approches de modélisation du 

procédé de tréfilage 

 

II.1 Introduction  

L'analyse par éléments finis (EF) s‘est imposée au cours des dernières décennies 

comme un outil essentiel pour l‘étude des procédés de formage des métaux. Les progrès dans 

le développement de technologies informatiques ont révolutionné les procédés de formage des 

métaux. L'analyse par éléments finis, en intégrant des modèles matériaux de plus en plus 

sophistiqués et en tirant parti de la puissance de calcul croissante, est devenue l'outil de 

prédiction incontournable dans ce domaine. Elle permet de prédire avec précision les 

déformations et les contraintes, d'optimiser les paramètres du processus et de prévenir les 

défauts, contribuant ainsi à une amélioration continue de la qualité et de la productivité dans 

l'industrie [108].  

Dans ce chapitre illustre comment l‘AEF peut être appliquée dans l'analyse des 

procédés de formage des métaux, avec une présentation des travaux et des méthodes utilisés 

par les chercheurs dans ce domaine. 

II.2 Principaux paramètres   

L'analyse numérique du procédé de tréfilage met en lumière l‘importance des 

paramètres tels que le taux de réduction, l'angle de la filière, le coefficient de friction et la 

vitesse d'étirage [109] sur les forces d'étirage et les contraintes. Le choix de la vitesse d'étirage 

et du taux réduction pour chaque passe  est crucial pour réduire l‘endommagement des fils 

[110], ainsi que les paramètres de lubrification, l‘état de surface de la filière et l'interaction 

avec le cabestan (outil de tirage des fils). Les méthodes de tréfilage innovantes, impliquant 

des filières circulaires et non circulaires, visent à améliorer les propriétés mécaniques en 

minimisant les variations de taux de déformation et en augmentant la résistance du matériau 

[20], [111], [112]. 
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Figure II.1. Les principaux paramètres géométriques du procédé de tréfilage 

II.2.1 Efforts  appliqués sur le fil pendant la mise en forme 

Le tréfilage consiste à faire passer un fil à travers une filière sous l'action d'une force de 

traction. Cette opération induit une déformation plastique du métal, résultant de la 

combinaison d'une compression radiale exercée par la filière et d'une traction axiale. Les 

forces de frottement à l'interface fil-filière s'opposent à l'écoulement du métal et contribuent à 

la résistance globale à la déformation. La force de tréfilage nécessaire pour accomplir cette 

opération est donc déterminée par la somme des résistances à la déformation plastique du fil 

et aux forces de frottement. La contrainte de tréfilage peut donc s‘écrire par l‘équation ci-

dessous 

 2

z
f déformation plastique frottement

f

F

R
  


          (1) 

 

Figure II.2. Représentation de la déformation plastique et frottement 
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La contrainte de tréfilage σf, dépend fortement des paramètres suivants :  

 Géométrie de la filière, 

 Propriétés mécaniques du fil et sa contrainte d'écoulement,  

 Conditions de frottement à l'interface fil-filière.  

II.2.2 Effet de la zone de réduction (RA) et de l'angle de filière (α) sur les contraintes 

axiales 

Le fil entre dans la filière à section transversale désignée par A0 et sort à avec une section 

transversale désignée par A0. La réduction, r, est définie comme suit : 

0 1 1

0 0

1
A A A

r
A A


            (2) 

𝝰 est l'angle entre la paroi de la filière et l'axe central du tréfilage, parfois appelé "demi-angle" 

ou "angle semi-apparent", l'angle total de la filière étant de 2*α. 

La Contrainte de tréfilage et contrainte arrière le symbole σd représente la contrainte de 

tréfilage, ou la force de tirage, divisée par A0. Dans de nombreux cas, il y a une contrainte 

arrière dans la direction opposée, à l'endroit où le fil entre dans la filière, représentée par σᵦ, et 

égale à la force arrière divisée par A0. La contrainte sur l‘axe central σm, près du centre de la 

zone de déformation. Il s'agit de la contrainte normale moyenne au niveau de l'axe central, en 

particulier au point où σd atteint sa valeur la plus en traction, ou la moins compressive. Les 

valeurs de traction de σd sont préoccupantes dans le tréfilage, car elles peuvent entraîner la 

rupture au centre du fil. 

La Figure II.3 montre la pression moyenne dans la filière, P, s'exerçant sur le fil dans la zone 

de déformation. Cette pression représente la force normale totale agissant entre le fil et la 

filière, divisée par la surface de contact entre les deux. Bien que la plupart des analyses 

utilisent la pression moyenne dans la filière comme si elle était constante ou uniforme, des 

analyses de tréfilage plus sophistiquées montrent que la pression n'est pas uniforme, mais plus 

élevée à l'entrée et à la sortie du canal de tréfilage, et plus basse entre ces deux points. 

La Figure II.3 indique également une contrainte de friction moyenne, μP, où μ est le 

coefficient de frottement moyen. La contrainte de friction est orientée dans la direction 

opposée au mouvement du fil sur la paroi de la filière, et elle est égale à la force de frottement 

divisée par la surface de contact entre le fil et la filière. Il est admis que les contraintes de 
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friction varient au sein du canal de tréfilage, mais cela est rarement pris en compte dans les 

analyses pratiques. 

 

Figure II.3.  Distribution des contraintes résiduelles axiales [113] 

Avec l'augmentation de la réduction de surface (RA), les contraintes résiduelles de 

compression augmentent au centre du fil et les contraintes résiduelles de traction diminuent à 

l'extérieur du fil, ce qui peut être dû à l'effet des contraintes de cisaillement frictionnelles 

rendant l'homogénéité de la déformation plastique plus marquée à des réductions plus 

importantes [114], [115]. L'effet de l'angle de filière a été jugé insignifiant sur la distribution 

des contraintes résiduelles du fil tréfilé, que ce soit pour le processus en une seule étape ou en 

plusieurs étapes. Les petits angles de filière utilisés dans les filières de tréfilage ont montré 

avoir un effet négligeable sur la distribution des contraintes résiduelles axiales, radiales et 

circonférentielles [114]. 

II.3  Modélisation de la microstructure 

L'approche de modélisation du procédé de tréfilage inclut la modélisation de la microstructure 

pour mieux comprendre et prévoir les changements structurels internes du matériau pendant la 

déformation. Cette modélisation permet d'étudier l'évolution des grains, les phénomènes de 

recristallisation, ainsi que les distributions de phases et de précipités. En intégrant des 

paramètres microstructuraux dans les simulations, on peut optimiser les propriétés 

mécaniques finales du fil tréfilé, telles que la résistance et la ductilité. Cela améliore 

également le contrôle des conditions de fabrication et la qualité du produit fini.  

Ces approches, initiées par Kalidindi et al.[116], [117], [118], [119] , permettent de prendre 

en compte la microstructure, en intégrant les effets de texture à la modélisation par éléments 
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finis basée sur la plasticité cristalline et d'optimiser les propriétés des produits finis en 

contrôlant la texture du matériau. 

Les modèles de plasticité cristalline, fondés sur les travaux pionniers de Schmid [35] et 

Taylor [36], [37], [38], [120], [121], ont été étendus à la formulation en grandes déformations 

par Pierce et Asaro [39], [122]. Deux principales approches ont émergé : les modèles 

indépendants du taux de déformation et les modèles dépendants du taux. Les modèles 

indépendants du taux, bien que conceptuellement attrayants, ont rencontré des difficultés dans 

la prédiction unique des systèmes de glissement actifs. Les modèles dépendants du taux, 

proposés par Asaro et Needleman [40], ont permis de surmonter certaines de ces limitations 

mais présentent encore des défis dans la modélisation précise de l'écrouissage et de l'évolution 

de la texture. 

Des développements récents, tels que les travaux de Wu et al. [41] sur l'écrouissage latent, et 

les formulations d'Anand et al. [42]et Miehe et al. [43], ont permis d'améliorer la capture des 

différents stades d'écrouissage et de l'évolution de la texture. Cependant, l'application de ces 

modèles au tréfilage reste limitée, comme le montrent les travaux d'Ocenasek et al. [123]et 

Ripoll et Ocenasek [124], qui ont mis en évidence les difficultés à prédire les textures 

complexes résultant de la déformation plastique hétérogène dans le fil. 

Dans la pratique actuelle en ingénierie, l'attention portée à la structure interne des matériaux 

en tant que variable de conception continue reste insuffisante. L'effort de conception se 

concentre principalement sur l'optimisation des paramètres géométriques à l'aide d'outils de 

simulation numérique performants, tandis que la sélection des matériaux se limite souvent à 

une base de données relativement restreinte. De plus, les propriétés des matériaux sont 

souvent considérées comme isotropes, ce qui réduit considérablement l'étendue des 

possibilités de conception. La plupart des métaux utilisés dans les applications structurelles 

sont polycristallins et présentent généralement une distribution non aléatoire des orientations 

du réseau cristallin, résultant de l'historique complexe des traitements thermo-mécaniques 

subis lors de leur fabrication, ce qui entraîne des propriétés anisotropes [125]. Ces dernières 

années, l'analyse de la texture des matériaux a eu un impact significatif [126], [127], [128], 

[129], [130]. De nombreux exemples montrent des matériaux conçus avec une texture 

spécifique pour améliorer leurs performances, tels que les aubes de turbines monocristallines, 

les aciers pour transformateurs, ou encore les films minces magnétiques. Le contrôle de la 

texture est possible par la maîtrise des procédés de traitement, lesquels jouent un rôle clé dans 
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l'évolution de la microstructure, bien que de nombreux défis subsistent. Dans le formage des 

métaux, le procédé influence fortement la texture finale, laquelle détermine les propriétés du 

matériau. Dans ce cadre de design sensible à la microstructure (DSM), un modèle 

mathématique rigoureux a été développé pour intégrer la microstructure comme une variable 

continue dans la conception et l'optimisation en ingénierie. L‘application de la DSM dans un 

contexte de méthode des éléments finis (FEM) est illustrée dans la Figure II.4. 

 

Figure II.4. Approches modernes par éléments finis pour la simulation réaliste du formage des métaux 

nécessitent généralement des données d'entrée sur l'écrouissage, les limites de formage et l'anisotropie 

[131]. 

II.4  Modèles analytiques  

La modélisation du tréfilage à travers des filières coniques a fait l'objet de nombreuses 

recherches. Les méthodes employées sont variées, allant des approches analytiques 

simplifiées, comme la méthode des tranches (MT), aux méthodes numériques plus 

sophistiquées, telles que la méthode des éléments finis (MEF). Chaque méthode présente ses 

propres avantages et limites en termes de précision, de complexité et de champ d'application. 

La MEF, en particulier, s'est révélée être un outil puissant pour simuler les phénomènes 

complexes liés au tréfilage, offrant une description détaillée des champs de contraintes et de 

déformations au sein du matériau. Chaque méthode présente ses avantages et inconvénients, 

comme rapporté dans la littérature [132], [133]. La méthode de déformation homogène est la 

plus simple mais présente plusieurs limitations, car elle suppose que le matériau reçoit la 

même quantité d'énergie par unité de volume et ne prend en compte ni la friction ni l'énergie 
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de distorsion. La méthode des tranches tient compte de la friction mais ignore l'énergie de 

distorsion. La méthode des lignes de glissement est applicable uniquement aux problèmes de 

déformation plane avec un comportement plastique constitutif rigide. L'analyse de la limite 

supérieure améliore ces méthodes précédentes, bien qu'il soit difficile de considérer 

l'écrouissage avec cette formulation. 

 

Figure II.5. Schématisation de la surface de contact entre le fil et la filière [25]. 

L'écoulement du fil à travers la filière conique, illustré Figure II.5, est régi par plusieurs 

paramètres. Ces derniers incluent : la géométrie de l'outil (angle du cône) α, les conditions de 

déformation (rayons initial Ri et final Rf du fil), la vitesse d'entrée Vi et de sortie Vf du fil, la 

limite d'élasticité du matériau du fil σ0, les contraintes développées σb à l‘entrée de l‘outil et à 

la sortie de l‘outil dans le fil σf et les conditions de contact à l'interface fil-outil (coefficient de 

frottement, longueur de la zone cylindrique). 

II.4.1 Méthode des tranches  

Cette méthode de modélisation divise le fil en fines tranches cylindriques élémentaires 

afin d'étudier de manière détaillée les mécanismes de déformation lors du tréfilage. Chaque 

tranche est soumise à une combinaison de forces axiales, radiales et tangentielles, incluant les 

effets de la traction, de la pression et du frottement. La résolution du problème nécessite 

l'introduction d'un critère de plasticité pour décrire le comportement du matériau sous charge 

et d'une loi de frottement pour caractériser les interactions à l'interface fil-outil [39] [134]. 
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Les lois classiques de frottement de Coulomb (1699) et de Tresca (1865) permettent 

d'établir une relation explicite entre la contrainte tangentielle, ou contrainte de cisaillement 

(τ), développée à l'interface entre deux solides en contact et soumises à un écoulement 

plastique, et les paramètres géométriques et mécaniques caractérisant ce contact. Cette 

relation est fondamentale pour la modélisation précise des phénomènes de contact avec 

frottement en mécanique des solides. 

On distingue plusieurs paramètres de contact :   

 Variables thermomécaniques, incluent la vitesse de glissement Vg, la pression de contact p et la 

température T),   

 Rhéologie des corps en contact, incluent le module d'élasticité linéaire longitudinal E, le 

coefficient de Poisson ν et la contrainte d'écoulement plastique τo,   

 Rhéologie du troisième corps, notamment la viscosité en fonction du taux de cisaillement dans le 

cas d'un lubrifiant,   

 Caractéristiques de la surface, incluent la rugosité, la composition chimique, l‘énergie de surface,   

 le temps.  

II.4.2 Méthode des tranches modifiée  

Dans son étude comparative des différentes méthodes de calcul de la contrainte 

(tranches, Johnson et Rowe, borne supérieure), Felder a conclu que l'expression la plus 

représentative des résultats expérimentaux, et par conséquent la plus adaptée pour décrire le 

phénomène étudié, est la suivante :  

0 ln( ) ( )
3

cotanf b

m
    

 
    

 
                                             (3)                                

                    

1
max 1;0.88 0.19 tan( )

1






  
        

                                              (4)          

                    

II.4.3  Analyse de Siebel  

Les travaux de Smith (1886)  ont marqué le début de nombreuses recherches sur le flux 

du métal lors du tréfilage. Siebel (1947) a apporté une contribution majeure à ce domaine en 

proposant une approche analytique pour décrire la déformation du fil lors de ce procédé [135]. 

En décomposant la déformation en trois composantes (homogène, hétérogène, frottement), 
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Siebel a développé une formulation qui permet de calculer la contrainte de tréfilage en 

fonction de paramètres géométriques, du coefficient de frottement et de l'écrouissage du 

matériau. Son modèle, qui considère les effets du cisaillement à l'entrée et à la sortie de la 

filière, est devenu une référence dans le domaine.  

 0

2
1 cot ln

3

i

f f

AF

A A


  

  
     

   

                                         (5) 

La force nécessaire pour entraîner le fil lors du tréfilage, notée F, est exprimée en 

fonction de différents paramètres : le coefficient de frottement de Coulomb μ caractérisant les 

interactions entre le fil et la filière, les sections initiales (Ai) et finales (Af) du fil, ainsi que 

l'angle du cône de la filière α. Il est important de souligner que le cisaillement τ, lié aux 

déformations plastiques au sein du matériau, ne doit pas être confondu avec le cisaillement de 

frottement (μ, p), directement lié aux forces de friction à l'interface fil-filière, comme le 

montre la Figure II.6. 

 

Figure II.6. Efforts internes [135] . 

II.4.4 Analyse de Wistreich  

En s'appuyant sur des résultats expérimentaux obtenus dans le domaine du tréfilage, 

Wistreich (1955)[24] a proposé une évolution du modèle de Siebel. Il a simplifié ce modèle 

en négligeant la composante liée à la déformation hétérogène et en introduisant une fonction 

de correction pour prendre en compte les pertes d'énergie supplémentaires dues aux 

frottements et au cisaillement du métal au sein de la filière. Cette fonction permet de mieux 
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rendre compte des phénomènes complexes qui se produisent lors du passage du fil à travers 

l'outil.  

  01 cot Φ ln i

f f

AF

A A
  

 
    

 

 (6) 

La force F nécessaire pour tirer un fil à travers une filière lors du tréfilage dépend de 

plusieurs facteurs. Le coefficient de frottement μ entre le fil et la filière joue un rôle essentiel, 

tout comme les sections initiale (Ai) et finale (Af) du fil qui déterminent la réduction de 

section. L'angle moitié α du cône de la filière influence également la force de tréfilage, car il 

détermine l'intensité des contraintes exercées sur le matériau. 

II.4.5  Analyse d’Avitzur  

L‘analyse d‘Avitzur (1971)[136] a apporté une contribution majeure à la modélisation 

du tréfilage en complétant les travaux de Siebel. En étudiant expérimentalement l'influence de 

différents paramètres tels que le taux de réduction, l'angle du cône de travail et le coefficient 

de frottement. Avitzur (1983) [14] a mis en évidence l'importance du travail redondant, c'est-

à-dire le travail supplémentaire nécessaire pour déformer le matériau en raison de contraintes 

internes. Il a ainsi proposé un modèle plus précis pour prédire l'effort de tréfilage. 

L'effort nécessaire pour tirer un fil à travers une filière est composé de deux parties 

distinctes. La première partie est liée à la résistance du matériau à la déformation et aux 

frottements internes. La seconde partie, variable selon les conditions de lubrification, est due 

aux frottements entre le fil et la filière. Avitzur a montré que ces deux composantes jouent un 

rôle crucial dans la formation de casses caractéristiques en 'cup et cone' observées dans les 

matériaux écrouissables. L'énergie consommée lors de ce processus est dissipée sous forme de 

chaleur et de travail plastique. Les puissances mises en jeu dans le processus de tréfilage sont 

les suivantes : 

2

f f f fW V R           (7) 

 Puissance appliquée due à l'effort de l‘étirage du fil, notée Wf 

 Puissance due à l‘effort à l'entrée du fil dans l‘outil, notée Wb 

2 2

b f f b i i bW V R V R             (8) 
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 Puissance due à la déformation plastique interne: Wi 

2

02 ( ) ln i
i f f b

f

R
W V R f

R
  

 
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        

(9)
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(10) 

Où la fonction f(α)  1 et f(α) 1 pour des angles petits.  

             Exemples :    

 f(α) = 1            pour α= 0 

 et f(α) = 1,00023 pour α= 6°.  

 Puissance due aux pertes par frottement : Ws 

Nous évaluons la puissance dissipée par les forces de frottement agissant sur les quatre 

surfaces S1à S4 .  

Les pertes sur les deux premières surfaces sont causées par la discontinuité du champ de 

vitesse parallèle à ces surfaces et sont appelées WS1 et WS2 

2

1 2 0 2

2
cos

sin3
S S f fW W V R


  



 
   

 
      (11) 

Les pertes par frottement, concentrées principalement dans les zones de contact entre 

l'outil et la pièce (zones conique et cylindrique), sont fortement influencées par le choix du 

modèle de frottement utilisé pour les calculs. Ces pertes, notées WS3 et WS4, varient selon la 

manière dont est modélisé le frottement [136]. 

II.5  Modèles Numérique   

II.5.1 Formulation d'écoulement par éléments finis 

La formulation d'écoulement par éléments finis a été initialement développée par Lee et 

Kobayashi (1973)[137], Cornfield et Johnson (1973), ainsi que Zienkiewicz et Godbole 

(1974)[138], dans le but de simuler les processus de formage des métaux. Au cours des 

années 1980, cette formulation d'écoulement a été principalement mise en place pour 

modéliser les processus de formage en masse bidimensionnels, ce qui a conduit au 
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développement d'une première génération de programmes informatiques dont l'applicabilité 

était limitée aux conditions de déformation plane et axisymétrique. Malgré cela, des auteurs 

comme Altan et Knoerr (1992)[139] ont réussi à étendre ingénieusement la contrainte 

bidimensionnelle pour obtenir des informations utiles concernant les applications de formage 

des métaux tridimensionnelles. 

