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Introduction générale

Le réseau de distribution du I'eau potable en Algérie s’agradglulierement. Actuellement,
la plus part des communes sont desservies par un réseau e Eteint environ 170000 km. Les
premiers réseaux de distribution étaient essentiellementtoésstie tubes en acier et en fonte, mais
depuis l'introduction du polyéthyléne pour la fabrication des caaliss de I'eau potable a la fin des
années 80, son utilisation ne cesse de s’accroitre. Le choix du payétitilE) pour la fabrication
des tubes de distribution de I'eau potable découle de nombreuwagesnttechnico-économiques
procurés par ce matériau. Le PE est un matériau légqui ¢acilite les opérations de manutention et
de mise en oeuvre sur le terrain. Il possede une bonne résistancari@sion, quelles que soient les
conditions au sol, ce qui permet d’'éviter les surcodts d{espalication d’une protection passive ou
active. De plus, les systémes en PE supportent les éffiet:iouvements du sol dds aux instabilités et
aux grandes variations de température. Du fait de leur bonigtané® a la fissuration, les
canalisations en PE présentent un degré de fiabilité élegedds conditions d’utilisations normales.
Dans ces conditions leur durée de vie est estimée a@l&8 ans sur la base de courbes de régression
construites a partir d’'essais accélérés en pression hydraulique.

La déformation plastique des thermoplastiques semi cristallioegtemps constitué un sujet
d’'actualité pour la communauté scientifique. Un comportement quaisetérise par une grande
diversité apparente dont les mémes conditions expérimentalpsubretrouver un grand nombre de
types de comportementa savoir la viscoélasticité, hypeoi@stiélastoplasticité.....etc. La
complexité microstructurale des polyméres amorphes et sestalins pose de sérieux problemes [1-
2]. En effet, bien que le cisaillement plastique a volume constahttoujours considéré dans la
littérature comme le processus majeur qui contrdle la ptéstide nombreux travaux expérimentaux
montrent que I'endommagement lors de la déformation plastique jouéleiimportant [1] : i)
blanchiment des éprouvettes aprés la limite élastique, ii) igmr de craquelures, iii) phénoménes
de cavitation. Une des caractéristiques les plus remarquablésedesplastiques semi cristallins est
leur faculté a subir une grande déformation plastique daaopture a température ambiante [2]. Ce
phénoméne provient en partie du fait que leur température deitnanvéiteuse (-125°C pour le PE)
est située bien en dessous de la température ambianteai@omént aux polymeéres vitreux pour
lequels la déformation est localisée dans les bandes de cisaillénes. La déformation plastique des
polyméres semi cristallins, intervient de facon macroscopéquen homogene, ce phénoméne de
déformation plastique appelé striction ou instabilité plastiqué Eégement étudié [3-4]. La premiere
description globale des mécanismes et des modificationsstriecturales accompagnant les grandes
déformations a été étudiée par Peterlin [5-6] qui observeskaga d’'une structure lamellaire a une
structure fibrillaire sous I'effet du chargement de traction.

De par leur diversité et leur large gamme d’applicatites polymeéres se sont imposés dans
notre environnement. Dans le cas d’applications techniquematésiaux peuvent étre exposés a des
environnements agressifs conduisant a une altération de leopsiéprs. La dégradation des
polymeres a une grande influence sur leur comportement mécanique .Pluaieurs emt été faits sur
l'influence de I'environnement sur la dégradation des matépalyxmeres. On distingue deux types
de processus qui sont fortement liés: physique et chimique. kadddéign des polyméres (amorphe et
semi-cristallins) peut étre induite par irradiation UV, terapée, attaques physico-chimiques (I'eau,
'oxygene, etc.) et effort mécanique. Parfois la pollution enmEmentale affecte la vie des
polyméres & cause des réactions chimiques possibles. Seloadtiotechimique, les additifs peuvent

modifier leur structure chimique et, par conséquent, réduire lauitéct



Actuellement, I'une des raisons principales est la crainteremessentie par les industriels envers les
matériaux semi-cristallins dont ils ne maitrisent pas twtate I'évolution du comportement dans le
temps. Le polymére est en effet amené a subir des conditioretiques extérieures qui peuvent
altérer la structure chimique des macromolécules ou desaad$ (vieillissement thermique ou
chimique), la composition du matériau (pénétration ou départ despetibecules), ou son état
physique (taux de cristallinité, fraction de volume libre, contraimirne,...), tous ces phénomenes
peuvent faire évoluer les propriétés mécaniques des polyméres au ctampsl(i7-9].

Différentes voies d’étude peuvent étre envisagées pour élalesrdois de comportement des
matériaux structuraux. On distingue classiquement : (i) les apgraciaéogiques, qui ont un caractere
fortement empirique et qui résultent souvent d’'un assemblage @ésutiéologiques de type ressort,
amortisseur et patin ; (ii) les modélisations physiques, attachda problématique des transitions
d’échelle et qui partent par exemple, pour les solides diristatlu niveau descriptif des dislocations
et de leurs systemes de glissement pour accéder, vianésodes d’homogénéisation, au
comportement du VER (Volume Elémentaire Représentatif) ; rdin,e (iii) les approches
phénoménologiques dont la justification physique repose principalementies considérations
thermodynamiques couplées avec I'expérience. Pour ce derpeedigpproche plusieurs écoles de
pensée thermodynamique existent, citons par exemple la méthod&alediaccompagnement ou
encore la thermodynamique rationnelle.

L'approche phénoménologique DNLR prend appui sur une voie thermodynamigueataie qui
puise ses fondements dans l'analyse de la réaction chimique dmomker et généralise ainsi la
relation de Gibbs aux situations hors équilibre. En effet, legaé@mations internes sont considérées
dans ce formalisme comme des réactions chimiques mal débmisgue leur stoechiométrie est a
priori inconnue. Conformément au vocabulaire utilisé par Meikt@, le concept thermodynamique
de relaxation contenu dans I'acronyme DNLR fait référence a ces <oréachimiques ».

Ce formalisme conduit & des lois constitutives incrémentplesnt été testées sur une large gamme
d’essais mécaniques. Pour I'heure, tant au niveau des tempdcde gu'au niveau des parametres
phénoménologiques ajustables, I'approche DNLR représente unesdaligrnative raisonnable par
exemple aux modeles standards généralisés [11-14].

L’enjeu de ce travail que nous présentons est d’améliorer la ceaneésdu comportement mécanique
du PEHD, d'étudier l'influence du vieillissement thermique ®gr daractéristiques intrinséques de
notre matériau et la modélisation thermodynamique basé sur I'apppidbR du comportement
mécanique en traction.

Le premier objectif de la theseest la caractérisation du comportement mécanique du PE100ta I'éta
vierge. Les relations microstructures-propriétés mécanicurds été analysées a partir de la
caractérisation mécanique, physique et microstructurale.

Le deuxiéme objectif de la thésest I'étude de I'influence du vieillissement thermique accélarée
comportement mécanique et microstructural de notre matériau. Cié pieessee par différents points :

. Une étude approfondie du déroulement du vieillissement thermique ;



. Une bonne connaissance de la matiere afin de connaitre son cévoduti cours du
vieillissement ;

. Une analyse mécanique et microstructurale afin de déterméreaines caractéristiques
intrinséques du matériau.

Le troisieme objectif de cette théseest la modélisation thermodynamique du comportement en
grandes déformations du Polyéthylene a Haute Densité (PEHD)pmige en compte des effets
d’endommagement ainsi que les effets du vieillissement tgemiPour cela nous avons développé
un modéle utilisant I'approche DNLR développée par Cunat [16-20], sasdéa Thermodynamique
des Processus Irréversibles (TPI) a I'échelle du Vollgmentaire Représentatif (VER). Cette
approche repose sur une généralisation de la relation de Gijbau[X&s ou I'équilibre local est
rompu. Elle se définit comme une extension des concepts initialémrematuits par De Donder [21] :

la dissipation locale peut étre considérée physiquement coenrgsultat de réorganisations internes
assimilables a des réactions chimiques mal définies (gtoe&nies inconnues) ; ces processus sont
alors caractérisés par leurs degrés d’avancement et I#umites L'idée est d’en réaliser une
description modale y compris en présence de non linéarités.

Notre travail de these est composé de quatre chapitres. mepdécrira la morphologie, les relations
microstructure/propriétés mécaniques, les effets de vieittieat thermique ainsi que les mécanismes
de déformation et le role de différentes phases. A la suitetiie présentation, nous passerons en
revue les principaux modeéles dédiés a I'étude mécanique de 'endommagement.

Les caractéristiques du polyéthyléne a haute densité &irdiéque les techniques expérimentales
mises en ceuvre feront I'objet du deuxiéme chapitre. Nousralgx le protocole et la méthode de

caractérisation des déformations, ainsi que I'ensemble dedtatésexpérimentaux obtenus

principalement sous sollicitation uniaxiale.

La présentation de la modélisation du comportement mécanique du PEH wieilli et vierge sera
présentée dans un troisieme chapitre. Nous commencerons par uré edgmsfondements
thermodynamiques constituant le cadre dans lequel nous formulong spédifique. Cette approche
a été utlisée avec succes ces dernieres années, notampognsimuler le comportement des
polyméres élasto-visco-plastique. Les travaux entrepris sessdaut focalisés sur la définition et sur
le rble de I'état relaxé et du spectre des temps de relex@dins la modélisation. Plusieurs écritures
ont été proposées, nous n'évoquerons que celle de Loukil, M’'RabetiayAconcernant la
modélisation du comportement mécanique des polyméres semiiogstabtamment le PEHD. Nous
tenterons d’intégrer les effets d’'endommagement ainslegueffets de vieillissement thermique dans
notre modele.

Une confrontation avec les résultats expérimentaux fera I'aljejuatrieme chapitre, ce qui nous
permettra d’évaluer la pertinence de notre modele, puis nousnéssnnotre travail par une
conclusion générale et des perspectives.



Chapitre |

Introduction au comportement des polymeéres solides

[.1 Introduction

Les polymeres, appelés communément "matieres plastiques"jnsiisgociables de notre
environnement et de notre vie pratique. IIs se sont imposés dans tous lesedateaios activités: des
objets les plus banals jusqu'a des applications techniquestepmds, en passant par leur utilisation
dans les produits d'hygiéne ou alimentaires. Le plus souvent sgadsetquelquefois naturels, ils
doivent cet essor a leurs larges gammes de caractéristiljugesmous ou élastiques, transparents ou
opaques, isolants et quelquefois conducteurs, plus ou moins résetantonditions agressives de
leur usage, toujours légers. C'est la nature particuliére de leursuheslén forme de chaine, ainsi que
la variété des modes d'assemblage qu'elles adoptent, qui est a l'origtie déversité.

[.2 Généralités

Malgré de grandes différences de nature et de structure leatmétaux (et alliages) et les
polyméres, on observe paradoxalement de grandes similitudes darss demnportements
macroscopigues. Ainsi, avec des ordres de grandeurs difféemntsrrhes d’'élasticité, de viscosité, de
déformation plastique, d’écrouissage, de rupture fragile, dereupluctile, s’appliquent a tous ces
matériaux. C’'est ce qui justifi@ priori 'approche globale de Imécanique des matériawa l'aide
des concepts de la Mécanique des Milieux Continus, de la thermoidyeaet de la rhéologie, elle
permet de construire des modéles ne dépendant pas dans leurs faadkra nature des matériaux.
Ainsi, il n’est pas rare que des méthodes d’analyses des péspmécaniques mises au point pour les
métaux soient appliquées aux polymeres.

Toutefois, si le comportement rhéologique des matériaux sembteermen jeu des
phénoménes macroscopiques équivalents, ils se distinguens gardieoménes élémentaires mis en
jeu ainsi que par leur ampleur. C'est le cas par exemple pdacdn dont ils développent ou pas une
striction (instabilité plastique observée en traction simple au deia dertaine déformation critique).

Expérimentalement, ce phénomene, qui se produit souvent au centreprdevisdte, se
manifeste par une concentration locale de la déformation plastiqueu® métal, cet amincissement
local s’accentue de plus en plus jusqu’a conduire a la ruptuféatantillon. Au contraire, pour
certains polymeéres, 'amincissement de la striction selisebt on observe alors une propagation des
épaules de la striction.
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Figure | - 1: Evolution de la contrainte nominale et de la contrainte vraie pouréégux et les

polymeres [12].

Cette différence se traduit schématiquement [13] par une tévoldifférente de la contrainte de
Cauchyo en fonction de la déformation logarithmiggelans un essai de traction simple a vitesse de

déformation vraies constante (Figure | -1). La principale difference entre ces dgoes de
matériaux réside donc dans cette reprise de I'écrouissagetéristique des polymeres (PE 100)
auxqguels nous limiterons cette étude.

Dans le cas du polyéthyléne a haute densité, la courbe contraiige- déformation vraie,
nous avons un régime quasi — élastique puis un plateau viscoplastique et enfinase ahart [14].

I.3 Comportement thermique

Les propriétés mécaniques des polymeéres dépendent fortementtetapkrature. A basse
température, la plupart des polyméres présentent un étatiwit ils sont rigides. Lorsque la
température augmente, ils passent par un état de transition :upeuplage de températures
spécifiques du polymére, les chaines macromoléculairegrgligs unes par rapport aux autres et le
polymere se ramollit. Cette plage de températures est agpaipérature de transition vitreuse, notée
To A une température plus élevée, le polymére passe par un pledeatchoutique : son
comportement est viscoélastique. A cet état, les forces deden Waals et la réticulation entre
chaines servent de force de rappel lorsque I'on déforme ErimuatEnfin, lorsque l'on éleve la
température de polyméres peu réticulés, on peut assister phase d'écoulement visqueux,
correspondant au désenchevétrement des chaines. Ce dernier comogtmitilisé pour mettre en

forme les matiéres plastiques.



Les polyméres étant utilisés la plupart du temps a températmibéante, on dit qu'ils sont
élastomeres si leur température de transition vitreuseinf&ieure a la température ambiante
(comportement caoutchoutique) [15] ; ils sont plastomeéres (compartengide) dans l'autre cas.
La nature du polymere, sa masse moléculaire moyenne, son degrdymérisation, sa structure

influent énormément sur la largeur de ces différents domainsur leur seuil d'apparition en fonction

du temps ou de la température.

3 . Polymére
thermodurcissable

— Polymére -
thermaoplastique

Module d’ Young E (MPa)
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Figure 1.2: Variation du module d’Young d’'un polymeére en fonction de la température [16]

1.3.1 Température de transition vitreuse

Pour la plupart des polymeres il existe une température qujumaine frontiere entre deux
états fondamentaux: état vitreux et caoutchoutique.

Ce phénomene de frontiere a été observé pour la premiére fodesielastomeres (caoutchouc

naturel). Trés rapidement il a été aussi constaté snsdimble des polyméres thermoplastiques. La
transition est d’autant plus apparente que le matériau esphe) car dans un polymere partiellement

cristallin seule la partie amorphe est concernée pardagohene. A titre d’exemple, ceci peut étre

illustré par les variations du volume spécifique en fonction de la tatopérfigure 1.3).
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Figure 1.3 : Variation du volume spécifique en fonction de la température popotieaeres

Amorphes, partiellement cristallin et cristallin

Pour un polymére totalement amorphe on voit qu'il y a un changement @elbpemtnet. Par
convention, la température de transition vitreuse correspofidtérsection des deux pentes. En
revanche, lorsque le polymere est totalement cristallin, aemarque aucune variation dans la pente

de la courbe jusqu’au moment de la fusion. Il n’y a donc pas, deour ce type de polymere.

Etat vitreux: A I'état vitreux (basse température) les mouvements maliéesl accessibles au
polymére ne peuvent pas amorcer le coopératif le long du squiddette chaine. Les déformations
accessibles sont donc faibles etle module de Young est éleg&griaation élastique est contrblée
par le terme enthalpique de son énergie interne, comme pouétaaxmPour vitreux qu'il soit, le
polymere n’est pas figé. Il existe toujours des fluctuatiengporelles et spatiales de conformation. A
de fortes contraintes le processus de déformation plagtieunent étre activé a température dite
température de transition ductile/ fragile, inférieurdaatempérature de transition vitreuse. Le
comportement apparent du polymére lorsqu’il est vitreux est vesstagle, viscoplastique, avec une
ductilité macroscopique plus ou moins développée en fonction de la tempétatara vitesse.

Zone de transition: La zone de transition, associée a la relaxation vitreuse, ou visoeélastique
marque le moment ou des changements de confirmation globedtadlire des mouvements
coopératifs le long de squelette de la chafle®iennent possible. Le module de Young décroit donc
rapidement et le comportement est tres évolutif.



Zone caoutchoutique :sur la zone caoutchoutique la température est suffisantegpeula chaine
balais spontanément toutes ses conformations possibles en psttesi court devant le temps
représentatif de la sollicitation. Par contre, la températste trep faible pour autoriser le
désenchevétrement des chaines a grande édWelteoscopiquement, les chaines apparaissent donc
souples mais I'écoulement est interdit. Le matériau deviemgregssivement hyper -élastique, en fait,
visco hyper élastique, s'il n'est pas réticulé. Les proceptasiques cedent le pas a l'élasticité
entropique aux grandes déformations. Le plateau caoutchoutique d’'ucrgatiin est plus haut et
plus long que celui d’'un amorphe. Ces deux points expliquent qu’un setailicrisel le PP ou le PE,
peut étre utilisé au dessous de sa transition vitreuse, tandisaguiuphe, tel le PS, sera limité a son
plateau vitreux. Pour utiliser un amorphe au-dela de sa tmansitireuse il faut le réticuler. Un
polymere semi cristallin reste donc visco plastique, avec urisdement structurel et/ou
endommagement, sur son plateau caoutchoutique.

Zone fluide : la zone fluide apparait quand le désenchevétrement devient probablehaines
apparaissent statistiquement indépendantes les unes des batrgdlicitation pourra donc tres
facilement les déplacer les unes par apport aux autres. Lpodement devient majoritairement
visqueux, mais reste viscoplastique.

[.3.2 La cristallisation et la fusion

Tout comme dans d’autres solides cristallingu$aon est une transition de premiére ordre qui
a lieu a une température relativement bien définie. Pare;datristallisation dépend de la cinétique
d’arrangement des chaines moléculaires.

La structure cristalline correspond a I'état thermodynamiquelag@his stable. Néanmoins, la
cristallisation nécessite l'alignement ordonné des chaines, conditiciie a remplir si la chaine
polymére possede des groupes latéraux encombrants et dispaséside aléatoire (polystyrene,
poly (méthylméthacrylate), copolyméres statistiques). Méme poar pidymeéres parfaitement
linéaires comme le PEHD, l'orientation compléte de touteshiaes ne peut avoir lieu et les régions
cristallines (les cristallites) sont séparées les dessautres par des zones amorphes. L'importance et
la taille des cristallites dépendent de l'histoire thermapiééchantillon. Le taux de cristallinité sera
faible pour un polymére semi-cristallin qui a été trempéepent. En réchauffant en dessus ¢dar
mobilité segmentale permet un réarrangement des chainesinamtrane augmentation de la
cristallinité. Toutefois, a une température proche gd'dgitation thermique est suffisante pour casser
les interactions intermoléculaires et faire fondre lestadlites. La vitesse de cristallisation devra donc
passer par un maximum entrgel Tg.

[.3.3 Phénomeéne de relaxation /mouvement moléculaires

Quand la déformation est appliquée a un polymére a I'état fosmhi,segments moléculaires
s’orientent dans la direction de la déformation .Les moléculerdent leur forme initiale de pelote,
connue pour étre la forme la plus stable d'un point de vue emqrpDans un premier temps, le
polymére, réagira alors comme un solide élastique, capable de stocker wdgel’énde I'utiliser pour
retrouver sa forme initiale. Ensuite, les molécules vont p@eu se réorganiser dans I'espace, en
bougeant les unes par apport aux autres et se libérant desntemtcaéées lors de la déformation.
Ainsi, malgré que la déformation reste appliquée ; ellesouetront peu a peu leur forme stable de
pelote et, comme les liquides Newtoniens ; ne seront plus capibletrouver leur état initial. C'est
ce mécanisme qui s'appelle relaxation polymere. Les difiésettapes de la relaxation d’'un polymere
sont représentées par la figure 1.4



A Région vitreuse

x
10 = \ Transition vitreuse

r'd

Platean caonutchoutinne

/

Faible v

masse  4"— Grande gh

molaire ght masse ecular
molaire &

§ I

3

J

| L]
-10 -8 -0 -4 -2 () P2
Log temps (seconde)

Figure 1.4 : Module de Young en fonction du temps [16]
1.4 Propriétés mécaniques

Les propriétés mécaniques décrivent leur comportement vidawvisollicitations mécaniques
telles que pressions, étirements, torsions, frottements, cheffetstde la pesanteur. Autrement dit,
est-ce que la structure et la forme du polymere sont stdbles le temps, méme s'il est un peu
bousculé? Certains polymeres seront appréciés pour leur bonitiggsdahensionnelle (par exemple
les polyesters aromatiques). D'autres, les élastomérest secherchés pour leur élasticité qui leur
confére une excellente capacité d'absorption des chocs.

1.4.1 La viscoélasticité

La viscoélasticité est la caractéristique principale degnpaks, faisant I'hypothése que la
viscoélasticité est linéaire, c’'est a dire que le congpoent de solide élastique et du liquide visqueux
linéaire coexistent simultanément, cela signifier que latiosl entre contrainte et déformation reste
toujours la méme quelle que soit I'évolution du matériau au couta déformation. Une maniéere
schématique on peut résumer le comportement viscoélastiquecant tisa courbe de déformation en
fonction du temps du solide élastique, du liquide visqueux et du coushdstique lorsqu’ils sont

soumis a une charge constante.

1.4.2 La limite élastique

Certains polymeres ne présentent pas de limite élastigdenéei C'est le cas des polyméres

fragiles pour lesquels I'échantillon rompt au cours du stade Véstimgue, ou bien des élastoméres,



caractérisés par leur comportement hyperélastique. Lorsqu'uites dilastique se produit, en général

pour une déformation de l'ordre de quelques pour cent, elle se manifeste :

» Soit sous la forme d'un maximum local de la courbe représdt@aviution de la contrainte
vraie en fonction de la déformation vraie ;

» Soit sous la forme d'un brusque changement de sa pente.

a)Rupture fragile

b} Crochet

¢} Genon

Contrainte vraie

d)E lastormére

Deformation vraie

Figure 1.5: Comportements typiques des polymeres [17].

Le premier cas est appelé « crochet » (caractéristiquertins polymeres amorphes), le second «
genou » (polymeéres semi-cristallins en général ainsi que quelques pesyanéorphes).