Afin d'étendre l'applicabilité de la formulation d'écoulement à des conditions de 

modélisation impliquant plus que le seul comportement mécanique, un modèle thermique a 

été introduit pour simuler les processus de formage des métaux thermo-mécaniques. La 

première tentative de gestion d'un processus de formage des métaux thermo-mécanique 

couplé a été réalisée par Zienkiewicz et al. (1978a)[140], qui ont utilisé une procédure itérative 

par éléments finis pour résoudre l'écoulement du matériau pour une distribution de 

température donnée, en conjonction avec le transfert de chaleur, lors de l'extrusion en 

déformation plane. Plus tard, Zienkiewicz et al. (1978b, 1981) [141], [142], ont modifié la 

procédure pour obtenir la répartition de la température au sein de la pièce simultanément avec 

la solution du champ de vitesse. Cette approche, connue sous le nom de « couplage thermo-

mécanique fort », a été appliquée pour résoudre les problèmes d'extrusion et de laminage en 

régime permanent. 

Les algorithmes thermo-mécaniques fortement couplés par éléments finis ont été 

développés par Rebelo et Kobayashi (1980a, b)[143], [144] pour permettre la simulation 

numérique des processus de formage des métaux en régime non permanent. Cette technique a 

été appliquée aux tests de compression de cylindre solide et d'anneau. 

Les avancées en technologie  informatique et la réduction des coûts de calcul ont permis 

de simuler avec précision des processus de formage des métaux tridimensionnels sans 

simplifications géométriques. Bien que les éléments essentiels au développement de 

programmes basés sur la formulation d'écoulement soient disponibles dans la littérature, il est 

crucial de comprendre comment intégrer ces connaissances pour créer des logiciels efficaces. 

La plupart des ingrédients scientifiques et numériques nécessaires au développement d'un 

programme informatique par éléments finis basé sur la formulation d'écoulement sont 

disponibles dans la littérature, mais il est nécessaire de comprendre comment ces 

connaissances peuvent être intégrées pour développer un programme informatique. 
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II.5.2  Formulation solide par éléments finis 

Au milieu des années 1960, la méthode des éléments finis était bien établie pour l‘analyse 

des structures élastiques soumises à de petites déformations (Zienkiewicz, 1967)[145]. Les 

premières applications en plasticité se sont donc appuyées sur ces programmes informatiques 

existants, en décomposant la force appliquée totale en incréments et en utilisant des équations 

constitutives élastiques et élastoplastiques. 

Marcal (1965)[146], un pionnier dans ce domaine, a introduit le concept de coefficients 

de rigidité partielle pour relier le changement de contrainte {dσ} à l'incrément de déformation 

{dε} comme suit : 

   
6

1

i i
i j

j j j

ijd d d d d d
 

   
 

 
 

 
 

                                (12) 

 Ces coefficients ont été utilisés dans les régimes élastiques et élastoplastiques, les 

coefficients moyens résultant des contributions pondérées des deux régimes étant considérés 

pour les zones du matériau susceptibles de céder pendant un incrément : 

mean ep

(1 )i i i

j j je

r r
  

  

  
  

  
                     (13)        

Le paramètre  r  dans l'équation mentionnée précédemment a été obtenu à partir du 

rapport entre la déformation causant la limite d'élasticité et la déformation totale calculée à 

partir de l'incrément de force dans le cas où la déformation était élastique. 

Les coefficients de rigidité partielle dans les régimes élastiques et élastoplastiques ont 

ensuite été désignés sous le nom de matrices de contrainte-déformation élastiques d
e
 et 

élastoplastiques d
ep

, et ont été obtenus numériquement par Marcal (1965). Après inversion 

des équations constitutives de contrainte-déformation de Hooke et de Prandtl-Reuss, 

respectivement. 

Les premières applications de la méthodologie susmentionnée consistaient en l'analyse de 

tubes sous pression interne (Marcal, 1965) et de spécimens d'essai entaillés (Marcal et King, 

1967)[147], mais son utilisation dans la mise en forme des métaux n'a commencé qu'après que 

Yamada et al. (1968)[148] aient dérivé la forme explicite des coefficients de rigidité élasto-

plastiques, c'est-à-dire la forme explicite de la matrice de contrainte-déformation élasto-

plastique comme suit : 



Chapitre II : Approches de modélisation du procédé de tréfilage 

                                                                          
Université de Mohamed Khider Biskra                 - 45 -                                                           2024/2025 

}2{ } { } ( ) {1 epep Gdd Ed d d             (14) 

où ν est le coefficient de Poisson, E est le module d'élasticité, G est le module de cisaillement,  

 , , , , ,x y z xy yz zxd        

Et d
ep

  est la matrice de contrainte-déformation élasto-plastique 
 

L‘approche proposée par Yamada et al. (1968) a été appliquée directement aux procédés 

de mise en forme des métaux, qui consistait à remplacer la matrice de contrainte-déformation 

élastique d
e
 reliant les incréments de contrainte et de déformation en élasticité par la matrice 

de contrainte-déformation élasto-plastique d
ep

 dans les éléments cédants le long des 

incréments successifs de force. 

La transition des éléments des régimes élastiques aux régimes élasto-plastiques était 

contrôlée par un schéma d'intégration explicite qui consistait à déterminer un facteur désigné 

par rmin pour estimer l'incrément de force nécessaire pour que l'élément élastique ayant la 

contrainte effective la plus élevée cède. 

Lee et Kobayashi (1970)[149] ont considéré la forme faible des équations d'équilibre 

quasi-statiques gouvernantes sous forme de taux (dans la configuration actuelle) / 0jx    

et ont utilisé un schéma d'intégration explicite similaire à celui de Yamada et al. (1968) pour 

analyser l'indentation d'un spécimen solide par un poinçon plat. Cependant, l'utilisation de 

logiciel d'éléments finis pour petites déformations a révélé des inconvénients majeurs, 

notamment l'incapacité à décrire les grandes non-linéarités géométriques et l'augmentation 

progressive des forces non équilibrées. Pour surmonter ces problèmes, deux approches 

principales ont émergé dans les années 1970 : la formulation en écoulement, qui néglige la 

déformation élastique, et la formulation solide basée sur les grandes déformations introduite 

par Hibbitt et al. (1970)[150] et améliorée par Nagtegaal et al. (1974)[151] ont introduit 

l'approche lagrangienne mise à jour qui utilise l'état actuel considéré comme état de référence. 

Les méthodes numériques, telles que la méthode des éléments finis, ne sont pas seulement 

l'une des méthodes les plus populaires mais aussi la méthode dominante pour les simulations 

de formage des métaux, car elles sont capables de prédire avec précision les valeurs de 

déformation et de contrainte. Cependant, une expression analytique pour les paramètres 

étudiés n'est pas possible, ce qui est le principal inconvénient. Nielsen et Martins (2021) [152] 

On peut conclure que la méthode des éléments finis est la méthode numérique la plus 
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répandue pour l'analyse des processus industriels complexes. La méthode des éléments finis 

est capable de fournir des logicielles numériques très efficaces qui peuvent facilement prendre 

en compte les non-linéarités géométriques et matérielles ainsi que les changements de contact 

typiques des processus de formage des métaux pour produire des prédictions précises des 

déplacements, des taux de déformation, des déformations, des contraintes, des dommages, de 

la température et de l'évolution de la microstructure.  

En 2017, Y.K. Zhu et ses co-auteurs [153] ont étudié l'effet du profil de contrainte sur 

l'évolution de la microstructure du fil d'aluminium commercialement pur soumis à un étirage 

à froid, en utilisant la simulation par éléments finis. Ils ont constaté que l'évolution de la 

microstructure lors de ce processus dépend non seulement de la nature des matériaux, mais 

aussi du profil de contrainte appliqué. 

Dans cette étude, l'effet du profil de contrainte sur l'évolution de la texture du fil a été 

systématiquement examiné en combinant des simulations numériques et des observations 

microstructurales. Les résultats montrent que la contrainte de traction au centre du fil favorise 

la formation de la texture <111>, tandis que la contrainte de cisaillement près de la surface a 

peu d'impact sur la formation de cette texture. En conséquent, la texture <111> au centre du 

fil est plus forte que celle de la couche superficielle, ce qui entraîne également une micro-

dureté plus élevée au centre du Fil d'aluminium pur sous charge axiale [153]. 

 

Figure. II.7. Modèle d'éléments finis du fil dans la matrice d'étirage. [153] 



Chapitre II : Approches de modélisation du procédé de tréfilage 

                                                                          
Université de Mohamed Khider Biskra                 - 47 -                                                           2024/2025 

 

Figure II.8. Déformation plastique importante et profil de contrainte correspondant pendant le 4
ème

 

passage: (a) déformation plastique longitudinale; (b) la déformation plastique par cisaillement; (c) 

longitudinal stress; (d) contrainte de cisaillement [153]. 

 

Figure .II.9. Contrainte longitudinale le long de la direction radiale (a) et pourcentage de la région de 

contrainte de traction élevée (b). [153]. 

Une étude comparative est menée par Luis et Al [154]entre la méthode des éléments finis 

(FEM) et d'autres méthodes telles que la déformation homogène, la méthode des tranches 

(SM) et la méthode de la limite supérieure (UM) est présentée. La contrainte de tréfilage 

normalisée obtenue pour une réduction de section de 35% pour des angles de filières  de 12°, 

14°, 16° et 18° est comparée aux résultats expérimentaux dans la Figure II.10 Comme on peut 

l'observer, les résultats de la méthode de la limite supérieure et de la FEM présentent une 
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tendance similaire à celle des expériences, tandis que la méthode des tranches ne le fait pas. 

D'autre part, la méthode de la limite supérieure fournit des valeurs de contrainte supérieures à 

celles de la FEM, mais les deux montrent des tendances similaires, à savoir que la contrainte 

de tréfilage augmente lorsque l'angle de la filière augmente. L'effet des paramètres de procédé 

sur une déformation plastique macroscopique peut être raisonnablement étudié par ces types 

de modélisation. Cependant, ces méthodes ne sont pas capables de modéliser le comportement 

plastique anisotrope observé dans les expériences, en particulier l'effet de la texture, les 

gradients de contrainte et la microstructure. 

 

Figure. II.10. Comparaison entre la méthode des tranches, la méthode des éléments finis (FEM) et la 

méthode de la limite supérieure par rapport aux valeurs expérimentales de contrainte de tréfilage[154]. 

II.6    Classification du formage des métaux 

L'aptitude au formage est définie comme le degré de déformation pouvant être atteint 

dans un processus de formage des métaux sans créer de conditions indésirables telles que des 

fissures, un rétrécissement, un flambage ou la formation de plis et de défauts. Ce chapitre se 

concentre sur la physique sous-jacente à la formabilité et aborde les origines des principaux 

défauts et fissures couramment rencontrés dans les processus de formage des métaux. 

Certains défauts, tels que le froissage et le rétrécissement, sont expliqués en termes de 
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mécanique des milieux continus, tandis que d'autres, tels que l'effet peau d'orange, la 

croissance des grains et la fibrose mécanique, surviennent parce que les matériaux réels ne 

sont pas des milieux continus. La classification des processus de formage des métaux et des 

outils, présentée dans les Tableaux.II.1 et II.2, offre une vue systématique des différentes 

catégories de ces procédés. 

Groupe de processus Sous-groupe de processus 

 

Formage par compression 

Formage en filière ouverte 

Formage en filière fermée 

Extrusion 

Laminage 

Formage par traction et par compression 

Emboutissage 

Emboutissage profond 

Flexion 

Formage par traction Formage par étirement 

Formage par cisaillement Poinçonnage et découpage 

Tableau II.1 : Classification des procédés de formage. 

Mécanismes de 

processus 
Groupe processus 

Sous-groupe 

processus 
Groupe d‘outils 

Plasticité et  

friction 

Formage par 

compression 

Formage en filière 

ouverte 

Formage par 

compression 

Formage en filière 

fermée 

Extrusion 

Laminage 

Formage 

combiné en 

traction et en 

compression 

Emboutissage 

Plasticité et 

friction 

prédominantes 

Emboutissage profond Formage par traction, 

le formage par 

traction 

et compression 

combinées, et le 

cintrage 

Flexion 

Formage par traction Formage par étirement 

Plasticité, 

friction, 

et rupture 

Formage par 

cisaillement 

Poinçonnage 

et découplage 
Cisaillement 

Tableau.II.2 : Classification des procédés et outils de formage 
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II.7  Formation, prédiction et évitement des défauts 

Dans la plupart des processus de formage des métaux (par exemple, le forgeage, 

l'extrusion, le laminage et le tréfilage), l'apparition de fissures en surface ou à l'intérieur 

définit les limites de la formabilité. Par conséquent, la nucléation des fissures doit être évitée. 

Cependant, il existe d'autres processus tels que l'évidage, le cisaillage et l'usinage qui 

concernent la séparation des pièces et la formation de nouvelles surfaces. Dans ces processus, 

la nucléation, l'initiation et la propagation contrôlée des fissures sont souhaitables car elles 

font partie intégrante de la mécanique de déformation. 

II.7.1 Fractographie et la rupture 

La croissance des vides et la distorsion due à l'accumulation de dommages entraînent la 

coalescence et la formation de fissures microscopiques, qui donnent finalement naissance à 

une fissure macroscopique visible. La morphologie de surface d'une fissure visible contient 

l'historique de son initiation et de sa propagation et est très souvent utilisée pour identifier et 

comprendre les origines de la défaillance. Ce type d'analyse, désigné sous le nom de 

fractographie, est couramment réalisé au moyen de la microscopie électronique à balayage 

(MEB). Dans le cas de la rupture ductile, qui est le type de rupture pertinent pour le formage 

des métaux, la morphologie de surface est constituée de petites cuvettes et peut être classée en 

deux groupes : 

 Structures basées sur des cuvettes circulaires, typiques d'une rupture causée par des 

contraintes normales issues d'une charge à distance orthogonale à la surface de rupture 

[155]; 

 Structures basées sur des cuvettes paraboliques avec leurs extrémités ouvertes pointant 

vers la direction de cisaillement, typiques d'une rupture causée par un glissement sous 

contraintes de cisaillement [155]. 

La Figure II.11 associe les différents types de structures en fossettes et les conditions de 

chargement aux trois modes fondamentaux d'ouverture de fissure de la mécanique de la 

rupture : 

 Mode I - ouverture par contraintes de traction - fossettes circulaires ; 

 Mode II - ouverture par contraintes de cisaillement en plan - fossettes allongées de 

manière parabolique pointant dans la même direction que la propagation de la fissure ; 

 Mode III - ouverture par contraintes de cisaillement hors plan - fossettes allongées de 

manière parabolique orientées par rapport à la direction de propagation de la fissure. 



Chapitre II : Approches de modélisation du procédé de tréfilage 

                                                                          
Université de Mohamed Khider Biskra                 - 51 -                                                           2024/2025 

Outre ces trois modes fondamentaux d'ouverture de fissure, il existe également des modes 

mixtes résultant de l'application simultanée de contraintes normales et de cisaillement. Les 

modes mixtes se caractérisent par des morphologies intermédiaires avec des structures basées 

sur des cuvettes qui peuvent être considérées comme une combinaison de formes circulaires 

et paraboliques. 

 

Figure. II.11. Les trois modes d'ouverture de fissure : Mode I - contraintes de traction, Mode II - 

contraintes de cisaillement en plan et Mode III - contraintes de cisaillement hors plan avec une 

représentation schématique de la morphologie de surface correspondante.[156] 

II.7.2  Principe numérique 

L'intégration de la rupture du matériau dans le cadre de la simulation s'effectue par la 

comparaison d'une valeur seuil avec un critère de rupture calculé pour chaque élément. En cas 

de dépassement de cette valeur seuil par le critère calculé, la rupture se produit. Cette 

occurrence est traitée selon la méthode du "kill-element", impliquant la suppression de 

l'élément concerné, comme illustré dans la Figure.II.12. 
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Figure II.12.  Principe de la méthode de kill-element 

Cela engendre plusieurs considérations dans le contexte de la simulation de la rupture. 

Premièrement, il existe une sensibilité significative du faciès de rupture à la discrétisation de 

la pièce. Deuxièmement, la suppression d'un élément du modèle entraîne une perte de matière 

proportionnelle à son volume. Ainsi, lorsque les éléments en rupture sont de dimensions 

importantes, la quantité de matière perdue est également substantielle. Par conséquent, une 

attention particulière doit être accordée à la discrétisation locale, surtout au niveau de la zone 

de rupture, en adaptant le maillage pour garantir des résultats précis. 

II.7.3 Différents critères d'endommagement 

Le principe de calcul de rupture, avec ou sans utilisation de la méthode de kill-element, est 

identique quel que soit le critère choisi. Le principe est toujours de considérer que la rupture a 

lieu lorsque le critère calculé atteint une valeur seuil. 

A. Critères non couplés  

 L'utilisation de la mécanique du dommage ductile pour prédire le début de la fissuration 

dans le formage des métaux a une longue tradition de recherche et est généralement réalisée par 

trois procédures différentes : 

 Procédures non couplées basées sur l'utilisation de critères de dommage ductile 

simples, qui sont des intégrations pondérées de la déformation plastique effective 

(Atkins, 1996) [157]. Le terme sans dimension g est une fonction de pondération qui 

corrige la valeur cumulée de la déformation plastique effective à la rupture   ̅ en 

fonction du trajet de chargement ; 

 

  

 Suppression des éléments non conformes  

    
  

  
    

  

  

  

« Kill-element » sur critère d‘endommagement  

Eléments entièrement endommagés 
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 Procédures couplées basées sur la mécanique du dommage continu microstructurale 

(Tvergaard et Needleman, 1984) ; [158] 

 Procédures couplées basées sur la mécanique du dommage continu macrostructurale 

(Lemaitre, 1985). [159] 

Ayada et al. (1987) (after McClintock, 1968 [160], 

[161] 
      ∫

  

 

̅ 

 

  ̅ 

Cockcroft and Latham (normalised) (1968) [162]       ∫
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)

 

  ̅ 

Tableau.II.3. Critères de dommage ductile non couplés pour le formage des métaux. 

Les critères de dommage ductile non couplés font généralement appel à la connaissance 

des mécanismes de formation de cavités sous tension et sous cisaillement pour prédire le 

début de la fissuration. Un de ces critères prend la fonction de pondération sans dimension g 

comme la triaxialité des contraintes g = η afin d'établir un critère de dommage ductile non 

couplé (Ayada et al. 1987) [160], directement lié au travail original de McClintock (1968) 

[161]. 

D'autres critères de dommage ductile non couplés bien connus adoptent différentes 

approches pour établir la fonction de pondération sans dimension g, comme indiqué dans le 
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Tableau.II.3. Le critère proposé par Cockcroft et Latham (1968) [162] est purement empirique 

et reconnaît la dépendance de la rupture par rapport à la plus grande contrainte principale σ1. 

Brozzo et al. (1972) [163]  ont modifié le critère de Cockcroft et Latham (1968) pour 

incorporer une dépendance explicite de la contrainte hydrostatique. Ce critère, comme celui 

proposé par Norris (1978) [164],   est adapté pour prédire la limite de formabilité des feuilles 

de métal sous des niveaux élevés de tri-axialité. Dans le critère de Norris, le symbole A est un 

paramètre matériel à identifier. Le critère proposé par Rice et Tracey (1969) [165]  repose sur 

une approche alternative de coalescence à celle de Budiansky et al [169].  

Christiansen et al. (2019) [167] ont adopté une approche similaire à celle d'Atkins et Mai 

(1996) [157]. pour modéliser la croissance et la coalescence des cavités soumises à des 

contraintes de cisaillement en plan τ, et ont proposé la relation suivante entre le rapport 

espacement/taille I/d, la déformation de cisaillement γ et la tri-axialité du stress. Les équations 

mentionnées précédemment permettent de conclure que la modélisation de la croissance et de 

la coalescence des cavités soumises à des états de contraintes généraux impliquant des 

contraintes normales et de cisaillement doit prendre en compte à la fois les effets de dilatation 

liés à la tri-axialité des contraintes et les effets de déformation liés aux contraintes de 

cisaillement. 