L’amplitude du crochet est extrémement sensible a I'histbeamtomécanique du matériau. En effet,
il peut étre entierement supprimé par un cyclage plastique duiawgttout en étant susceptible d’étre
restauré aprés un recuit a une température proche degérsure de transition vitreuse Tg. Il est en
outre trés sensible a la vitesse de sollicitation, pouvast disparaitre dans le cas d’essais tres lents
[17]. Cet adoucissement au seuil d’écoulement plastique netpewatliéa un effet d’orientation et les
causes de son apparition doivent étre cherchées au niveawndifisations structurales plus fines. Ce
maximum de contrainte est souvent choisi, par convention, comme seuistiigtpleDans le cas d’'un
genou, on choisit la limite élastique au point ou la courbe $&darla droite élastique initiale d’un

pourcentage spécifie. Dans les deux cas, nous noteFgn&a valeur de la limite élastique. De

nombreux auteurs se sont intéressés a la limite élastiquaobyeseres, tant en ce qui concerne ses
aspects phénoménologiques (critéres de plasticité) que son interpréiatmstrocturale.

En tout état de cause, une certaine ambiguité subsiste au devda limite élastique, la part de la
déformation viscoélastique a recouvrance lente étant dificiléterminer. La seule certitude est que,
une fois passé le seuil que nous venons de définir, la déformasienmajoritairement irréversible a
I'échelle du temps de I'essai.



1.4.3 Plasticité des polymeres

La déformation plastique, ou plus précisément la ductilité apfgrest accessible par
I'amorgage local dans 'amorphe, des micro domaines déformésutprisent, suivant les matériaux,

des processus élémentaires de types craquelure, bande derasailbel plus complexe de type de
cavitation.

La phase cristalline se comporte comme tout cristal a térelifce que certain systéme de

glissement sont interdits par la présence de la mol§oukest plus ou moins paralléle a un axe de la
maille.

Cette plasticité des processus donne a la « plasticité » desgoetydes caractéristiques que
nous résumerons ici:

1. Forte sensibilité a la température et a la vitesseofieitmation ; c'est-a-dire que le seuil est
d’'autant plus élevé que la vitesse est grande ou la température est bass

2. L'existence de transition « ductile/fragile », car tous lesgssues de plasticité locaux ne
conduisent pas & une méme ductilité apparente ces transitions sebbes visi

* Soit en température ;

* Soit en vitesse ;

» Soit avec le mode de chargement, tous les processus n’'étaampasés par les
mémes termes de tenseur des contraintes ; ainsi le polpeétrapparaitre fragile en
traction et ductile en compression ou cisaillement. Notons que ugechent triaxial
peut fragiliser les polymeéres.

3. La dépendance des surfaces de charge avec le terme derptsslostatique ou, d’autre
terme, la dépendance du seuil de plasticité envers le mode liddasioh (plus élevé en
compression qu’en traction par exemple)

4. L'existence de variation de volume en cours de déformationiqulastce qui a une

répercussion forte sur la modélisation du comportement des polymeéres.

Durant sa phase de déformation plastique, le polymere, peut &regke d'un durcissement
structural, associé a l'orientation moléculaire et a ldutexdu cristal (quand il existe) voir a la
cristallisation induite par la déformation. Il peut étre ausdelgesde processus d’endommagement

|.5 Etat de I'art sur le comportement mécanique des polymeres semiistallins

[.5.1 Introduction

Le polyéthyléene a haute densité, PEHD, est un polymére séstaller, a fait I'objet de
nombreux travaux et est souvent considéré comme un matériau rpodel&tude du comportement
mécanique vu sa structure amorphe et cristalline au méme.temméveloppement d'une loi de
comportement efficace passe par la compréhension et la maddélisdes phénoménes
microstructuraux. La maitrise du comportement mécanique de nottériana nécessite la



connaissance du réle qui joue la microstructure ainsi que deegsus de I'endommagement
apparaissant aux grandes déformations.

1.5.2 Microstructure et morphologie des polyméres semi-cristallins

La cristallinit¢ de ce type de polymeéres résulte d'empilesnedguliers de chaines
macromoléculaires. Leurs extrémités étant différentes da despolymere, ces macromolécules ne
peuvent étre entierement régulieres, en conséquence, il y #&stenea de phases amorphe et
cristalline, [19]. Cette microstructure a d'abord été itléGx I'aide d’'un modéle dit de « micelles a
franges » [20-22], dans lequel les zones cristallines sont raprésepar des séquences ordonnées ou
les chaines sont alignées (figure 1.6.a). La taille des zoistallines, ou celle des micelles, y est
estimée a 5-50 nm. Compte tenu de leur longueur, les macromslgmieent faire partie de
plusieurs cristallites, orientés aléatoirement, et traversezahes moins ordonnées.

On peut distinguer deux configurations extrémes de repliements datednes
macromoléculaires : le repliement serré (figure 1.6.b) etpleereent désordonné (figure 1.6.c). Dans
ce dernier cas, une méme chaine peut donc participer dsla fa phase amorphe et a la phase
cristalline, contrairement au premier mode de repliement och#ne participe seulement a la
formation de la cristallite [22-24].

(b) (o)

mﬂ nﬂ

Fig. 1.6 : arrangement des chaines a) micelles frangées, b et ¢) repliesnenessifs serrés et
désordonnés

D’aprés J.M Haudin et P.B. Bowden [25-29], selon I'échelle d’olagierv on peut d’écrire
trois niveaux :

Le premier niveau de I'observation varie entre 0,1 & 1,0 nm, onaternes interactions entre
les segments de chaines voisins contrélant le comportement deskghorphe. A l'intérieur d’'une
cristallite, des défauts provoquent des augmentations localestdecdis inter-chaines et favorisent le
glissement des chaines les unes par rapport aux autres (figure 1.7.a).

Dans la couche de phase amorphe, on retrouve des brins de chainasisgiales parties de
chaines appartenant a deux cristaux voisins. Ces chainedigébegiéterminent la continuité du
matériau, régissant ainsi son niveau de résistance mécanigleridéntation du cristal, cela engendre
une certaine anisotropie. Les déformations intervenant pecodgidément a I'orientation de la
lamelle cristalline, se produiront plus difficilement que ddmssens paralléle. Ce mécanisme
correspond au deuxieme niveau (figure 1.8.b et c).

Le troisieme niveau d’observation, correspond a la croissancaigtal, conduisant a la
formation de sphérolites (figure 1.8.d). Les lamelles crigtdlidans un sphérolite sont reliées par la



phase amorphe. Ces sphérs peuvent crcre jusqu’a se rencontrer eormer une structur
polygonale. La taille de ces sérolites dépend du type de polymére et du:essus thermique, e
peut varier du micrométre au limétre.

Fig.1.7 : Réorganisation structurale ; passage d’une morphologie lamellaire a fibrillaire

Fig.l.8 : Représentation mti-échelle de la morphologie microstructurales polymeres sei
cristallins: a) chaines maomoléculaires, b et ¢) couches de phases ane et cristalline, d

sphérolites

La morphologie criglline dépend des procédés de mise en formepolyméres (moulag
injection, extrusion), notammt en présence de gradients thermiques csque la sollicitatiol
meécanique est exercée avan pendant la cristallisation. Les morphologiaivantes pelent étre
observées :

1. des sphérolites aplatis1 forme d’ellipsoid:
2. des sphérolites sphéries



3. des disques en forme de gerbes
4. des cylindrites

La taille des sphérolites et I'organisation des lametiestallines varient en fonction de
I'histoire thermique et des agents de nucléation [29]. Au couns pfocédé de mise en forme, les
conditions de refroidissement local peuvent conduire a des morpholagiast dans I'épaisseur du
produit. Dans les zones de refroidissement rapide, on obtient phedhicrostructure a sphérolites de
tres petites tailles, voire non sphérolitique, et un faible tkeugristallinité. De la méme maniere, une
trempe depuis I'état fondu diminue le taux de cristallinité [28].r&anche pour un refroidissement
lent, la microstructure comprend des sphérolites plus grosntBpmportant des vides, le taux de
cristallinité sera alors plus élevé [28-29].

1.5.3 Endommagement des polyméres semi-cristallins

Les mécanismes de déformation des polyméres semi-cristallinstsmteément liés a la présence
des deux phases, amorphe et cristalline. A température ambéptegase amorphe des polymeres
semi-cristallins peut étre a I'état vitreux, comme le @asir les polyamides (Nylon) et les
polyéthylénes téréphtalates, ou a I'état caoutchoutique, commelep®EHD et le polypropyléne.
Notons que la phase amorphe contenue dans le milieu semi-crispalit présenter des
caractéristiques quelque peu différentes du polymére amorgésfroorrespondant, en particulier a la
température de transition vitreuse. Dans ce type de matétmphase amorphe est dispersée et
allongée entre les phases cristallines. Elle permettaiglissement actif a longue distance dans le
cristal, la phase cristalline se déformant par glissemestakkographique. Des travaux récents
suggerent plutét un mécanisme de « détricotage » de la phatlime provoqué par la phase
amorphe, [30].

Une connaissance précise des mécanismes de déformation et d’endommagenécessaire
a l'analyse du comportement et des propriétés mécaniques tuiamaLes mécanismes de la
déformation plastique dans les polymeres semi-cristallinsdgmmits par la phase amorphe, cristalline
et les sphérolites.

a- La phase cristalline

La région cristalline de polymeres semi-cristallins eatactérisée par leurs grandes
résistances. Lors de la déformation plastiqgue ces derniénésntervenir ultérieurement. Un cristal
polymére peut se déformer (comme un cristal métallique) isantaintervenir des mécanismes
cristallographiques tels que le glissement, le maclage trariaformation martensitique [25, 31-32].
Pour de fortes déformation, on observe un comportement bien catmpgtérides polymeres : les
cristaux lamellaires se fragmentent en petits blocs ciistalteliés a la phase amorphe par des
macromolécules étirées. Cette nouvelle structure fiellaia plus de relation d’orientation avec la
structure d’origine [33-34] ; elle confere au matériau un dseoent de type hyperélastique (figure
1.7).

La transformation martensitique du polyéthyléne, corresporld &ansformation de la
structure orthorhombique a la structure monoclinique, se produésda limite d’élasticité, et
coincidant avec la formation de microvides [35-36]. Le glissemaguat, est le mécanisme



microscopique de la déformation plastique le plus fréquent poBEKD se produit naturellement
lorsque la cission dans le plan de glissement atteint unervaléque régie par les liaisons de Van
der Waals entre les chaines moléculaires [37]. De plus, cdemtales types de liaisons entre atomes
(covalentes le long de la chaine et de Van der Waals lestahaines macromolécules), qui limitent
les possibilités de glissement, on peut considérer que sstlpatentiellement actifs les systemes de
glissement dont le plan contient I'axe de la chaine [25, 38-39].i€imglie alors deux types de
glissement : un glissement dans la direction des chaiiesitet perpendiculaire aux chaines (figure
1.9).

Fig.1.9 : Glissement parallele et perpendiculaire aux chaines macromolésulai

b- La phase amorphe

Son réle mécanique se réduit donc a la transmission des ctedrdinne cristallite a I'autre
par l'intermédiaire de molécules liantes. Ces chaines ltens, comme les points de réticulation
physique, conférent a I'état amorphe une certaine résistance. Enlesitmacromolécules constituant
la phase amorphe liée sont a I'origine de la création d’'une forcéode vers I'état non déformé.

Plusieurs auteurs [31, 27, 39-41], ont utilisé un modele simple de coimpa@sideux phases,
qui s’applique bien aux polyméres semi-cristallins. Ce modéteemgeu les deux mécanismes de
déformation que sont :

* le glissement simple : résultant du glissement des cristangllaires parallélement les uns
aux autres sous l'effet des contraintes appliquées, la phase amorgpbcessaillée.

» La séparation interlamellaire : résultant des contraimtestraction ou de compression
perpendiculaires a la plus grande surface des lamelles, daas les chaines amorphes sont

étirées.
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Fig.1.10 : Micromécanismes de déformation de la phase amorphe dans un polymére sstatiin cr
[27].

Dans le cas des lamelles cristallines torsadées, lesrdécanismes peuvent coexister au sein d’'une
méme phase interlamellaire [27].

Pour le PEHD sollicité en petites déformations, le glissenmetlamellaire est le mécanisme
prédominant [37, 42-43]. La contrainte nécessaire a I'activatioced®écanisme de séparation est
assez €levée, a cause de la faible épaisseur de la eonohghe. En traction, ce phénoméne peut étre
I'origine de la création de cavités interlamellaires [41, 43-45].

C. Les sphérolites

Les zones amorphes et les lamelles cristallines s’y défdaren traction, en cisaillement, en
flexion ou en compression selon leur orientation dans le sphérolite partrappse de sollicitation.

En traction uniaxiale, deux niveaux de déformation et trois zggéegraphiques sont
habituellement considérés. Dans le premier stade de landdfon, les régions amorphes inter-
sphérolites sont sollicitées préférentiellement, favorisansi aune déformation homogéne et
réversible. Progressivement, la déformation devient non unifetite a la variation de I'orientation
des lamelles cristallines au tour de I'axe de sollicitatibrieela localisation de la déformation dans
certaines régions. Cette localisation conduit au processus de oavifa4i-36, 41, 45].

Selon [46], la déformation est initi€e au centre du sphérglitis se propage vers les zones
périphériques. Les lamelles étant perpendiculaires adatidin de traction, le mécanisme le plus actif
est la séparation interlamellaire qui en grandes déformapens provoquer une extension importante
des molécules de liaisons dans la phase amorphe conduisarformédion de cavités et a la
fragmentation des lamelles en petits blocs. Dans les zorgnéias, les lamelles sont soumises a la
fois a un glissement et a une séparation interlamellaégs cristallites tournent vers I'axe de traction
entrainant la fragmentation des cristaux. Le sphérolite perdgssigement sa forme sphérique



initiale pour prendre une forme ellipsoidale. Les zones pslpivesédent une plus grande résistance a
la déformation du fait de I'orientation des lamelles parallél@a I'axe de sollicitation, introduisant a
la fois la séparation et le cisaillement interlamelkitgapparition de la déformation est retardée par
rapport aux autres zones. Toutefois, lorsqu’elle a lieu, elle gmbdie la fragmentation des lamelles
cristallines a cause de la compression latérale due a la @éfanrdes zones diagonales.

En traction, une éprouvette de polymére semi-cristalltééerme par le développement et la
propagation d’une striction. Le modele de A. Peterlin [33] pedaetelier I'aspect microscopique a
I'aspect macroscopique. Dans la région ou la striction ne s’estngase propagée, le glissement et la
séparation des lamelles est possible. Au moment de la strilgionorphologie lamellaire devient
fibrillaire par fragmentation des cristaux. Aprés la swittiles petits blocs qui se sont formés
s’alignent le long de I'axe de I'éprouvette. Les molécules cenuent a subir un étirement de plus en
plus important.

1.5.4 Micromécanismes d’endommagement des polymeéres semi cristallins

L'étude de I'endommagement des polymeres semi-cristalists rendue complexe par
I'hétérogénéité de leur structure. L'endommagement joue unreddnhportant sur le comportement
mécanique et surtout sur les propriétés élastiques.

Selon G'sell [15], 'endommagement peut étre défini au sarge lcomme la création de
surfaces de décohésion au sein du matériau. Cette définition cowsieum mécanismes :
« crazing », cavitation, décohésion aux interfaces....Les « crazesespondent a des fissures,
craquelures et microvides.

Etant donné que I'endommagement est d0 a la formation d’'un certabirende microvides
dans le matériau, il s'accompagne d’une variation de volume.

BN

Les micromécanismes précédemment évoqués sont géneraledseatldi fragmentation, a
I'orientation des lamelles cristallines et au démélagectaies dans le sens de sollicitation [39]. Ce
phénomeéne survient lors du passage d’'une structure sphérolitique drfibrilla

Les processus de cavitation du polyéthylene dépendent fortemémtnephologie du PE
étudié [34]. Deux types de cavitation peuvent intervenir dangdbgneres semi-cristallins. Le
premier type correspond a des cavités formées au moment dadlisation, par exemple aux nceuds
entre les sphérolites. Le second type de cavitation peut se former adetasllicitation.

Généralement, lorsque le matériau est sollicité mécaniquedes cavités dont 'origine est
lie a I'existence de défauts de structure prennent naisdansda phase amorphe et constituent des
zones de concentration de contraintes, la présence ou non de dgfauisparamétre important le
mécanisme microscopique de cavitation.

Un signe de cavitation pour le PEHD se manifeste par amcbiment soudain de matériau
prés de la limite d'élasticité. La présence d'une cawdtéendre plus probable I'apparition d’'un autre
vide dans son voisinage. Les cristallites changent progressiveineentation (figure 1.12.1). Puis, si
I'on continue a déformer le polymére, les contraintes appdiglaugmentant, ces cavités vont croitre
et les lamelles cristallines se fragmenter en blocs de mktites tailles. Des microvides sont alors
généreés (figure 1.12.11), avec des dimensions infimes par rappeites des crazes. En fin, on observe



un alignement des blocs cristallins et la formation de fdwitlans la direction de sollicitation (figure
1.12.11I). La coalescence des cavités, s'y elle a lieu, est laf@&ig5, 41].

E

voids

Fig.l.11 : Micromécanismes de création de microcavités dans un polymeérergstatlin

Ces mécanismes correspondent probablement au cas du PEHD. Ils permettent de caractériser
I'évolution de ses propriétés microscopique au cour de la déformatiorcgorntra

Récemment, F.ADDIEGO a examing, au MEB, les processus datiavdu PEHD sous une traction
uniaxiale a température ambiante. La morphologie sphérolifidiéat non déformé est illustrée sur
la figure 1.12. Pour une faible déformation=0.05, des microvides apparaissent dans les régions
périphériques des sphérolites [34-35]. La visibilité de ces crnagseést de plus en plus nette, pour
des états de déformation plus sévéres. A partii=®7, on constate des phénoménes de rupture inter-
sphérolitiques qui suivent le contour des sphérolites [35], eequésentent un début de modification
de la morphologie. En effet, cette morphologie sphérolitique a presqueud& partir de;=0.93,
mises a part quelques régions polaires des sphérolites aquitrestore présentes. Enfin, I'analyse de
F.ADDIEGO met en évidence une structure microfibrillaire pour une défrumag ¢;,=1.3 contenant
des cavités orientées parallelement a la direction deéomma®es observations récentes de diffusions
incohérentes de la lumiére effectuées au laboratoire parNWARTE [48] montrent que la cavitation
débute dés les premiers stades de la déformation, puis el de facon anisotrope dés que le
durcissement hyperélastique devient notable.



Fig.l.12: Schéma de formation des craquelures dans le polyéthylene, et observatéfades
microstructuraux par MEB dans le PEHD [49-50].

I.5.5 Relation entre microstructure et propriétés mécaniques ptes polymeres semi

cristallin

La maitrise de la microstructure générée lors de la mise en ceemcktput son intérét si elle peut étre
reliée aux propriétés mécaniques du matériau.

On distingue généralement le comportement mécanique «nominal » du EINEEUr « vrai »,
intrinséque au matériau. Lors d'un essai mécanique uniaxial, oa garicomportement « vrai »
lorsque les déformations et les contraintes sont réactuatisdeaction de la longueur et de la section
de I'éprouvette a chaque instant.
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Fig. 1.13 : Courbes contrainte- déformation schématiques représentant le aempat mécanique
vrai (& gauche) et nominal (a droite) d’'un polymere semi-cristallin.

On notera qu'il n’ya pas de seuil d’écoulement marqué comme le'asts en déformations et en
contraintes nominales, ou I'adoucissement est d( a la loaatisddis déformations. La déformation
est dans un premier temps réversible (viscoélasticité) @es mécanismes de nature irréversibles
(plasticité) entrent en jeu. Aux derniers stades de la défam I'alignement des chaines dans la

direction de sollicitation va provoquer un « durcissement » du matériau.

I.5.5.1 Réponse mécanique en petites déformations
a- Viscoélasticité

La déformation élastique des polyméres semi cristallimeg®uvrable apres un certain temps, dit de
relaxation, plus ou moins long. On parle des phénoménes viscoélastigspecdirométrie mécanique
(Dynamic Mechanical Analysis) est une technique partiai@nt adaptée a I'étude des phénomeénes
viscoélastiques. Il s’agit d'observer la réponse du matériane sollicitation mécanique sinusoidale.
Cette réponse en déformation va étre déphasée d'un angdractéristiques des mouvements
dissipatifs internes du matériau qui sont a I'origine de saéfiasticité (figure 1.14).
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Fig. 1.14 : Réponse Viscoélastique d’un matériau a une excitation sinusoidale

On définit alors le module complexe du matériau E* ou G* [51] :

=2¢% =G +iG’ (1.1)

La partie réelleG est appelée module de stockage et la partie imagBajreui est reliée a la

dissipation viscoélastique, est appelée module de perte. La mmgehangle de perttano = g—

est aussi utilisée pour caractériser 'amortissement ghiatériau, mais pour I'étude des relaxations

mécaniques, il est préférable d'utilis& qui ne dépend pas d& et rend uniquement compte du
comportement visqueux. Les propriétés viscoélastiques du matépendent de la température et de
la fréquence du sollicitation. On observe gu'’il y a, avec unez dxs@ne précision, une équivalence
temps-température, c'est-a-dire que baisser la fréquence lidgtaton aura le méme effet
gu'augmenter la température. Dans le cas du PEHD, lors d'une andsumodule complexe en
fonction de la température, on observe plusieurs processusagatiat, caractérisées par des chutes
de module et des pics dissipatifs (figure 1.15). Juste avansianf on observe une relaxation, notée

aou a reliée aux mouvements des défauts dans les cristallitestax de cristallinite, la
concentration des défauts, ainsi que I'épaisseur des lameadtdlioes vont influer sur la relaxation.
Il a par exemple été montré sur le polyéthylene que la posite pic de relaxation dépend de

I'épaisseur des cristallites [52) basse température, il peut y avoir d’autres processuslabeation
plus ou moins marqués attribués aux relaxations principales et secondairelsade larporphe.
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Fig. 1.15 : Module complexe de plusieurs PE en fonction de la température, raesittz et 3°C/min
[53]

b- Relation entre microstructure et module d’élasticité

Au dessus de la température de transition vitreuse, le modldeptiase amorphe caoutchoutique est
100 a 10 000 fois plus faible que celui d'un cristal [51]. C'est qgoitipalement la phase amorphe,
considérée comme continue, qui va contribuer a la déformatiométaste module macroscopique
du matériau sera donc directement relié a la quantité meake amorphe, donc au taux de cristallinité
du polymere. C'est ce qui est observé expérimentalement (fige Un polymere semi cristallin
peut étre vu comme un nano-composite constitué d’'une matrice,da ahmrphe, et de renforts, les
cristallites. Une modeélisation donc de module peut étre envisagde, lzase d’'une loi des mélanges.
On note qu’a taux de cristallinité constant, deux polymeres idestid@es leur nature chimique ne
donneront pas forcément le méme module. C’est la morphologie orestglii peut influer sur le

module par :

- un effet direct de la contiguité de la phase cristalline
- et un effet induit sur la phase amorphe, dont le module dépend de ité dessnceuds
physiques (enchevétrements et points d’encrage dans ledlim®taonc de I'état de

confinement, et finalement de la morphologie cristalline [54].
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Fig. 1.16 : dépendance de module de Young E avec le taux de cristallinité volumieula masse

volumique 0 pour le polyéthylengb4].