B. Critères couplés  

 Les critères de dommage ductile non couplés sont basées sur des intégrations pondérées 

des incréments de déformation plastique, et les fonctions de pondération sont généralement 

sans dimension et dépendent de l'état de contrainte [152]. Les approches de dommage ductile 

non couplées sont simples à implémenter dans les programmes informatiques car elles 

n'affectent pas le comportement du matériau (l'influence du dommage est calculée à l'étape de 

post-traitement) et parce que les valeurs critiques de dommage et d'autres paramètres à 

identifier sont relativement faciles à déterminer. En revanche, les approches de dommage 

ductile couplées incluent des effets d'adoucissement dus au dommage dans la déformation du 

matériau et influencent les valeurs de déformation finale au début de la rupture. La 

dépendance de la déformation du matériau au dommage complique la mise en œuvre dans les 

logiciels numériques d'éléments finis ainsi que la détermination des paramètres inconnus à 

identifier.  

Les deux sections suivantes feront une brève introduction au dommage ductile couplé en 

utilisant deux approches différentes de la mécanique de la rupture : 
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 Une approche microbasée basée sur la théorie de la plasticité des matériaux poreux 

(Gurson, 1977)[170] qui utilise directement la fraction volumique de vide fv (ou 

porosité) comme variable interne pour représenter le dommage et son effet 

d'adoucissement sur la résistance du matériau. 

 Une approche macrobasée dans laquelle une variable de dommage continu basée sur le 

potentiel de dissipation thermodynamique est introduite pour accomplir le même 

objectif (Kachanov, 1958 ; Lemaitre, 1985).[159], [171] 

 

II.7.4 Environnement des éléments finis 

L'exécution d'une analyse par éléments finis nécessite initialement la génération d'un 

maillage comprenant le nombre approprié d'éléments définissant la forme complète des pièces 

et des outils. Cette première étape, connue sous le nom de "prétraitement", consiste à fournir 

un ensemble d'informations essentielles, appelées données d'entrée, requises pour faire 

fonctionner les programmes par éléments finis. Ces données incluent la géométrie des pièces 

et des outils, les conditions aux limites, le type d'analyse, les caractéristiques matérielles, et 

les paramètres numériques. L'ajustement de la densité du maillage peut se faire en fonction de 

la complexité ou de la simplicité souhaitée pour la simulation. 

Les calculs par éléments finis reposent sur chaque élément ou nœud individuel du 

maillage, assemblés dans un système global résolu pour obtenir le résultat global du processus 

de formage des métaux. Ces calculs sont réalisés de manière incrémentielle et, parfois, de 

manière itérative, afin de traiter les sources de non-linéarité présentes dans la simulation. Les 

résultats sont obtenus dans la phase de "post-traitement", où les données de sortie, telles que 

les courbes force vs déplacement, déplacements, vitesses, taux de déformation, temps de 

contact, contraintes, ainsi que l‘énergie de déformation plastique  et les l‘endommagement 

ductiles, sont analysées. 

 

A.  Erreurs dans l'analyse par éléments finis 

Les erreurs numériques résultent de la nature mathématique des algorithmes de 

simulation. Pour les éviter ou les minimiser, il est crucial de comprendre les théories des 

éléments finis sous-jacentes et les stratégies de mise en œuvre informatique. La sélection des 

éléments pour la modélisation tridimensionnelle des processus de formage des métaux est 

complexe et dépend de divers facteurs tels que la performance, les techniques d'intégration, 

les générateurs de maillage, et la qualité du maillage résultant. 
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Pour la modélisation tridimensionnelle, le choix entre les éléments solides tétraédriques et 

hexaédriques est influencé par leur polyvalence géométrique. Les tétraédriques sont plus 

polyvalents mais peuvent entraîner un verrouillage volumétrique, tandis que les hexaédriques 

nécessitent souvent moins d'éléments pour une précision équivalente. Cependant, les éléments 

hexaédriques présentent des défis d'adaptation à des formes arbitraires. 

 

Figure.II.13 Discrétisation d'un lopin cylindrique au moyen de 1800 éléments hexaédriques et 

tétraédriques. Le schéma irrégulier du maillage tétraédrique devrait entraîner des distributions non 

symétriques des variables de champ[152]. 

Pour la modélisation des processus de formage de tôles, le choix se fait entre les éléments 

de membrane et les éléments de coque. Les éléments de membrane sont plus rapides mais 

négligent les effets de flexion, tandis que les éléments de coque tiennent compte de la flexion 

mais peuvent être sensibles aux variations géométriques. Les éléments massifs (tétraédriques 

et hexaédriques) sont considérés pour traiter les variations de contraintes et les interfaces de 

contact, bien que leur disponibilité soit limitée. Un compromis entre les éléments massifs et 

les éléments de coque pour les analyses linéaires et non linéaires est l'utilisation d'éléments 

"coque-massif" (Hauptmann et Schweizerhof, 1998).[172] 

B. Validation des procédures par éléments finis 

La validation des procédures par éléments finis est cruciale pour évaluer la précision et la 

fiabilité des estimations fournies par les simulations numériques des procédés de formage des 

métaux. Elle peut être réalisée à travers des procédures indépendantes et dépendantes du 

processus. 

 Procédures de validation indépendantes du processus : Les procédures de validation 

indépendantes du processus comprennent : 
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 Écoulement du matériau : Vérification que les conditions aux limites prescrites sont 

respectées après les calculs. Par exemple, les points nodaux avec des déplacements 

ou vitesses prescrits doivent rester à leurs positions initiales. 

 Champ de contrainte : Vérification de l'annulation des contraintes normales et de 

cisaillement sur les surfaces libres et aux entités de symétrie. 

 Distribution des forces : Vérification de la direction des forces calculées par rapport 

à la physique du processus de formage des métaux. 

 Études de convergence : Tests pour vérifier la convergence des variables de champ 

ou de processus en fonction de différents paramètres de simulation. 

 Procédures de validation dépendantes du processus 

Ces procédures comprennent la vérification des résultats des éléments finis par rapport aux 

solutions théoriques et aux données techniques disponibles dans la littérature, ainsi que par 

rapport aux observations et mesures expérimentales et industrielles. Les méthodes de 

validation incluent : 

 Comparaison avec les solutions théoriques et les données techniques : Vérification 

des charges de formage et des distributions de variables de champ calculées par 

rapport aux solutions similaires disponibles dans la littérature. 

 Validation par observations et mesures expérimentales : Utilisation de techniques 

expérimentales telles que les cellules de charge, les transducteurs de force et de 

pression, les machines de mesure de coordonnées, l'analyse des grilles et les 

équipements de microdureté pour comparer les résultats expérimentaux avec ceux 

des éléments finis. 

 

C. Comportement Rhéologique 

L'exploration comparative des lois rhéologiques pour la simulation des procédés de mise 

en forme des métaux a été un sujet de recherche abordé dans plusieurs articles. Liivapuu et 

Olt comparent des modèles basés sur les propriétés rhéologiques des métaux avec des 

modèles de formation de copeaux en éléments finis bidimensionnels [173], [174]. Smirnov et 

Tsepin [175] présentent une classification des matériaux métalliques et des modes de 

déformation en fonction des régimes de température, ainsi qu'un ensemble de modèles 

rhéologiques pour la simulation des procédés de mise en forme des métaux. Cherouat et 

al[176] proposent un modèle de dommage isotrope couplé à la loi d'écoulement de Johnson-

Cook pour satisfaire aux exigences thermodynamiques et de dommage dans les métaux, et 
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implémentent ces équations constitutives dans un code éléments finis pour la simulation des 

procédés de formage de tôles . Kang et al [177].Étudient le comportement rhéologique des 

alliages métalliques dans le processus de rhéologie et proposent des modèles théoriques 

impliquant des calculs simultanés de la déformation de la phase solide et de l'analyse de 

l'écoulement de la phase liquide. Dans l'ensemble, ces articles contribuent à la compréhension 

et au développement des lois rhéologiques pour la simulation des procédés de mise en forme 

des métaux. 

Ce rapport présente les différents modèles de comportement disponibles pour simuler les 

procédés de mise en forme des métaux. Le choix judicieux d'un modèle de comportement est 

crucial pour optimiser les paramètres de process et garantir la qualité des pièces finales. Les 

logiciels de simulation de Transvalor offrent cinq modèles de comportement (élastique, 

plastique, viscoplastique, élastoplastique et élasto-viscoplastique) permettant de simuler avec 

précision le comportement d'une large gamme de matériaux métalliques dans des conditions 

de mise en forme variées.   

D. Comportement Élastique Linéaire 

Contrairement à la déformation plastique, la déformation élastique est réversible et le 

matériau retrouve sa forme initiale une fois la sollicitation supprimée. En élasticité linéaire, 

cette déformation est proportionnelle à la sollicitation appliquée. 

                                                          (15) 

                                                                 (16) 

E. Comportement Plastique 

La déformation plastique est irréversible, le matériau conservant son état déformé même 

après la suppression des sollicitations. 

F. Comportement Viscoplastique 

En viscoplasticité, la déformation d'un matériau n'est pas instantanée mais se produit 

progressivement dans le temps, sous l'effet d'une contrainte appliquée. La vitesse à laquelle 

cette déformation se produit dépend de l'intensité de la contrainte. 

Approche Mono-dimensionnelle* 
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       ̇                                              (17) 

Les courbes d'écrouissage se distinguent de celles de la plasticité par une dépendance à la 

vitesse de déformation et par une analogie avec un fluide très visqueux. 

G. Comportement Élasto-viscoplastique 

Ce comportement combine les propriétés d'un solide élastique et d'un liquide visqueux, 

résultant de l'association des comportements élastique et viscoplastique. 

 élastique viscoplastique
             (18) 

 élastique viscoplastique
            (19) 

H.  Comportement Anisotrope 

En mise en forme, le comportement anisotrope du matériau peut être modélisé à partir 

du critère de Hill, où l'équation de surface est définie dans un repère d'anisotropie spécifique. 

2 2 2 2 2 2 2.( ) .( ) .( ) 2 . 2 . 2 .  
22 33 11 33 11 22 23 13 12 0

F G H L M N                    (20) 

A noter que le critère de Hill dérive directement du critère de von Mises. Pour retrouver 

un comportement isotrope, il faut que les paramètres F,G et H soient égaux à 0.5, et que les 

paramètres 

L, M et N soient égaux à 1.5. 

II.7.5 Autres Lois 

En plus des modèles mentionnés précédemment, d'autres lois d'écoulement sont 

disponibles pour représenter le comportement des matériaux. Parmi celles-ci, on peut citer les 

suivantes : 

A. Loi de Zener-Hollomon  

    La loi de Zener-Hollomon est couramment utilisée pour décrire le comportement des 

matériaux lors de la déformation à chaud. Elle est exprimée par l'équation suivante : 

1

1

0

1
sinh        

nZ

A




 
 
 

  
  

 
          (21) 



Chapitre II : Approches de modélisation du procédé de tréfilage 

                                                                          
Université de Mohamed Khider Biskra                 - 60 -                                                           2024/2025 

 où A, n et α sont des constantes matérielles, et Z est la vitesse de déformation, appelée 

paramètre de Zener-Hollomon. 

˙
HW

eq

Q
Z exp

RT


  
      

          (22) 

où QHW  est l'énergie d'activation pour la déformation à chaud, T la température en Kelvin et 

R  constante de gaz parfait.  

B. Loi de Puissance  

La loi de puissance, représentée par l'équation est souvent utilisée pour modéliser le 

comportement de certains matériaux, où k est une constante matérielle et  m est l'exposant de 

puissance. 

˙1

03 . ( )
B m

m
nTK e   



               (23) 

C. Loi Exponentielle Beta-T 

    Cette loi, exprimée par, intègre une dépendance exponentielle à la température T, où k et m 

sont des paramètres matériels. 

˙1
3 . ( )

0

m
m T nK e


   


           (24) 

D. Loi Linéaire  

    La loi linéaire, définie par modélise un comportement proportionnel à la déformation, où k  

est une constante matérielle. 

 
1

3 . 1  
B

m
mTK e a  



           (25) 

E. Loi Linéaire Puissance  

    La loi linéaire puissance combine une relation linéaire avec une dépendance en puissance, 

représentée par 

 
1

3 . 1  
B

m
m nTK e a  



           (26) 

 ,où k et m sont des paramètres matériels. 
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Grâce à la diversité de ces lois, il est possible de choisir le modèle le mieux adapté à 

chaque application, en fonction des caractéristiques du matériau et des conditions de 

sollicitation. 

II.8 Effets du Frottement dans le Formage des Métaux 

Dans le formage des métaux, le frottement est un facteur crucial qui détermine si un 

processus industriel peut être réalisé avec des résultats acceptables et économiques. Dans de 

nombreuses applications de formage, les conditions réelles de frottement ne sont pas 

suffisamment connues. Malgré de nombreuses recherches sur ce sujet important, il existe 

encore un manque de connaissances et un besoin de recherche continue. Le phénomène de 

frottement dans le formage des métaux est d'une grande importance. Il y a plusieurs raisons à 

cela : 

 Les charges de formage et les contraintes transférées aux matrices dépendent du 

frottement et peuvent être réduites par l'utilisation de lubrifiants appropriés. 

 La qualité de surface de la pièce formée dépend du lubrifiant utilisé. En cas de rupture 

du lubrifiant pendant le formage, le produit peut présenter une mauvaise qualité de 

surface (par exemple, des rayures). 

 L'usure des matrices peut être réduite si des films de lubrifiant sont appliqués, ce qui 

réduit le frottement, voire assure une séparation totale ou partielle entre la matrice et la 

pièce pendant le formage. 

Une raison importante pour laquelle le frottement dans le formage des métaux n'est pas 

encore entièrement compris est qu'il est très difficile d'accéder à l'interface entre la pièce et la 

matrice pour faire des observations in situ de ce qui s'y passe. Il est également souvent 

difficile de mesurer le frottement, car la contrainte de cisaillement par frottement transférée à 

travers l'interface est beaucoup plus petite que la composante de contrainte normale (c'est-à-

dire la pression de contact) transférée à travers la même interface. 

II.8.1. Modèles de Frottement 

Chaque modèle de frottement a son domaine d'application spécifique en fonction des 

conditions de contact entre la matrice et la pièce, et des caractéristiques des matériaux en 

interaction. En cas de faible pression de contact, le modèle de frottement de Coulomb est le 

modèle le plus approprié pour décrire le frottement entre des corps en contact de glissement. 

Ce modèle s'applique si la composante de contrainte normale moyenne est inférieure ou à peu 
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près égale à la contrainte de plasticité du matériau de la pièce, c'est-à-dire
0( )n  .Sous une 

pression de contact élevée, le modèle de frottement de Coulomb peut ne pas décrire 

correctement les conditions réelles de frottement. Un modèle de frottement différent du 

modèle de Coulomb est alors couramment utilisé, à savoir le modèle de frottement de Tresca. 

Ce modèle est souvent capable de mieux décrire le frottement à l'interface pièce-matrice en 

cas de pressions de contact élevées. 

A.  Modèle de Frottement de Coulomb 

Le modèle de Coulomb est l'un des modèles de frottement les plus connus et les plus 

simples. Il repose sur le principe que la force de frottement,  F  est proportionnelle à la force 

normale,  FN  appliquée entre deux surfaces en contact. Cette relation est exprimée par : 

NF F
           (27)

 

Où  μ est le coefficient de frottement de Coulomb, un paramètre sans dimension qui dépend 

des matériaux en contact et  FN est la force normale appliquée.  

Dans le contexte du formage des métaux, ce modèle s'applique principalement lorsque la 

pression de contact est relativement faible, c'est-à-dire lorsque la contrainte normale moyenne 

n est inférieure ou égale à la contrainte d'écoulement 
0  du matériau de la pièce. À faible 

pression, le contact entre les surfaces de la matrice et de la pièce se fait principalement au 

niveau des aspérités les plus élevées, ce qui entraîne une surface de contact réelle beaucoup 

plus petite que la surface de contact apparente. Ce modèle est couramment utilisé dans des 

processus tels que le laminage, le tréfilage et le formage de tôles. 

B. Modèle de Frottement de Tresca 

Le modèle de Tresca est utilisé lorsque la pression de contact est élevée, dépassant souvent 

la contrainte d'écoulement du matériau de l‘échantillon. Dans ces conditions, le matériau de la 

pièce subit une déformation plastique importante au niveau des pics d'aspérités. Le modèle de 

Tresca exprime la contrainte de cisaillement par frottement τ en fonction de la contrainte de 

cisaillement d'écoulement  k du matériau, selon la relation : 

mk             (28) 

Où   m est le facteur de Tresca, qui varie entre 0 et 1.  k est la contrainte de cisaillement 

d'écoulement du matériau. 
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Lorsque  m = 1, cela représente une situation de collage complet où le matériau de la 

pièce adhère à la surface de la matrice, et le glissement se produit par cisaillement du 

matériau en dessous de la surface de contact, un phénomène connu sous le nom de 

"glissement sous-surface". Si des lubrifiants sont utilisés, le facteur de frottement \( m \) sera 

inférieur à 1, et sa valeur caractérisera l'efficacité du lubrifiant pour réduire le frottement. Ce 

modèle est souvent appliqué dans des processus tels que la forge à matrice fermée et 

l'extrusion, où le contact entre la pièce et la matrice est intégral, et où la pression de contact 

est très élevée. 

C. Modèle de Frottement de Wanheim et Bay 

Il prédit une transition arrondie entre le régime de frottement de Coulomb et celui de 

Tresca ; voir Figure II.144 (b). Ce modèle est communément appelé le modèle de frottement 

de Wanheim et Bay, permettant une transition continue entre les régimes de faible et de haute 

pression de contact. Ce modèle prend en compte à la fois les effets de frottement de Coulomb 

à basse pression et les effets de frottement de Tresca à haute pression, offrant une description 

plus complète et réaliste des conditions de frottement dans le formage des métaux. 

Ce modèle est particulièrement utile lorsque certaines parties de la pièce restent élastiques 

tandis que d'autres deviennent plastiques.  

 

Figure II.14. Modèles de frottement courants dans le formage des métaux : (a) contrainte de 

frottement vs. Pression de contact pour différents modèles ; (b) modèle de Wanheim & Bay [178] 

 

D. Mécanismes de Lubrification 

Les mécanismes de lubrification dans le formage des métaux désignent la manière dont le 

lubrifiant, appliqué à l'interface entre la matrice et la pièce, interagit avec les deux corps en 

(a) (b) 
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contact et influence les conditions mécaniques de cette interface. Différents mécanismes de 

lubrification peuvent prédominer dans les applications de formage des métaux, tels que le 

frottement à sec, la lubrification hydrodynamique et la lubrification par film limite, qui seront 

décrits dans les sous-sections suivantes. 

II.8.2. Frottement à Sec dans la mise en forme de matériaux  

Le frottement à sec désigne la friction entre deux surfaces en contact sans lubrifiant 

ajouté. La plupart des surfaces métalliques sont naturellement couvertes d'une fine couche 

d'oxyde, même après un nettoyage minutieux. Cette couche, formée par la réaction du métal 

avec l'oxygène de l'air, varie en épaisseur et en stabilité selon le métal. Par exemple, 

l'aluminium développe une couche d'oxyde dense et adhérente qui empêche le glissement, 

tandis que le cuivre forme une couche plus poreuse qui agit comme un lubrifiant, réduisant 

ainsi le frottement. 

Lors d'une compression non lubrifiée, ces différences dans les propriétés des couches 

d'oxyde influencent le comportement des métaux. L'aluminium, avec sa couche d'oxyde non 

lubrifiante, adhère fermement à la surface de la matrice, empêchant tout glissement. En 

revanche, le cuivre, avec sa couche d'oxyde plus lubrifiante, permet un glissement à 

l'interface. Cette distinction se manifeste dans le flux de métal lors de la compression : 

l'aluminium reste en place, tandis que le cuivre glisse radialement, démontrant l'impact des 

propriétés des couches d'oxyde sur le frottement à sec. 