Au niveau de la modélisation, cela se traduit par I'existeiwmee borne supérieure correspondant au
couplage parallele des modules et d’'une borne inférieure pon@snt au couplage série des
modules. Un couplage mixte dit de Takanayagi tentera de s’appraoBete la réalité en prenant en
compte un effet de la structure [51, 54-55]. Récemment, des modétesnégcaniques plus élaborés
ont été proposeés, notamment par Ward [56] et Seguela [57]. fesilths de cette modélisation
proviennent de I'hétérogénéité et de la nature multi échddels morphologie, de I'évaluation des
modules du cristal et surtout de la phase amorphe, qui varie avec son étdirasment [55].

1.5.5.2 Réponse mécanique en grandes déformations

La plupart des polyméres présente de multiples propriétéanimées: fragiles a basses
température, ils deviennent plastiques, puis viscoélastigue, oueenaoutchoutique, et enfin
visqueux au fur et a mesure que la température imposée augrheese.bien connu que les
relaxations caractéristiques d'un matériau traduisent l'aciivade mécanismes moléculaires
différents suivant la température. Pour les métaux et lesmogues, ces relaxations varient en
fonction de la température. Au voisinage de la température amlalhes restent négligeables a cause
de leur haut point de fusion.

Avec les polyméres, la situation est différente : ente®°C et +200°C, de tels matériaux
peuvent passer par tous les états cités ci-dessous [58]. Leprgf@s mécaniques dépondent donc
fortement de la position relative de la température d’essai partappaempératures caracteéristiques
de fusion, de transition vitreuse et de transition secondageli3s, la déformation des polymeres



semi-cristallins s’accompagne d’'une modification microstrutduce qui engendre une variation des
propriétés mécaniques au cours de la déformation.

Pour le PEHD, a température ambiante, la phase amorphe présertemportement
caoutchoutique, tandis que le glissement des lamelles d&éfear le processus de nucléation et de
propagation des dislocations est thermiquement activé [59-60]. Epacant le PEHD a d’autres
polyméres semi-cristallins (Figure 1.17), celui-ci est I'un des polgmgui présente la plus importante
ductilité a température ambiante. Son taux de cristallinitéuestiés plus élevés. Sa limite d’élasticité
ainsi que son module de YOUNG ont des valeurs parmi les plussfaibléous les polyméres semi-
cristallins.
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Fig.l.17: Comparaison des propriétés mécaniques du PE par rapport a une sélection degmlyme

semi-cristallins.

Il est possible de mettre en évidence différents domainesndgortement en soumettant le matériau a
une sollicitation de traction uniaxiale (figure 1.18). Ces domaswd caractérisés par la perte de
linéarité du comportement et par la recouvrance, c'est-aadicapacité du matériau a retrouver son
état initial.
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La perte de linéarité se traduit par une contrainte seuitlest déformations de type
viscoélastique ou anélastique. Ce seuil, assez faible pour latpligsapolymeres, définit une zone
élastique linéaire initiale relativement limitée, de diee de 1% en déformation. Dans le domaine
viscoélastique, associé a une déformation de l'ordre de 5%gctavrance de la déformation a
contrainte nulle est totale. Au-dela de ce niveau de défaméi matériau n'est plus entierement
recouvrable. Une composante irréversible apparait, que I'on palifiegude plastique ou plus
exactement de viscoplastique [38], [22].

Ce comportment spécifigue des polyméres est particulieredi@ntau fait que les
macromolécules ne réagissent pas toujours instantanémentpéciion d’'une sollicitation. Les
différentes chaines moléculaires constitutives tentent parti€ les contraintes imposées en se
réarrangent physiquement jusqu'a adopter une configuration d’équilibre. eCtousles polymeres,
le comportement du PEHD est trés sensible aux conditions d&tgdas particulierement a la vitesse
de déformation et a la température. Plusieurs études oiiadits®®es pour caractériser cette sensibilité,
parfois en effectuant des sauts de vitesse sur une méoweépe. Les courbes précédentes montrent
gue lorsque la vitesse de déformation diminue, ou lorsque la temmeérmugmente, la limite
d’élasticité diminue. Le phénoméne de durcissement plastique didgjaement d’intensité [50, 61-
63].

L’influence des parametres moléculaires tels que la nmastare, la cristallinité, I'architecture des
chaines, etc.....sur le comportement mécanique macroscopique du PEtdDnige en évidence par
plusieurs auteurs. Ainsi, pour déterminer I'effet de la longdegrchaines macromoléculaires sur la
réponse en contrainte vraie, S.HILLMANSAN et All [59]. ont exaé quatre types de PEHD avec
différentes masses moléculaires. Lorsque cette masseeatggnia contrainte seuil diminue. La
cristallinité & une influence sur le seuil de plastidia. effet, plus le matériau est cristallin, plus la
limite d'élasticité est élevée, ce qui est cohérent deefait que I'augmentation de la masse
moléculaire conduit a une diminution de la cristallinité. A l'irsee en grandes déformations, le
durcissement augmente avec la masse moléculaire.



1.5.6 L’effet de la triaxialité sur le comportement du PEHD

La figure 1.19 montre I'influence du rayon de courbure sur le corapemt du PEHD durant I'essai
de traction uniaxial. En effet, la limite élastique augmente avedil&tién du rayon de courbure (fig.
1.20). Il passe de 36.36MPa pour un rayon de 2mm a 25.04 MPa pour un rayon de &limite lde
déformation vraie correspondante diminue de 0.12 a 0.053. Cette teretambee au fait que la
contrainte de triaxialité augmente avec la réduction du rayon de courbure.

True stress[Mpa]

True trslﬂwaae dra’li

Fig. 1.19 : influence du rayon de courbure sur le comportement Mécanique &artrde PE 100[65]

L’effet de la triaxialité a été vérifie. En effet I'essde traction a montré que le module de Young
augmente avec la diminution du rayon de courbure. Généralement, ldezdnecissement plastique

du matériau durant ces essais se produit quand le rayon de courbure est faible.
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Fig.1.20 : Influence de la triaxialité sur la limite élastique [65].



1.5.7 Apparition des instabilités plastiques

Le domaine des procédés de mise en ceuvre industriels des payaniastat solide est tres
affecté par le phénoméne d’instabilité plastique liée a deegsus de localisation de la déformation,
puisque celui-ci contréle I'aspect et les performances du prbidai. Il est donc indispensable de
bien comprendre les mécanismes a I'origine de I'instabilité plastiqu

Dans la suite de ce texte, nous nous intéresserons en particuli@itiation et a la
propagation de la striction, sur lesquelles de nombreux auteursagatillé, tant du point de vue
meécanique que géomeétrique [67-68]. Concernant le polyéthyléne, desraiees ont porté en
particulier sur la corrélation entre la cinétique de locatinade la déformation, la microstructure, ceci
jusqu’aux grandes déformations.

Pour les faibles déformations, 'augmentation de la forcecsfapagne d’'une déformation
homogene, élastique et viscoélastique. L’apparition de la strictorrespond au passage par un
maximum de force, dont la valeur est retenue pour caractdsiseontrainte d'écoulement. Le
développement de l'instabilité plastique dans les polymétesessdifférent de celui des métaux. La
striction apparait beaucoup plus tét en déformation. En cautpartir d’'un niveau de déformation
critique, au lieu de s’amplifier jusqu’a la rupture, lactioin se stabilise a I'endroit de son amorcage,
et le diamétre de la section minimale ne varie pratiqunembis. Les épaules de la striction se
propagent alors vers I'extrémité de I'éprouvette. La seatitin de la striction est notamment due a
une forte augmentation de la contrainte vraie avec la défiormau-dela de la déformation critique.
La déformation redevient ensuite homogéne jusqu’a la rupture de I'égmuvet

a- Variation de volume sous sollicitations mécaniques

Parallélement au probleme de détermination des lois de comemttelu matériau, plusieurs
auteurs se sont intéressés a la mesure de la variationigouau cours de I'essai mécanique. La
prise en compte de la déformation volumique apporte des informatiomslémentaires importantes
pour la caractérisation mécanique d’un polymere. A notre awscefistitue un élément important de
la réponse du matériau sous sollicitation mécanique, au méme titre quedint®ntaie, et fait partie
des données essentiellement a considérer lors de la modélisatomplortement. En fait, c’est une
maniere d’étudier les effets de la triaxialité a partir d’sokicitation unidirectionnelle.

1.6 Vieillissement d’'un polymere

Le terme de "vieilissement" est utilisé dans le cas pelyméeres pour décrire toute
modification et/ou altération, généralement lente et irgdhlke, des propriétés d’'un matériau, résultant
de son instabilité propre ou d'effets de I'environnement extérieette @ltération peut concerner la
structure chimique des macromolécules ou des adjuvantsiggieitient chimique), la composition du
matériau (pénétration ou départ de petites molécules), ou sophgggue (taux de cristallinité,
fraction de volume libre, contraintes internes, . . .).



1.6.1 Le vieillissement sans transfert de masse

En dessous de leur température de transition vitreuse, lésianatamorphes sont hors d’équilibre,
sous forme de verre et peuvent donc évoluer vers un état ddégupiar relaxation de volume, aprés
leur élaboration. Ainsi, apres réticulation, le matériauefsbdidi depuis la température de réticulation

T, jusqu'a la température ambiaiite Le volume massiqud,o, suit I'évolution de la figure 1.21.

Au passage de la transition vitreuse, la viscosité du matédgmente brutalement. La mobilité
moléculaire devient trop faible pour que le polymere adopt®séiguration d’équilibre (représentée
par la ligne pointillée sur la figure) et le matériau ge filans un état hors équilibre, avec un exces de
volume et d’enthalpie. Le réseau étant dans un état hors éguitiermodynamique, les chaines
macromoléculaires vont se réorganiser avec le temps pourppeocher de la configuration
d’équilibre, grace a la mobilité résiduelle (fleche veticsur la figure). C'est un vieillissement par
relaxation de volume [67-68]. L'effet global de ce vieillissaemest relativement faible, au plus
guelques fractions de pour-cent. Cependant, il affecte uniqudandratction de volume libre. Les
conséguences sur les propriétés dépendant essentiellement de |& malbdidulaire, comme le fluage
ou la relaxation par exemple, peuvent donc étre extrémement importantes

1/04 état | état
P vitreux caoutchoutique

Fig.1.21 : Evolution du volume spécifiqdéo d’un polymére avec la température T [69]

1.6.2 Le vieillissement par absorption de solvant

La nature plus ou moins polaire d’'un adhésif, selon les groupenientisjaes qui le constituent, lui
confére une sensibilité naturelle pour les solvants polaoasne I'eau. Cela va se traduire par une
pénétration des molécules de solvant dans tout le polymére etuderaugmentation de la masse

globale du polymeére. Si sa masse initiale yaytla variation de masse au bout d'un instant t sera :



="M (1.2)

My

Chaque substance est caractérisée par un parametre deitéoldifili est la racine carrée
d’'une densité d’énergie cohésive. L'effet d’'un solvant S sysalymeére P est d’autant plus fort que

O -Og est faible, c'est-a-dire en définitive que les paramédeesolubilité du polymére et du

solvant sont voisins. Le choix des solvants utilisés pour meseitype de vieillissement va dépendre
de l'utilisation qui va étre faite par la suite du matégawdié. L'eau distillée est le solvant le plus
couramment utilisé. Elle est légérement acide<8 comme celui de I'eau de pluie). Sa diffusion
peut affecter a la fois les propriétés mécaniques de I'ddhés aussi la nature de l'interface ou de
l'interphase. Elle représente ainsi trés bien les effletsvieillissement climatique. Elle peut étre
accompagnée d’'une atmosphere saline ou d'une variation de pH, quinpelawves certains cas
acceélérer ou aggraver les phénoménes de dégradation.

Dans la littérature se confrontent deux approches du mécadibyarophilie. L'approche
volumique est assimilée a la place laissée entre lescolete Ces volumes libres sont disponibles
pour accueillir les molécules d’'eau au cours de la diffusion. t€aapproche met en jeu des
interactions entre le polymére et les molécules de solvantijmarmédiaire de liaisons hydrogene.
Dans tous les cas, cela suppose que le polymeére peut accuelijuantité limitée de solvant, notée
w,, . Ce taux maximum de remplissage n’est que trés peu affecté par l#snsuda température, tant

gue le polymére reste solide. Le cyclage (sorption / désorgiiut) lui par contre I'affecter s'il se
traduit par de la microfissuration. En revanche le taux maxirdentemplissage peut varier en
fonction de I'humidité relative du milieu (notée %RH), selon une loiusspnce (EQU. 1.3).

w, = k(%HR)" (1.3)

Les deux graphiques de la figure 1.22 représentent les tésedaérimentaux obtenus par A.C. Loos
et W.W. Wright [70-71]. La relation liant la masse relativesauration a I'humidité relative de
I'enceinte de vieillissement n'est pas forcément liné&eand bien méme elle le serait, il se peut que
le comportement differe pour les humidités trés élevées.
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Fig.1.22 : Evolution du taux d’absorption maximal en fonction du taux d’humidité[7[]} [b] [71]
I.6.3Plastification

Les molécules de solvant qui pénétrent dans le polymésenbilies liaisons secondaires de type van
derWaals, ou les liaisons hydrogéne entre les groupes polaiiege¢aaicool, . . .) des chaines alkyle
voisines. Ces liaisons secondaires assurent en grandelpargalité du matériau. Leur rupture va
s'accompagner d'une augmentation de la mobilité des chaines, setnaidifier les propriétés
mécaniques du matériau. Les modules d'Young et de cisaillement du matériaunionedi

La température de transition vitreuse d'un polymére, qui tratitictement la mobilité relative des
chaines polyméres est donc aussi tres naturellement dimbDegenodéles ont été proposés afin de

prédire les chutes d‘ég en présence de solvant.

Le modéle de Fox est une loi des mélanges. Il considere deisluteau dispersée dans la matrice
polymere (1.4).

S (1.4)

Avec T la température de transition vitreuse de chaque composahtletr pourcentage massique.

Le modéle de Kelley et Bueche [72] se base lui sur I'additivité desned libres, la rupture des
liaisons secondaires entrainant une augmentation du volume total (1.5).



a VT, +a,{1-V, T,

—“p'pop

’ aV,+a,l1-V,)

(1.5)

Avec V, la fraction volumique du polymerd, . et T , les températures de transition vitreuse du

polymere et de I'eau respectivement, et a, les différences entre les coefficients de dilatation a
I'état liquide et a I'état vitreux. La détermination des doefhts @ de I'eau n'est pas une chose
aisée. Les auteurs divergent ainsi sur les valeurs a adopter.

1.6.4 Gonflement

Lorsqu’'un solvant pénetre dans un polymére, il va faire augmémteolume de celui-ci d’'une
guantité au moins égale au volume de solvant absorbé. Il arrivelamseles premiers temps de
vieillissement, le gonflement observé soit inférieur au voldfaau qui a pénétré dans la matrice. Ces
effets sont attribués a la diffusion initiale du solvant dans les p&sosit
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© oo o O @ 20
o O~
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00

o molécule de solvant
“we chaine macromoléculaire

Fig.l.23 : Schématisation de la pénétration d’'un solvant dans un polymeére [72]

Le gonflement va dépendre de la solubilité du solvant dans lenpody(figure 1.23). Il se traduit par
I'étirement des chaines polymeres. Mais celles-ci sont seandisune force de rappel d'origine
entropique qui tend a les ramener sous forme de pelote gtagidtin équilibre s’établit donc entre les
deux effets, il est décrit par I'équation de Flory-Rehner (EQU. 1.6).

—In(l—vp)—vp -V :%(vp% —\%j (1.6)
C

Avec V, la fraction volumique de polymere gonflé dans I'échantillyg,le volume molaire du
solvant, ¥ le coefficient d’interaction polymere solvanf la masse volumique de I'’échantillon

gonflé etM . la longueur des chaines entre points de réticulation.



Ainsi, un polymeére dont la longueur entre points de réticulatianfaésle, c’est-a-dire dont le réseau
sera dense, subira moins les effets du gonflement.

Le gonflement a lieu dans les zones ou le solvant a diffuseneMinité, il peut développer des
contraintes internes dans la matrice par un effet de gonfledifédtentiel. Ces phénoménes sont
observables dans le cas des composites dont les fibresabialges n’absorbent pas de solvant [73].
C’est aussi le cas dans le cas des joints collés agesutdetrats métalliques par exemple. |l se produit
ainsi aux interfaces un gonflement différentiel qui peut abaissésiktance de celle-ci.

|.6.5 Post-cristallisation :

Dans le cas d'upolymére semi-cristallin, on sait que le taux de cristallinité maximal n’est atteint
gu’au terme de recuits prolongés.

Le vieillissement thermique a une température comprise eatie de fusion et celle de transition
vitreuse Tf > T > Tv) d'un polymére mis en ceuvre dans des conditions normales-dets ayant
subi une trempe plus ou moins brutale) pourra, dans ce cas, et une augmentation du taux
de cristallinité (post-cristallisation), avec des conséquenoien connues, en particulier sur
'augmentation de la contrainte au seuil d’écoulement etestettait, la phase cristalline étant plus
compacte que la phase amorphe[67].

.7 Modélisation du comportement mécanique prenant en compte I'eminmagement

De nombreux modéles ont été proposés dans la littérature pour gegrsiguement I'évolution de
lendommagement et ses effets sur le comportement mécaniquepe@ classer ces divers
formulations en deux types d’approches : les modeles micromécdpmu@és ou non couplés), et
les modeles phénoménologiques. Dans le cas du PEHD, on ne peut tbekddee que I'apparition

de cavités soit liée a la morphologie et a la distributies ldranchements entre phase amorphe et
phase cristalline. La figure ci-dessous illustre cette idée.

Fig.l.24 : schéma décrivant un

scénario possible de formation

microvides

de microcavités par simple

réarrangement configurationnel

des macromolécules

constitutives de la phase

amorphe interlamellaire [74]

o

hase amorphe

/

Phase cristalline




Un tel scénario n'est pas a exclure a priori, notamment adesusimulations récentes de
dynamique moléculaire de B.MONASSE et ALL [74].

Les modéles micromécaniques sont souvent centrés sur I'étudealiyplesieurs des trois
étapes de nucléation, croissance et coalescence. Pour décrinédanismes d’endommagement, ils
font explicitement intervenir la morphologie des cavitésp@iidales, sphériques, cylindriques....) et
sont qualifiés de modeles couplés et non couplés, selon qu'l s’intéegee non a la loi de
comportement thermomécanique globale.

Le premier type, non couplé, consiste donc a décrire I'évolutisrcaetés sans chercher a
caractériser ses effets sur le comportement global duienatéa rupture du matériau est décrite par
une valeur critique d’un parametre d’endommagement. En revansheaptieles couplés, s’appuient
sur le couplage de I'endommagement et de la loi de comporteméganique, par le biais d'un
potentiel plastique faisant intervenir la fraction volumique deawides, f.

Dans le cas des polyméres, des différences non négligesiplar rapport aux métaux sont
a signaler. En effet, il faut tenir compte des niveaux iportants de déformation élastiques et
plastiques, ainsi que des fractions de porosités élevées dai non sphéricité des cavités
apparaissent au cours de déformation. Une extension aux polymeéres a trésegment été tentée,
avec succes, par LAFARGE [75], pour un matériau semi-cristah PVDF, et également par
ZAIRI et al [76]. Ces derniers auteurs ont proposé une adaptation du méte de GURSON.

1.7.1 Modele de Zairi et al. Concernant les polyméres

Leurs travaux consistent a décrire le comportement non linéailendommagement des polymeres
vitreux homogenes et renforcés par I'adjonction de partididastoméres sphériques, RT-PMMA.
Un modele viscoplastigue a variables internes, dont I'hypotf@rsgamentale est basée sur des
considérations phénoménologiques, a donc été développé en prenant apleuingdele de
BONDER et al. [77] qui a été modifié et couplé avec une madi@is de I'endommagement par

cavitation, GTN.

el

Ce modele, repose sur la partition de la vitesse de déforr@tien,une composante élastiquie,et

Pl
une composante plastiquée .

(1.7)

La partie élastique obéit a la relati@zg:_é ou C est le tenseur isotrope d’élasticité. L’équation

1.7 peut étre donc s’écrire sous la forme:
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En utilisant la regle de normalité, la partie viscoplastiqeda vitesse de déformation est donné par
P
I'equation suivantes =/\(d¢)/ dg), ou @est dons ce cas le pseudo potentiel plastique de GTN. Le

multiplicateur Apeut étre déterminé par I'hypothése de [I'équivalence du tauxtraleail
viscoplastique:

N=(1- f)Pa{g:%j (1.9)

Concernant la relation entraeetP, utilisée afin de rendre compte de I'effet de la déformabilit

plastique non linéaire, le choix s’est porté sur le modele de BEBNE al. Modifié par FRANK et al.
[78], traduisant le plateau succédant a la limite d’élasticité, pdigrigssement final qui représente un

polycarbonate sollicité en traction. Le taux de déformation viastique cumuIPproposé par
FRANK et al s’exprime sous la forme :

g

) 2 2n
P= NG D, (7j (1.10)

Ou, Dy représente la valeur limite de taux de déformation erilleisant et Z la variable interne,
correspondant a I'effet de durcissement résultant de développemd’alignement de réseau, régie
par I'’équation différentielle suivante :

7= m(M] \/'\/pI (1.11)

pl
Avec W le taux de travail viscoplastique et n le coefficient deibéins a la vitesse de déformation,
o le coefficient de reprise de I'écrouissage et m Effament de durcissement. ZAIRI et al proposent
d’introduirent une nouvelle variable interng &fin que le modéle puisse superposer, a la résistance
interne simulant le durcissement du matériau en grandes défmisjatine résistance traduisant
I'adoucissement du matériau apres la limite d’élasticité. Le tauxri@esmlonc sous la forme:



()

2n
p= % D, (—Zi = j (1.12)
2

Les variables internes; 2t Z sont alors gouvernées respectivement par les équations suivantes :

. —(1—p\ 7L bl
7. = m[%j W (.13)
0

Z>= h[l——ZJWp (1.14)

Ou Z,, est la valeur de saturation de, &t h le coefficient d’adoucissement, les autres paramétres
ayant la méme définition que celle proposé par Franck et all.

En raison de la dilatation plastique liée a la croissanceadgs, la partie viscoplastique de la vitesse
Pl

de deformatione est maintenant déviatorique et hydrostatique. On suppose doncupgradiatation

du volume de cavités résulte de la croissance des cavitésxgdgntes et de la nucléation des cavités.

La cinétigue des cavités est décomposée en un terme de crqiskapgcane €t un terme de

nucléation, fuceation:

f = fcroissance+ f (|15)

nucléatio

La cinétique de croissance des cavités est donnée partitdgia 15), ou la trace du tenseur des
vitesses de déformation viscoplastique est donnée par :

o f (3 o
tr[g J:3Aqlq2;5|nh(§q27mj (1.16)

e e

Le terme de nucléation est délicat a déterminer, danséeatiite il est souvent utilisé sous sa forme
générale :



f =B, 0.+ A P (.17)

nucléation

A, et B,sont des fonctions exponentielles de la contrainte et de lantéfon selon si la nucléation
est contrdlée par la contrainte ou la déformation [79]. Patrirdd’accélération de 'endommagement
due a la cavitation, une loi phénoménologique de nucléation controlée par lantetiydrostatique a
été proposée par [80].

f —Lexp —l M 0' (| 18)
nucléation O'SZé\/ZT 2 O_SZ(J)_ m .

Cette distribution normale de nucléation fait intervenir la eomie hydrostatique moyendg, un

écart typed, et f la fraction volumique des inclusions pouvant participer a la germination.

On introduit ainsi une quinzaine de paramétres ajustables poite oeodélisation de
'endommagement.

La figure (1.25) illustre I'aptitude de ce modéle a reproduisecbemins de sollicitation uniaxiale et &
appréhender leur sensibilité a la vitesse de déformation.
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Fig.1.25 : simulation d’'un essai de tractiardifférentes vitesses pour RT-PMMA [80]



La comparison avec la déformation volumique plastique est satisfaiBamig ce sens il est nécessaire
de préciser que l'effet de I'endommagement sur le module de Young du RT-PMIgdsest compte
dans ce modéle par le truchement de relation linéaire suivante:

E=(1-12f)E (1.19)

Ou, Eest le module de Young initial.
1.7.2 Quelques modeéles phénoménologiques d’endommagement

La plupart des modeles phénoménologiques, appelés CDM (Continuous Damageid4gctrouvent
leurs fondements dans les travaux de KACHANOV [81] et RABOVN[82]. lls sont souvent
formulés dans le cadre des processus irréversibles. Leur hypatsigeesians le postulat d’existence
des variables internes représentatives de I'endommagemenfor@alisme est développé sans
considérer les détails sur la nucléation et la croissdasemicrocavités distribuées dans I'élément
matériel, qui permettent de relier I'état d’'endommagentzmts une structure microscopique aux
guantités globalement mesurables comme le module d’élasticitécetfieient de poisson.

Dans le CDM, l'intégration de I'endommagement dans un model@plastique nécessite selon
KACHANOV la définition d'une variable d’endommagement, en odésint dans un solide
endommagé, un volume élémentaire représentatif VER. A étamt taine section repérée par sa
normale (n) et A" I'aire de la surface résistante effective, cettealsei d’'endommagement est définie
par:

(1.20)

D’un simple point de vu géométrique, Borrespond a la densité surfacique des défauts dans le plan
normal a (n). Dans le cas général d'un endommagement anisotoymtitué de fissures et
microcavités d’orientation privilégiées, la variable d’endomenagnt dépend de l'orientation de la
normale (n). La variable revét un caractere tensorieléd2dsu méme 4, [81], [83]). En revanche, en
supposant que l'orientation des microfissures est uniformémeribdée dans toutes les directions,
'endommagement est alors isotrope, gtsbalaire ne dépend pas de (n). La contrainte effective de
RABATOV est écrite comme une densité moyenne de force F agissant sectime sffective.



= (.21)

LEMAITRE a donné une autre interprétation a la contrainteceffe en introduisant une hypothése
équivalence en déformation. Les lois constitutives des matériaux endommegdemtegénéralement
de cette hypothése [84]. En effet, notons Egtr&pectivement les modules d’élasticité du matériau
sein et endommageé, pour un chargement élastique cette hypothése searaduit p

gl=—=—_= (1.22)

Soit:

E*" = E(1- D) (1.23)

La notion de contrainte effective associée I'équivalemcdé&ormation offre un cadre pour traiter le
probleme de la modélisation du comportement du matériau couplé a I'eagement. Plusieurs
approches s'appuyant sur le CDM ont été proposées, elles petneentisiinguées selon gu’elles
s’appuient sur lintroduction directe d’'une loi cinétique d’enda@gement phénoménologique ou
gu’elles se basent sur I'introduction d’'un pseudo-potentiel.

Une modélisation de I'endommagement dans le cadre d'un modéteélésto-plastique pour la
description du comportement en traction de polystyréne a été proposéeNtaeT al [85].

Ce modele est basé sur la variable d’endommagement D, la dilatation doendeléoh des cavités au
cours de I'étirage. Cette variable D est définie apdetila fraction volumique des cavités créées dans
un VER:

D=AV/(V, +AV)=1-(1/A41A,) (1.24)

Ou AV =V -V, désigne 'augmentation de volume due aux microcavités (crazes).



D’apres les résultats expérimentaux obtenus sur le HIPS saumnig traction uniaxiale, la variation
de volume est directement proportionnelle a la déformation agjaés que le seuil de plasticite est
franchi. Les auteurs ont donc proposé une relation de la forme :

AV
T::Bl(gl_gth)pour & " &n (1.25)

&, Représente la déformation — seuil, Bt un paramétre ajustable. A partir de cette relation, les
auteurs définissent I'évolution de la variable d’'endommagement de ladaiyante :

D= ﬂl(gl_gth)

= .26
1+ 4,(6,-£,) (1:26)

La contrainte d’écoulement effective incluant I'effetlfégmdommagement par cavitation s'exprime en
fonction de la contrainte nominat®, par :

_ (1+g)a,

“rAla-a) o

Ensuite, TANG et al. Expriment la déformation axiale tomenme la somme d’'une composante

visc

élastiques!’, plastique.£, et visqueuses,

| visc

51:€f|+€1p|+€1 (1.28)

Une loi de comportement visco-€lasto-plastique est donc proposédaptaction simple sous la
forme :



e(1-B,)m=nE"o+0, (1.29)

Ou [, est un coefficient reliant la déformation plastique a la dédtion totale et} le coefficient de

viscosité. Cette loi de comportement n'est autre qu’'un modwéogique de type Maxwell. Elle

donne d'assez bons résultats a la charge et a la décharganmamuant toutefois qu'il concerne
essentiellement les faibles déformations.
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Fig .1.26: Simulation d'un essai charge — décharge uniaxiale a différentesestes

pour HIPS [85]

1.7.3 Les modeles en hyperélasticité isotrope

Plusieurs expressions du potentiel ont été proposées afin de seodéli milieu hyperélastique
isotrope. Nous distinguons entre celles formulées en fonctionlatggatons, et celles exprimées en
fonction des invariants des tenseurs de déformation. De nombraciesaet ouvrages [86-87]

présentent les potentiels élastigues couramment utiliséts Bsupotentiels de Mooney-Rivlin et
Ogden en raison de leur emploi tres courant, sont présentés.

* Modeéle de Mooney-Rivlin

Le modéle de Mooney-Rivlin a été développé pour modéliser lerimat incompressibles
caoutchouteux. Il est exprimé en fonction des invariants du tenseléfatenation de Cauchy Green
droit, il a deux parameétres ca forme est :

W(|1'|2)2C1(|1_3)+C2(|2_3) (1.30)



De nombreux modéles sont fondés sur cette approche, avec dessaopgsurs ce qui permet
de faire évoluer le nombre de paramétres matériau. Toutdlfaigté prouvé que le comportement
d’'une telle loi n'est pas stable suivant I'ordre choisi, ce qui renlddex de celui ci difficile.

Parmi ces potentiels, nous citons le modele de Rivlin et Seurj@6], toujours pour les
matériaux incompressibles :

W(|1,|2)= i (|1_3)i(|2_3)j (1.31)

S
@)

1
o

Plus tard, celui-ci a été généralisé aux matériaux compressitiest le modele d’Ogden et
Barthold [87] dont I'expression est :

Wi tarte) = >:Cycl1, -3 (1:-3)'(1,-) 032

i,j,k=

C,i sont les constantes matériau, m est un nombre pouvant prendreeles irginies. Cette

expression permet de retrouver le potentiel de Mooney-Ridir m=1 et k=0 et le potentiel Néo-
Hookeen (pour i=1, j=0 et k=0) dont I'équation est :

W(C) = ClOO(l 17 3) (1.33)

Le modele Néo-Hookéen a été proposé par Treloar [88] sur éadeasapproche statistique,
dans laquelle est admise l'origine quasi entropique de l'éik@stcaoutchoutique. La constante

C.oo = NKT/2, ol N est la densité des chaines moléculaires, k eshsamte de Boltzmann et T la

température. Le domaine de validité pour le Néo-Hookeen see limoix déformations moyennes
(élongation inférieure a 1.5) mais il représente une bonne ap@tiximpour modéliser le
comportement hyperélastique des élastoméres incompressibledegogirandes élongations (jusqu’a
7.5). Ce modéle a servi a d’autres auteurs pour valider teodgles a I'instar du modéle statistique
d’Arruda et Boyce [89] et le modele d’'Ogden [90].

* Potentiel d’Ogden

Le modéle d’Ogden [90] a été développé pour modéliser les ékxrstoml est exprimé en fonction
des élongations, le potentiel correspondant consiste a une combinaé&airelide puissances des
élongations principales, pour les matériaux incompressibles :



N
WA, A, A,) = Z%[/ll‘”’ A A -3 (1.34)
P ap

Les constantesr, et K, sont les parametres matériauk,, A, et A;sont les valeurs propres des

tenseurs d’élongations principales. Les puissances mises emgeledmtentiel d’Ogden sont réelles
ce qui lui confere un intérét particulier.

Ce potentiel a été généralisé aux matériaux compressiblsslecirmodéle compressible d’Ogden [87]
dont I'expression est :

N
W(/]v/]z,/]s) = ;%[Alap + AZGP + /]3% - 3]"‘ g(J) (1.35)
P

g(J) est le terme prenant en compte les changements de volume.

Bien que le choix des parameétres ne soit pas trivial, Ogdembhbebonnes corrélations avec les
résultats expérimentaux méme pour des élongations tres impartatésrdre de 7.5 en utilisant
seulement 06 parametres. Comme pour le précédent potentiel, un nowpbrant de parametres
peut entrainer des instabilités.

I.7.4 Les modéles en hyperélasticité anisotrope

« Modele de Weiss

Ce modele a été formuler par Weiss [92,93] pour modélisendédriaux isotropes transverses. C'est
une extension du modéle de Mooney-Rivlin pour lequel une fonction expaieenies invariants
mixte a été introduite afin de modéliser le comportement dessfi Celui-ci a été utilisé dans le
domaine de la biomécanique pour modéliser des tissus biologiques souples.

W=W(I,1,,1,)=C(I,-3)+C, (I, -3)+ C,[e" ¥ ~1,) (1.36)

Ce modele a été extrapolé par Holzapfel [94] pour modélisezoieportement d’'un matériau
orthotrope : les parois artérielles. Il a été exploité piarv[95] pour modéliser un renfort enrobé de
matrice. Le potentiel proposé est la somme des trois $erbree premier terme est un potentiel



modélisant les déformations de la matrice seule. Il correspdaghremiére phase de la réponse dans
laquelle les fibres ne sont pas actives. Le seconde tdén#e/'interaction fibre-matrice, correspond a
la phase intermédiaire de la réponse dans laquelle les &bdesmatrice interagissent. Le dernier
terme est le potentiel qui reproduit le durcissement di aux ddformmales fibres vers la fin de
chargement. Le potentiel reprenant les tensions dans les deaxxée fibres est représenté par des
fonctions exponentielles :

W =W |matrice + %(I 1 3)(| st |6 - 2)|int eraction

(1.37)
b K e Jg)e Kl o 1)
2k2 2k2 fibres

C,.C,,C,, m, k, etk,sont des constantes de modele a déterminer.

l,,1,, sont les invariants principauX,,et | sont les invariants mixtes construits sur les deux
directions d’anisotropies.

. représente un potentiel isotrope, dans la majorité dde gagentiel de Mooney-Rivlin ou

matrice

le potentiel d’'Ogden est considéré.

« Modele de Itskov et Aksel

Itskov et Aksel [96] ont proposé une forme de I'énergie de défammanodélisant les milieux
orthotropes et isotropes transverses. Elle est représentée par eipeliséence comparable a celle des
milieux isotropes, mais avec une forme particuliere des invari@ette énergie est polyconvexe et
satisfait les conditions de contraintes nulles a I'état naturel :

13 1 (~ 1 (% 1, -
YRS 7 B () PR e ) I (1T (1.38)
4 r=1 a, /Br Y
Ouuy,,a B ety (r=1,2.... , 8) sont des constantes matériau a détermineradesedonnées

expérimentales, Ill représente le déterminant du tenseur de C&ueby droitC et Frj] sont les

invariants généralisés obtenus par combinaison linéaire degimsadu tenseufC, ils sont donnés

par :



Avec |, =Tr(CL | et J, :Tr(Cofg.L_“j ol CofC =detCC™

Et V\/i(r)sont des coefficients de pondération des directions matérieltespaies avec :

Dans le cas particulier d’'un matériau |sotrow(r() =§, i=1, 2, 3etr =1, 2, ..., s) ce modele se

réduit au matériau de Mooney-Rivlin.

Conclusion

Les différents aspects microscopiques et macroscopiques déotanalion plastiques des

polyméres semi cristallins en général et le polyéthylene dityaer ont été décrits. Le polyéthylene

a haute densité est un matériau composite, dont la microstructtireoegposé de deux phases :
amorpheetcristalline. La compréhension des phénoménes d’endommagement nécessite ladeaitrise
réle de chaque phase. Les relations entre la microstructuresgirtpriétés physique et mécanique
ainsi que leur influence sur le processus de déformation volursioptebien établie. Les effets du
vieillissement sur le comportement mécanique en particuligarea morphologie structurale ont été
étudiés.

La modélisation du comportement mécanique de ce type desamatérinotre avis, est trés
compliquée. Cela est di a la morphologie microstructusseni-cristallines surtout concernant
'endommagement du PEHD en grandes déformations. L'endommagemenblge®res semi
cristallins est bien plus complexe que celui qu’'on peut d'éait'aide d’'une détérioration continue
des propriétés élastiques (chute de module de Young). L’évolutiorodule de Young apparent du
PEHD sollicité en traction uniaxiale, présente udécroissance suivie d'une forte remontée
attribuable aux réarrangements macromoléculaire®rnjation de craquelures «intra et
intersphérolitiques », croissance et coalescence de craquejufermation d’'une structure micro-
fibrillaire ) intervenant aux grandes déformations.



Chapitre I

Présentation du matériau d’'étude, des méthodes

expérimentales utilisées et des résultats des essai s

Introduction

Comme nous l'avons vu dans le chapitre précédent, les structures et les morphologies des
polymeéres semi cristallins peuvent étre définies a différentes échelles d’observation :
e au niveau du cristal polymére, en général une lamelle de faible épaisseur ;
¢ auniveau de I'arrangement local de ces lamelles, séparées par de la phase amorphe ;
e au niveau d’organisations a grande distance de lamelles cristallines et de zones
interlamellaires amorphes, les plus classiques étant les sphérolites ;
e au niveau de I'échantillon massif tout entier, qui peut présenter une structure homogéne
(sphérolitique ...) ou hétérogene.
Il en résulte que la déformation de tout polymere semi cristallin est a priori susceptible de faire
intervenir des mécanismes a ces différents niveaux ; ces mécanismes peuvent étre :
* des mécanismes de déformation des empilements de lamelles par glissement ou séparation
interlamellaire, ou par rotation des empilements de lamelles ;
* des mécanismes de déformation a l'intérieur des lamelles cristallines par glissement,
maclage ou modification de la phase cristalline ;
e des mécanismes de destruction des lamelles cristallines. Elles se transforment en une
structure microfibrillaire dans laquelle I'axe des chaines est orienté selon la direction de
déformation.

Ce chapitre est consacré a la caractérisation du comportement mécanique et microstructurale du
PE100 ainsi que les effets de vieillissement thermique a différentes durées de maintien (48h, 96h,
144h, 192h) pour une température de 90°C sur la microstructure ainsi que les caractéristiques
intrinséques de PEHD (PE100).

Avant de présenter les résultats, nous commencerons par une étude générale des propriétés
mécaniques et microstructurales de PEHD (PE100), suivie d’une description des éprouvettes et du
dispositif expérimental ayant permis de réaliser ces essais. Enfin, le déroulement des essais en
mettant I'accent sur les conditions et les procédures utilisées lors de cette étude sera présenté.

1.1 Polymere étudié

Le matériau utilisé dans cette étude est un polyéthylene a haute densité, PEHD (PE100),
fabriqué dans un premier temps sous forme de granulés, importé par I'entreprise CHIALI située a SIDI
BELABES (Algérie).il a été ensuite extrudé afin de fabriquer des tubes de différents diameétres. Il



s’agit d’'un thermoplastique semi-cristallin, comportant une phase amorphe et une phase cristalline
et se présentant sous forme d’un agrégat sphérolitique.

Sa masse molaire est de I'ordre de 500 g/mol, les températures de fusion et de transition
vitreuse sont respectivement de 135°C et de -125°C, et la masse volumique égale & 0,97 g/cm?.

lamelles cristallines
(echelle 10-100nm)

sphérolites
(échelle 1-100um)

phase
amorphe

cristal
sl e
maq(I)m‘inir,ule.) structure
Bahelie:nm sphérolitique
(échelle du mm)
55 A T T
= -I ; C—Cn
h=494 A [
o«
H H

Fig.ll.1 : Représentation multi-échelle de la stuue du PEHD semi-cristallin : passage de la stingctristalline
(maille orthorhombique) a I'agrégat sphérolitiqué¢'@helle correspondante

I1.2 Moyens d’essais

[1.2.1 L’analyse par thermogravimétrie

Afin de connaitre la température de dégradation sous air et sous argon de notre matériau, nous
avons utilisé I'analyse thermo-gravimétrique (ATG). Cette derniére est une technique d'analyse qui
consiste en la mesure de la variation de masse d'un échantillon en fonction de la température.
L’appareil se compose typiquement d'une enceinte étanche permettant de contréler I'atmospheére
de [I'échantillon, d'un four permettant de gérer la température, d'un module de pesée



(microbalance), d'un thermocouple pour mesurer la température et d'un ordinateur permettant de
controler I'ensemble et d'enregistrer les données. A partir de cette technique on peut effectuer :

* Une analyse thermique qui mesure la quantité et la vitesse de changement de masse d'un
échantillon en fonction de la température et du temps dans une atmosphére contrblée.

e Ladétermination de la composition des matériaux, et prédiction de leur stabilité thermique
jusqu’a 1500°C.

e la quantification des pertes ou gains de masse liés a la décomposition, I'oxydation ou la
désolvatation.

Pour cela des échantillons de méme taille ont été pesées au préalable, puis mis dans un four réglé a
une température de 200°C. Apres cela, la température est augmentée par intervalle de 5°C jusqu’a
une température de 600°C.

[1.2.2 Méthode du vieillissement accéléré:

Pour réaliser un vieillissement thermique, nous avons utilis&tuve de type MEMMERT. L’étuve
est une enceinte chauffante fonctionnant, dans la majorité desaas atmosphere contrblée et
permettant d'effectuer des traitements thermiques a tatnpgrégulée. La température maximum est
de l'ordre de 500°C, au-dela on parlera plutét de four. Les étomtsgénéralement équipées de
chauffages électriques. Elles sont pourvues d'un systeme deti@ntifin de rendre la température la

plus homogéne possible.

Dans notre cas, nous avons déposé les échantillons dans I'étuve maatrde leur prélévement on
évite une diminution de température de maintien (Fig.ll.2).Qasctéristiques du traitement sont les

suivantes :

1) La vitesse de chauffage est de I'ordre de 2 °C/mn
2) Le maintien des différents échantillons pendant de différeleses (48h, 96h, 144h et 192h)
a90°C

3) Un refroidissement a Il'air.



température de sécurite

température de maintien

temps de maintien

Fig.l.2 : Etuve de type MEERT.

[1.2.3 Diffractométrie de rayons X

La technique de diffraction des rayons X aux grands angles est utilisée mmiériser la structure du
polymére a I'échelle de son réseau cristallin. Le dispodiiisé& assure I'émission d'un faisceau
monochromatique de la raie d&du cuivre L = 1.54 A).

Les rayons X, comme toutes les ondes électromagnétiques, provoquent un déplacement du nuage
électronique par rapport au noyau dans les atomes; ces oscillations induites provoquent une
réémission d'ondes électromagnétiques de méme fréquence ; ce phénomeéne est appelé diffusion
Rayleigh.

La longueur d'onde des rayons X étant de l'ordre de grandeur des distances interatomiques
(quelques angstroms), les interférences des rayons diffusés vont étre alternativement constructives
ou destructives. Selon la direction de I'espace, on va donc avoir un flux important de photons X, ou
au contraire tres faible ; ces variations selon les directions forment le phénomeéne de diffraction X.

Les directions dans lesquelles les interférences sont constructives, appelées « pics de diffraction »,
peuvent étre déterminées trés simplement par la formule suivante, dite loi de Bragg:

2dsind =nA

Avec:

« d=distance interréticulaire, c'est-a-dire distance entre deux plans cristallographiques ;

« 0 = demi-angle de déviation (moitié de I'angle entre le faisceau incident et la direction du
détecteur) ;

* n=ordre de réflexion (nombre entier) ;

e A =longueur d'onde des rayons X.



Comme les plans cristallographiques peuvent étre repérés par les indices de Miller {h, k, I}, on peut
indexer les pics de diffraction selon ces indices.

En effet, dans le but de déterminer I'influence du vieillissement thermique sur le taux de cristallinité
de notre polymere, nous avons analysé trois échantillons (non vieilli, vieilli 48h, vieilli 192h), a I'aide
d’un diffractometre de type PanAlytical X'Pert Pro MPD, (fig.l.3) doté d’un goniomeétre theta/theta,
(la configuration 6-8 est illustrée par le schéma de la figure 11.4), et d’'une anode Cu Lambda= 1.5418
A.

L’analyse a été faite avec un intervalle de balayage allant de 1.5000° jusqu’a 79.9928°, en utilisant un
pas de 0.0167°/s.

Fig.Il.3 : diffractomeétre de type PanAlytical X'P&ro MPD

‘ , tube détecteur
tube a rayons X détecteur de rayons X

échantillon echantillon fixe




Fig.ll.4 : la configuratior®-6.

Pour estimer la variation du taux de cristallinité des échantillons vieillis et celui n’ayant pas subi de
traitement, nous avons eu recours au calcul de la largeur intégrale, dont la diminution de leur valeur
signifie une augmentation du taux de cristallinité. La largeur intégrale est le rapport de la surface du
pic d’intensité maximale sur sa hauteur.

I1.2.4 La spectroscopie infrarouge a transformée de Fourier (IRTF)

La spectroscopie Infrarouge a Transformée de Fourier est une technique de mesure basée sur
I'absorption d'un rayonnement infrarouge par le matériau analysé. Elle permet via la détection des
vibrations caractéristiques des liaisons chimiques, d'effectuer I'analyse des fonctions chimiques
présentes dans le matériau.

Lorsque la longueur d'onde (I'énergie) apportée par le faisceau lumineux est voisine de I'énergie de
vibration de la molécule, cette derniere va absorber le rayonnement et on enregistrera une
diminution de l'intensité réfléchie ou transmise.

La position de ces bandes d'absorption va dépendre en particulier de la différence d'électronégativité
des atomes et de leur masse. Par conséquent a un matériau de composition chimique et de structure
donnée va correspondre un ensemble de bandes d'absorption caractéristiques permettant
d'identifier le matériau.