A.  Lubrification  Hydrodynamique 

Dans les procédés de formage des métaux comme le tréfilage et le laminage, la nature de 

ces procédés favorise la formation d'une lubrification hydrodynamique. Ce mécanisme se 

caractérise par la formation d'un film épais de lubrifiant qui sépare complètement la pièce de 

la matrice. Ce phénomène est particulièrement favorisé par la vitesse élevée à laquelle la 

pièce entre dans la matrice. Dans le tréfilage, la montée en pression est assurée uniquement 

par le mouvement du fil, tandis que dans le laminage, elle est générée par le mouvement des 

deux éléments en direction du cylindre. Si un film lubrifiant épais se forme, il peut y avoir 

une séparation complète entre la matrice et la pièce. Bien que cela réduise les forces de 

frottement et l'usure de la matrice, cela n'est pas toujours souhaitable. En effet, ce type de 

lubrification peut entraîner une diminution de la qualité de surface de la pièce, qui devient 

mate et rugueuse. La principale condition favorisant la formation d'une lubrification 

hydrodynamique dans ces procédés est la vitesse élevée du formage. Le lubrifiant est alors 
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forcé à grande vitesse dans l'ouverture en forme de coin à l'entrée de la zone plastique, ce qui 

augmente la pression de lubrification. La viscosité du lubrifiant joue également un rôle crucial 

: plus elle est élevée, plus la pression dans le coin d'entrée de la zone de déformation sera 

importante, favorisant ainsi la formation de films de lubrification hydrodynamique. 

Lorsque la lubrification est hydrodynamique, le frottement est faible car les contraintes de 

cisaillement à travers l'interface dépendent uniquement des propriétés du film lubrifiant, avec 

un coefficient de frottement pouvant être aussi bas que µ < 0,01.[178]. 

B. Lubrification par Film Limite 

La lubrification par film limite est souvent considérée comme la condition de lubrification 

idéale dans la mise en forme des métaux. Ce mécanisme implique la présence d'un film 

lubrifiant très fin à l'interface entre la pièce et la matrice, permettant une séparation presque 

complète entre les deux surfaces en contact. L'épaisseur de ce film correspond généralement à 

la longueur moyenne des molécules du lubrifiant, ce qui permet de transmettre des contraintes 

élevées sans endommager le film. 

Dans ce type de lubrification, chaque grain de surface de la pièce se déforme de manière 

homogène, contrairement à la lubrification hydrodynamique où la déformation est localisée. 

Cela donne à la pièce une surface lisse et brillante. Le coefficient de friction dans ces 

conditions se situe généralement entre 0,01 et 0,1. 

Certains lubrifiants réagissent chimiquement avec la surface de la matrice ou de la pièce, 

formant des films lubrifiants qui résistent bien aux contraintes de cisaillement. Ces films 

adhèrent fermement à la surface, assurant une lubrification efficace. Toutefois, il est fréquent 

d'observer une combinaison de lubrification par film limite et de contact métallique localisé, 

avec un coefficient de friction plus élevé, entre 0,1 et 0,3. [178]. 

 

 

 

 

 

 



Chapitre II : Approches de modélisation du procédé de tréfilage 

                                                                          
Université de Mohamed Khider Biskra                 - 66 -                                                           2024/2025 

II.9 Conclusion 

Dans ce chapitre, l'analyse par éléments finis (EF) s‘est imposée au cours des dernières 

décennies comme un outil essentiel pour l‘étude des procédés de formage des métaux. Les 

progrès dans le développement de technologies informatiques ont révolutionné les procédés 

de formage des métaux. L'analyse par éléments finis, en intégrant des modèles matériaux de 

plus en plus sophistiqués et en tirant parti de la puissance de calcul croissante, est devenue 

l'outil de prédiction incontournable dans ce domaine. Elle permet de prédire avec précision les 

déformations et les contraintes, d'optimiser les paramètres du processus et de prévenir les 

défauts, contribuant ainsi à une amélioration continue de la qualité et de la productivité dans 

l'industrie.   

Dans ce chapitre illustre comment l‘AEF peut être appliquée dans l'analyse des procédés 

de formage des métaux, avec une présentation des travaux et des méthodes utilisés par les 

chercheurs dans ce domaine. 
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Chapitre III : Matériaux et méthodes 

expérimentales : étude de cas de l'alliage 

AA6005 

 

III.1 Introduction  

Ce chapitre est consacré à la présentation détaillée des matériaux et des méthodes 

expérimentales qui ont constitué le socle de cette étude. Nous commencerons par décrire les 

matériaux utilisés, en mettant l'accent sur leurs caractéristiques métallurgiques spécifiques 

(pureté, composition chimique, traitements thermiques préalables). Les échantillons, quant à 

eux, seront présentés en détail, en précisant leur géométrie, leur préparation (découpe, 

usinage, polissage) et les traitements thermomécaniques auxquels ils ont été soumis. 

Par la suite, nous exposerons les différentes techniques expérimentales mises en œuvre pour 

caractériser ces matériaux. Les essais mécaniques, tels que les essais de traction uniaxiale et 

les essais de dureté Vickers, permettront d'évaluer les propriétés mécaniques des matériaux 

(limite élastique, résistance à la rupture, allongement, dureté). Les techniques de 

caractérisation microstructurale, comme la microscopie optique et électronique à balayage 

(MEB), couplées à EDS, diffraction des rayons X,DSC,  nous permettront d'analyser finement 

la microstructure des matériaux (taille de grain, distribution des précipités, défauts cristallins). 

Enfin, nous justifierons le choix de ces matériaux et de ces techniques expérimentales par 

rapport aux objectifs spécifiques de cette étude. 
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III.2 Matériaux  

 

III.2.1. Alliages étudiés 

Notrechoixs‘estportésurdeuxmétauxutiliséspourletransportdel‘énergieetproduit par 

l‘ENICAB de Biskra, à savoir le cuivre et l‘aluminium dont les caractéristiques sont 

données sur le Tableau III.1 

Tableau III.1. Caractéristiques du cuivre et de l‘aluminium produit par l‘ENICAB Biskra 

 

 

 

Propriétés Cuivre Aluminium 

Numéro atomique 29 13 

Diameter atomique 0106rtm 0,282nm 

Distance inter atomique moyenne 0,25511m 0,285nrn 

Structure cristalline C.f.C C.f.C 

Potentiel d'ionisation 7,724 5,984V 

Masse atomique 63,54g 26,98g 

Masse volumique (a20°C) 8,89g/cm3 2,703g/cm
3

 

Température de fusion 1083°C 660°C 

Conductivité thermique (a20°C) 3,93W/(cm.k) 2,22W/(cm.K) 

Coefficient de dilatation linéique (a20°C) 17.10
-6   

K-' 23.10-6K- 

Résistivité électrique (a20°C) 1,7241.10-8E2.m 2,826.10-8S2.in 

Coefficient de température (à 20°C) 393.10'K
-
' 40310-

3
K" 

Résistance (à20°C) à la traction 
 

Recuit et écroui dur 

220Mpa 
 

450Mpa 

80 Mpa 
 
170Mpa 

Limite d‘élasticité (a20°C) Recuit 

Ecroui dur 

55Mpa 
 

90Mpa 

40Mpa 
 

150Mpa 

Ligne destruction 60A90Mpa 60A200Mpa 

Module d‘élasticité (a20°C) Recuit 
 

Ecroui dur 

110000Mpa 
 

130000Mpa 

68 000Mpa 
 

80 000Mpa 

Coefficient de poisson 0,34 0,34 
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III.2.2. Analyse chimique Al1370 

Tableau III.2.  Analyse chimique Al1370 
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III.2.3. Analyse chimique AA6005  

Tableau III.3.  Analyse chimique Al6005 
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III.2.4. Méthodes de préparation des spécimens 

 
Les échantillons étudiés ont été prélevés sur des fils de cuivre et d'aluminium produits par 

l'entreprise E.N.I.C.A.B, spécialisée dans la fabrication de câbles électriques à Biskra. Afin 

d'étudier l'influence des paramètres de tréfilage sur les propriétés des matériaux, les prélèvements 

ont été réalisés à différentes étapes du processus de fabrication. Pour chaque échantillon, 

plusieurs prélèvements ont été effectués selon différentes directions (longitudinal, transversal) 

afin de caractériser l'anisotropie de la microstructure. Afin de préserver la pureté des 

échantillons, un protocole de recuit sous vide a été mis en œuvre avant les caractérisations. Les 

déformations appliquées aux échantillons ont été contrôlées de manière à simuler les conditions 

de travail industrielles. Les taux d'écrouissage ainsi obtenus sont les suivants : 

 

Al6101 Ø 9.5mm Ø 7.5mm Ø6.5mm Ø 6mm Ø 4.7mm 

ɛ(%) file machine 37.67 % 53.18% 60.11% 75.52 % 

Al1370 Ø 9.5mm Ø 8.7mm Ø 7.5mm Ø 3.3mm Ø 2.5mm 

ɛ(%) file machine 16.13% 37.67% 87.93% 93.07% 

Cu99.99% Ø 8.5mm Ø 5.7mm Ø 4.7mm Ø2.8mm Ø 2mm 

ɛ(%) file machine 55.03% 69.42% 89.14% 94.46% 

Tableau III.4. Taux d‘écrouissage ɛ(%) 

III.3 Méthodes de caractérisation  

III.3.1. Analyse calorimétrique différentielle (DSC). 

La calorimétrie différentielle à balayage (DSC) est une méthode utilisée pour 

déterminer les caractéristiques physiques des matériaux, tels que la fusion, la décomposition, 

la transition vitreuse, et la capacité thermique massique. Cette technique mesure la 

différence entre les flux de chaleur fournis à un échantillon et à une référence inerte, tout en 

les maintenant à la même température. Les résultats obtenus incluent des informations sur 

les températures de transition et les enthalpies associées, ce qui permet d'évaluer les 

propriétés thermiques des matériaux énergétiques ou non, qu'ils soient solides ou liquides. 
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L'équipement permet une vraie mesure simultané de l‘ambiante à environ 1500°C et 

sur le même échantillon du : Flux de chaleur (DSC),  de la perte de masse (ATG) et 

l‘analyse thermique différentielle (ATD). 

 

 

 

 

 

 
 
 
 
 

 

Figure  III.1. Analyseur thermique simultané (ATD/ATG/DSC) 

III.3.2. Traitements thermiques 

Pour prévenir toute oxydation des échantillons pendant les traitements thermiques 

(recuit de recristallisation), un système de recuit sous vide spécifique a été conçu et utilisé 

(voir Figure III.2). Les températures de recuit ont été fixées à 250°C pour le cuivre et 200°C 

pour l'aluminium, valeurs couramment utilisées pour induire la recristallisation de ces métaux. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure III.2. Four tubulaire sous vide et sous atmosphère contrôlée 
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III.3.3. Mesures électrochimiques 

 

Afin d'étudier la réactivité des matériaux, des mesures de polarisation potentiostatique 

ont été réalisées. Le montage expérimental (Figure III.3) est constitué d'une cellule 

électrochimique à trois électrodes : une électrode de travail (l'échantillon à tester), une 

électrode de référence au calomel saturé (ECS) et une contre-électrode inerte en platine. En 

appliquant un balayage de potentiel à l'électrode de travail et en mesurant le courant 

correspondant, il est possible de tracer des courbes de polarisation. Ces courbes fournissent 

des informations précieuses sur la cinétique des réactions d'oxydo-réduction à l'interface 

métal/solution, notamment sur la vitesse de corrosion.  

 

Figure III.3. Montage de la cellule des tests de polarisation 

(1) électrode de référence, (2) électrode inerte, (3) électrode de travaille, (4) cellule électrochimique, 

(5) potentiostat. 

III.3.4. Dureté Vickers (HV) 

 

La dureté Vickers (HV) est une mesure de la résistance à la pénétration d'un matériau. 

Elle est couramment utilisée pour caractériser les alliages, notamment lors de traitements 

thermomécaniques. Le principe de la mesure consiste à enfoncer un pénétrateur diamant dans 

l'échantillon sous une charge définie, puis à mesurer la dimension de l'empreinte ainsi formée. 

Pour cette étude, nous avons utilisé un microduromètre automatique (Figure III.4) répondant 

aux normes ASTM et ISO. Cet équipement est équipé de différents objectifs (x10, x50, x100) 

et d'une platine motorisée permettant un positionnement précis des mesures. Le logiciel 
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1 
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associé permet de configurer les paramètres d'essai, de réaliser les indentations et de mesurer 

automatiquement la dureté pour des charges allant de 0,05 à 10 HV. 

 

 

Figure III.4. Microdurométre automatique  

III.3.5. Microscope optique (MO) 

 

L‘utilisation du microscope optique nous à permis de suivre l‘évolution de la 

microstructure des échantillons (évolution des grains) durant les traitements 

thermomécaniques, et aussi de prendre des micrographies de la structure des échantillons en 

question avec différents grossissements (Figure III.5). 

 

 

Figure III.5. Microscope stéréoscopique Marque : NIKON SMZ 745T , (b) Microscope optique 
Marque : NIKON ECLIPSE LV100ND 

 

  

  

  

(a) (b) 
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III.3.6. Microscope Électronique à Balayage (MEB)  

Le MEB Zeiss GEMINI SEM 300  est un microscope électronique à balayage (MEB) 

de haute performance, conçu pour offrir une résolution exceptionnelle et une grande flexibilité 

dans l'analyse des échantillons. Ce modèle est équipé de la technologie de colonne optique 

GEMINI, qui permet d'obtenir des images de haute qualité à faible tension et une analyse 

précise des matériaux. Capable de fonctionner en mode à haute et basse pression, permettant 

l'analyse de matériaux sensibles au vide, Équipé de divers détecteurs, y compris des 

détecteurs d'électrons secondaires (SE) et rétrodiffusés (BSE) (Figure III.6) 

En complément des observations en MEB, le GEMINI SEM 300  est équipé d'un système de 

spectroscopie dispersive en énergie (EDS). L'EDS est une technique analytique qui permet de 

déterminer la composition élémentaire des échantillons. Cette technique est utilisée pour 

identifier et quantifier les éléments présents dans une zone d'intérêt spécifique de 

l'échantillon, offrant ainsi des informations précieuses sur la chimie des matériaux analysés. 

 

Figure III.6. Microscope Électronique à Balayage (MEB) Marque  Zeiss GEMINI SEM 300   
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III.3.7. Spectromètres à émission optique  

La spectroscopie d'émission optique (OES) est une technique analytique fiable et 

largement utilisée pour déterminer la composition élémentaire de divers métaux. Cette méthode 

repose sur l'excitation des atomes présents dans l'échantillon, généralement par une décharge 

électrique ou une étincelle, ce qui provoque l'émission de lumière à des longueurs d'onde 

spécifiques pour chaque élément. En analysant ces longueurs d'onde et leur intensité, il est 

possible de quantifier les éléments présents et d'identifier leur concentration dans le matériau. 

L'OES est particulièrement utile pour l'analyse rapide et précise des métaux, car elle 

permet de détecter une large gamme d'éléments, y compris les éléments traces. Cette technique 

est couramment utilisée dans les industries métallurgiques pour le contrôle de la qualité des 

alliages, l'analyse des impuretés et la vérification de la conformité aux spécifications. Elle est 

également essentielle dans le recyclage des métaux, où la composition exacte des matériaux doit 

être déterminée pour garantir la qualité des produits finis. 

 

.  

Figure III.7. Spectromètre à émission optique FOUNDRY-MASTER 
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III.3.8. Analyse par diffraction des rayons X :  

 

Afin d‘identifier les phases présentes avec différents taux de réduction de l‘alliage 

d‘aluminium A6005 T6 et celui du cuivre pur nous avons utilisé la technique de diffraction des 

rayons X, sur un diffractomètre de type Brücker D2 PHASER, au sein du Centre de Recherche 

en Technologie Industrielle (C.R.T.I) de Chéraga. Le montage adopté est celui de Bragg-

Brentano en mode « θ-θ », le rayonnement X est généré par une anticathode en cuivre, avec une 

longueur d'onde λ = 1,5406 Å. L'alimentation du tube est fournie par un générateur produisant 

une différence de potentiel de 30 kV et un courant de 10 mA. L‘intervalle de balayage est de 30 

(°2θ) à 90 (°2θ) avec un pas de 0.02 (°2θ) et un temps d‘acquisition de 0.5 s.   

Les pics obtenus sont identifiés grâce aux fiches PDF2 (Powder Diffraction File) de 

l‘ICDD (International Centre for Diffraction Data) qui répertorie 163835 fiches (année 2004). 

Cette identification est réalisée à l‘aide du logiciel X‘Pert HighScore qui permet la superposition 

des fiches ICDD avec le diffractogramme, en donnant à chaque phase un score, de tel sort que le 

score le plus élevé correspond à la phase la plus probable. 

 

Figure III.8. Diffractomètre de type Brücker D2 PHASER 
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III.4 Discussion 

III.4.1 Dureté Vickers HV 

La figure III.9 illustre l'évolution de la microdureté Vickers  (HV) à travers une moitié de 

section longitudinale de la tige de cuivre déformée en traction. Les lignes isodures mettent 

en évidence une augmentation progressive de la dureté de la surface vers le cœur de la tige, 

passant de HV 120 en surface à environ HV 105 dans la zone centrale. Ce gradient de dureté 

est caractéristique d'un durcissement par déformation non uniforme. La partie centrale de la 

tige, ayant subi une déformation homogène, présente une dureté quasi constante. En 

revanche, la surface, soumise à des contraintes plus élevées, a subi un durcissement plus 

important, témoignant d'un travail redondant lié à la formation de défauts cristallins. 

 

 
 

Figure III.9.  Profil de dureté Vickers à travers la section transversale de l'éprouvette en cuivre 

après essai de traction. 

 

 

 

 

 

 

  

  

  

 
 



Chapitre III : Matériaux et méthodes expérimentales : étude de cas de l'alliage AA6005 

 
Université de Mohamed Khider Biskra                        -79-                                                            2024/2025 

 

III.4.2 Analyse calorimétrique différentielle 
 

Une analyse par calorimétrie différentielle à balayage (DSC) a été réalisée sur un 

échantillon d'alliage Al 6005 , écroui à un taux de 60,11%, puis  ayant subi une 

homogénéisation à 527°C pendant 6 heures, suivie d'une trempe à l'eau et d'un vieillissement 

artificiel à 180°C pendant 8 heures pour provoquer l'apparition de précipités stables β.  

Cet échantillon, révèle les transformations thermiques qui se produisent à une vitesse de 

chauffage de 10°C/min.afin d'étudier les événements thermiques liés aux comportements de 

précipitation dans différentes conditions.  

La Figure III.10  montre le DSC coube qui ont été obtenues,les pics exothermiques et 

endothermiques suivants sont survenus : 

Le premier pic endothermique observé à environ 50°C, ce pic est généralement associé 

à la désorption de l'eau ou de l'humidité résiduelle présente à la surface de l'échantillon, ou 

bien à une légère relaxation structurale dans le matériau. Dans notre cas l'échantillon a été 

soumis à des traitements thermiques, ce pic pourrait également indiquer le début de la 

dissolution de petites quantités de phases précipitées instables, ou la libération de contraintes 

internes accumulées lors des précédents traitements. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure  III.10. Courbe de DSC de l‘alliages Al 6061  taux d‘écrouissage ɛ =60.11% avec V=10°C/min. 
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Le premier pic exothermique observé dans l'intervalle de 230°C à 300°C est associé à 

la précipitation de phases intermédiaires ou secondaires, telles que les zones de Guinier-

Preston (zones GP) et les précipités durcissants β‘ et β‘‘. Cette réaction exothermique, qui 

libère de l'énergie, reflète la réorganisation atomique conduisant à la formation de précipités 

cohérents ou semi-cohérents, renforçant ainsi l'alliage. Les travaux de Miao et al.[179] , 

Laughlin et al.[180] , et Jacob et al.[181] confirment l'existence de la phase β‘‘ à des 

températures de 180°C, 240°C, et 250°C respectivement. Par ailleurs, Matsuda et al. [182] ont 

démontré l'existence de la phase β‘ à 250°C par microscopie électronique à transmission, 

tandis que Laughlin et al. [89] ont observé cette phase à 300°C. 