L'analyse s'effectue a l'aide d'un spectrometre a transformée de Fourier qui envoie sur I'échantillon
un rayonnement infrarouge et mesure les longueurs d'onde absorbées par le matériau et les
intensités de I'absorption.

Les longueurs d’ondes auxquelles on constate des pics d’absorption, sont caractéristiques des
groupes chimiques présents dans le matériau analysé. Des tableaux permettent d’identifier chacun
de ces groupes.

L'intensité de I'absorption a la longueur d’onde caractéristique est reliée a la concentration du
groupe chimique responsable de I'absorption.
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Figure 11.5 : Domaines d'absorption correspondant a divers types de liaisons chimiques.

Pour mieux comprendre le processus de post cristallisation dehrergilons, nous sommes amené a

Y

réaliser un examen par infrarouge a transformée de Fourmmalise a été effectuée sur trois
échantillons (NV, V48h, V192h). Nous avons immergé les trois édlbastdans de I'azote liquide,
afin de les porter au dessous de leur température de tranditearse, pour qu’ils deviennent friable.
Puis nous les avons broyés a faible proportion dans le KBd'&laborer des pastilles a analyser par

spectroscopie infrarouge.
[1.2.5 Calorimétrie difféerentielle (DSC)

L'analyse calorimétrique différentielle permet de cé#dser les changements de phase en mesurant le
flux thermique échangé par un échantillon soumis a une rampe de température.

Le flux thermique (exprimé en W/g) est parfois converti en cinapécifique Cp, qui s’exprime en J/
(g*K)) en divisant par la vitesse de chauffe. Les thermognes de DSC (flux thermique @p en
fonction de la température) présentent un pic endothermique lors defadas cristallites contenues
dans le polymére, ce qui permet d’obtenir une estimation du taux de crigtallini

Un analyseur calorimétrique différentiel Pyris de Perkirdt|nétalonné a été utilisé. Une vitesse de
chauffe de 10°C/min a été imposée. La masse de polymeére (4gpadbate déterminée a I'aide d’'une
balance de précision. On a essayé au maximum d’avoir une eswgpécifique équivalente d’un
échantillon & un autre pour maintenir un coefficient de transferhityee constant.

Pour cela, les échantillons massifs ont été découpés enofiieaux pour augmenter leur surface
spécifigue et se rapprocher de celle d'une poudre. Il s’asgreffet qu’a masse identique, un
échantillon avec une faible surface spécifique pourra, pardifetrtie, voir le maximum de son pic
de fusion décalé de 1 a 2°C vers les hautes températures [28¢blue du pic de fusion (pris par
convention comme l'intersection de la tangente au point d’'inflexion detpie la ligne de base), qui
s'avére moins sensible aux variations de masse et decaffde transfert thermique, a aussi été
utilisé. Le taux de cristallinité massique du polymecest généralement obtenu de la facon suivante :



AH

Xe :m (1.1)

AH . est 'enthalpie correspondant a 'aire sous le pic de fusion, mesurée entre une température T1
f p p p p

prise avant le début de la fusion et une température T2 prise apres le pic de fusion (figure 11.6) et
AH ¢ est I'enthalpie de fusion d’un cristal parfait de taille infinie.

12 1 Semi-cristallin

8 - Amorphe

Cp [J/(g-K)]

60 80 100 120 140 160
Température [°C]

Figure 11.6 Exemple de thermogramme DSC. La courbe en traits pointillés est le prolongement de la courbe du
semi-cristallin apres la fusion et correspond a la chaleur spécifique de 'amorphe. AHf est Iaire située entre les
deux courbes.

II.2.6Analyse mécanique dynamique (DMA)

De facon plus élaborée que la simple mesure de module de Yaunadyse mécanique dynamique
consiste & imposer & un matériau une déformation sinusoidalesdéigni. (en rad.8), et donc de

fréquencef =« /2n (en Hz):

£(t) = £, sin(a.t) (11.2)



La contrainte associée est alors de la forme :

o(t) = g, sin(et +d) (11.3)

Ou O désigne I'angle de déphasage entre la déformation et la contrainte.

Pour une déformation imposée suffisamment faible (&, <10” ou 10®), le module complexe E, défini
comme le rapport de la contrainte 0 a la déformation maximale &£, comporte une partie réelle, le

module de conservation E , en phase avec la déformation, et une partie imaginaire, le module de

perte E’,en quadrature avec la déformation :

. 7 J .0, .
E'=E +iE =—2cosd+i—2sind (1.4)
50 EO
Pour un solide parfaitement élastique, det E sont nuls; pour un liquide visqueux idéal, J = Eet

E est nul.

Compte tenu de I'équation (11.4), la tangente de I'angle de perte, tanod est reliée 3 EetE par :
£
tano = — (11.5)
E

L’angle de perte d exprime le déphasage entre la réponse de I’échantillon et la sollicitation imposée.

Des essais en torsion ont été réalisés a 1Hz et 1 °C/mn sur des éprouvettes vierge et vieillis de section
Imm*3mm et de longueur de 30 mm.

[1.2.7 Essai de vidéotraction et mesure tridimensio nnelle des déformations

Les essais de traction en grandes déformations ont été effectués sur une machine
hydraulique de traction universelle équipée d’un systeme de mesure de déformations sans contact,
appelé vidéotraction (Figure 11.7). Ce systéme s’appuie sur l'utilisation d’une caméra vidéo CDD
interfacée a un PC et montée sur un pied motorisé, et sur un logiciel informatique permettant le
traitement en temps réel de I'image. La méthode permet d’'imposer une déformation et une vitesse



de déformation axiale et de mesurer en temps réel les déformations transversales grace a un
marquage de la surface de I'éprouvette, ou bien le suivi direct du diametre de I'éprouvette.

Fig.1.7 : Schéma du systéme vidéotraction de Ralytille (France)

Les déformations et la contrainte vraies sont estimées au cours de la sollicitation dans la
partie utile correspondant a un Volume Elémentaire Représentatif. Ce VER est choisi de sorte que la
striction y soit contenue. Les taches d’encre sont disposées sur les faces de I'éprouvette selon une
disposition symétrique (axe 1 et 2 de I'éprouvette).

Dans notre cas, c’est la méthode quatre (04) taches qui a été retenue, ol deux d’entre elles sont
alignées selon I'axe 1 et les deux autres selon la direction transversale 2.

L’analyse géométrique de la position de ces taches consiste a repérer la position de leur barycentre,
et d’enregistrer la variation de leurs distances relatives. Le logiciel de traitement d’image estime au
cours d’essai la déformation axiale et la déformation transverse selon I'axe 2, et enregistre au méme
temps la force appliquée pour déterminer la contrainte vraie axiale.

Pour estimer les déformations vraies axiale (direction 1) et transverse (direction 2 et 3) et par suite la
déformation volumique et la contrainte vraie, on définit un VER centré autour de la tache centrale
(figure 11.8). Le systeme vidéotraction permet de mesurer les déformations partielles relatives aux
cing (05) taches dans la direction de traction :

(1.6)



ef° = In(ﬂ] (11.7)

CD
P =In .8
11 (CODOJ (11.8)
DE
ePE =In 1.9
11 (DOEOJ (1.9)

Les lettres indicées O représentent les positions des taches avant la déformation. L’estimation de la
déformation vraie axiale, £, est réalisée a I'aide d’une interpolation polynomiale faite au niveau de
la zone FCG (figure 11.8).

L’évaluation de la déformation transversale &,, se fait en prenant la moyenne des déformations

dans la zone FCG :

£ :l(ln FC +In CG ) (11.10)
2 27\ FC, C,G,
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Fig.11.8 : interprétation schématique de la méthode des taches [Gsell]

Dans le cas de I'hypothése de I'isotropie transverse, largement utilisée dans la littérature on admet
que : &,, = &5, la déformation volumique, s’appuyant notamment sur les taches FCG, peut alors étre

évaluée de la fagon suivante :
tre=¢, =€, +2¢, (1.11)

Les grandeurs ainsi déterminées permettent d’obtenir la contrainte vraie axiale par la relation
suivante :

F
o, = gl = exp2e,,) (1.12)

R
S

Ou S, désigne la section initiale de 'éprouvette, et F, la force axiale.



11.2.7.1 Géométrie et préparation des éprouvettes

Les éprouvettes ont été usinées au niveau du hall technologique de OUED AISSI
(département science et technologie). Elles ont été prélevées sous forme de parallélépipédes a partir
de tubes de PEHD dans le sens axial (figure 11.9).

Fig.11.9: Sens de prélevement des éprouvettes ulasbe de PEHD

La géométrie de I'éprouvette laniere est présentée dans la figure 11.10, la partie centrale
constitue un cube de 6 mm de coté dans lequel apparaitra et se développera la striction. Cette
zone de 6 mm ol sera effectué le marquage, recouvre toute la région de déformation
localisée. Les rayons de courbures sont grands, de facons a éviter au maximum les
concentrations de contraintes.

100
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Fig.l.10 : Géométrie de I'éprouvette laniere

11.2.8 Protocole expérimental

Différentes séquences de chargement sont appliquées, principalement en traction jusqu’a des
niveaux de déformation de 'ordre de &€ = 2. Toutes les compagnes d’essais ont été menées a une



température contrélée de 23°C. Il s’agit notamment d’essais classiques de traction monotone,
d’essais comportant des sauts de vitesse.

Au cours de cette étude, nous avons opté pour une technique de quatre (04) taches, cette technique

nous permet de mesurer la déformation transversale. Avec I'hypothese d’isotropie (£,, = &53), on

pourra calculé la déformation volumique (&, = &, +2&,,).

Afin de s’assurer d’'une bonne précision des résultats, I'étalonnage de la machine d’essais est vérifié.
Les résultats obtenus sont également comparés a ceux d’une équipe de I'Ecole des mines de Nancy
[103].

[1.3 Résultats expérimentaux

Les résultats de la caractérisation du comportement mécanique et microstructurales du PE 100
avant et apres vieillissement thermique seront présentés ci-dessous.

11.3.1 Analyse Thermogravimétrique (ATG)

La stabilité thermique est généralement évaluée par analyse thermogravimétrique sous atmospheére
inerte ou oxydante.

Pour notre cas nous avons analysé nos échantillons par thermogravimétrie sous air et sous argon,
dans l'intervalle de température allant de 200°C a 600°C.
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Fig.ll.11 : perte de masse en fonction de |a teatpée sous air.
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Fig.l.12 : perte de masse en fonction de |a teatpée sous argon.
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Fig.l.13: courbe de comparaison.

Apres dépouillement des résultats nous avons constaté que la température du début de dégradation
est de 372°C, sous air, alors qu’elle est de 420°C sous argon.

A 440°C la perte de masse est environ 20% sous air, tandis que la perte de masse sous argon n’est
que de 5%.



Nous avons aussi remarqué qu’il y a eu une dégradation totale des échantillons mis sous air, alors
qu’il en reste toujours un résidu solide pour les échantillons mis sous argon.

La comparaison des thermogrammes obtenus sous argon et sous air nous ont permis de mettre en
évidence I'influence exercée par I'oxygene sur la dégradation du PEHD.

11.3.2 Comportement mécanique du PE100 a I'état vierge

L’évolution de la contrainte vraie en fonction de la déformation vraie axiale nous a permet de
mettre en évidence les particularités de la réponse du PEHD a un chargement monotone. En effet,
chaque courbe présente trois zones (figure 11.14) ;

» Une zone linéaire qui présente une réponse viscoélastique ; qui correspond a I'étirage des
chafnes macromoléculaires, le phénomeéne est réversible. Cette zone se termine
généralement par un crochet qui indique la striction du matériau (courbe conventionnelle).
On remarque une petite dilatation de la déformation volumique correspond au coefficient
de poisson d’environ 0.42.

» Une zone viscoplastique dans laquelle la striction se stabilise et se propage vers les tétes
d’éprouvettes. Durant se stage, nous constatons une compaction de la déformation
volumique, cette densification est dle a la nouvelle orientation macromoléculaire
(réduction de la distance entre chaines amorphes).

» Une zone de durcissement. Pendant laquelle, on remarque une dilatation importante de la
déformation volumique dde a:

- La formation de craquelures (intra et intersphérolitiques)
- La croissance et coalescence de craquelures

- La formation d’une structure micro- fibrillaire



175

00%
0%
o 005
)
3 005
8
]
3 006

—verge

_
D o
o O

oms) 02Nos o5 fos 1

(S 2 B |
o on

contrainte vraie (MPa)
S
o

[Ne)
(&)

0 0,5 1 15 2 25

déformation axiale

Fig.1.14 : Comportement Mécanique en traction du PE100 (contrainte axiale vraie- déformation axiale vraie)

11.3.2.1 Etude de la sensibilité du polyéthyléne a la vitesse de déformation

La technique de vidéotraction ne permet pas de faire varier la vitesse de déformation sur une plage
étendue (quelques décades par exemple). Les performances du systéme d’acquisition employé
conjuguées au grand nombre de données provenant notamment des grandes déformations, nous ont
permis de n’explorer qu’une plage allant de 10 a 10”s™. Les principaux résultats sont représentés
dans la figure (I1.15).
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Fig. 11.15 : Evolution de la contrainte vraie axiale en fonction de la déformation
axiale pour différentes vitesses de sollicitation

Nous avons également effectué des sauts de vitesses de déformation, en faisant attention a I'ordre
d’application des niveaux de vitesses : augmentation, diminution. Notre objectif est de mettre en
évidence d’éventuels effets de mémoire, et de juger de la capacité du matériau a reprendre sont
comportement initial aprés un régime de vitesse transitoire.

La figure 11.16 montre I'évolution de la contrainte au cours d’un essai de comportement des sauts de
vitesses de déformation en partant de 10° s™ puis en revenant a cette valeur. Nous remarquons que,
excepté pour les régimes transitoires suite au changement de vitesse qui s’étendent sur des plages
d’environ 5 a 6% de déformation, la réponse représentée figure 11.15 s’inscrit parfaitement dans la
série de courbes de la figure 11.14.
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Fig. .16 : Evolution de la contrainte vraie axiale en fonction de la déformation axiale pour différentes sauts de
vitesses



11.3.2.2 Schéma de formation des craquelures dans le Polyéthylene

L'étude de I'endommagement des polymeres semi-cristallins est rendue complexe par
I'hétérogénéité de leur structure. L'endommagement joue un réle tres important sur le
comportement mécanique et surtout sur les propriétés élastiques.

Selon la littérature, I'endommagement peut étre défini au sens large comme la création des surfaces
de décohésion au sein du matériau. Cette définition couvre plusieurs mécanismes: cavitation,
décohésion aux interfaces... les « crazes » correspondent a des fissures, craquelures et microvides.

Dans le but d’interpréter les phénomenes de la déformation plastiques et de 'endommagent, nous
avons sollicité notre matériau a différent taux de déformation, comme la montre la figure 11.17.
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Figure 11.17 : Superposition des courbes de différents taux de déformation.

Nous avons ensuite réalisé des observations au microscope a balayage (MEB) des échantillons que
nous avons déformés. Lorsque I'on déforme le matériau, ce dernier réagit par I'apparition des
bandes de cisaillement qui se multiplient et rétrécissent en fonction de taux de déformation, elles
sont plus observées sur la surface latérale des échantillons dans le sens perpendiculaire de la force
appliquée ( voire figure 11.18).
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Figure 11.18 : observation des bandes de cisaillement.

Nous avons, aussi, identifié des processus de craquelures et une concentration des défauts
responsable de la déformation plastique de notre matériau. Sa morphologie a I'’état non déformé est
illustrée sur la (figure 11.19). Pour une faible déformation des craquelures apparaissent dans la
matrice du matériau. La visibilité de ces craquelures est de plus en plus nette pour des états de
déformation plus séveres.
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Figure 11.19 : Observation de craquelures par MEB pour différent taux de déformation
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11.3.3 Comportement mécanique du PE100 apres vieillissement thermique:

Afin d’analyser l'influence de vieillissement thermique sur le comportement mécanique, nous
tracons les courbes force déformation axiale et transversale.

La figure 1.20 et 1.21 rassemble I'ensemble des résultats pour les éprouvettes vierges ainsi que,
vieillis respectivement (48h, 96h, 144h et 192h) a 90°C. Nos essais sont réalisés avec une méme
vitesse de déformation 10%s™ et a 23°C.

Au vu de ces premiers résultats, on peut constater que, la force axiale augmente en fonction de la
durée de vieillissement jusqu’a 1250 N environ (correspond a un maintien de 98 h), ensuite une
stabilisation aprés un maintien de 144 h et 192 h.
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Fig.11.20 : Courbe de réponse brute de force appliquée en fonction de la déformation pour une éprouvette
vierge.
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Nous constatons une augmentation assez importante de la limite au seuil d’écoulement pour
48h de vieillissement, voire 96h (figure 11.22), puis elle se stabilise a partir de 144h de vieillissement.
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Fig.11.22 : stabilisation de la limite élastique apres 192h de vieillissement

Les figures 11.23, 24 et 25 nous montrent une augmentation importante de la limite au seuil
d’écoulement, module de Young ainsi que la contrainte a la rupture pour 48h, et 96h de
vieillissement, puis une stabilisation vers 144h et 192h de maintien.

La limite au seuil d’écoulement a atteint sa valeur maximale de 36,87 MPa, ensuite elle a diminuée
jusqu’a 36,42MPa pour se stabiliser autour de cette valeur.
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Fig.1.23 : Evolution de la limite d’élasticité en fonction de la durée du vieillissement
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Fig.11.24 : Evolution du module de Young en fonction de la durée du vieillissement
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Fig.11.25 : Evolution de la contrainte a la rupture en fonction de la durée du vieillissement

En ce qui concerne la déformation volumique, le comportement est tout a fait originale, on assiste
d’abord a une petite dilatation dans le domaine élastique correspondant a un coefficient de poisson
de 0.41 environ. Dés que la limite élastique est passée, le volume décroit et devient méme inférieur a
la valeur initiale (-0.013). Cette densification s’explique sur la base de I'orientation macromoléculaire
(réduction de la distance entre les chaines amorphe)[32]. Ensuite, un processus de dilatation
(naissances des craquelures, coalescence et formation d’une structure fibriaire) prend le dessus et
devient dominant aux grandes déformations (figure 11.26).

0,035
0,03
0,025
0,02
0,015
0,01
0,005
0
-0,005
-0,01
-0,018

déformation volumique

déformation axiale



Fig.11.26 : Evolution de la déformation volumique en fonction de la déformation axiale pour PE100 a I’état
vierge

Le vieillissement thermique a une influence importante sur la déformation volumique (figure 11.27),
on constate que I'augmentation de la déformation volumique augmente avec I'augmentation de taux
de cristallinité, ce qui été remarqué par Andrzej pawlak (2007).
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Fig.11.27 : Evolution de la déformation volumique en fonction de la déformation axiale pour PE100 apres
vieillissement

11.3.3.1 Mesure des ccefficients de poisson :

La mesure des coefficients de poisson pris en compte dans la figure 11.28 est réalisé dans le de
domaine viscoélastique pour des éprouvettes. L'évolution de ce coefficient de poisson en fonction de
la déformation axiale est proportionnelle aux temps de maintien isotherme.
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Fig.11.28 : Evolution des coefficients de poisson en fonction de la déformation axiale pour PE100 aprés

vieillissement

11.3.3.2 Résultats de la diffractométrie de rayons X :

Les Résultats de diffraction des rayons X obtenus pour les trois échantillons (NV, V48h, V192h) sont
regroupés sur les figures (11.29, 11.30, 11.31). Nous constatons la présence de deux pics caractéristiques
de la quantité de matiere diffractante de PEHD avec des angles de diffraction similaire et des
intensités différentes. Ce résultat est en bonne corrélation avec les analyses IRTF (figure 11.35) qui
montre I'absence de dégradation de PEHD, lorsqu’il est vieilli en étuve.
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Fig.11.30 : diffractogramme de I'échantillon vieilli 48h.
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Fig.11.31 : diffractogramme de I’échantillon vieilli 192h.

Les résultats de calcul de la largeur intégrale sont présentés dans le tableau ci dessous.

Tableau II.1 : Evolution de la largeur intégrale et de la lamg& mi hauteur.

Echantillons Largeur intégrale
Non vieilli 0.1980

Vieilli a 48h 0.0660

Vieillia 192h 0.1815

D’aprées le tableau (l11.1) nous constatons une diminution de la largeur intégrale pour les deux
échantillons vieillis par rapport a I'échantillon de référence (non vieillis) ce qui confirme une
augmentation du taux de cristallinité du PEHD.



Cela dit, que le vieillissement thermique a produit une post-cristallisation de notre matériau.

11.3.3.3 Résultats de la spectroscopie IRTF :

Les figures (11.32, 11.33, 11.34) représentent respectivement les spectres d’absorption infrarouges pour
les échantillons (NV, V48h, V192h). Les bandes, caractéristiques du PEHD sont observées au voisinage
de 1550 cm'1, 2850 cm™ et 3590 cm™ attribuées a la liaison C=C, C-H, et au groupe hydroxyle du
PEHD respectivement.

La superposition des 03 spectres (figure 11.35) montre que l'intensité des bandes de vibration des
liaisons C-C et C-H ne sont pas influencé par la durée du vieillissement thermiques, elle reste
quasiment inchangée, ce qui confirme que le changement du comportement mécanique du PEHD,
n’est pas di a la modification des groupes chimiques présents dans le matériau, mais au phénomeéne
de changement de morphologie structurale qu’on a désigné par post-cristallisation.

La présence des groupes hydroxyles (OH) dans ce matériau est dis a la présence d’humidité (eau
physi-sorbie) a la surface du PEHD. Nous constatons que I'intensité de la bande d’absorption de ce
groupe est plus importante dans le cas de I’échantillon non vieilli, par rapport a ceux ayant subi un
vieillissement.
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Fig.I1.32 : Spectre IRTF de I'échantillon non vikil
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Fig.1.33 : Spectre IRTF de I'échantillon vieillB.
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11.3.3.4 Analyse Microstructurale par DSC:

Fig.11.35 : Superposition des spectres IRTF des#giifions (NV, V48h, V192h).

Les cing matériaux étudiés ont été caractérisés par analyse calorimétrique différentielle (DSC), au
chauffage, entre -55°C et 160°C, a 10°C/min.

La température de fusion et le taux de cristallinité pour les différents échantillons vieillis obtenus par
la DSC sont montrés dans les figures (11.36 et 11.37). Nous remarquons une augmentation du taux de
cristallinité en fonction du temps de maintien et la stabilisation survient apres 144h (tableau 2).

Tableau 2

Température de fusion et taux de cristallinité pour les différents échantillons obtenus par la DSC.

éprouvettes vierge vieilli 48h vieilli 96h vieillil44h vieilli 192h
AH (j/g) 131,6013 182,3488 200,1116 173,2895 171,2546
Pic de fusion 128,69 °C 130,96 °@ @
Taux de cristallinité

45,37 % 62,87% 69,04 % 61,75 60,75%
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Fig.11.36: Courbe DSC pour I’échantillon vierge

La forme de pic de fusion dépend directement de temps de maintien (Fig. 11.37). Pour I'échantillon
vierge, nous constatons que la température de fusion est de l'ordre del28, 68 °C. Apres le
vieillissement thermique, nous remarquons une homogénéisation de la forme des pics. Et la
température de fusion est au environs de 130°C.
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Fig. 11.37: taux de cristallinité pour les différents échantillons obtenus par la DSC.

Fig. 11.38 représente les effets du temps de maintien sur le taux de cristallinité, et les propriétés
mécaniques (module de Young et limite d’élasticité).nous remarquons une augmentation de ces deux
propriétés en fonction de I'augmentation de taux de cristallinité.
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Fig.11.38. Influence du temps du maintient isotherme sur le module de Young, limite élastique et le taux de
cristallinité.

11.3.3.5 Analyse Microstructurale par DMA:

L’analyse des propriétés viscoélastiques permet de caractériser les phénomenes de relaxation et
donc les transitions qui leur sont associées en fonction des températures. Nous avons utilisé pour
cela un rhéometre. Les échantillons ont subit une torsion de faible amplitude (0,04% dans notre cas)
pour rester dans le domaine des deformations viscoélastiques linéaires. L'enregistrement des
composantes du couple en phase et en quadrature avec la déformation donne acces aux modules

élastique en cisaillement E et visqueux E , respectivement, ainsi que I'angle de perte.

La figure 11.39 représente I'évolution du comportement de chacun des deux matériaux (vierge et
vieillis) a une fréquence de 1 Hz Dans la gamme de température considérée, lors de mesure du
tangente O en fonction de la température, on observe deux processus de relaxation, caractérisés
par de pics dissipatif )/, relies aux relaxations principales et secondaires de la phase amorphe et un

autre pic de relaxation [ qui se trouve pas au niveau du matériau vieillis.
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Fig 11.39 : Evolution de tangente delta en fonction de la température

La température de relaxation principale Tg est de —110,107 °C pour le PE100 vierge, -109,166 °C
pour le PE100 vieillis a 192h (L'augmentation de la cristallinité éléve la température de la transition
vitreuse). Les deux polymeéres sont donc peu différents en terme de températures de transitions. Par
contre, le polymeére vierge présente un module élastique supérieur au polymere vieilli Figure 11.40.
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Fig.11.40 : évolution de E’ en fonction de la température

Plus important aussi est la chute du module élastique du matériau vierge de pres de 40 % de sa
valeur entre 10 et 25°C (Fig. 11.40), par contre y’a une augmentation de prés de 10% de sa valeur pour
le matériau vieillis ce qui explique I'absence de relaxation [.

Enfin, le module visqueux du PE 100 vieillis semble plus faible que celui du PE 100 vierge,
particulierement en dessous de 0°C, laissant supposer que le caractere viscoélastique est un peu moins

marque pour celui-ci (figure 11.41).
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Fig. .41 : évolution de E” en fonction de la température

[1.4 Conclusion

Comme nous I'avons souligné précédemment, différents modes de déformation peuvent coexister et
se développer au sein d’un polymére semi cristallin sous sollicitation mécanique. Ces processus de
déformation débouchent rapidement lors de la traction sur une localisation macroscopique (striction).
La recherche d’une loi de comportement intrinséque caractérisant le comportement doit donc tenir
compte de ce phénomeéne important, et faire appel a une évaluation des champs de déformation
locaux. C’est ce qui explique notre choix de morphologie particuliére de la partie utile : rayons de
raccordement assez grands, volume utile de 6x6x6 mm’. La déformation se localise dés le début de
I’essai dans ce volume complétement recouvert par les 04 taches. La technique de vidéotraction mise
en ceuvre dans cette étude, donne accés au comportement vrai et a la variation de volume jusqu’aux
trés grandes déformations.

Les essais de vidéotraction ont parfaitement démontré que dans le cas d’un polymere semi-cristallin
(PEHD), Le temps de maintien a une température comprise entre celle de fusion et celle de transition
vitreuse (Tf > T > Tv), provoque I’'augmentation de la contrainte au seuil d’écoulement, la contrainte a
la rupture et le module de Young.

L’analyse par diffraction des rayons X, a mis en évidence le phénomene de postcristallisation, par
révélation de I'accroissement de la cristallinité des échantillons vieillis.

Par ailleurs, afin de déterminer I'origine du processus de postcristallisation, I'analyse par
spectroscopie infrarouge a été effectué et a démontré que cette derniére n’est due qu’au changement
de la morphologie structurale.



L’analyse mécanique dynamique (DMA), avec détermination de E’, E” et tan O, a été réalisée, entre -
140°C et 60°C a 2°C/min, a la fréquence de 1Hz, avec une déformation de 0,04%. Sur le spectre de
DMA des éprouvettes vieillis et vierge. Les analyses ont permis de montrer les différentes relaxations
caractéristiques de PE100 vierge et vieillis. Ainsi nous avons constaté que la température de
relaxation principale Tg est de —110,107 °C pour le PE100 vierge, -109,166 °C pour le PE100 vieillis &
192h car augmentation de la cristallinité éleve la température de la transition vitreuse.

En fin, Nous avons pu aussi effectuer des corrélations entre les essais de vidéo traction et la DSC, nous
avons constaté que [I’évolution des propriétés mécaniques de PE 100 (module de Young et limite
d’élasticité) est proportionnelle avec I'augmentation de taux du cristallinité.



Chapitre Il

Modélisation du comportement mécanique du PEHD par
I'approche DNLR

Introduction

L'objectif de ce chapitre est de présenter les fondementagimoche DNLR (Distribution of Non
Linear Relaxations) développée par Cunat et basée sur landdweramique des Processus
Irréversibles (TPI) a I'échelle du Volume Elémentairgi@sentatif (VER). Cette approche repose sur
une généralisation de la relation de Gibbs au cas ou I'équititaéest rompu. Elle se définit comme
une extension des concepts initialement introduits par De Dondeisdgation locale peut étre
considérée physiqguement comme le résultat de réorganisatiometessimilables a des réactions
chimiques mal définies (stoechiométries inconnues) ; ces pusceest alors caractérisés par leurs
degrés d’avancement et leurs affinités. L'idée est d’ens@¥aline description modale y compris en
présence de non-linéarités.

L'originalité de cette approche réside d'une part dans I'exgtioit des propriétés des variables
internes dans le domaine linéaire, ou un changement de base a@penonet de découpler ces
variables, et d'autre part dans l'extension de la théorie ldetudtions pour en caractériser la
distribution. Une manipulation mathématique permet, dans un dernier,tel®psubstituer aux

BN

variables internes, difficiles & appréhender, des écartéqailibre de la variable étudiée afin de
proposer une formulation pratique des lois constitutives.

Ce travail de modélisation s’est appuyé, sur les développemields apports d’autres études, dans
notre cas, nous avons introduit les effets de 'endommagement ainsi geidigs@ment thermique.

lll.1 Mise en ceuvre numérique des lois de comporteemt issues

d’'une analyse modale de la dissipation

[11.1.1 Introduction

L’outil de base utilisé ici repose sur la thermodynamique de la relaxasamitieux continus.
Il a été développé au sein de I'équipe de recherche de mécanique desiadlBBET A [5-9].

On admet que le comportement local au sein d’'un volume élénecrépmésentatif (VER) est
déterminé par un potentiel thermodynamiq V,E), qui contient toute linformation sur le

systeme :I'existence d’un tel potentiel, y compris en dehot®geilibre, est le postulat principal de
ce travail. Il trouve ces fondements dans l'analyse thermodgoamiors de déroulement de la

réaction chimique de De Donder [11}. représente le vecteur des variables d’état « accessilde
I'expérimentateur pour contrdler le systéme. Localementemteur s’identifie aux conditions aux

limites imposées sur le VERE, le vecteur des variables internes qui gouvernent I'aaraant des
évolutions microstructurales. Une telle hypothese constitue, tercdaime le souligne Meixner [97],



une double généralisation de la relation fondamentale de GIBER® sans qu’elle généralise cette
relation a la fois aux systémes ouverts et aux systemeimjuiessiege de la réaction chimiques en
cours De Dender [11].

Pour traiter le milieu continu, on accepte cette définition locale du peltdrgrmodynamique.
La prise en compte des échanges entre différents VER perncensiguire une théorie des champs
qui trouve probablement sa limite lorsque les gradients loaaurs grandeurs intensives deviennent
trop importants pour pouvoir considérer que le volume élémentsirebien représenté par une
grandeur intensive moyenne.

La difficulté essentielle réside dans la définition atelarésentation des variables dissipatives

2 caractéristiques de I'état microstructural. Pour contowette difficulté, Cunat propose de recourir
a la théorie statistique des fluctuations selon laquelle tatthérs équilibre peut étre décrit comme
une fluctuation par rapport a I'équilibre induit par les coondgi aux limites imposées au V.E.R. .
Selon Prigogine [96] la production d’entropie est la méme quelsgitele mode de régression
emprunté par le systéme lorsque I'on reste au voisinage glélibée. La notion de modes normaux
permet de traiter I'évolution complexe de mécanismes couplés ayenmde combinaisons de
mécanismes indépendantes les unes des autres.

En effet, au voisinage de I'équilibre, la thermodynamique desgsas irréversible linéaires
est applicable. Meixner [97] a montré que, dans ces conditiagiajtikoujours possible de choisir un
changement de base des variables dissipatives qui découpeotessus entre eux (de maniéere
comparable a I'analyse modale). Prigogine a alors montré gueédaie des fluctuations permet
d’obtenir la distribution initiale du spectre des temps dexatilan qui lie un processus (ou mode) et le
temps de relaxation qui lui est associé. Alors la connaissanceeliitemps de relaxation (parametre
du modele) permet de caractériser une distribution continue déswjfize son étendue sur I'échelle
des temps (ou des énergies d’activation). Dans ces condimiinétiques sont gouvernées par des
équations différentielles de premier ordre et caractérisées patdeyrs de relaxation.

Nous nous limitons dans ce chapitre au principe DNLR (DistributiorNaf Lineair
Relaxation) qui s’appuie sur la relation fondamentale de GIBBShilasophie et la démarche qui
ont conduit Cunat a élaborer ce modéle de comportement ont faét [t plusieurs publications et
travaux parmi lesquels nous citons : Loukil M [108fieby R [103], Marceron P [106] et M’rabet K
[107].

[11.1.2 Equations constitutives du modéle D.N.L.R

Y

L’idée qui prévaut au formalisme D.N.L.R. consiste a étendrectexepts usuels de
thermodynamique aux situations de non équilibre. On admet que laneliatiGIBBS généralisée
conserve son statut de fonction potentielle et qu'elle contmute linformation. Elle exprime

notamment I'équivalence des trois formes d’énergie intédne I'énergie thermiqués, I'énergie
mécanique de déformatior et I'énergie chimique, /), .

Le point de départ est I'écriture de I'énergie interne comme un potdet{®IBBS.



U=uU(Sen,) (I1.1)
Soit

U=Ts+de+> 1, (I11.2)
k

Avec U l'énergie interne spécifique; T la température ; s timmie spécifique ;o la
contrainte ; e la déformationy, le potentiel chimique et} le nombre de moles des especes en
présence.

En terme de vitesse, I'évolution du potentiel pour un milieu unédnors équilibre est décrite
de la fagon suivante :

U=Tstoe+ > [, (111.3)
k

Cette relation de Gibbs généralisée est complétée palateoon de Gibbs — Duhem, décrivant
les variations sous — jacentes des forces thermodynamiques :

0=sT+oe+> w1, (I11.4)
k

La simplicité de I'approche DNLR consiste a admettre quesllationu = u(s,=e,g) reste valable en

dehors de I'équilibre et conserve son statut de veéritable potentieldtignamique.

Dans un certain sens, avec des arguments distincts, cettedtiomuéjoint la thermodynamique dite
rationnelle de Truesdell : I'entropie reste une fonction potétyecompris dans les situations hors
équilibre. Ce sont les variables internes représentativéss mérostructure qui s’auto-adaptent pour
minimiser a chaque échelle de temps le potentiel thermodgnarassocié aux variables controlées.
Les variables contrblées correspondent aux conditions aux lichiteéER homogénéisé. C'est la
dynamique des variables internes qui induit une irréversibilitégite dissipative dans les milieux
uniformes sans qu'il soit nécessaire d'y adjoindre un pseudo-potentieteleseside type Rayleigh.



[11.1.2.1 Equation de conservation des espéces

L’évolution du nombre de moles d’atoma®st régie par les échanges avec I'extériguet

par les réactions a l'intérieur du systeme

n=n+n (11.5)

L’équation d’évolution précédente peut encore s’écrire :
h:_D‘]n+nn (11.6)

ou Jnet [1,correspondent respectivement au flux de diffusion et au taux de podudgrne ; le

taux de constituant échangé avec I'extérieur correspondant ainsi a :

n =-0J (.7)

D’une approche thermodynamique apparemment réservée au traitkrmaitieux chimiques réactifs,
on glisse alors vers une approche plus générale des phénoméwnesilsles en pensant le taux de

production interne du constituant comme étant lié aux varialilem@sz (ou variables cachées) qui
régissent l'avancement d'évolutions (ou réactions) irréves [11]. On admet que toute
réorganisation interne peut étre décrite par ces variabldses [7] : elles peuvent représenter aussi
bien le degré d’avancement d’'une réaction chimique que les tadissieiation ou les composantes
des mouvements moléculaires massifs tels que montées deatilisleclorsqu’on s'intéresse a la
plasticité par exemple.

Si N réactions ont lieu dans le systeme :

=M, =Yz =z (11.8)



Ou le coefficient de proportionnalite est appelé coefficient stoechiométrique. L'évolution du

nombre de moles de particulass’écrit donc finalement :

n=-0J, +vz (111.9)

[11.1.2.2 Deuxieme extension de la loi fondamentale de Gibbs (réactions chimiques)

La combinaison des relations (111.2) et (111.9) conduit a une nouvelle écritugerdiation de Gibbs :

u=Ts+g:g-pld, +uz (111.10)

Conformément a I'écriture de De Donder [11], on définit le concept daffilvitissocié & par :

=—uv (I11.12)

|

On retombe ainsi sur la deuxiéme extension de Gibbs qui s'appliquesyast&mes en cours
d’évolution :

U=Té+g:£—£1DJ - Az (n.12)

n

[11.1.2.3 Thermodynamique a variables internes

Pour un systéme fermé,k traduit les réorganisations internes (pas d’échange de matiére avec
I'extérieur). L'utilisation de I'avancement de De Donder[11] permet d&cr



no=Yvlz (I11.13)
|

Ou v, représente le coefficient de stoechiométrie de I'élémennk Haréaction internie on

obtient ainsi :
u=Tsto éZ(Zykv'kj 7 (Il1.14)
| k
Soit
) ) . A
u=Tstoe) Az (111.15)
|
Avec
A =‘ZI:/~1KVL (111.16)

L’affinité ou force de non équilibre interne de De Donder pour la réalction

Cette force généralisée que représente l'affinité, @ocs les variables internes (duales) notées
Z=Z. Z'. On peut donc réécrire la relation de GIBBS de la fagon suivante :

U=Tsto:etuy.z (.17)

. e~

(111.18)

»!

U=Ts+

IS}



Pour un VER uniforme, I'énergie interne s’exprime en foncti@s dariables d'état d'origine
thermique et mécanique et des variables internes d’originestrgcturale, nous adopterons I'écriture
suivante:

U =U (s,e_%: U( y_) (I11.19)
On peut écrire donc la relation de GIBBS sous forme plus condensée :

(111.20)

(e
1
1<
I« -

Avec Y = G_U = (T,g,?ﬁ) qui représente la force généralisée conjuguge ésf_% , le vecteur des

dy

: . . ouU . L :
variables extensives. L’affinitéd = _T est donc la force thermodynamique associée aux variables
z
internes indépendanti_as Le principe variationnel qui prévaut a la deuxieme loi de la
thermodynamique induit naturellement un retour du systeme vers son étdttae&qu

Dans le cadre de cette approche, toutes les transformatiéversibles se congoivent comme

des réactions chimiques caractérisées par les var'_mblelsnt la signification physique peut
correspondre, par exemple, & des concentrations ou densités ds, digfautcrofissures, etc.... sans
gu'il soient nécessairement possible de les mesurer par des tibssrdirectes. Par conséquent, elles
ne seront pas définies explicitement en général.

La description précédente utilisant I'énergie interne en tamé potentiel généralisé,
correspond uniquement a un jeu de grandeurs extensives commeesgadabtontréle. Or dans la
pratique, et selon les conditions expérimentales, ceci esteatgossible. Il se trouve que I'on utilise
souvent d’autres jeux de variables de commande. En effet, jlllestcommode de maitriser, par
exemple, la température que I'entropie. Il faut donc choisir un peitehermodynamique ¢
correspondant aux conditions expérimentales si I'on souhaite d'émisément le systéme sous

sollicitation. Ce potentiel adéquat peut étre obtenu par tranééorde LEGENDRE de I'énergie
interne, ou méme d’un autre potentiel.



D’'une maniere générale, pour caractériser le comportemeadt dacVER, on considere le

nouveau potentiey :‘//(Z’E)' ou y représente I'ensemble des variables d’état de commande ou de

contrble indépendantes, quelles soient intensives ou extensikiablesmséparée descorrespondant
a I'ensembles des variables dissipatives indépendanteseeppigalement variables internes. La
variation de ce potentiel adapté aux conditions expérimentales s’écrit :

q p ) )
dy, => B dy,—> Ad2Z (11.22)
m=1 =1

Ou, q et p sont les dimensions respectives de grandeurs génér}alisé_zes

Les variablesf3,, et y, représentent respectivement les variables observables perturbations du

syseme, onadond 71} ={1/5: 7o 31597} o/} o 75}

Ces variables observables ainsi que les affinités sontielfecomme les dérivées premieres du
potentiel généralisé par rapport aux variables de contr@exetlegrés d’avancement respectivement.
Elles s’écrivent:

ﬁm(yn,zf):%f’zj) (1.22)
A (Vo ZJ):% (111.23)

[11.2 Lois d’états

Les lois d’état qui traduisent les réponses d’'un systéemeeasdw sollicitations, relient entre
elles les variables duales, que la nature se charge d'setireelon le deuxieme principe de la
thermodynamique. Dans la démarche classique, qui consiste a imgrodaoir formalisme
complémentaire de fagon a pouvoir d’écrire les processupatiési en particulier I'évolution des
variables internes, on admet I'existence d’'un pseudo potéeatidissipation respectant la seconde loi
de la thermodynamique, c'est-a-dire la positivité de la dissipginégalité de CLAUSIUS -
DUHEM). En introduisant ensuite la regle de normalité, conditidfisante au respect de second
principe, on définit I'évolution des variables internes danmslanale au potentiel de dissipation. On a



P a¢*

classiquement, dans le cas d'un matériau standard [Lenz 85],6—, avec ¢* potentiel de
= g

dissipation ete” tenseur des déformations plastiques.

Dans le cadre de D.N.L.R., I'approche est différente. On introduit direntdas informations
de nature cinétique dans la relation de GIBBS généralismnetdans le potentiel thermodynamique,
ainsi que l'autorise le formalisme de De Donder. On admet tensnie évolution des variables
internes gouvernée par une cinétique pouvant étre non linéaire.

L’équilibre thermodynamique est alors uniquement fixé par leigbias de controlg qui

. . . —_r ’ . . . - AL - 7
déterminent ainsi le vectewr représentatif de la microstructure. Le jeu des variaBl@es affinités
ou forces de non équilibre) associéz @egrés d’avancement des réorganisations internes) prend une

valeur nulle a I'équilibre interne complet (ou vrai). Le produit soalAi z définit le terme énergétique
associé a la production d’entropie induite par la dissipation:

gq= dlm

z A’ = _A;2 0 (I11.24)

Ou T est la température, S I'entropie du systéie,et z! sont respectivement les composantes des
vecteursA et z.

Les relations (111.22) et (l11.23) établissent la dépendancevdgables observables avec les
perturbations3 = ,B(J_/,E) et permettent d’écrire les lois d’état sous la formeédiiftielle traduisant

la réponse d'un systeme a diverses sollicitations:

6wk(yn,2‘)

2 i
; a"”k(y”’z_) Z . 47 (111.25)
j=1

dB.(Vu? )=

n=1 aJ/maJ/n



_Zq:azwk(yn,zi) z”: OV ?) d2 (111.26)
=1

dA (y,., 2 )= _
(ym ) = 0Z'0y, dyzoz

D’ou, sous la forme matricielle:

é:QU_J_'/H}_Z (1.27)
A=—[) .Z—Tgé
Avec :
u 62‘// —
a' = ' Z I11.28
AL (1-20)
0=9%(y
—_a;_/aE(Z Z) (111.29)
= 021// _
g= 656_2(1—/' 2) (111.30)

a’, bet gsont les matrices de couplaga: est la matrice instantanée carrée de TISZA pour un

systeme non relaxép désigne la matrice mixte de couplage (matrice rectangylaite couple les

variables d'états (contrlablg9 et les variables dissipatives liée a la microstnectz . 6 est la
matrice de dissipation pure traduisant le couplage entresaléables internes, elle est carrée et
positive.



Les deux relations constitutives incrémentales (111.27) pew/éatire de maniére synthétique comme
suit :

S
||$3-)C
o
<

= = (I1.31)

I
>

o
« |l
N

Cette écriture matricielle trés générale englobe les diversagmgltencontrés en physique. Le vecteur
réponse peut étre décomposé en deux catégories :

Les réponsesG’ (observables par I'expérimentateur) mesurées et les répmmsfeeéesA(affinité ou

force thermodynamique de non équilibre) qui sont nulles a I'équilibre comntatx&kaxe.
Ces réponses sont induites par deux types de perturbation :oheshaodes maitrisées par

I'expérimentateury et les variables gérées par le « milieu ». En généraele®s de la dissipation

ne sont pas connus. Pour décrire le voisinage de I'équilibresudragdmettre que les coefficients des
matrices de couplages sont des constantes. Cela constitedrie de la thermodynamique des
phénomeénes irréversibles linéaires (TPIL).

[11.3 Evolution des variables dissipatives. Hypotheses de la TPI

Il s’agit maintenant de caractériser la partie dissipatie la réponseb.iet az Le point de

départ sera la thermodynamique des processus irréversibleseddmmmdine linéaire, c'est-a-dire au
voisinage de I'équilibre. Par la suite, le champ d’application sergi &a cadre non linéaire.

[11.3.1 Hypothese de linéarité thermodynamique

Admettons donc comme hypothéese simplificatrice que les ciegfficdes matriced et 6

soient des constantes, on obtient par intégration de (111.31) :

A(t)-A0) = [Adt=—-b [ydt- gf zd (111.32)
0 0

0

Lorsque le systeme est initialement en équilibre interaéinité est nulle par définition

A(0) = 0. On obtient alors:



T

A =-b Ay- Az (111.33)
Avec

Ay=y(t)-y(0) (11.34)

Et

Az=7(1)- 40) (111.35)

Aprés relaxation completet € o), le systéme atteint un nouvel état d’équilibre thermodynamique

caractérisé pafzr o etﬂeq =0, soit :
—r _T = —r —
A()=-b Ay- g( 7 2(0)) -0 (111.36)

T

el

Ay= —=g(_zr —_2(0)) (111.37)
La relation (111.36) devient alors

AW=9(7 -40))-"d £ )- 40)) (11.38)
Soit :

A= —E(_z—_zr) (111.39)



Notons que la matricé est définie symétrique et positive en raison d’'une part datlare potentielle
de (¢ et d’autre part de la stabilité autour de I'équilibre.