Le deuxième pic exothermique, observé autour de 490°C, est attribué à la formation de 

la phase d'équilibre β (Mg₂ Si).Iroa feijoo et Al confirmé ce précipitation[183]  Cette phase 

est le produit final de la séquence de précipitation dans les alliages de la série 6000, et sa 

formation marque la stabilisation des précipités. La phase β est plus stable 

thermodynamiquement que les précipités intermédiaires comme les phases β‘‘ et β‘, et elle se 

forme lorsque l'alliage est chauffé à des températures plus élevées. 

 

La formation de cette phase libère de l'énergie, ce qui se traduit par un pic exothermique 

distinct dans l'analyse DSC. La présence de la phase β est cruciale, car elle influence de 

manière significative les propriétés mécaniques finales de l'alliage, notamment sa résistance à 

long terme et sa stabilité thermique. Plusieurs études, notamment celles portant sur les alliages 

Al-Mg-Si, confirment que ce pic exothermique est directement lié à la précipitation de la 

phase β (Mg₂ Si) lors du chauffage. Cette phase se forme généralement après la dissolution 

des phases intermédiaires et indique que l'alliage a atteint son état de durcissement maximal.  

[89], [184]  

 

Le dernier pic endothermique observé à environ 613°C, ce pic endothermique 

correspond à la fusion de la matrice d'aluminium ainsi qu'à la possible dissolution des phases 

présentes, telles que la phase d'équilibre β (Mg₂ Si). 

 
III.4.3 Essais de corrosion 

Les courbes de polarisation potentio-dynamique des alliages Al6101 et Al1370 en 

milieu acide HCl (1M) sont présentées respectivement dans les Figures III.11 et III.12. 

L'analyse comparative de ces courbes révèle qu'une augmentation du taux de déformation (ɛ) 
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entraîne une diminution de la conductivité. Dans la courbe de polarisation anodique, 

l'aluminium montre une dissolution active dans le domaine actif, situé entre le potentiel de 

corrosion (Ecorr) et Ecorr + 50 mV. Cette dissolution suit la réaction : 

             
 

Les électrons libérés lors de cette  dissolution sont captés par les ions H
+
, selon la réaction :  

             

Ce type de corrosion est qualifié d‘uniforme, avec une vitesse de corrosion relativement lente. 

 
 
 
 
 
 
 
 
  

Figure III.11.  Courbe de polarisation logarithmique d‘Alliage Al6101 de I log (mA/cm2) en fonction 

de E (Mv) 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Figure .III.12  Courbe de polarisation logarithmique d‘Al1370 de I log (mA/cm2) en fonction de E 

(Mv) 
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III.4.4 Essai de traction 

 
Pour déterminer les propriétés mécaniques du matériau, nous avons choisi deux 

paramètres étroitement liés : la limite plastique et l'allongement. Ces deux aspects sont 

essentiels pour le procédé de tréfilage. Les essais de traction ont été effectués jusqu'à la 

rupture sur 12 échantillons, répartis en deux groupes : 6 échantillons d'alliage A6005 et 6 

d'aluminium 1350. Ces échantillons ont été traités thermiquement à différentes températures, 

allant de 500°C à 200°C, tout en maintenant un temps de maintien constant pour tous les 

essais. La vitesse de traction a également été maintenue constante à 0,01 mm par seconde. 

Le Tableau III.5 présente les paramètres des traitements thermiques appliqués, notamment la 

durée, la température et le mode de refroidissement. Les résultats des essais de traction, 

illustrés par les figures III.13 (alliage A6005) et III.14 (alliage AL 1350), montrent que la 

température de traitement a une influence significative sur les propriétés mécaniques. Une 

augmentation de la température accélère le processus de recristallisation, c'est-à-dire la 

formation de nouveaux grains à partir des anciens. 

 

Nos résultats indiquent qu'un temps de maintien de deux heures est suffisant pour obtenir une 

microstructure homogène dans des échantillons de 300 mm³. De plus, nous avons observé que 

le refroidissement rapide (trempe) augmente la résistance à la traction mais diminue 

l'allongement, conformément aux observations généralement rapportées dans la littérature. 

 

Cependant, nos expériences ont également révélé qu'un refroidissement lent après un 

traitement thermique à température intermédiaire (par exemple, 400°C) améliore les 

propriétés mécaniques de manière comparable à un vieillissement artificiel. Cette approche 

pourrait constituer une alternative intéressante au processus d'homogénéisation classique, car 

elle nécessite moins d'énergie et de temps. 
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N°-éprouvette Alliage température temps Refroidi-Rapid 

(R.R) 

Refroidi-lent 

(R.L) 

1 A6005 500 C° 2 heurs X  

2 A6005 500 C° //  X 

3 A6005 400C° //  X 

4 Al 1370 400C° // X  

5 Al 1370 400C° //  X 

6 A6005 300C° // X  

7 A6005 300C° //  X 

8 Al 1370 300C° // X  

9 Al 1370 300C° //  X 

10 A6005 200C° // X  

10 Al 1370 200C° // X  

12 Al 1370 200C° //  X 

Tableau. III.5.  Paramètres de traitement thermique de l'alliage AA6005 

 

La courbe obtenue est typique de celle d‘un matériau au comportement ductile, tel que 

les alliages étudient. Ces matériaux présentent une limite d‘élasticité variée entre75 et 120 

MPa. 

 

Figure III.13.  Influence de la température d'homogénéisation sur les propriétés 

mécaniques de l'alliage AA6005 (homogénéisation à 500°C, 300°C et 200°C pendant 2 

heures, suivie d'un refroidissement (rapide-lent) 

  

  

  

(a) 

A6005 T.H400°C R.L 

 
A6005 T.H300°C R.L 
  A6005 T.H300°C R.R 
  
A6005 T.H200°C R.R 
  

A6005 T.H500°C R.L 
  

A6005 T.H500°C R.R 
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Figure III.14.  Influence de la température d'homogénéisation sur les propriétés 

mécaniques de l'alliage A1350  (homogénéisation à 400°C, 300°C et 200°C pendant 2 heures, 

suivie d'un refroidissement (rapide-lent) 

 

III.4.5 Préparation et observation des échantillons : 

Pour préparer les échantillons destinés à l'observation au microscope optique, nous avons 

utilisé une polisseuse semi-automatique (Figure III.15). Un polissage mécanique successif 

avec des papiers abrasifs de granulométrie décroissante (de 320 à 4000 grains) a été réalisé. 

Une pâte diamantée de 3 µm, appliquée sur un drap de polissage, a permis d'affiner la surface. 

Pour une finition encore plus fine, une solution diamantée de 0,3 µm a été utilisée. Après un 

nettoyage soigneux à l'eau distillée, les échantillons ont été attaqués chimiquement. Les 

alliages d'aluminium ont été révélés à l'aide du réactif de Keller (mélange de HF, HNO₃  et 

HCl) ou du réactif de Flick (90% H₂ O, 10% HF). 

Les alliages d'aluminium présentent une grande variété de phases, dont certaines sont 

difficiles à identifier, notamment dans les alliages multi-composants. Parmi les phases 

couramment rencontrées, on peut citer : 

Mg₂ Si : Apparaît généralement sous forme de précipités bleu foncé terne, parfois comparés à 

des "écritures chinoises" dans les états coulés. 

Al₂ Cu : Se présente sous une coloration marron rosé, cuivrée. 

Al₆ Mn : Se caractérise par une teinte gris clair. 

 

  

  

  

(b) 
Al 1350 T.H200°C R.L 

 
Al 1350 T.H200°C R.R 
  Al 1350 T.H300°C R.L 
  

Al 1350 T.H400°C R.L 
  

 Al 1350 T.H300°C R.R 
 

Al 1350 T.H400°C R.R 
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Figure III.15. Station de polissage pour l'analyse métallographique 

 

III.4.6 Caractérisation multi-échelle de la microstructure d'un fil d'alliage AA6005-T6 

par MO, MEB et  EDS. 

 

La Figure III.16 met en évidence la microstructure de fils d‘alliage AA6005T6 de diamètres 3 

mm et 8 mm, observée avec et sans attaque chimique, sous différents grossissements. Cette 

comparaison illustre le rôle essentiel du réactif chimique pour révéler en détail la structure 

interne, en particulier les joints de grains. Sans attaque chimique, les détails des grains 

n‘apparaissent pas aussi bien et apparaissent comme une forme floue , tandis que l‘utilisation 

d‘un réactif comme Flik permet de mieux visualiser la morphologie granulaire et les limites 

des grains, soulignant les contrastes entre différentes régions cristallographiques et offrant 

ainsi une lecture plus précise de la microstructure de l‘alliage. 

 
 

  

  

  

(a) (b) 
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Figure III.16. Microstructures des fils de AA6005T6 de diamètre 3 mm et 8 mm, avec et sans attaque 

chimique, à différents grossissements 

 (a)  Al 6005T6 Ø 3mm sans Attaque           (b) Al 6005T6 Ø 3mm réactif flik  

(c) Al 6005T6 Ø 8 mm gx100                       (d) Al 6005T6 Ø 8 mm gx200       

(e) Al 6005T6 Ø 8 mm gx500                       (f) Al 6005T6 Ø 8 mm gx1000         
              

La Figure III.17 montre l'évolution de la microstructure d'un alliage Al 6005 soumis à un 

traitement de vieillissement artificiel à 320°C pendant 24 heures, observé à différentes 

échelles de grossissement (200x, 500x, 1000x, 1500x) et attaqué au réactif de Keller. Cette 

série d'images révèle la distribution uniforme de la taille des grains de l'alliage après 

traitement thermique, avec des grains mesurant entre 25 et 35 µm. La similitude dans la taille 

des grains à travers les différents cycles de vieillissement indiquent une stabilisation de la 

structure cristalline, favorisant ainsi des propriétés mécaniques optimales pour cet alliage.  
 

  
 

  

  

  

(c) (d) 

  

  

  

(e) (f) 

  

  

  

(a) (b) 
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Figure III. 17.  Évolution de la microstructure d'un fil d'alliage A6005 après différents cycles de 

vieillissement artificiel T6.  

(a) Al 6005T6 -320-24h Ø 8 mm gx200   réactif Keller             (b) Al 6005T6-320-24h  Ø 8 mm 

gx500   

(a) Al 6005T6 -320-24h Ø 8 mm gx1000   réactif Keller           (b) Al 6005T6-320-24h  Ø 8 mm 

gx1500                        

             

La Figure III.18 montre la microstructure de fils de cuivre de 8 mm de diamètre, observée à 

différents grossissements pour illustrer les effets du tréfilage sur la structure cristalline. Le 

tréfilage induit une déformation plastique dans le cuivre, ce qui allonge et aplatit les grains 

dans la direction de la déformation. Ces grains, initialement isotropes, deviennent longs et 

fins, formant des structures étirées et orientées parallèlement au sens du tréfilage, souvent 

qualifiées de lamellaires ou en bandes. Cette transformation microstructurale entraîne un 

phénomène d‘écrouissage, où les dislocations s‘accumulent dans le réseau cristallin, 

augmentant ainsi la dureté et la résistance mécanique du matériau, tout en réduisant sa 

ductilité. En conséquence, les propriétés mécaniques deviennent anisotropes, avec une 

résistance accrue dans la direction perpendiculaire à la déformation. Ces caractéristiques sont 

typiques de la déformation plastique par tréfilage dans les métaux ductiles comme le cuivre, 

où la maîtrise de la forme et de l‘orientation des grains joue un rôle clé dans l‘obtention des 

propriétés mécaniques souhaitées.          

 
 

 

 

 

  

  

  

(c) (d) 

  

  

  

(a) (b) 
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Figure  III.18. Microstructures des fils de cuivre  de diamètre 8 mm, à différents grossissements 
 

 

L'examen en microscopie électronique à balayage des fils de cuivre déformés (Figure III.19) 

et de l'alliage d'aluminium Al 6005 (Figure III.20) montre que le tréfilage induit une 

déformation marquée des grains, qui s'allongent parallèlement à l‘axe du fil, soit dans la 

direction du tréfilage, comme observé sur les coupes longitudinales. Cette déformation 

plastique crée une anisotropie morphologique des grains, les organisant de manière 

préférentielle le long de l‘axe de tréfilage. Ainsi, les grains s‘allongent et s‘orientent dans une 

direction spécifique, marquant une organisation microstructurale alignée avec la déformation 

imposée. 
 

 

Figure III. 19 Images au M.E.B des fils de cuivre  

 

 

Figure III. 20 Images au M.E.B après vieillissement artificiel T6 Al 6005T6-320-24h .  

  

  

  

(c) (d) 

  

  

  

(a) (b) 

  

  

  

(a) (b) 
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La Figure III.21(a), (b) présente une cartographie de la distribution des éléments Cu, Mg, et Si 

ont formé des phases quaternaires AlMgSiCu  dans l‘alliage Al 6005T6 vieilli à 320°C 

pendant 24 heures, révélant la répartition des principaux constituants à l‘échelle 

microscopique. La cartographie met en évidence environ 1% de cuivre (en orange), 3% de 

magnésium (en rose) et 3% de silicium (en bleu), répartis de manière homogène dans toute la 

matrice d'aluminium, qui compose environ 92% de l'alliage. Cette distribution uniforme des 

éléments d‘alliage (Cu, Mg, et Si) dans la matrice d‘aluminium est essentielle pour assurer 

une cohésion microstructurale optimale, favorable aux propriétés mécaniques et thermiques 

recherchées. Leur présence homogène contribue également à la stabilité de l‘alliage et à la 

résistance accrue du matériau après vieillissement, en particulier en ce qui concerne la 

formation de précipités qui renforcent la structure. 

 
 

Figure IIl.21. cartographie de la distribution des éléments Cu,Mg,Si dans l‘alliage  6005T6-320-24h   
 

 

La Figure III.22 montre les spectres EDS (Energy Dispersive Spectroscopy) obtenus sur cinq 

zones distinctes de l‘alliage AA6005T6, permettant d‘analyser localement la répartition des 

éléments dans la microstructure. Le premier point présente une teneur en magnésium (Mg) de 

2,82% en poids, indiquant une concentration relativement élevée de cet élément à cet endroit 

ce qui favorise la précipitation et la ségrégation aux joints de grains1. Le deuxième point 

montre une teneur en Mg de 2,34%, suggérant une légère diminution par rapport au premier 

point mais toujours une présence marquée. Au troisième point, révèlent qu‘avec un rapport 

massique Mg/Si de 1,94, une phase noire en forme de courtes baguettes traversent les joints 

de grains, étant Mg2Si  

Le quatrième point, quant à lui, affiche une teneur en Mg réduite à 1,17%, accompagnée 

d‘une augmentation significative de silicium (Si) atteignant 22,29%, ce qui pourrait indiquer 

une région où le silicium est particulièrement concentré, peut-être lié à la formation de phases 

riches en Si. Le cinquième point révèle des traces de fer (0,07%) ainsi qu‘un rapport Mg/Si est 

  

  

  

(a) (b) 
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de 0,19, la quantité d'excès de Si est importante, ce qui favorise la précipitation et la 

ségrégation aux joints de grains. Ces variations entre les points montrent une distribution 

hétérogène des éléments d‘alliage, notamment pour le magnésium et le silicium, ce qui 

pourrait refléter la présence de phases distinctes ou de zones  

 

 

 

 
 

 
 

 
Figure IIl.22. Spectres EDS dans déférents régions pour AA6005T6 
 

  

  

  

EDS Spot 1 

Element Weight % Atomic % Error % 

       

FeL 0.07 0.03 24.78 

 

MgK 2.82 3.13 3.96 

 

AlK 96.28 96.05 2.42 

 

SiK 0.82 0.79 9.63 

 

 

  

  

  

EDS Spot 3 EDS Spot 2 
 Element Weight % Atomic % Error % 

        

FeL 0.00 0.00 99.99 

  

CuL 0.05 0.02 13.01 

  

MgK 2.34 2.59 4.16 

  

AlK 97.46 97.25 2.39 

  

SiK 0.15 0.15 40.23 

  

 

Element Weight % Atomic % Error % 

       

FeL 0.00 0.00 99.99 

 

CuL 0.00 0.00 99.99 

 

ZnL 0.02 0.01 62.01 

 

MgK 1.71 1.89 4.76 

 

AlK 97.39 97.25 2.31 

 

SiK 0.88 0.85 11.19 

 

 

  

  

  

EDS Spot 5 EDS Spot 4 
 Element Weight % Atomic % Error % 

        

FeL 0.00 0.00 9.09 

  

CuL 0.00 0.00 99.99 

  

ZnL 0.00 0.00 69.30 

  

MgK 1.17 1.30 5.09 

  

AlK 76.54 77.12 2.38 

  

SiK 22.29 21.58 5.81 

  

 

                       

 

Element Weight % Atomic % Error % 

       

FeL 0.07 0.04 3.92 

 

CuL 0.00 0.00 99.99 

 

MgK 1.02 1.13 6.53 

 

AlK 93.22 93.36 2.31 

 

SiK 5.69 5.47 7.31 

 

 

  

  

  

EDS Spot 7 EDS Spot 6 
 Element Weight % Atomic % Error % 

        

FeL 0.00 0.00 99.99 

  

CuL 0.01 0.00 20.89 

  

MgK 2.00 2.21 4.37 

  

AlK 97.65 97.45 2.34 

  

SiK 0.34 0.33 24.45 

  

                       

 

Element Weight % Atomic % Error % 

    

FeL 0.00 0.00 24.28 

 

CuL 0.00 0.00 99.99 

 

ZnL 0.00 0.00 95.43 

 

MgK 1.33 1.48 4.94 

 

AlK 96.86 96.79 2.30 

 

SiK 1.80 1.73 9.80 
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La Figure III.23 montre les spectres EDS pour un échantillon de cuivre pur, avec une 

concentration en Cu mesurée à 100%. Ce spectre révèle l'absence d'impuretés ou d'autres 

éléments détectables dans la zone analysée, confirmant ainsi la pureté élevée du cuivre dans 

cet échantillon. Une telle pureté est cruciale pour les applications nécessitant une conductivité 

électrique optimale et des propriétés mécaniques spécifiques, sans interférence due à la 

présence d'éléments d'alliage. 

 

Figure IIl.23. Spectres EDS de cuivre 

 

 

III.4.7 Identification des phases  

 

La figureIII.24  représenté la superposition des trois diagrammes de diffraction des 

rayons X de l‘alliage Al6005T6 dans trois taux de déformation différents 21% 36% et 77%. 

Les pics caractéristiques de la solution solide d‘aluminium (matrice) de structure cubique à 

face centré CFC est identifié par les plans (111), (200), (220), (311) et (222) de la fiche ICDD 

dont le code de référence est 00-004-0787. La variation observée des intensités relatives des 

pics pour chaque taux de déformation pourrait être due à une recristallisation [89], [182], 

[183] . Nous observons également que l‘élargissement des pics augmente au cours de 

l'écrouissage, ceci est probablement dû à la réduction de la taille des cristallites et à 

l‘augmentation des microdéformations. En effet, la largeur à mi-hauteur et la forme de profil 

des pics peuvent être interprétées en termes de taille et de microdéformation de cristallite. Une 

petite taille de cristallite et/ou une forte microdéformation causent un élargissement de pics 

[185] 

 

Nous remarquons la formation phase stable β (mg2si), de structure cubique simple,  

identifié par les plans (220), (311), (222) et (400) de la fiche ICDD dont le code de référence 

est 01-075-0445 (Figure III.23 b , c). L‘intensité des pics de ce précipité pour le taux 

d‘écrouissage de 21% et plus grande que celle du taux de 36%. Ceci indique que la proportion 

  

  

  

EDS Zone sélectionnée  

Element Weight % Atomic % Error % 

        

CuL 100.00 100.00 2.05 
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de ce précipité est plus élevée pour le taux d‘écrouissage de 21 %. Par contre, pour un taux de 

77% la diffraction des rayons X ne détecte pas ce précipité (Figure 2a).  . En effet, en 

augmentant le taux d‘écrouissage peut entraîner une montée en température localisée due à la 

déformation plastique, favorisant la dissolution du précipité de β (Mg₂ Si) dans la solution 

solide d‘aluminium (matrice)[185]. Également l‘augmentation des taux de déformation crée une 

forte texture cristallographique dans l'échantillon. Cette texture pourrait orienter les grains de telle manière que 

les conditions de diffraction ne favorisent plus la détection des pics de Mg₂ Si[186] . 