111.3.2 Hypothese de linéarité cinétique

C’est une hypothese de nature cinétique qui postule I'existence dlatierr linéaire entre les
forces et les flux:

7= LA= —?g( 7 _2) (111.40)

Lest la matrice de couplage d’'ONSAGER. C’est une masjeeétrique et définie positive. Le
second principe de la thermodynamique impose que le terme émeegassocié a la production
d’entropie induite par la dissipation soit positif ou nul d’ou :

T%s:,_ﬁ\'z:z(_z—_rz)jj_z_razo (111.41)

Le terme d__ﬁ) a la dimension inverse d’'un opérateur temps de relaxation.efiaat le second
principe impose simplement la positivité exclusive de ces temps@astigties.

7= —(_z—_zr);_l (111.43)

Avec ces hypotheses, les temps de relaxation peuvent donc dépendaeialdss de commandes et

des variables internes par le biaisgdet/ou dd_, ce qui est en accord avec I'expérience. En effet,

[104] a montré que lors d'une expérience de relaxation volumique iswhda vitesse de
réorganisation interne (relaxation) dépend de I'écart a I'égaiébdonc des variables internes



111.3.3 Découplage de MEIXNER — Modes dissipatifs normaux

MEIXNER a montré gu'il est possible de diagonaliser a la foiet 6 en sélectionnant une

base appropriée de sorte que I'une des deux matrices sugnpes tout en maintenant invariante la
production d’entropie. Pour assurer la compatibilité avec la théerifluctuation, C. CUNAT retient

une base dans Iaquell_eest une matrice isotherme donnéel.p_ér: (%)5‘ ou h est la constante de

PLANCK et Jla matrice identité. La matrice des temps de relaxatgmra donc choisie diagonale
dans la nouvelle base [99] [100]. Ceci revient a mener une sanahpdale dans I'espace des
dissipations. Avec cette écriture dans la nouvelle base, se das mécanismes physico — chimiques
élémentaires a des processus normaux (modes des dissipations) qui résuléecoribinaison de ces
mécanismes.

Cette démarche est similaire a la description du mouvedi@m¢ structure en régime vibratoire, par
la superposition de modes propres. Dans le cadre du DNLR, le comenttdissipatif du VER peut
également étre décrit par une superposition des différemdgsmdissipatifs normaux, chaque mode
correspondant & une description partielle de I'ensemble du ®ysteanréponse globale obtenue
résulte de la superposition des modes j de dissipation.

Les relations (111.42) et (111.43) peuvent étre écrites pour chaque numere suit :
A =-gl(Z-2) (111.44)

j

2 =" (7~ 31)

Avecr’ =7 = Jigh équation de relaxation associée aux réorganisations des variables internes
g

'zj = —(Zj_—zw) (I11.45)

Ici, 'indice répété ne correspond pas a la convention de sommation d’EINSTE
Notons que I'on peut également choisir directement une base modaielesalritere cinétique de

. ] P .
[105], qui permet de poser la relation (I11.44) sous la forme= I’ A exprimant tout couplage
cinétique au niveau de la base représentative des réactions.



[11.3.4 Analyse des temps de relaxation

Nous venons de voir qu'on les placant dans une base modale, leDrsjCainstitutives
peuvent étre découplées; il apparait autant de temps de relaxpt® de variables internes
indépendantes. Il nous reste donc a modéliser et a essayer de worsess physique (a I'échelle
microscopique) a ces temps de relaxations.

Dans l'approche DNLR, on se référe a la théorie de l&tatsitoire activée, initiée par
EYRING [6] [7]. Ainsi, tout réarrangement d’'un groupe de particplest étre vue comme un état
transitoire entre deux états, le systéeme passant d'unnéiak (équilibre métastable), u, & un état
d’équilibre final, r, de plus faible énergie en traversant unée soontinue d’'état d'énergie
intermédiaire. Comme ces deux états correspondent a deux minimag#éoerpostule I'existence
d'un maximum ou col d’activation qui correspond a un état d'équilibséable. Autrement, pour
gu’un atome puisse surmonter la barriére d’activation il faut gmeifonnement configurationnel soit
favorable (formation d’'un défaut par exemple), et que la frézpiele sawt permette a I'atome de
basculer au niveau du col d’activation.

111.3.4.1 Temps de relaxation initial au voisinage de I'équilibre

Afin de modéliser les temps de relaxation définis de maniegemtidynamique par les
relations (I11.46) et (111.47). C.CUNAT propose de faire appelos EYRING a la mécanique

statistique. Le temps de relaxation du mode j (nbjése référe au temps caractéristique de passage
d’'un microétat initialement métastable (cinématiquementestéibrmodynamiquement instable) & un
autre état métastable.

Dans le cadre de la théorie cinétique de I'état transitoireéa le processus de relaxation d'un
systéme microstructural particulier (atome, groupe d'atorpasge par le franchissement d’une
barriére énergétique (col d'activation ou état transitagéve) (figure 11l.1). Deux conditions sont
nécessaires pour qu’un saut puisse avoir lieu : le défaut doifoé&tné et I'agitation thermique doit
fournir a 'atome I'énergie d’activation suffisante permettantrdechir le col d’activation.

Le temps de relaxation peut alors étre défini comme proportianifielerse du produit de la
probabilité P!* d’obtenir localement une configuration favorable & ce mouvememteétéire et a
l'inverse de la fréquence de saut atomiq'de:

1
i —

Ol V' est la fréquence de saut du processus vers I'état fin&!*da probabilité de franchissement
d’'une barriere d’énergie permettant son déclenchement.

Dans le cadre de l'analyse modale, le sens physique des tditaotivation ne peut plus étre
directement liés aux mécanismes atomiques, puisqu’ils déctesemodes relatifs a 'ensemble des
atomes du V.E.R.; ainsi garder:



(I11.47)

(Fréquence de phonon de Debye ou translation de Guggenheim)

F'®1

Col d'activation

u

Etat initial

C )
Etat final

Configurations internes

Fig. lll.1 : Représentation schématique de la Begrénergétique a franchir pour passer de I'éitidlia I'état

relaxé

Suivant la théorie de I'état transitoire activé, pour unesgstdécrit par le potentiel d’énergie libre, la
probabilité qu’'un processus j acquiert le méme niveau énergétique quest exprimée par :

P =ex —A—F‘+ (111.48)
P RT :

Ou R est la constante des gaz parfaitﬁEﬁl’énergie libre d’activation caractérisant la barri@re

franchir.

AFJ-+ =AE'* —=TAS" : Energie libre d’activation représentant la barriéreaachir pour toutes les

particules du V.E.R. dans le mouvement d’ensemble associé au mode considéré.

On peut donc formuler I'expression du temps de relaxation endondé I'énergie libre d’activation
et de la température T:



iry_ h AF™ ) _ h AE" -TAS"
7 (T)-kTexp =3 b lgTeX — 7 (111.49)
B

Dans le cas anisotherme lorsque I'on admet un comportement de type avénilestempérature T(t)
dépendant du temps (t), ona:

y _h =) h AE'" -T(t)AS”
7 (T,t)= () exp( ?;( I)J_ 7] exp( R‘(( ; ] (111.50)

111.3.4.2 Introduction des non linéarités

Lorsque les sollicitations appliquées au systeme sont tréstanpes, comme par exemple
celles qui génerent de grandes déformations sur un polymeeet Béequilibre est trés important, et
les hypothéses de linéarité thermodynamique et cinétique neplssnapplicables. Dans ce cas la

barriere que constitue I'énergie d’activatiﬁ:Fj+ est susceptible de dépendre du chargement, et donc

du temps de sollicitation.

En admettant une dépendancd_@¢/ou deé avec I'écart a I'équilibre des variables internes (
== =1

z-7 ), 'opérateur des temps de relaxatidng(=7 ) devient lui-méme dépendant de cet écart. On

introduit ainsi une dépendance temporelle, c'est-a-dire TZi'ﬁ_Zr(), du niveau de la barriere
d’activation (figure 111.2).

J Caol d'activation a 'état relaxé
‘+ '
AAF, ] .

ﬁ' ’J]: t TS Col d'activation
(Ft A :”I- ! a I'état actuel
AF; / ;

1 ML
Etat imitial
e / Etat final

-

Configurations internes

Fig.Ill.2 : Représentation schématique de la vianiatle barriére énergétique, associé*3tprocessus, au cours

de chargement



L'énergie libre d’activation nécessaire pour franchir la bardéetivation est:

AF; (t)=aF (t)+ (AR (1)) (I11.51)

J

Soit:

A(AF (t
r =" exp(AF’ Jex M (11.52)

P KT RT RT

En posant par définition :

r'(T,t)=a (T, {7 (111.53)
| A(oF (1))
I(t) = !

a' (t)=exp T (111.54)

a’ (t) Représente le facteur de glissement du temps de relaxatioit par la non linéarité des

processus dissipatifs.

7' Représente le temps de relaxation de référence du processusvgisinage immédiat de
I'équilibre.

Comme pour I'énergie d’activation propre a chaque mode du VER,UBIAT [Cun85]
admet un facteur de glissement identique pour tous les medg¢t)€a(t) 0j=1........ N), et en

conséquenoﬁ(AFj+ (t)) = A(AF+ (t)) Il s’agit la d’'une hypothése de glissement coopératif.

Plus le systeme s’éloigne de I'état d’équilibre plus la lio@arité du comportement est
importante. Cet écart peut étre dépendant de la sollicitttaoiable de contrble) et peut étre évalué
par la difféerence par la différence entre les variablesevables actuelles et a I'équilibre. On
développe ensuite I'expression de cette écart a I'équilibre auegrerdie par:



A(AF* (1)) = ke (5—_8’) (111.55)

Kz Représente le facteur de non linéarité induit par I'ééigquilibre. Pour donner un sens
physique &, on peut dire qu’l désigne un volume d'activation supposé gouvernéepar |

réorganisations internes, lorsqBeet B représentent des niveaux de contraintes.

En résumé, les développements et hypotheses précédents condigsgmession des temps
de relaxation pour les transformations hors d’équilibre:

=1 exp AR/ ex @ (111.56)
ke T RT RT '
j k (—B_—Br)
' =7 ex 111.57
i €Xp RT (11.57)
r' =rla(t) (111.58)

Avec dans le cas particulier correspondant au comportement lindgired; c'est-a-dira(t) =1

111.3.4.3 Spectre des relaxations

Tous les processus de réorganisation interne n’ont pas la méme p@bladiiturrence. La mesure de
la contribution relative d’'un mode a la réponse globale est dgrargeoids que Cunat définit a I'aide
de I'écart type de la densité de probabilité associée a ce mode. Examin@uws aacéxemple, ou I'on
considére une éprouvette uniaxiale initialement en équilibl#estA t=0, on charge cette éprouvette a

température constante (égale a la température ambiantepjusgudéformatiog, .

On suppose que le temggmis pour atteindre la déformatiog, est tres petit devant I'ordre de

grandeur du plus petit temps de relaxation du systemetgeik T de sorte que 'on puisse

min ?

supposer que la microstructure reste figée detQ.&i on admet dans un premier temps un seul
processus de réorganisation interne associé au degré d’avanzemeuns avons :



z =2’ = constante Pourt (1[0t ]

Au-dela de linstartt,, la microstructure évolue a déformation imposée € 0) afin que la valeur de

z minimise le potentiel énergie libre de Helmholtz. Les évolutgmmmatiques de(t) et z(t)sont
représentées sur la figure I1.3.

Fig. lll.3 : Allure des évolutions de(t)et z(t) pour notre exemple

Ce retour a I'équilibre (état relaxé) peut étre vu comme la igrespontanée d’'une fluctuation
d’entropie. Il se fait :

- Sans échange d’énergie mécanique avec I'extériedecar0.
- Sans échange d’énergie thermique avec I'extérieur car on a supposégueciature

restait égale a la température ambiante.

[11.3.4.4 Dépendance en température des temps de relaxation

Compte tenu de la forme établie pour décrire le temps detiela propre a chaque mode, un
changement de température peut, a priori, modifier le découplagesderocessus. Pour trouver le
principe d’équivalence temps — température, il est nécessadmettre I'égalitéAE'" = AE" quel
que soit le processus j. En d’autres termes, un changement plératme produit un glissement
d’ensemble du spectre de relaxation le long de I'échelleetigisst sans déformation [7], [100]. Cette
hypothese implique que l'origine de la distribution des temp®ld&ation soit de nature entropique.
En conséquence la connaissance de I'entropie d’activation du suedesplus lent détermine a elle
seule I'ensemble du spectre de relaxation.

111.3.4.5 Distribution des temps de relaxation

L'expérience montre la complexité des phénomenes de relaxatiorst Itlar, depuis
longtemps, qu’ils résultent d’'une multiplicité de mécanismignéntaires, descriptibles par un
spectre, appelé spectre de retard ou de relaxation en rhé@adieermodynamique irréversible, on
utilise indifferemment le vocable « spectre de relaxation ». Tesiprocessus de réorganisations
internes n'ont pas la méme probabilité d’occurrence, on intrathrit la notion de « poids » qui
représente la contribution relative de chaque mode a la réponse glépale, [



La difficulté principale est maintenant liée au nombraé €tmpact relatif de chacun de ces
modes de réorganisations internes, non identifiable directeamaantiir des mécanismes élémentaires.
En effet, chaque mode résulte de combinaison de mécanismes ; dui @egbcier au moins trois
parametres :

 Son poids relatif & I'écart global d’équilibigg

+ Son temps de relaxation au voisinage d'équilibré
« Etle facteur de non linéarité évoqué précédemrient

Partant de ces considérations, Cunat propose une distributidaleirites processus de
relaxation (spectre) basée sur la théorie de fluctuation d@@RINE [96], laquelle montre
que la moyenne de la production de I'entropie induite par une fluctugitbale est la méme
pour chaque processus j quel que soit le chemin de régression :

0AS .
—= A7 =-K 111.59
aAZ] B ( )

Ou 0A sreprésente la création de I'entropie de relaxation qui €obtpar intégration de sa

. _AZ N NS
production S =Tpendant le retour a I'équilibre, avec I'hypothése de linéaritécqnduit a la

-r

reIationZ:—_g(_z— z). La création d’entropie due au mode de fluctuation j au voisinage de

I'équilibre s’écrit comme suit :

As' = tjs] dt= '[%] dz (111.60)
0 b
As =—9§”(Azj ) =—% K (11.61)
Avec Azi=(2‘—2)j.

On obtient donc :



(82) =gt = B L1 g gL (111.62)
Or avec le choix mod&’ =L, on arrive a:
(82') =k Lr! (111.63)
Soit: (z”—z’)j = A/r_‘
En définissant le poids relatif a chaque mode dissipatif par :

AZ (Zu—Zr)j

R =

e Y22

(111.64)

=1

La forme de spectre utilisé dans notre approche (figure 111.4) est donnéerglatibn :

P = BT avecB=

Z\/T_j (111.65)

2R =1 (111.66)



Fig.lll.4 : Spectre DNLR des processus dissipatéfini sur la base de 50 modéissipatifsdistribués sur 6

décades de I'échelle temporelle.

Ce spectre initial de relaxation, liant le poids d'un pracesd son temps de relaxation, est
indépendant du comportement mécanique du matériau et des solfisitakercées. Par souci de
simplicité, on admet en premiére approximation sa validité en siehodomaine linéaire. Et, par
commodité, la construction d'un spectre continu au voisinage de litkquiest définie par la
discrétisation équirépartie sur I'échelle des énergies daitin. Il est donc déterminé par deux
parameétres: le temps du processus le plus long et la largeur du spectre.

Il a été montré qu’'une telle distribution représente une apprtgmaes performante d’'un spectre
continu.

Ces poids relatifs a chaque processus permettent de caeactési réponses instantanées et relaxées
du matériau. Pour chague mode, on aura la décomposition modale ridddesade commande
suivantes :

(111.67)



Ici Pj” et Pjrjouent le role d’opérateurs de localisation jJdedans I'espace des modes de dissipation.

En pratigue, nombres de simulations ont été conduites avec serceslisant I'approximation

P' =P =P . Ainsi lorsque I'on écriB:Z(Bj , on effectue une opération d’homogénéisation.
i

La réponse globale du VER est alors obtenue en superposantdpsrisées élémentaires, relatives a

chaque mode.

l1l.4 Reformulation des équations constitutives de base

Les lois constitutives d’évolutions sont:

2”.Z+l_)2
t

B

) _ (111.68)
-b y-gz

A

Complétées par une loi cinétique, découlant des deux hypothésesdjeamique et cinétique,
permettant de décrire I'évolution des variables internes aubalse d'une analyse modale de
dissipation :

7= —?‘1(‘2—‘2) (111.69)

La derniere difficulté dans l'utilisation de ces lois &8 aux variables internes qui régissent la

relaxation par l'intermédiaire de terine.

A I'état relaxé I'équation (111.68) s’écrit:

r -r

B =2“_,_’,+l:)'z (111.70)

La différence entre les équations (111.68) et (111.70) donne uraioel que I'on peut ensuite intégrer
dans le temps :



B-B :B(_z—_i) (I11.72)

(8-8) (11.72)

En introduisant cette derniére relation dans I'équation (lll.2A0¢pmpte tenu des modes dissipatifs
choisis pour représenter I'évolution d’un milieu continu, on trouve dimeht la loi constitutive
d’évolution globale sous la forme d’une somme de réponses modales :

_ N i N i u ﬁ] _:6,”
— — pig £ £
530 =3 ma
B =Rd.y
h (BF7)  h  (DEY-TAS’
7j = exp —— |= ex J
KgT RT KT RT
AlAE (¢ « (p-g (1.73)
a(t)=exp ( ’()) = exp — (é é)
RT RT
R =By}
avecB=— 1

L’approche DNLR ainsi construite permet d’emblée la desoriple nombreux comportements
rencontrés en physique. A titre d’exemple, le potentiel thermoaigue généralisé peut étre donné

par ¢ :(//(T,g,g,ﬂ,g....) , OU les variables de commande peuvent étre la températureemsder
des contraintegZ, le champ électriqueE, le champ magnétiquel et le vecteur des concentrations
de constituants chimiques. Les variables observables sont composées des variables duale

respectives telles que le tenseur des déformatiptesvecteur de polarisation électrig@e le vecteur



de polarisation magnétiqueM et le vecteur des potentiels chimiquesLa loi de comportement
s'écrit alors sous la forme générale suivante [100][8].

'-S'—Crlgg)?%_ {4 s-9, .. (S% (—S)N;
g sy ma |l led (e (e,
SRR [ T RN
VIS A A TR Y1V V) O [V VI R (Y3 Y W 2
e 11 172" R 7 R )

Pour la cas d'une sollicitation purement mécanique a défamatiposée (comme dans un essai de

traction simple), la variable observable correspond a la cnma,rﬂ - Q, et la perturbation imposée

considérée comme variable de contrble est la déformationg . La loi de comportement s’explicite

sous la forme suivante:

. N . N . I — gl
g=Y0=)|Rde-"
= =L a(yr
St .
o =PRa's
(111.74)

r — h +,r
T, = KT exp(AFj )
KJ‘U—U’

a(t)= exp{TJ

Ou K, est homogene & un volume d’activation.



[11.5 Modélisation des polymeres semi — cristallins

L'approche DNLR a été utilisée avec succes ces dernieres ann@esmneoit pour simuler le
comportement des polymeéres élasto-visco-plastique [106-107, 99-100].

V Magnenet et L Nieng se sont focalisés sur la défimit sur le role de I'état relaxg’ et du
spectre des temps de relaxation(en particulier le facteur de glissemeh(t)) dans la modélisation.

Plusieurs modéles ont été proposés, nous n’évoquerons brievementlejae ¢oukil, K.
M'rabet, Niang et celle de R. Aireby concernant la modélisafiorcomportement mécanique des
polyméres semi cristallins, notamment le PEHD.

Loukil a décrit I'état relaxé grandes déformations des polgsyéromme un état régi par une

lois de type élastique. Plus précisément, il a choisi de Hiexvavec un comportement élastique non
2¢r

linéaire [99]. Et, pour prendre en compte I'importance de laribotion du terme entropiqugT,
ge

il a proposé de décrire I'état relax@ a I'aide d’'une loi de type MOONEY- RIVLIN, assez bien
adaptée a la modélisation du comportement des élastoméresaretegrdéformations, en faisant
intervenir un durcissement hyperélastique. L'expression de la ouatia I'état relaxé retenue par
l'auteur en traction est de la forme suivante:

En traction o, = 2(/112 —i](Cﬁ&] (11.75)
/11 /11

En cisaillement’, = 4(C, +C, )e,,

Ou G et G, désignent les coefficients de MOONEY — RIVLIN, &tl'extension principale. Ce choix

lui a permis de simuler le comportement en traction en grardesyahtions du PEEK, présentant un
durcissement hyperélastique en traction et un pseudo-plateau de comrtnaiigaillement, figure Il1.5.
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Fig.lll.5 Comparaison des résats expérimentaux de traction et de cisaillenaseicceu; calculés par le
modéle DNLR [100]

LOUKIL a égalementaris en compte l'effet de I'entropie relaxéens le facteur de nc
linéarité, ce qui affecte le spee des temps de reletion:

J

o A(BF] (1))
) =exp RT (111.76)

A(BF] (1) =K, (a,-07 ) +Ks(S,- §)

La prise en compte de ce te: de couplage entropique permet de reprodle crochet de tractic
uniaxial pour le PMMA.

Pour caractériser expmentalement la contrainte relaxée du PEHDgrandesdéformations
M'RABET, a effectué plusieul séquences de relaxation a partir de différeoints de charge situ
dans le domaine de tractiordn constate que la courbe contrainte rela- déformation axiale
présente la méme allure que courbes de rénse de traction (contrainte vrai@léformation axiale).
En effet, on peut observer ¢ la courbe de contrainte relaxée une zonstique, probableme
gouvernée par les énergiele liaisons aux petites déformations, st d'un durcissemer
hyperélastiga lié a I'entropie ¢ configuration aux trés grandes déformat

Lors de la mise en cere des séquences de relaxation pendant uri de compression, |
états relaxés sont différents charge et en décharge, elles sont liées ypes de chargemer
appliqués, et elle ne sont pasrersibles. C’est donc un état de pseudo équiqui présente une for
hystérésis.



NIANG a décrit le comportement cyclique du modele DNLR, pkésenté trois formulations
(version I, version I-bis, et version Il). La premiére formulation (vergidgiomdée sur I'existence d’un
seul spectre de relaxation, s’'est avérée insuffisante potredie comportement cyclique de certains

alliages composés d’au moins deux phagest y (y représente la matrice de la structure du

matériau ey les précipités dispersées a travers la matyif@vec 4 paramétres pour un chargement

unidirectionnel d'un matériau isotrope et 6 parametres pour unetharg multidirectionnel. Elle a
permis de souligner la signification physique et I'influedeechacun de ces parametres sur la courbe
de traction. La deuxiéme formulation est la version I-bis, unamariqui differe par I'existence d’'une
contrainte a I'état relaxé non linéaire présentant une hgida¥s de chargements cycliques ; elle
présente une certaine analogie avec I'écrouissage cinématon linéaire de type AMSTRONG et
FREDERICK. Cette version nécessite 7 paramétres. Laemuisest une formulation a deux spectres
de temps de relaxation, elle a été proposée par Dupre [101] pmiéliser le comportement
meécanique de matériaux présentant deux régimes de viscosité. Catir pesséde 10 paramétres.

La formulation a deux spectres (Version II) introduit deux familles de naidsipatifs | et II.

-(1-F)> | —=— (1.77)

Cette réponse découle en fait de la combinaison de deux répofisentéires du modele
D.N.L.R. pondérées par la fractionde telle sorte:

g=Fao+F g (11.78)
(:-F)
Avec:
: . o' -a cP
g =ae-y | —=—> 5 - (111.79)
i |
k r K
g -3 ER

g, =a'e-y | —=1—2 (111.80)
k



u

a, gr et i‘ﬂ sont des matrices de rigidité fonctions des modules de TEZaE, E,) et des

coefficients de Poissor(, y; ,u, ) pour un solide isotrope.

Les deux distributions des temps de relaxation sont données par lesierprasivantes:

r) = k:T exp( AE_’;J ] exp{A(AF,” (t))] (111.81)

7k = kET exp( AFI';IIEJ ] exp{A(AF,,*" (t))] (11.82)

AF,"’” et AF,,"""r : sont les énergies d’activation au voisinage de I'équilibre pour lessyedé& :

4 . . v i-1
AEST = AR 4 (pFH —pd )T .83
I min,| ( maxl min, ) N -1 ( )
AF KT = AR +(AF;§A, -Fo );—__11 (11.84)

j (ou k) désigne 1€ (ou K*™) mode et N est le nombre totale de modes (ou processusynie de
non linéarité temporelleiéx(AFlj’+ (t)) est donné par la somme de deux termes. Le premier caractérise

lécart & I'équilibre entre la contrainteret la contrainte relaxér, associé au spectre)y par
I'intermédiaire de la contrainte équivalent au sens de VosedliJ, et le second introduit un

couplage entre processupet les processus k. le parametre de couplages€ une constante
(parametre) du matériau.

A(BF (1) =K, [, (g-01)+C %(a-a) )] (11.85)

Idem pour les modes k



A(AF““ (t)) =Ka [‘Jz (Q_Q-L )+ G J (Q'_g{ ):| (111.86)

La seule connaissance de I'énergie d’activation au voisinagiéqiglibre pour le mode le plus lent,
permet d’obtenir le temps de relaxation le plus élevé, etfitdrdé spectre initial. En effet, la théorie
des fluctuations donne le poids de chaque mode j (ou k) au voisinage de I'éqguilibr

, - (111.87)
T. T

De sorte que:

ol =Rde e ol =Riaz (1)

ARIEBY a choisi un potentiel thermodynamiggetel quep = qo(el,az,as,T ,Z,,o,e) , il a considéré

également trois familles de processus de réorganisation mimtoséles internes:

1. les variablesZ correspondants aux processus de nature viscoélastique, dsseatiedues a

la phase amorphe située entre les lamelles cristallines ;

2. les variables /_)correspondant aux phénomeénes d’hystérésis par rapport a la rét@rsibi

cette famille de variables nous permet de construiretBngsis sur I'état relaxé ; qu’on peut

relier physiguement au « détricotage » des lamelles cristallines ;

3. Une troisieme famillee correspondant aux phénoménes d’endommagement par cavitation.

Chacune de ces familles présentera une distribution qui senigedtr une base modale appropriée.
En formulation incrémentale, nous avons la matrice de TISZA suivante:



O’ 1 &1
. aslsl arlaz asp3 Q z Q ) b £
&2 (o))
aJZ€1 %202 aUéT3 sz Q'P Q@
£ | |8y By, By, B, B, B 05
- Az bzgl bzaz bzr3 g 7z glp g ze Z
_;\ bpfl PO, bpﬂs gpz gzp gJ e o
_P bezl o, bw3 Ge, g P g ee/ I?
“A e

(111.89)

Cette écriture néglige implicitement I'effet de la tempéraétiie VER demeure isotherme au cours de

la sollicitation mécanique.

La formule matricielle précédente devient:

0-1 = a£1£1 £1+ bSIZ Z+ Qle e

£2 = aozsl £1+ bO'ZZ Z+ Qze e

83 = a0'361 £1+ b0'3Z Z+ 936 e

_AZ :b2£1él+ gzzz + gpp

_Ap =9 z+ gﬂpp

~Ac =g, £1+ G, .©

by

(11.90)

En développement de ces lois, [103] arrive a une formule plus t&néma introduisant

I'endommagement en trois dimensions :

N i . N

0.'1220.'1261%5181—2 ;

=1 =0

I gir
0, -0,

. N I o g’ — gl
822252 :a“elsl—z /\0251—1 L
j=1 '

(11.91)
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[11.6 Nouvelle formulation du modéle DNLR

[11.6.1 Proposition de I'approche avec prise en gaende 'endommagement

Concernant le modele numérique proposé et mis en ceuvre danavaos,tinous Nnous sommes inspirés
des travaux de M'rabet et Arietpg03 [107], qui ont utilisé un modele basé sur L'approche « distribution
of non linear relaxation, DNLR » développée initialement par CuBatte derniere, repose sur la
généralisation de la relation de Gibbs, pour les systéme=hoilgre. M'rabet [103] a modélisé, selon
'approche DNLR, le comportement du PEHD en petite déformations abut prévoir le comportement
de ce matériau en grande déformation, Arieby [107] a, quant athaidlint les effets d’endommagement
sous forme de module réel, dans le méme modéle. Dans son approehegproduit, cependant, pas la
croissance du module de Young au niveau de la phase de durcisseuemalfer a ce manque, nous
nous sommes inspiré de ces travaux et nous avons introduit, quarst, amemdommagement sous forme
de module effectif. Ce changement, dans le modéle originel, noesréspde reproduire d’'une maniéere
satisfaisante qualitativement et quantitativement le compertedu PEHD a température ambiante.

N g} -P o)’

o1 -Za =E*" ¢ Z (11.92)

T N s , N i _Per.Jeq

(111.93)

Avec



ro.

T T€MPS max a l'état relaxée

re
Ped=_ 1

] N
Nias
]

=1

N-j
Tjeq =72 10N 7o temps max a I'état équilibre

Pour modéliser I'évolution du module de Young effectif en fonction dkélarmation axiale, nous
faisons appel a la loi empirique (111.94) et (111.95), nous constatiens phénoménes antagonistes, il s’agit
d’'une premiére contribution (microcavités) conduisant a laecHda module de Young et d’'une seconde
traduisant leur augmentation (effet des réorientation desed)aipour le seconde phénomeénes, nous
adopterons le modéle d’Arruda et Boyce qui fait intervenitdmbre de segments par chaine, elle simule
parfaitement I'évolution de Module de Young en fonction de la d&tion axiale, contrairement a celle
d’Arieby, elle prend pas en compte la nouvelle remonté du module de Younigeau de durcissement
(naissance des craquelures, coalescence et formation de la stuce fibriaire ) de notre matériau:

Er" =E' ll—lal(l—exd— ,8151))—% X[l(Ac/n%)él” (11.94)

E" =E ll—lal(l—exr(— ,8151))—% Xﬁ‘l(/lc/no'5)£1u (111.95)



E" : Module de Young relaxé
E : Module de Young instantané

a, : Représente le niveau de dommage

B, : Paramétre caractérisant la saturation du dommage

1 3n-1
X = |-
n® n-1

La contrainte a I'équilibre & été rapprochée par le mod8letiaines d'Arruda et Boyce [89] qui repose
sur la théorie statistique non-gaussienne de chaines moléculaires.

ﬂq:—l—C’ Pigl{ An J{EE‘(EEY'} (111.96)
rl

ou J, =detFg

Et le module de cisaillement égale@; = nx@

1

—e 1 —e\ |2
Avec AN =[—tr(BN”
3
—_e —e [—e T
By = Fn (FN) (1n.97)

Fru=(3)""Fe (111.98)



Dans ce modéle, le réseau de chaines est distribué suivapiates directions privilégiées correspondant
aux sommets d'un cube inscrit dans la sphére unité, dans le cassdllicitation uniaxiale (traction-
compression), I'évolution de cette contrainte obéit a I'expressivarde :

o NK,T (A
g% = 3/1i (12 - 22)r 1(n—(§;j (111.99)

A, = exp,) (111.100)

A, =Y\ (I11.101)

A =22 + 2 (111.102)

NKT et n parameétres décrivant I'élasticité de type caoutchoutique relati@ réponse de I'état
d’équilibre.

¢7* C'est la fonction inverse de Langevin, pour développer cette fonction, nouscinisis
I'approximation de Padé :

La souplesse du modele d’Arruda et Boyce [89] réside dans ldbifitlsgle reproduire le
durcissement induit par étirement et réorientation des chaimggsaedes déformations, en ne faisant
intervenir que deux paramétres N (NKT module de cisaillengmt)nombre de segments par chaine)
(figure 1.5, 111.6). Ces derniers permettent de retrouver féame globale du durcissement
hyperélastique, sachant que le deuxieme est surtout lié au durcissementies dédormations et que

N a plus I'effet sur le début de durcissement hyperélastique.

Plus le nombre de segments est faible plus le durcissement est @picenstate aussi que le
durcissement croit en fonction du module de cisaillement.
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[11.6.2 Prise en compte des effets de vieillissement thermique.

D’apres nos résultats expérimentaux sur les effets du \geiflisnt thermique isotherme sur le
comportement mécanique en traction du PEHD, nous constatons unecatiodif de certaines
caractéristiques mécaniquesugmentation de la limite élastiqu® ainsi que sont comportement
surtout au niveau ddurcissement(figure 111.8). L’analyse par diffraction des rayons X, a mis e
évidence le phénomene de postcristallisation, par révélatioradercissement de la cristallinité des
échantillons vieillis. Afin de déterminer I'origine du processlags postcristallisation, I'analyse par
spectroscopie infrarouge a été effectué et a démontré que cetteede’i@sé due qu’'au changement de
la morphologie structurale.
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Fig.l11.8 : Evolution de la limite d’élasticité grarticulier en fonction du temps de vieillissement

En prenant appui, autant que possible, sur les observations émandetsdedudes ainsi que
sur nos résultats expérimentaux, nous développons un modéle qui prend en lesngffets du
vieillissement thermique sur le comportement mécanique etiotmadu PE100. Ainsi que, I'évolution

du module de Young en fonction de la déformation axiale.

Notant D comme I'endommagement du au vieillissement thermique, ilgepté la perte de
masse en fonction du temps :

I:):Am:m(t)—mo _m() _
m, m, m,

1 (In.103)
Ou:
m, : La masse initiale (avant le vieillissement)

m(t) : Evolution de la masse en fonction du temps de vieillissement

L'évolution du module de Young instantané et relaxé apres ldisseiinent thermique sont donnés
par les formules (111.104) et (111.105) :



E' 1,
ElY = 5 {1—{01(1— exp- B,¢,)) r X/ 1(/10 no's)‘ng (111.104)
EY = —+E {1— {al (1-exd-Be))- % X¢ —1(% no_s)}el} (111.105)

L'évolution de La contrainte vraie instantanée et de la condraimbie relaxée apres
vieillissement thermique est donnée par les formules suivantes :

\% eff N 0-11 —P-rdlj’r
o1 = £1— ! 111.106
P LY 7 (11.106)
Y ~ geffr . N Ulj,r _pjeqalj,eq
o1 = £1— ) (11.107)
1+D = e
Conclusion

Dans ce chapitre nous avons rappelé le formalisme mis en ceuvre pairedés lois de
comportement. Nous commencons par la généralisation de I'équation BBSGiu sens de DE
DONDER. Ceci se traduit par le fait que I'on peut toujours se réf@rar potentiel thermodynamique
qui contient toute l'information sur le systéme et qui estrigggle par un ensemble de variables
indépendantes méme dans les situations de non équilibre. Nous adraetsngexistence d’'une
multitude (distribution) de processus thermodynamiques (ou modesadati@h) gouvernés par des
cinétiques non linéaire: ceci constitue le cadre du formalisme D.N.L.R.

En prenant appui, autant que possible, sur les observations émananed’étiudes ainsi que
sur nos résultats expérimentaux, nous avons développé un modélergliepreompte les effets du
vieillissement thermique sur le comportement mécanique eiotraiit PE100. Ainsi que, I'évolution

du module de Young instantané et relaxé en fonction de la déformation axiale.



Chapitre IV

Confrontation des résultats donnés par le modéle DINR aux

résultats expérimentaux

IV.1 Identification des paramétres

Le modéle de comportement du PEHD a été présenté de facdi@e@aichapitre précédent. Il s’agit
désormais de juger sa robustesse et de son aptitude a rendre comgrtaldds expérimentaux.

Pour ce faire, nous avons choisi des sollicitations mécanigonesraction monotone sur des
éprouvettes vierge et sur des éprouvettes ayant subit uiss@ilent thermique a différentes durées
de maintien.

Les quelques figures qui suivent constituent un échantillon donnanidéaede la cohérence du
modéele et de son potentiel de prévision.

Lors de la simulation numérique, nous nous sommes surtout ateachédre compte des résultats
relatifs & la direction d’extrusion, la plupart de nos résulait été obtenus a une vitesse de
déformation de 0.001'et a la température ambiante. Les réponses mécaniques SoBESsianec un
méme jeu de 15 paramétres. Les différentes valeurs sont bdéesmar catégorie dans les tableaux
ci-dessous.

Pour I'état d’équilibre

NKT n

0.53 MPa 90

Pour I'état relaxé

E/ a, | A K T max d £o
350 MPa| 0.899 18 -518 cm3/ Mol.at 1940 4 910 st
Pour la réponse global

E/' Ko Ky K m T ax

1180 MPa -1299 cthMol.at 0.57 2 0.12 42300 s




Ces parametres ne sauraient donc représenter les catigoEsi®bjectives du matériau. Cependant,
ils permettent de reproduire quantitativement I'essentlel nos observations et données
expérimentales comme le prouvent les figures ci-dessous.

En ne jouent que sur un seul paramétre, n, intervenant dans |'éxprésd’état d’équilibre et aussi
dans I'évolution de module de Young effectif. Ce parameétre nliégitélération du durcissement en
grandes déformations induites par étirement et réorganisatiahak®s macromoléculaires.

La corrélation entre les résultats expérimentaux et numérigteses satisfaisante, et ce, sur tout
l'intervalle de déformation (zone viscoélastique, viscoplastique etssement).

En effet, I'erreur entre I'expérience et la simulation numériggtale I'ordre de 2 a 3% au niveau de la
limite d’élasticité et au début de plateau de plasticité (figurg, ¥, 3, 4 et 5).

180
160

1401 ——— modie
120 - == - gxperence

100
80
60

contrainte vraie axiale (MPa

40
20

0

défararmtion vraie

Fig.IV.1 : Courbe de réponse expérimentale enitractniaxiale et simulation a I'aide du modéle €gie de
déformation : 0.001°Y
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Fig.IV.3 : Evolution du la contrainte axiale vraa fonction de la déformation axiale pour une épette
vieillis pendant 48h (comparaison des résultatsériques et expérimentaux)
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vieillis pendant 144h (comparaison des résultateérigues et expérimentaux)

IV.2 Sensibilité des réponses du matériau aux différents paramétresl modele

Nous proposons de présenter trés succinctement une étude dditdensncernant les différents
paramétres qui interviennent dans le modele.



IV.2.1 effet des principaux paramétres sur la contrainte d’équilibre
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IV.2.2. effets des principaux parametres sur la contrainte relaxée :
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Fig.1V.8 : Evolution du module de Young relaxé en fonction de la déformation axiale
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Fig.IV.9 : Forte influence du module relaxé sucdamtrainte relaxé. Aucun effet sur la contraintégdiilibre.
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IV.3 Conclusion

En raison de la diversité des comportements et des difficalimériques liées au comportement non
linéaire, incompressible et au caractére grandement déformiblapdélisation des polyméres semi
cristallins est encore des problemes largement ouverts.

Comme nous l'avons mentionné brievement en introduction, la mod#lishérmodynamique que
nous avons développée :

- apermis de simuler le comportement du PEHD en grandes déformations

- elle integre les effets de 'endommagement

- elle prend en considérations les effets du vieillissement thermique.

La comparaison des résultats numériques aux résultats expérimembanxun essai de traction
uniaxiale a montré quelques différences qui sont dus probablemenpad&iesmenes physique qui ne
sont pas pris en compte dans notre modéle.



Conclusion Générale

Dans I'étude que nous avons menée, nous caractérisons le compoderR&MD a I'état vierge et a
I'état vieilli thermiqguement dans une étuve. Les essaisrai#idn réalisés grace a une technique
expérimentale originale d’extensométrie qui est la vidéotraajisi consiste en le marquage de la
partie utile de I'éprouvette a permis de déterminer aveciswacl’évolution des déformations
longitudinale et transversale de I'échantillon et de tracer degdéocomportement du matériau.

Lors de ces essais de caractérisation, l'influence de certaiamagires importants tels l'influence de la
vitesse est étudiées, particulierement la sensibilitg\dtésse de déformation. Pour cela nous avons
entrepris des essais de caractérisation sur une gammepgaarmre variant entre 1@ 107 s*. Cette
étude a permis de noter l'effet important de la vitessdasloi de comportement contrainte vraie
axiale - déformation vraie axiale. Cette influence confineg informations contenues dans la
bibliographie elle est typique d’'un comportement viscoélastoglastiL’'effet de mémoire consécutif

a des variations de vitesses de déformations imposéesasétéexploré dans cette these. Différentes
séguences de sauts de vitesses de déformation croissatdesoissantes sont appliquées au cours de
'essai de traction. Les lois de comportement tracées ont mgu@@res un retour a la vitesse de
déformation initiale, le PEHD finit toujours par reprendre soimrégl’écoulement initial. Il rejoint la
courbe de contrainte initialement amorcée. Ce phénoméne montile quaériau fait comme s'il
avait été toujours sollicité a la méme vitesse (imjiahettant en évidence une sorte d’'amnésie vis-a-
Vis a cette variation.

La caractérisation du matériau a l'état vieilli s'eftefgrace a des essais de traction avec sur des
échantillons vierge et vieillis a 90° durant 48h, 96h et 144h daesttuve. Diverses constatations
expérimentales ont été faites suite a ces essais:

1. en premier lieu une petite dilatation dans le domaine élastiquespondant & un coefficient
de poisson d’environ 0.41.

2. En second lieu, dés que la limite élastique est passée, leevolur’ER décroit et devient

by

inférieur a la valeur initiale (-0.013). Cette densification a potigine ['orientation
macromoléculaire (réduction de la distance entre les chaines amorphe).

3. Et enfin, un processus de dilatation (naissances des craguehmisscence et formation
d’une structure fibriaire) prend le dessus et devient dominant aux grarfoesations.

On constate, en outre, que le vieillissement thermique a uneric# importante sur la déformation
volumique, car 'augmentation de la déformation volumique augnzeete I'augmentation de taux de
cristallinité. Ce constat est confirmé par I'analyse pdratifion des rayons X que nous avons mené
sur des échantillons provenant des éprouvettes du matérige aewieilli thermiquement. Cette
analyse nous permet de constater la présence de deux pidércstiques de la quantité de matiére
diffractante de PEHD avec des angles de diffraction dimilet des intensités différentes. Aprés
calcul de la largeur intégrale, nous constatons, une diminutioettiederniére les deux échantillons
vieillis par rapport a I'’échantillon de référence (non \viillcaractéristique d'une augmentation du
taux de cristallinité du PEHD.

L'autre investigation entreprise dans notre travail, I'analyae IRTF montre, quant a elle, que
l'intensité des bandes de vibration des liaisons C=C et C-bt pas influencée par la durée du
vieillissement thermique et reste quasiment inchangée, ldardeux états vierge et vieilli, ce qui



confirme que le changement du comportement mécanique du PEHD, n’est pas d( a lationdis
groupes chimiques présents dans le matériau, mais au phénomérengendnt de morphologie
structurale.

Enfin les investigations par la DSC et le DMA montrent qee rhatériau vierge présente une
température de transition vitreuse de -110,107 °C et de 109,166 °Clepaounatériau vieilli,
caractéristique de I'augmentation de taux de cristallirdtéfienant ainsi les conclusions auxquelles
on est arrivé avec les précédentes analyses.

Une corrélation entre les résultats expérimentaux classiques pari&Essai de vidéo-traction et ceux
déterminés par DSC, nous ont permis de constater que I'évolutiqpraj@#tés mécaniques de PE
100 (module de Young et limite d’élasticité) sont proportionnedhsc I'augmentation de taux du
cristallinité.

La deuxiéme partie de notre these la modélisation numérique réadisée grace au modele DNLR
inspiré des travaux de M’rabet et Arieby. Nous rappelons quabéira modélisé, selon I'approche
DNLR, le comportement du PEHD en petite déformation et qu'Arfalbgulant a lui modélisé grande
déformation. Dans I'approche d'Arieby nous avons cependant, constééopiesance du module de
Young au niveau de la phase de durcissement n'est pas prisegm Ehall notre contribution, qui a
consisté en I'amélioration du modele par l'introduction d'un parard&ndommagement sous forme
de module effectif dans les équations (3.85) et (3.86) qui a permiélidieer le modéle numérique du
comportement expérimental en reproduisant la remontée du module de dimamg la phase de
durcissement du matériau avant sa rupture conformément a @stqoibservé expérimentalement.
Ensuite, notre approche a été étendue au comportement du meigtiapar l'introduction dans le
modéele d'un autre paramétre D, qui représente la perte de,mgasprend en charge l'augmentation
de la cristallinité et ses conséquences sur les propmééesniques du matériau relevées apres
vieillissement thermique. La confrontation des résultats expétiaux et des résultats numériques
montre une bonne concordance indiquant que le modele DNLR esidigsé pour la modélisation
du comportement mécanique du PEHD a I'état vierge et a I'état vieilli.

Perspectives

Les résultats présentés dans ce mémoire permettent diggvies extensions possibles & nos travaux
sur les différents points abordés. Concernant notre investigatjpérimentale, il est intéressant de
faire des essais sous microscope électronique a balayage nppémddéroulement de l'essai de
caractérisation, ce qui permettrai d’identifier les mécaniséels de 'endommagement au cours de la
sollicitation.

Il est aussi souhaitable d’augmenter encore les temps dessésnent et de chercher le temps et la
température optimale pour pouvoir réaliser des corrélatiome Entmicrostructure et les propriétés
mécaniques.

Concernant la partie modélisation, nous avons développé un modéedigaamique permettant de
reproduire le comportement mécanique en traction de PEHD &iétge et vieilli. Des extensions
sont nécessaires pour prendre en compte d’autre phénomene physique, commepbart’ éxelution
de la morphologie au cours de la sollicitation et du vieillissement.
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