 

 

 
Figure IIl.24. Diffractogramme des rayons X de l‘alliage Al 6005 T6 

 

III.5 Conclusion 

Grâce à l‘ensemble des matériaux et des méthodes expérimentales présentés dans ce 

chapitre, nous avons pu établir une base solide pour mener à bien cette étude. La 

caractérisation précise des matériaux, tant au niveau de leur composition chimique que de leur 

microstructure, nous a permis d‘évaluer les effets des traitements thermomécaniques sur leurs 

propriétés mécaniques. Les techniques expérimentales choisies, en particulier les essais de 

traction, les mesures de dureté et les analyses microstructurales, se sont avérées 

indispensables pour comprendre les interactions entre la microstructure et les performances 

mécaniques des échantillons. En combinant ces outils, nous avons pu établir des corrélations 
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entre les caractéristiques métallurgiques des matériaux et leur comportement mécanique, 

justifiant ainsi leur pertinence au regard des objectifs de cette étude. Ces résultats constituent 

le fondement de l‘analyse approfondie des phénomènes étudiés dans les chapitres suivants. 

Ce chapitre a permis de mettre en évidence l'importance des matériaux utilisés ainsi que 

les méthodes expérimentales pour la caractérisation des échantillons d'alliages Al6005T6 et 

du cuivre pur soumis à différents taux de déformation. Grâce à l'utilisation de la diffraction 

des rayons X avec un diffractomètre Brücker D2 PHASER, nous avons pu analyser la 

structure cristallographique des matériaux déformés. Les résultats obtenus montrent des 

variations significatives des pics de diffraction, en lien avec les différents taux de réduction 

appliqués, illustrant l'impact des traitements thermomécaniques sur la microstructure. 

Les essais de dureté Vickers ont révélé un durcissement progressif de la surface vers le 

centre des tiges déformées, mettant en évidence la non-uniformité des déformations subies. 

Les analyses DSC, quant à elles, ont montré la présence de pics exothermiques et 

endothermiques correspondant aux transformations microstructurales, notamment la 

formation des précipités β‘‘ et β dans l'alliage Al6005, confirmant la séquence classique de 

précipitation des alliages de la série 6000. L'impact des taux de déformation sur la formation 

et la dissolution des phases précipitées, ainsi que sur la texture cristallographique, a été 

confirmé par l'élargissement des pics et l'absence de détection des précipités de Mg₂ Si à des 

taux de déformation élevés. 

En somme, cette étude a démontré que l'évolution de la microstructure et des propriétés 

mécaniques est fortement influencée par les conditions thermomécaniques appliquées. Le 

refroidissement rapide favorise une meilleure résistance à la traction mais diminue 

l'allongement, tandis qu'un refroidissement plus lent peut améliorer les propriétés mécaniques 

de manière comparable au vieillissement artificiel. La formation des précipités, ainsi que leur 

dissolution à des taux de déformation élevés, joue un rôle clé dans le comportement de 

l'alliage, impactant directement ses performances en termes de résistance mécanique et de 

stabilité thermique. 

Ces résultats viennent donc renforcer les objectifs de l'étude, en validant les choix des 

matériaux et des techniques expérimentales adoptées, et ouvrent la voie à une analyse 

approfondie des phénomènes observés dans les chapitres suivants, notamment en ce qui 

concerne l'influence de la texture cristallographique et de la recristallisation sur les 

performances mécaniques des alliages étudiés.  
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Chapitre IV : Modélisation numérique et 

optimisation du procède de tréfilage 

 

IV.1 Introduction 

Le tréfilage est une technologie de mise en forme des métaux qui permet de réduire la 

dimension radiale d'une billette métallique lorsque le matériau passe à travers des trous calibrés 

appelés filières, ce qui entraîne la réduction de sa section transversale et l'allongement équivalent 

du fil. Les produits tréfilés avec des sections transversales complexes sont largement utilisés 

pour la fabrication de fils électriques, de fils de soudage, de composants structurels, etc. 

L'analyse du comportement mécanique d'un fil pendant son tréfilage doit prendre en compte, 

même pour un cas à une seule passe, divers phénomènes complexes qui se développent dans ce 

processus de formage (par exemple, des distributions radiales non uniformes de contraintes et de 

déformations, l'évolution du durcissement du matériau, l'interaction thermo-mécanique entre le 

fil et la filière). En particulier, depuis la fin du XIXe siècle, le tréfilage en une seule passe a attiré 

l'attention des chercheurs [187]. 

Ces dernières années, avec les avancées de la technologie informatique, la précision et la 

vitesse de performance ont considérablement augmenté. Par conséquent, la simulation par 

éléments finis est devenue un outil puissant pour la conception et l'optimisation des processus de 

formage industriels tels que le tréfilage, et a conduit à l'adoption de critères d‘endommagement 

pour le formage des métaux par de nombreux chercheurs. Ko et Kim [1] ont utilisé le critère de 

Cockcroft et Latham pour générer une valeur de dommage définissant la possibilité de rupture 

centrale. Choi et al. [2] ont également exploré la rupture centrale dans l'extrusion sans friction en 

utilisant une méthode des éléments finis associée au critère de fracture ductile proposé par Oh, 

basé sur la ténacité à la rupture en traction. Gontarz et al. [188] proposent une technique pour 

tester et analyser le processus d'extrusion de pièces creuses avec un manchon mobile en utilisant 

des simulations informatiques. Panteghini a montré que, par rapport à la simulation par éléments 

finis, le modèle analytique prenant en compte le durcissement par déformation et la friction de 
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Coulomb fournira des résultats équitables et peut être utilisé en pratique d'ingénierie comme 

technique de modélisation pour affiner les processus de tréfilage de plaques 3D[3]. 

Vega et al. [4] ont utilisé des approches expérimentales et numériques pour étudier l'effet des 

variables de processus telles que l'angle semi-filière, la réduction de la surface et le coefficient de 

friction sur la valeur de la force de tréfilage dans le processus de tréfilage de fil de cuivre. Les 

résultats obtenus suggèrent que, à mesure que la réduction et l'angle de la filière augmentent, la 

force de tréfilage augmente. La force de tréfilage est affectée par le coefficient de friction. 

L'augmentation de la déformation provoque une déformation plus hétérogène sur la section 

transversale, surtout près du contact fil-filière, entraînant la rupture du fil. 

De nombreux chercheurs ont examiné les conditions optimales de tréfilage pour différents 

facteurs tels que les angles de la filière, la réduction, le lubrifiant et le traitement thermique. Jen-

wang et al. [189] ont proposé un cadre numérique intégré composé de la méthode de conception 

robuste de Taguchi, d'un réseau neuronal et d'un algorithme génétique pour déterminer les 

valeurs de l'angle de réduction, de la longueur de palier et de la tension arrière pour le processus 

de tréfilage en cinq passes. Massé et al. [190] ont effectué une optimisation sur une seule passe 

de tréfilage pour déduire un angle de filière optimal afin de minimiser la force de tréfilage et 

l‘endommagement en utilisant le critère Latham-Cockcroft normalisé  (Cockcroft et Latham, 

1968). Celentano et al .[18]  ont réalisé une analyse numérique et expérimentale sur 

l'amélioration des propriétés mécaniques du fil d'acier en utilisant la méthode de tréfilage en 12 

passes. Il a été constaté que, bien que le module de Young du fil soit le même à chaque étape, un 

effet de durcissement par déformation a été induit, ce qui a provoqué le développement rapide 

des contraintes et déclenché une rupture précoce. Il a également été montré que, en raison de la 

déformation non uniforme cumulative du fil tréfilé et de la distribution des contraintes 

résiduelles, un modèle à une seule passe ne pouvait pas être utilisé directement pour simuler le 

multipasses. Zhang et al. [191] ont étudié l'influence de trois formes de filière : (1) la filière 

conique ; (2) la filière elliptique simple ; et (3) la filière elliptique double. Leur travail montre 

que le champ de vitesse cinématiquement permis de la filière elliptique double est créé et qu'une 

filière elliptique double répondant aux exigences de la fonction de courant est conçue. Ils ont 

ensuite montré que les erreurs relatives entre les résultats analytiques et numériques de la force 

de tréfilage basés sur la filière elliptique double sont inférieures à 9,2 % par rapport aux résultats 

simulés de la force de tréfilage basés sur la filière elliptique double. La technique de recuit 

séquentiel a été recherchée par Park, H, et al. [5]. Les distributions des composants de 

déformation après chaque processus de tréfilage ont été estimées en utilisant une approche par 
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éléments finis, et trois conditions de processus de tréfilage ont été étudiées, chacune différenciée 

par la réduction de surface par passe et l'angle de la filière. Remmers [6] a découvert des fissures 

en chevron avec des ouvertures de largeurs variées dans le fil de tréfilage de cuivre et 

d'aluminium en 1930. Ce fut la première preuve qu'un composant fabriqué plastiquement, 

apparemment sans défaut, pouvait contenir une sorte de discontinuité, donc une fissure, à 

l'intérieur. Récemment, plusieurs études sur le phénomène de rupture centrale et de fracturation 

ont été publiées, démontrant que des micro-vides se forment et se développent lors du travail à 

froid et que la rupture centrale et la fracturation se produisent lorsque les vides atteignent un 

certain niveau [7], [8], [9], [10]. Orbegozo [11] a utilisé une machine d'essai Instron pour tirer un 

fil d'aluminium en deux passes successives de l'état initial de 6,731 mm à 5,842 mm de diamètre, 

avec un angle de tirage égal à 12°, puis la deuxième passe de 5,842 mm à 5,461 mm avec un 

angle d'entrée de 30° et un taux de réduction total de 34 % ; utilisant l'inspection par rayons X 

pour détecter les fissures internes en forme de chevron. 

Toutes ces recherches n'ont pas abordé l'impact de la déformation cumulative dans la chaîne de 

production, en passant successivement le fil dans différentes filières, ce qui a suscité notre intérêt 

pour en savoir plus. Il est impossible d'accéder expérimentalement aux historiques précis des 

contraintes et des déformations au niveau des zones où se produisent les ruptures centrales, car 

ces zones sont situées à l'intérieur de l'échantillon et les champs de contraintes et de 

déformations sont non uniformes. 

Pour résoudre ces problèmes, nous avons recouru à la méthode des éléments finis (EF). 

L'objectif de ce travail  est une analyse numérique de l'effet de la déformation incrémentale sur 

les contraintes résiduelles créées lors du tréfilage d'un fil d'aluminium. L'étude a impliqué 

l'utilisation de l'algorithme du simplex pour l'extraction des paramètres avec trois plages de 

réduction. Dans la première, le taux de réduction commence par une tendance croissante le long 

des passages ; dans la seconde, à un taux décroissant ; et dans la dernière, le taux de déformation 

entre les passages est constant. 

Les objectifs considérés dans le problème d'optimisation du tréfilage sont la minimisation de la 

force d‘étirage  et, la minimisation du critère d'endommagement de Latham & Cockcroft (L&C) 

[162], tout en maintenant le diamètre cible du fil final. Les résultats de l'analyse sont utilisés 

pour prédire la force de tréfilage, la contrainte de surface axiale et la contrainte de filière à 

ajuster afin d'assurer une meilleure qualité du processus de tréfilage. Les résultats de l'analyse 

par éléments finis sont comparés aux résultats des essais de traction rapportés par Remmers [6]. 
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IV.2 Étude de l'influence du maillage sur la précision des résultats. 

La méthode des éléments finis repose sur une discrétisation spatiale du domaine d'étude, 

appelée  maillage. La précision des résultats obtenus dépend fortement de la qualité de ce 

maillage. Bien qu'un maillage fin permette généralement d'améliorer la précision, il augmente 

considérablement les temps de calcul. Il est donc essentiel de trouver un compromis optimal 

entre précision et efficacité numérique. 

L'analyse de convergence de maillage est une approche permettant de déterminer le 

maillage optimal, c'est-à-dire celui qui offre une précision suffisante tout en minimisant les coûts 

de calcul. Dans cette étude, cette méthode a été appliquée à un modèle numérique de tréfilage. 

Cette étude a mis en évidence l'importance de l'analyse de convergence de maillage pour 

obtenir des résultats numériques à la fois fiables et précis. En ajustant la finesse du maillage, il 

est possible d'optimiser les temps de calcul tout en garantissant la qualité des résultats.  

IV.2.1 Méthodologie 

Le logiciel Forge®3.0 a été utilisé pour générer des maillages tétraédriques en 3D. en 

s‘appuyé a une station de calculer Intel(R) Xeon(R) CPU E5-2650 v2 @ 2.60GHz, 2600 Mhz 

 La démarche a consisté à commencer par un maillage grossier (Figure IV.1), puis à le raffiner 

progressivement en augmentant le nombre d'éléments. Les densités du  maillage utilisées sont les 

suivantes :   

1. Maillage grossier : taille de maille = 0,468833 mm & 5133 éléments.  

2. Maillage moyen : taille de maille = 0,31255 mm & 9016 éléments. 

3. Maillage fin : taille de maille = 0,250044  mm & 29531 éléments. 

4. Maillage très fin : taille de maille = 0,125022  mm & 101665 éléments. 

5. Maillage ultra-fin : taille de maille = 0,062511  mm & 9408804 éléments. 

Le même outil de maillage a été utilisé pour toutes les configurations afin d'assurer la 

cohérence des résultats. Les simulations ont été réalisées en appliquant le critère 

d'endommagement de Latham-Cockcroft, avec des conditions de chargement constantes (force 

de tirage et angle de réduction). L'évolution de l'erreur relative (Figure IV.4) a permis d'évaluer 

la convergence des résultats. 
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La convergence a été considérée comme atteinte lorsque les résultats des critères 

d‘endommagement ne variaient plus de manière significative d'un maillage à l'autre. Cela 

indique que le maillage est suffisamment fin pour capturer les phénomènes physiques en jeu, et 

qu'un raffinement supplémentaire n'apporte pas d'amélioration notable. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure IV.1.  Évolution du critère d'endommagement de Latham-Cockcroft en fonction de la densité du 

maillage 

N°1 maillage grossier                                                                   
Eléments : 5133                                       
taille maille 0,468833 mm  

N°2 maillage moyen 
Éléments : 9016                                       
taille maille 0,31255mm  

N°3 maillage fin 
Éléments : 29531                                      
taille maille 0,250044 mm 

N°4 maillage très fin 
Éléments : 101665                                       
taille maille 0,1250022mm  

N°5 maillage ultra fin 
Éléments : 9408804                                      
taille maille 0,062511 mm 
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Figure IV.2.  Sensibilité du critère d'endommagement à la densité du maillage 

 

 

 

 

Figure IV.3. Temps de calcul en fonction de la densité du maillage 
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Figure IV.4. Étude de l'erreur de discrétisation en fonction de la densité du maillage 

IV.2.2 Résultats et discussion   

Les résultats des différentes configurations de maillage sont présentés dans le tableau IV.1. On 

observe que le temps de calcul augmente proportionnellement au nombre d‘éléments.   

Une faible variation de la valeur de l‘endommagement  au cœur du fil est constatée à partir de la 

troisième configuration  (maillage fin) jusqu‘à la cinquième configuration (maillage ultra-fin). 

Toutefois, cette amélioration s'accompagne d'une augmentation significative du temps de calcul, 

atteignant 26 heures et 14 minutes pour la cinquième configuration (maillage ultra-fin, 940 488 

éléments, taille de maille = 0,062511 mm).  La contrainte Von-mises varie entre 365 et 430 MPa, 

tandis que la contrainte équivalente évolue de manière séquentielle comme suit : (0,590691  -

0,494651  - 0,590691  - 0,773463 - 0,902367) (S_unit). Ces résultats confirment que le maillage 

fin (configuration 3) constitue un bon compromis  entre  précision et coût de calcul, car il 

garantit une stabilité des résultats tout en limitant le temps de simulation.   

IV.2.3 Maillage sélectioné 

D‘après l‘étude de convergence, le maillage correspondant à la troisième configuration (maillage 

fin : taille de maille = 0,250044 mm, 29 531 éléments) a été retenu. Ce choix s‘appuie sur la 

stabilité des résultats obtenus, avec un temps de calcul de 30 minutes pour une seule passe. 

Cependant, la convergence est plus lente pour les contraintes et les éléments linéaires. Il est donc 

recommandé d‘utiliser des éléments quadratiques et de raffiner le maillage dans les zones où les 

gradients de contrainte sont élevés afin d‘améliorer la précision des résultats. 

Ainsi, la configuration 3 (maillage fin) s‘avère être le choix optimal, offrant un bon équilibre 

entre précision et coût de calcul. 
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 Taille de 

maille (mm) 

Critère 

max-totale 

Cri_max_ 

coeur 

Tems 

(min) 

Von-Mises 

(Mpa) 

def equiv 

(S_unit) 

T 

(°C) 

ERREUR 

maillage 

grossier 

0,468833 1 0,136819 0,107059 7,35 365,371 0,590691 52 0,07867

4022 

maillage 

moyen 

0,31255 2 0,145312 0,010795

6 

16,21 347,315 0,494651 52 0,90709

5464 

maillage 

fin 

0,250044 3 0,147259 0,011974 29,53 365,371 0,590691 52 0,89695

4415 

maillage 

trées fin 

0,125022 4 0,154337 0,114641 106,56 390,294 0,773463 58 0,01342

5014 

maillage 

ultra fin 

0.062511 5 0,157366 0,116201 1573,71 

(26h et 

14 min) 

431,314 0,902367 58 0 

Tableau. IV.1   Les résultats des différents maillages 

 

IV.3 Simulation numérique du processus de tréfilage 

Le processus de tréfilage a été simulé en utilisant le code d'éléments finis Forge® NxT 3.0, dédié 

à la simulation des processus de formage à froid. Pour simuler ce type de problème de formage, 

un quart de la pièce a été utilisé pour minimiser le temps de calcul. Des maillages triangulaires 

spéciaux à trois nœuds ont été utilisés pour créer les maillages EF, principalement pour 

économiser d'énormes quantités de temps de calcul en raison des tailles d'éléments très petites 

requises. Le modèle rhéologique de Hansel Spittle a été sélectionné pour l'analyse afin de définir 

le comportement plastique du matériau. Cette relation constitutive est couramment pré-

implémentée dans les codes EF pour évaluer l'impact des spécifications d'un matériau sur la 

réponse dynamique des câbles et la simulation des modes de défaillance. Un modèle de la filière 

a été défini comme rigide. Enfin, nous avons déterminé quelle plage de taux de réduction 

prédisait le mieux la fracture de l'alliage d'aluminium AA6005 en comparant chaque courbe de 

fracture pour chaque plage du processus de tréfilage avec les résultats des tests de tréfilage. 

Le coefficient de friction entre le fil et les filières a été modélisé par la loi combinée de 

Coulomb-Tresca avec deux paramètres (µ=0,002,  m=0,02) comme indiqué par la base de 

données FORGE® pour le lubrifiant à base d'huile à une température de 20 °C. Le fil a un 

diamètre initial d0 de 9,5 mm. Les paramètres de forme pour les onze filières étudiées sont 

l'angle de demi-filière α, la longueur de la filière c (Figure IV.5) et le ratio de réduction r défini 

comme suit :  

     0 1 0 1 0/ *100 1 / *100r A A A A A         (1) 
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Où A0 et A1 sont la section initiale et finale du fil. Pour étudier l'effet de la géométrie de la 

filière sur la force de tréfilage, une analyse par éléments finis du processus a été réalisée en 

configurant trois séries de tréfilage avec onze passages de filières pour chaque série produite. 

L'algorithme d'optimisation simplexe a été utilisé pour extraire le taux de réduction. Le taux de 

réduction r a été ajusté entre un taux de réduction décroissant commençant à partir de 35 %, un 

taux constant de 24,67 % et un taux croissant de 12 %, tandis que l'angle de la filière ⍺ a été 

maintenu constant tout au long des trois séries de tréfilage. Le coefficient de friction entre la 

filière et le fil a été maintenu constant à 0,002 pour toutes les étapes de simulations. 

FORGE® 3.0 est implicite et entièrement thermo-mécanique, associé à des capacités de maillage 

et de remaillage automatiques. L'écoulement du matériau est basé sur des descriptions 

lagrangiennes. Pour la déformation à froid, nous considérons que la loi de Hansel et Spittel est 

plus efficace car elle représente le mieux des phénomènes plus complexes tels que 

l‘adoucissement, qui s'applique au comportement visco-plastique. Elle prend également en 

compte la dépendance du taux de réduction. 

IV.3.1  Configurations géométriques 

La géométrie des cas étudiés est illustrée à la Figure.IV.5. L'angle de la filière α a été 

maintenu constant tout en modifiant progressivement les niveaux de réduction du fil. Ces 

niveaux de réduction ont été divisés en trois configurations de déformation : décroissante, 

constante et croissante entre chaque passe. Cela a été réalisé en faisant varier onze diamètres de 

filière de manière à ce que le diamètre d'entrée (D0 = 9,5 mm) et le diamètre de sortie (DF = 2 

mm) restent constants. 
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 Figure IV.5.  Géométrie de la filière et paramètres d'optimisation correspondants 

 

Pendant longtemps, les tréfileurs ont instinctivement adopté des formes de filières 

satisfaisantes, compatibles avec les processus de tréfilage et les matériaux à leur disposition. De 

nos jours, les impératifs de productivité ont conduit à la recherche de la forme optimale des 

filières, à travers des études théoriques et expérimentales, ce qui a donné lieu à de nombreux 

travaux [16], [31], [51], [192], [193], [194]. Sur le plan théorique, bien qu'il s'agisse simplement 

de barres ou de fils à section circulaire (un seul axe de symétrie), les études mathématiques n'ont 

pas encore fourni de solution rigoureuse. Cependant, diverses solutions approximatives ont été 

proposées grâce à certaines hypothèses simplificatrices. Roubaud Valette  [195]a trouvé que la 

longueur L de contact entre le fil et la filière peut être donnée par la relation suivante : 

     L D D d     (2) 
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D'après la Figure IV.5. , D est le diamètre d'entrée, d est le diamètre de sortie et C c‘est le cône. 

Le paramètre c varie de 0,3*d à 0,50*d pour les diamètres inférieurs à 4 mm, et de 0,3*d à 

0,75*d pour les diamètres inférieurs à 1 mm. 

De plus, les filières ont été conçues selon l'équation de Roubaud Valette pour l'effet de 

suppression des vides avec la longueur minimale de la filière [195]. Bien que la capacité de 

remaillage de Forge® NxT 3.0 soit utilisée pour obtenir une haute précision dans une zone 

spécifique afin de réduire le temps de calcul, la boîte est donc agrandie pour s'adapter à l'étendue 

totale de l'étape suivante, et la taille du maillage est ajustée en conséquence à la Figure IV.6. 

Cette boîte doit être insérée sur toute la longueur de contact avec le fil. La taille de 

caractéristique en dehors de la boîte de remaillage pour la plaque est de 3 mm, tandis que la taille 

de caractéristique à l'intérieur de la boîte est de 0,3 mm.  

 

Figure IV.6. Modèle EF. 

IV.3.2  Matériau et méthode d'optimisation 

Le matériau du fil est un alliage d'aluminium AA6005, et ses compositions chimiques ont 

été testées à l'aide d'un spectromètre à étincelles (marque : OXFORD Modèle : FOUNDRY 

MASTER PRO) comme indiqué dans le Tableau IV.2. 

Si Fe Cu Mn Mg Cr Zn Ti 

0.75 0.175 0.05 0.05 0.5 0.05 0.05 0.05 

Tableau IV.2. Composition chimique de l'alliage AA6005 étudié (fraction massique, %). 

Les filières et les mandrins utilisés dans le processus de tréfilage sont respectivement en 

carbure de tungstène (WC) et en acier trempé. Des filières coniques rigides ont été utilisées pour 
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réduire le diamètre de la section transversale du fil de 9,5 mm à 2 mm selon trois configurations 

de plages de taux de réduction. 

Pour la première configuration, une réduction du taux de réduction est imposée pour une 

variation linéaire avec une valeur initiale de 35 % du taux de réduction. Pour y parvenir, 11 

géométries de filière intermédiaires sont imposées pour chaque configuration. Le taux de 

réduction initial imposé est plus élevé (35 %), suivi d'une variation décroissante de ce taux de 

réduction, en considérant que le diamètre final doit être de 2 mm, et ce, pour toutes les 

configurations. Pour la deuxième configuration, des taux de réduction constants de 24,67 % sont 

imposés. Enfin, pour la troisième configuration, une variation croissante du taux de réduction est 

imposée. Comme pour les autres configurations, les onze géométries de filière intermédiaires sont   

générées de manière à obtenir un taux de réduction croissant avec une valeur initiale de 12 %.  

L'algorithme d'optimisation simplexe a été utilisé pour extraire les paramètres de cette étude, 

comme illustré dans le Tableau IV.3. 

Pass number 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10 11 

D0=9.50 mm 7.66 6.28 5.22 4.41 3.78 3.29 2.90 2.59 2.35 2.15 2.00 

Total r % range 1 35.00 56.37 69.78 78.43 84.15 88.01 90.68 92.55 93.89 94.86 95.57 

r per pass % 35 32.87 30.75 28.62 26.50 24.37 22.24 20.12 17.99 15.87 13.75 

D0=9.50 mm 8.25 7.16 6.21 5.39 4.68 4.06 3.52 3.06 2.66 2.30 2.00 

Total r % range 2 24.67 43.25 57.25 67.80 75.74 81.73 86.24 89.63 92.19 94.12 95.57 

r  per pass % 24.67 

D0=9.50 mm 8.91 8.24 7.51 6.75 5.97 5.19 4.44 3.74 3.09 2.51 2.00 

Total r % range 3 12.00 24.72 37.45 49.56 60.56 70.13 78.12 84.50 89.40 93.02 95.57 

r  per pass % 12 14.45 16.91 19.36 21.82 24.27 26.72 29.18 31.63 34.09 36.54 

speed 

range 1 
100 154 229 331 464 631 834 1073 1343 1637 1946 

speed 

range 2 
100 133 176 234 311 412 547 726 964 1280 1699 

speed 100 114 133 160 198 254 335 457 645 944 1432 
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range 3 

Cone range 1 2.92 2.39 1.99 1.68 1.44 1.25 1.10 0.99 0.89 0.82 0.76 

Cone range 2 3.14 2.72 2.36 2.05 1.78 1.55 1.34 1.16 1.01 0.88 0.76 

Cone range 3 3.39 3.14 2.86 2.57 2.27 1.98 1.69 1.42 1.18 0.96 0.76 

Tableau IV.3.  Paramètres calculés pour la réalisation de cette étude.  

Les variables du processus sont le taux de réduction, commençant à 35 % lors de la 

première passe, puis diminuant à chaque passe jusqu'à la 11e passe consécutive, dans la première 

configuration. Pour la deuxième configuration, le taux de réduction était fixe entre toutes les 

passes avec une valeur de 24 %. Le taux de réduction de la dernière configuration était inversé, 

commençant à 12 % lors de la première passe puis suivant une tendance à la hausse à chaque 

passe jusqu'à la 11e passe. Les angles de filière ⍺ ont été maintenus constants pendant les trois 

étapes. De plus, le coefficient de friction entre la filière et le fil a été maintenu constant à μ = 

0,002 pour toutes les simulations de tréfilage. L'expérience a impliqué l'utilisation de simulations 

de tréfilage par éléments finis (EF) axisymétriques, suivies de la mesure de l'évolution de la 

puissance de tréfilage et des critères d‘endommagements. 

 IV.3.3  Modèle constitutif 

Hansel et Spittel [196] ont proposé un modèle fréquemment utilisé pour l'analyse d'impact, qui 

décrit l'évolution de la contrainte équivalente de von Mises en fonction de la déformation 

plastique, de la vitesse de déformation et de la température. Le modèle peut être légèrement 

modifié en ajustant le facteur de sensibilité à la vitesse de déformation. Le modèle est formulé 

par les équations (3, 4), qui ont déjà été utilisées avec succès dans la simulation numérique de 

processus de formage à froid tels que le tréfilage, le laminage et l'extrusion [18], [30], [197], 

[198]. De plus, certains auteurs ont légèrement modifié la relation constitutive de Hansel-Spittel 

sur la base de résultats expérimentaux [162]. 

 
4

5 1  9 2 7   3   8          1    
m

m Tm T m m m m m TAe T e e          (3) 

Où A est la constante du matériau ; m1 et m9 sont la sensibilité du matériau à la température, m5 

est le terme couplant la température et la déformation, et m8 est le terme couplant la température 

et la vitesse de déformation. m2, m4 et m7 sont la sensibilité du matériau à la déformation ; m3 

est la sensibilité du matériau selon la vitesse de déformation. Les paramètres de la loi de Hansel-

Spittel utilisés sont présentés dans le Tableau IV.4.  
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Les paramètres m5 à m9 sont nuls pour la plupart des matériaux, nous simplifions donc 

l'équation comme suit : 

4

1  2   3     
m

m T m mAe e          (4) 

 

E 

[Gpa] 
𝒗 

𝜌 

[kg/  ] 

A 

[Mpa] 
m1 m2 m3 m4 εmin-max 

ἐ 

[s
-1

]min-max 

70 0.3 2700 193.9186 -0.00153 0.17323 0.01269 0.00164 0.04-3 0-500 

Tableau IV.4. Paramètres de la loi de Hansel-Spittel obtenus à partir des constantes de modèle 

préliminaires utilisées pour l'AA6005. 

Les simulations numériques du processus de tréfilage ont été réalisées en utilisant le programme 

FEM (Forge®NxT 3.0) pour analyser et prédire le comportement d'écoulement du matériau afin 

de déterminer les principaux paramètres qui influencent le processus. 

IV.3.4  Modèles de fracture 

La rupture ductile est considérée comme dépendant du travail de la contrainte principale, dont la 

valeur critique est obtenue par une caractérisation du matériau utilisant un test de contrainte 

uniaxiale [199]. Pour éviter les fissures et les éclatements centraux (chevrons), il est 

recommandé de minimiser l‘endommagement, tout en maintenant le diamètre requis DF = 2 mm 

du fil fini. 

Le critère de Latham & Cockcroft CL représente la fonction de dommage, telle qu'implémentée 

dans FORGE®, et est définie comme suit : 

1

0  
CL

i

f d
 




        (5) 

Où σ1 est la contrainte principale maximale, σi la contrainte effective, en MPa ; ε la déformation 

effective ; fCL désigne la fonction de critère de Cockcroft-Latham normalisée. Le code EF, 

combiné avec le critère de rupture ductile et la méthode d'élimination d'élément, a permis une 
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simulation par éléments finis depuis la phase initiale jusqu'à la phase finale du processus de 

tréfilage. 

IV.4  Résultats et discussion 

Pour anticiper le défaut d'éclatement central et afin de vérifier l'effet de l'augmentation 

séquentielle du taux de réduction, la simulation a consisté en trois séquences de onze processus 

de tréfilage chacun. Après chaque séquence, la pression hydrostatique et les valeurs de champ 

d‘endommagement ont été analysées. 

IV.4.1 Comparaison des contraintes principales 

Les contraintes peuvent être classées selon trois directions principales. Les contraintes 

principales fournissent des informations utiles pour déterminer le type de condition de contrainte 

qui doit être appliquée à la pièce. Si la valeur absolue de la première ou de la troisième contrainte 

principale est significativement plus grande que les deux autres, le solide est soit en simple 

tension, soit en simple compression. Lorsque deux valeurs sont égales, il s'agit d'un état de 

dilatation uniforme. 

Dans ce cas, l'analyse des contraintes principales se concentre sur σ1 et σ3. La première permet 

de visualiser les zones en tension, tandis que σ3 permet de visualiser les zones en compression. 

Par conséquent, l'analyse se concentrera sur les plus grandes valeurs positives de σ1 indiquant les 

tensions les plus fortes, comme illustré dans la Figure IV.7 ((a), (b) et (c)), et les plus grandes 

valeurs négatives de σ3 indiquant les compressions les plus fortes, comme illustré dans la Figure 

IV.7 ((d), (e) et (f)). La distribution des contraintes principales après chaque passe qui précède 

l'étape de création des défauts est montrée dans la Figure IV.7 Trois types de défauts sont 

observés, chacun étant différent des autres en termes de forme et de degré de danger. 

Pour la première configuration (gamme/série), le phénomène de rupture en ligne apparaît après 

quatre passes (Figure IV.7a et Fig.IV.7d). La principale cause de ce phénomène peut être une 

tension incorrecte due à un déséquilibre des forces entre la tension et la pression résultant de 

l'accumulation des passes précédentes. Ce résultat montre que la sélection de cette gamme ne 

répond pas à nos besoins ou à l'objectif souhaité de l'étude du processus de tréfilage. 

La Figure IV.7. ((b), (e)) illustre la deuxième configuration (gamme). La déformation augmente 

progressivement jusqu'à la cinquième passe. À ce stade, la déformation commence, le diamètre 

du fil diminue, ce qui conduit à une augmentation supplémentaire des ruptures de fil. Après la 
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cinquième passe, le fil subit une augmentation importante des contraintes, ce qui provoque la 

rupture du fil à l'endroit où les contraintes σ1 sont les plus élevées. Cette rupture du fil provoque 

une action de traction à l'extrémité du fil.  

La troisième configuration (gamme) diffère en termes de forme et de gravité des défauts (Figure 

IV.7c, f). En raison de l'absence ou de la réduction de la tension hydrostatique au centre du fil, il 

a été démontré [1], [7], [200]que cette tension hydrostatique entraîne une porosité centrale et des 

vides centraux le long de la section transversale de la billette. 

Figure IV.7.  Distribution des composants de contrainte σ1, σ3 lors du processus de tréfilage 

pour les trois configurations : a première contrainte principale après la 5e passe suite à une 

rupture, b première contrainte principale après la 6e passe suite à une cavité dans le fil, c 

première contrainte principale après la 7e passe suite à l'apparition de chevrons, d troisième 

contrainte principale après la 5e passe suite à une rupture (déchirure du matériau), e troisième 

contrainte principale après la 6e passe suite à une cavité dans le fil, et f troisième contrainte 

principale après la 7e passe suite à l'apparition de chevrons. 
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Figure IV.7. Distribution des composants de contrainte σ1, σ3 lors du processus de tréfilage pour les trois 

configurations :  

(a) première contrainte principale après la 5e passe suite à une rupture, (b) première contrainte principale 

après la 6e passe suite à une cavité dans le fil, (c) première contrainte principale après la 7e passe suite à 

l'apparition de chevrons, (d) troisième contrainte principale après la 5e passe suite à une rupture 

(déchirure du matériau), (e) troisième contrainte principale après la 6e passe suite à une cavité dans le fil, 

et (f) troisième contrainte principale après la 7e passe suite à l'apparition de chevrons. 

 

 

(a) (d) 

(b) (e) 

(c) (f) 
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IV.4.2 Pression hydrostatique 

Le champ de pression dans les processus de tréfilage peut être utilisé pour mettre en évidence 

l'apparition de défauts internes. Ces défauts peuvent être générés selon plusieurs critères tels que 

l'angle de la filière ou le taux de réduction. La pression hydrostatique p est définie comme le 

tiers de la trace du tenseur des contraintes, c'est-à-dire comme la moyenne des termes diagonaux : 

   11 22 331

3 3
p tr

  


 
         (6) 

 

Ce champ nous permet de savoir si les zones sont en compression (p > 0) ou en tension (p < 0).  

Dans le premier cas, nous remarquons qu'une zone du cœur du fil atteint sa valeur 

critique d‘endommagement (CL=0,84) le long de l'axe du fil tréfilé. Ce résultat prédit un risque 

potentiel clair de rupture centrale pour le fil, car l'écoulement du matériau sera plus rapide aux 

bords du fil qu'à son centre. D'un autre côté, et selon les résultats montrés dans la Figure IV.8. 

((b), (c)), il est clair que la valeur de dommage prédite augmente progressivement vers l'axe de 

tréfilage et se localise dans le cœur du fil. Cependant, il y a une région où la valeur de dommage 

dépasse la valeur critique, ce qui signifie que jusqu'au quatrième passage, il n'y a pas de rupture 

centrale sous cette combinaison de paramètres de processus, et les valeurs mesurées 

d‘endommagements pour tous les passages sont résumées dans le Tableau IV.5. 

Pass 
ø  

rang1 

total r 

% 

r per 

pass 

% 

damage 

rang1 

ø 

rang2 

total r 

% 

r per pass 

% 

damage 

rang2 

ø 

rang3 

total r 

% 

r per pass 

% 

damage 

rang3 

1 7.66 35 35 0.28 8.25 24.67 

24.67 

0.17 8.91 12 12 0.12 

2 6.28 56.37 32.87 0.47 7.16 43.25 0,35 8.24 24.72 14.45 0.24 

3 5.22 69.78 30.75 0.67 6.21 57.25 0.50 7.51 37.45 16.91 0.38 

4 4.41 78.43 28.62 0.84 5.39 67.80 0.70 6.75 49.56 19.36 0.52 

Tableau IV.5. Les valeurs d‘endommagements  calculées pour chaque étape des trois gammes de 

tréfilage étudiées. 

Dans la deuxième partie, et selon l'analyse tridimensionnelle de la pression hydrostatique 

illustrée par la colonne de droite de la Figure IV.8  ((a), (b), (c)), il nous est montré que la valeur 

positive de la contrainte hydrostatique prédomine autour de la partie centrale du fil déformé, 
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indiquant que la nucléation de vides localisés se produit le long de l'axe du fil tréfilé. Il est 

remarqué que la contrainte hydrostatique normale diminue progressivement du centre du fil vers 

les bords dans une direction perpendiculaire à celle du tréfilage. De plus, une valeur de pression 

hydrostatique négative sur les parois du fil indique un effet de charge en traction, dû à 

l'adhérence du matériau du fil à la paroi de la filière. 

En outre, la distribution de la pression normale dans la direction transversale est également 

ondulante. Par conséquent, l'état de contrainte est considéré comme un paramètre important pour 

les ruptures centrales, ce qui est estimé par la distribution de la pression hydrostatique autour de 

la zone centrale de la partie déformée. 

Enfin, les résultats de la simulation numérique ont permis de contrôler comment une 

combinaison de paramètres de processus entraînera une rupture centrale du fil tréfilé. C'est ce qui 

a été observé dans la première gamme et dans une moindre mesure dans la deuxième gamme, 

tandis que le fil de la troisième gamme a continué son parcours avec succès jusqu'au passage 

suivant. 

 

Figure IV.8. Distribution de l‘endommagement  C&L et pression hydrostatique résiduelle pour le 

processus de tréfilage : (a) 4ème passage pour la gamme 1 avec un taux de réduction r=78,43%, (b) 4ème 

passage pour la gamme 2 avec un taux de réduction r=67,80% et (c) 4ème passage pour la gamme 3 avec 

un taux de réduction r=49,56%. 
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IV.4.3 Prédiction de la géométrie des défauts de rupture centrale 

Les défauts de rupture centrale (également appelés défauts en chevrons) sont courants 

dans l'industrie des câbles électriques. Ces défauts ne peuvent être identifiés que par inspection 

visuelle. Ils se propagent à partir d'une fissure interne dans la billette en raison de la présence de 

contraintes de traction hydrostatiques le long de la frontière de la zone de déformation. L'angle 

de la filière (α), le rapport de réduction (r) et le coefficient de friction (μ) sont les principaux 

facteurs influençant de manière significative la formation des défauts de rupture centrale. 

L'objectif était de déterminer les valeurs limites de l'intégrale de Cockroft-Latham pour trois 

gammes de tréfilage. 

L'expérience de Remmers [12] est utilisée pour simuler le même grade de matériau et les 

variables (α, r, μ) qui influencent la formation des défauts de rupture centrale. La solution 

actuelle est ensuite évaluée pour sa validité et son efficacité. Remmers a découvert des fissures 

en chevrons et des trous entre les fissures au centre d'un fil de cuivre étiré dans 8 filières 

séquentielles avec une réduction totale de la section de 67,6 % (Figure IV.9a). La simulation 

numérique montre que la rupture centrale (chevrons) s'initie dans le cœur du fil (FigureIV.9b). 

 

Figure IV.9. Apparition des ruptures centrales (chevron) : (a) Expérience de Remmers [12], (b) Notre 

résultat numérique. 

On peut clairement voir que les valeurs de dommage augmentent progressivement avec 

l'augmentation du nombre de passages de tréfilage. De plus, l'évolution du dommage dans le 

processus de tréfilage montre des caractéristiques non linéaires évidentes. La distribution du 

dommage dans les directions axiale et circulaire correspond bien à l'étude expérimentale de 

Remmers [12], comme montré dans la Figure IV.9. 

(b) (a) 
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La simulation numérique a été réalisée jusqu'à ce que le matériau échoue. Par la suite, une 

analyse a été effectuée sur trois gammes distinctes de tréfilage de fil, où un examen des 

diamètres finaux obtenus, du taux de réduction et du nombre de passages a été entrepris. Les 

données tabulées présentées dans le Tableau IV.5 révèlent les résultats observés de cette 

investigation. Il est important de noter que les caractéristiques de fracture différaient selon les 

gammes spécifiées : les gammes 1 et 2 présentaient des fractures en cuppy wire, tandis que la 

troisième gamme montrait des fractures centrales, communément appelées fractures en chevrons. 

La première gamme commence à un taux de réduction de 35%, comme montré dans la Figure 

IV.10.A. La valeur de dommage prédite augmente progressivement vers l'axe d'extrusion et la 

périphérie extérieure, mais elle reste bien en dessous de la valeur critique de dommage lors des 

quatre premiers passages. Cela signifie qu'aucune rupture centrale ne se produit pendant ces 

quatre passages. Au cours du quatrième passage, la valeur de dommage augmente 

significativement et atteint une valeur de 0,84 dans le cœur du fil, proche de la valeur critique, et 

ce juste après quatre passages. Cela est dû à un taux de réduction substantiel de ε=78,43%, 

réparti sur seulement quatre passages, entraînant un durcissement rapide et soudain. Au 

cinquième passage, l'accumulation de force de traction provoquera un déchirement du matériau à 

l'interface mandrin/fil. 

Dans la deuxième gamme (Figure IV.10B) où le taux de déformation de 24% est égal entre tous 

les passages, et avec un taux de réduction total de 81,73% réparti sur 6 passages, nous avons 

enregistré les valeurs de dommage CL dans l'ordre suivant pour chaque séquence de passage : 

0,1685, 0,3454, 0,5, 0,6990, 0,8177, 1 (max). Dans cette gamme, un "nouveau défaut" connu 

sous le nom de "cuppiness" apparaît. Ce défaut ne semble pas être spécifique à un métal ou 

alliage particulier, mais semble se produire à différents moments dans tous les matériaux étirés. 

Certains chercheurs ont émis l'hypothèse que la source du problème réside dans la surcharge du 

fil, et que la présence d'inclusions dans le fil peut créer des zones faibles, et que le taux de 

déformation est significatif entre les passages. Et c'est le sujet de notre étude de recherche. 

Dans la gamme 3, les valeurs de dommage du 1er passage au 6ème passage sont respectivement : 

0,11, 0,24, 0,37, 0,52, 0,69, 0,85 et l'occurrence du chevron est située juste après le 6ème passage 

avec une valeur de 1, ce qui indique le dommage total. Une fonction spéciale kill element  a été 

mise en œuvre pour montrer un défaut de rupture centrale macro (Figure IV.10.C), qui montre 

l'initiation d'une micro-fissure après le 7ème passage sous la forme d'une rupture centrale 
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discontinue le long de l'axe du fil. Au 8ème passage, une déchirure a été observée au contact 

entre le fil et le mandrin. 

Il a été démontré que l'intensité de la tension de retour a un impact significatif sur le dommage 

cumulatif. En conséquence, la tension de retour augmente la probabilité d'un défaut de rupture 

centrale même si elle réduit la contrainte interfaciale entre la filière et le matériau. La nucléation 

des vides est induite par la concentration des contraintes maximales dans le cœur du fil, tandis 

que la croissance et la coalescence des vides sont causées par la propagation des fissures. 
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 Figure IV.10. Distribution du dommage à l'intérieur de l'échantillon pour trois gammes différentes 

 

 

La Figure IV.11. montre l'effet du nombre de passages sur les ruptures de fil lorsque le taux de 

réduction varie dans les trois gammes. La valeur du dommage pour les trois gammes est 

déterminée dans le cœur du fil en fonction de la déformation accumulée. Elle atteint la valeur du 

dommage de 0,8 après quatre passages pour la gamme 1, mais elle ne satisfait pas la valeur 

souhaitée du diamètre du fil (4,41 mm), qui atteint rapidement la valeur critique de dommage 

dans la gamme 1 et moins dans la gamme 2, tandis que dans la troisième gamme, elle continue le 

long d'une courbe linéaire. 

 

Figure IV.11. Comparaison du critère d‘endommagement  Cockroft-Latham à différents taux de 

réduction calculés au cœur du fil. 
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Le processus de tréfilage nécessite l'application d'une force suffisante, qui se traduit par la 

puissance de déformation plastique, également appelée puissance plastique, dont la 

quantification est un indice utilisé pour calculer l'énergie nécessaire au fil pour passer de l'état 

initial D0 à l'étape suivante D1 jusqu'à l'état final Df en fonction du temps. Le contraste visible 

sur toutes les courbes de la Fig.8a-e montre l'ampleur de l'effet de la variation du taux de 

réduction pour chaque gamme de tréfilage. Par conséquent, une moindre consommation 

d'énergie est observée dans la troisième gamme, car la valeur du taux de réduction dans cette 

gamme est la plus basse par rapport aux autres gammes. La valeur du point le plus bas dans la 

gamme 1 après trois passages (Figure IV.12c) indique la chute de la puissance plastique, 

représentant le début de la formation d'un défaut de rupture centrale, également connu sous le 

nom de chevron, ce qui indique que la taille du défaut est significative. Le chevron continue 

d'augmenter jusqu'à ce que le fil se rompe au cinquième passage (voir Figure IV.12e et Fig.12A). 

  

Pour la deuxième configuration, le fil continue jusqu'au passage suivant avec l'apparition de 

fluctuations dans la courbe d'énergie plastique, qui disparaissent au cinquième passage sans 

aucun défaut visible, comme montré dans la Figure IV.12 ((d), (e)). 

 

D'autre part, dans la troisième configuration, il n'y a pas de défauts de rupture interne, ce qui se 

traduit par l'absence de toute chute le long des courbes d'énergie plastique de tous les passages, 

comme montré dans la Figure IV.12. Cela est dû au faible taux de réduction, qui a commencé à 

12% au premier passage et a augmenté à 60% au cinquième passage. 
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Figure IV.12.  Évolution des puissances de tréfilage pour cinq passages dans des filières successives. 

 

L'objectif était de déterminer comment le taux de réduction affectait l'énergie nécessaire pour le 

tréfilage. Selon le calcul, l'énergie d'activation du quatrième passage dans la gamme 2 diminue 

progressivement avec l'augmentation de la déformation, entraînant un adoucissement du flux 

induit par la chaleur. Le pic négatif signifie l'apparition d'un chevron, avec seule la gamme 3 

réussissant à effectuer ces cinq passages sans défaut. 

 

 

(a) (b) 

(c) (d) 

(e) 
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IV.5  Conclusion 

 

Dans ce travail, un modèle numérique par éléments finis et une technique d'optimisation 

basée sur la méthode simplex sont utilisés pour évaluer l'impact du taux de réduction incrémental 

dans les processus de tréfilage multi-passes. Cette technique d'optimisation permet de déterminer 

toutes les variables géométriques de la filière de tréfilage, offrant une solution pour détecter le 

problème de formation de fissures en chevrons et  de cuppy wire lors du tréfilage à froid de 

barres rondes. La validation avec les données expérimentales de la littérature montre une 

concordance dans la détection du défaut de rupture centrale (Chevron) en termes de localisation 

et de forme. Cette validation nous a permis de valider le modèle mathématique proposé. La 

forme de la rupture centrale est presque identique à celle expérimentale, validant ainsi le modèle 

numérique proposé et la loi de comportement et de dommage sélectionnée. 

Parmi les trois gammes de configurations proposées, la troisième gamme de configuration s'est 

avérée particulièrement efficace pour prévenir la rupture centrale (Chevron), ce qui est 

remarquable. De plus, les résultats ont montré avec une plus grande précision que six passages 

sans défaut avec une valeur de dommage inférieure au seuil critique ont été réalisés avec un 

diamètre final de 4 mm, ce qui est une autre conclusion notable de ce travail de recherche. 

D'autre part, les résultats de la simulation montrent que le durcissement dans le cœur du fil a été 

détecté, et les pics apparents de la puissance de tréfilage, qui justifient que cette dernière est 

décédée, prouvant ainsi la présence d'un défaut de rupture centrale. En revanche, les résultats de 

la simulation montrent que le durcissement dans le cœur du fil a été détecté, et que la puissance 

plastique augmente d'un passage à l'autre au cours de la gamme de tréfilage. De plus, certains des 

pics négatifs de cette énergie plastique sont visibles, signifiant l'apparition d'un chevron
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Conclusion générale : 

Cette thèse avait pour objectif d'améliorer la compréhension et l'optimisation du processus de 

tréfilage, en particulier en ce qui concerne la prévention des défauts tels que les fissures en 

chevrons. À travers une combinaison d'expérimentations métallurgiques et de simulations 

numériques, nous avons pu mettre en évidence l'influence des traitements thermomécaniques sur 

les propriétés des matériaux et développer un outil d'aide à la décision pour les industriels. 

Les résultats expérimentaux ont montré que les traitements thermomécaniques ont un impact 

significatif sur la microstructure et les propriétés mécaniques des matériaux étudiés. La 

formation et la dissolution des précipités, ainsi que l'évolution de la texture cristallographique, 

jouent un rôle crucial dans la détermination de la résistance à la traction, de l'allongement et de la 

dureté des matériaux. 

Par ailleurs, le modèle numérique développé s'est avéré être un outil puissant pour simuler le 

processus de tréfilage et prédire la formation de défauts. La validation du modèle par 

comparaison avec les résultats expérimentaux a confirmé sa fiabilité. Grâce à ce modèle, nous 

avons pu identifier les paramètres clés influant sur la formation des fissures en chevrons et 

optimiser les configurations de filières. 

Les contributions principales de cette thèse résident dans le développement d'un modèle 

numérique précis et robuste, dans la mise en évidence du rôle de la microstructure sur les 

propriétés mécaniques et dans l'optimisation des paramètres de process pour prévenir la 

formation de défauts. Ces résultats ouvrent des perspectives intéressantes pour de futurs travaux, 

notamment l'étude de matériaux plus complexes, l'intégration d'autres phénomènes physiques 

dans le modèle et le développement de stratégies d'optimisation multi-objectifs. 

En conclusion, cette thèse a permis d'améliorer les connaissances sur les mécanismes de 

déformation et d'endommagement lors du processus de tréfilage. Les résultats obtenus 

constituent une avancée significative dans l'optimisation des procédés de fabrication et peuvent 

contribuer à améliorer la qualité et la fiabilité des produits finis. Les outils développés dans le 

cadre de cette thèse peuvent être utilisés par les industriels pour concevoir des procédés de 

fabrication plus performants et plus durables. 

Perspectives 

Les limites de cette étude sont liées principalement à la complexité des phénomènes physiques 

en jeu et à l'absence d'un banc d'essai spécifique capable de simuler les conditions réelles  des 

processus industriels, notamment les vitesses de tréfilage élevées. Ces contraintes nous ont 

amenés à nous concentrer sur l'étude de l'impact des traitements thermomécaniques. Néanmoins, 
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les résultats obtenus constituent une première étape prometteuse dans la compréhension de ces 

mécanismes et ouvrent de nouvelles perspectives pour l'optimisation des procédés de tréfilage.  

Enfin, des perspectives s'ouvrent sur la réalisation de simulations numériques plus poussées en 

s'appuyant sur des données expérimentales acquises à partir d'un banc d'essai spécifique. Cet 

outil nous permettrait d'étudier de manière approfondie l'influence de tous les paramètres du 

processus, tels que la vitesse de tréfilage, la température et la lubrification, sur la qualité du 

produit fini. 
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Résumé : Cette thèse vise à améliorer les performances des câbles électriques en aluminium en 

optimisant leurs propriétés mécaniques et électriques. Pour ce faire, nous avons combiné des approches 

expérimentales et numériques.Dans un premier temps, une étude bibliographique approfondie a permis de 

dresser un état de l'art sur le tréfilage de l'aluminium, les mécanismes de déformation et les traitements 

thermomécaniques. Nous nous sommes particulièrement intéressés à l'influence de la recristallisation sur 

les propriétés finales du matériau. Des essais expérimentaux ont été réalisés sur alliages d'aluminium 

AA6005 afin d'étudier l'influence des traitements thermomécaniques sur les propriétés mécaniques et 

électriques des fils. Les résultats expérimentaux ont montré que la taille et la forme des grains ont un 

impact significatif sur les propriétés de matériaux.  Parallèlement, un modèle numérique basé sur la 

méthode des éléments finis a été développé pour simuler le processus de tréfilage visant à réduire le 

nombre d'essais expérimentaux nécessaires à l'optimisation du procédé. La simulation numérique permet 

de mettre en évidence les différents facteurs influençant les caractéristiques thermomécaniques et 

électriques des câbles, tels que la vitesse de tréfilage, la géométrie interne de la filière (angle du cône de 

travail (α) et longueur de la portée (P)). Ce modèle permet une analyse numérique complète du processus 

de tréfilage, avec un accent particulier sur l'impact de la séquence des passes sur le défaut d'éclatement 

central (chevron)  dans le fil d'alliage d'aluminium AA-6005.propriétés du matériau. 

Mots-clés: tréfilage, aluminium, recristallisation, propriétés mécaniques, propriétés électriques, 

modélisation numérique, éléments finis, optimisation 

Abstract: This thesis aims to enhance the mechanical and electrical properties of aluminum electrical 

cables through the optimization of thermomechanical treatments. To achieve this, we have combined 

experimental and numerical approaches. Initially, an in-depth literature review was conducted to establish 

a state-of-the-art understanding of aluminum wire drawing, deformation mechanisms, and 

thermomechanical treatments. Particular attention was paid to the influence of recrystallization on the 

final material properties. Experimental tests were carried out on AA6005 aluminum alloys to study the 

influence of thermomechanical treatments on the mechanical and electrical properties of wires. The 

experimental results showed that the size and shape of the grains have a significant impact on the material 

properties. In parallel, a numerical model based on the finite element method was developed to simulate 

the wire drawing process, aiming to reduce the number of experimental tests required for process 

optimization. The numerical simulation allows for the identification of various factors influencing the 

thermomechanical and electrical characteristics of the cables, such as drawing speed, internal geometry of 

the die (working cone angle (α) and land length (P)). This model enables a comprehensive numerical 

analysis of the wire drawing process, with a particular focus on the impact of the pass sequence on the 

central burst defect in AA-6005 aluminum alloy wires. 

Keywords: wire drawing, aluminum, recrystallization, mechanical properties, electrical properties, 

numerical modeling, finite element, optimization 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 : ملخص   

تٓدددددددا ْددددددلِ احسرٔ ددددددت مندددددد  تحسدددددديٍ احبات انًيكدددددداَيكن ٔانكٓربددددددامن نهكدددددداب ث انكٓرباميددددددت انً ددددددُٕ ت يددددددٍ احنٕيُيددددددٕو يددددددٍ 

 .ج َٓج تجريبن ٔرقًنٔنهٕصٕل من  ْلا انٓدا، قًُا بدي  خ ل تحسيٍ انًعانجاث انحراريت ٔانًيكاَيكيت

ٔآنيددددداث   سددددد و احنٕيُيدددددٕونٕضدددددع  اندددددت فُيدددددت  دددددٕل  ًهيدددددت سدددددح   فدددددن انًر هدددددت احٔنددددد ، تدددددى مجدددددرات يراجعدددددت  ببيدددددت  دددددايهت

ددددددا بتددددددالير انتبهددددددٕر انتدددددداو  هدددددد  ان ددددددٕا  انُٓاميددددددت   انحراريددددددت ٔانًيكاَيكيددددددت انتشددددددِٕ ٔانًعانجدددددداث ددددددا خاصث ٔقددددددد  ٔنيُددددددا اْتًايث

ندراسددددددددت تددددددددالير انًعانجدددددددداث انحراريددددددددت  AA6005اث تجريبيددددددددت  هدددددددد  سددددددددبام  احنٕيُيددددددددٕو, تددددددددى مجددددددددرات اختبددددددددار.نهًددددددددابة

  ٔانًيكاَيكيت  ه  ان ٕا  انًيكاَيكيت ٔانكٓرباميت نلأس و

  بددددانتٕاع  يددددع تندددد ، تددددى ت ددددٕير.   ظٓددددرث انُتددددامج انتجريبيددددت  ٌ  جددددى ٔ ددددكم انحبيبدددداث نددددّ تددددالير كبيددددر  هدددد  خددددٕا  انًددددابة

يقدددددت انعُاصدددددر انًحددددددٔبة نًحاكددددداة  ًهيدددددت انسدددددح  بٓددددددا تقهيدددددم  ددددددب ا ختبددددداراث انتجريبيدددددت  هددددد  سر ًَدددددٕتي رقًدددددن يعتًدددددد

ان عيدددددددت نتحسددددددديٍ انعًهيدددددددت تتددددددديو انًحاكددددددداة انعدبيدددددددت تحديدددددددد انعٕايدددددددم انً ته دددددددت انتدددددددن تددددددد لر  هددددددد  ان  دددددددام  انحراريدددددددت 

, ٔيسددددددافت  𝝰)عأيددددددت انسددددددح   انداخهيددددددت حباة انسددددددح ٔانًيكاَيكيددددددت ٔانكٓرباميددددددت نهكدددددداب ث، ينددددددم سددددددر ت انسددددددح  ٔانُٓدسددددددت 

يتددددديو ْددددددلا انًُدددددٕتي تحهدددددي ث رقًيثددددددا  ددددداي ث نعًهيددددددت انسدددددح ، يدددددع انتركيدددددد  بشدددددكم خدددددا   هدددددد  تدددددالير تسهسددددددم ) 𝝦 الإ تكددددداو

  AA6005  س و احنٕيُيٕو سبام   اث  ه   ي  ا َ جار انًرك   فنيرًرتان

ٕا  انًيكاَيكيددددددددت، ان ددددددددٕا  انكٓرباميددددددددت، انًُلجددددددددت سددددددددح  احسدددددددد و، احنٕيُيددددددددٕو، انتبهددددددددٕر ، ان دددددددد : الكلماااااااااث الم تا ياااااااات

  انعُاصر انًحدٔبة، انتحسيٍانًحاكاث انرقًيت ,انعدبيت، 


