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Introduction générale 

Le réseau de distribution du l’eau potable en Algérie s’agrandit régulièrement. Actuellement, 
la plus part des communes sont desservies par un réseau dont la taille atteint environ 170000 km. Les 
premiers réseaux de distribution étaient essentiellement constitués de tubes en acier et en fonte, mais 
depuis l’introduction du polyéthylène pour la fabrication des canalisations de l’eau potable à la fin des 
années 80, son utilisation ne cesse de s’accroître. Le choix du polyéthylène (PE) pour la fabrication 
des tubes de distribution de l’eau potable découle de nombreux avantages : technico-économiques 
procurés par ce matériau. Le PE est un matériau léger, ce qui facilite les opérations de manutention et 
de mise en oeuvre sur le terrain. Il possède une bonne résistance à la corrosion, quelles que soient les 
conditions au sol, ce qui permet d’éviter les surcoûts dûs à l’application d’une protection passive ou 
active. De plus, les systèmes en PE supportent les effets des mouvements du sol dûs aux instabilités et 
aux grandes variations de température. Du fait de leur bonne résistance à la fissuration, les 
canalisations en PE présentent un degré de fiabilité élevé dans des conditions d’utilisations normales. 
Dans ces conditions leur durée de vie est estimée à plus de 50 ans sur la base de courbes de régression 
construites à partir d’essais accélérés en pression hydraulique. 

 

La déformation plastique des thermoplastiques semi cristallins a longtemps constitué un sujet 
d’actualité pour la communauté scientifique. Un comportement qui se caractérise par une grande 
diversité apparente dont les mêmes conditions expérimentales, on peut retrouver un grand nombre de 
types de comportement à savoir la viscoélasticité, hyperélasticité, élastoplasticité…..etc. La 
complexité microstructurale des polymères amorphes et semi-cristallins pose de sérieux problèmes [1-
2]. En effet, bien que le cisaillement plastique à volume constant soit toujours considéré dans la 
littérature comme le processus majeur qui contrôle la plasticité. De nombreux travaux expérimentaux 
montrent que l’endommagement lors de la déformation plastique joue un rôle important [1] : i) 
blanchiment des éprouvettes après la limite élastique, ii) observation de craquelures, iii) phénomènes 
de cavitation. Une des caractéristiques les plus remarquables des thermoplastiques semi cristallins est 
leur faculté à subir une grande déformation plastique avant la rupture à température ambiante [2]. Ce 
phénomène provient en partie du fait que leur température de transition vitreuse (-125°C pour le PE) 
est située bien en dessous de la température ambiante. Contrairement aux polymères vitreux pour 
lequels la déformation est localisée dans les bandes de cisaillement fines. La déformation plastique des 
polymères semi cristallins,  intervient de façon macroscopique et non homogène, ce phénomène de 
déformation plastique appelé striction ou instabilité plastique a été largement étudié [3-4]. La première 
description globale des mécanismes et des modifications microstructurales accompagnant les grandes 
déformations a été étudiée par Peterlin [5-6] qui observe le passage d’une structure lamellaire à une 
structure fibrillaire sous l’effet du chargement de traction. 

De par leur diversité et leur large gamme d’applications, les polymères se sont imposés dans 
notre environnement. Dans le cas d’applications techniques, ces matériaux peuvent être exposés à des 
environnements agressifs conduisant à une altération de leurs propriétés. La dégradation des 
polymères à une grande influence sur leur comportement mécanique .Plusieurs travaux ont été faits sur 
l’influence de l’environnement sur la dégradation des matériaux polymères. On distingue deux types 
de processus qui sont fortement liés: physique et chimique. La dégradation des polymères (amorphe et 
semi-cristallins) peut être induite par irradiation UV, température, attaques physico-chimiques (l'eau, 
l'oxygène, etc.) et effort mécanique.  Parfois la pollution environnementale affecte la vie des 
polymères à cause des réactions chimiques possibles. Selon l'interaction chimique, les additifs peuvent 
modifier leur structure chimique et, par conséquent, réduire leur activité.  



 

Actuellement, l’une des raisons principales est la crainte encore ressentie par les industriels envers les 
matériaux semi-cristallins dont ils ne maîtrisent pas totalement l’évolution du comportement dans le 
temps. Le polymère est en effet amené à subir des conditions climatiques extérieures qui peuvent 
altérer la structure chimique des macromolécules ou des adjuvants (vieillissement thermique ou 
chimique), la composition du matériau (pénétration ou départ de petites molécules), ou son état 
physique (taux de cristallinité, fraction de volume libre, contrainte interne,...), tous ces phénomènes 
peuvent faire évoluer les propriétés mécaniques des polymères au cours du temps [7-9]. 

Différentes voies d’étude peuvent être envisagées pour élaborer les lois de comportement des 
matériaux structuraux. On distingue classiquement : (i) les approches analogiques, qui ont un caractère 
fortement empirique et qui résultent souvent d’un assemblage d’unités rhéologiques de type ressort, 
amortisseur et patin ; (ii) les modélisations physiques, attachées à la problématique des transitions 
d’échelle et qui partent par exemple, pour les solides cristallins, du niveau descriptif des dislocations 
et de leurs systèmes de glissement pour accéder, via les méthodes d’homogénéisation, au 
comportement du VER (Volume Elémentaire Représentatif) ; et enfin, (iii) les approches 
phénoménologiques dont la justification physique repose principalement sur des considérations 
thermodynamiques couplées avec l’expérience. Pour ce dernier type d’approche plusieurs écoles de 
pensée thermodynamique existent, citons par exemple la méthode de l’état d’accompagnement ou 
encore la thermodynamique rationnelle. 

L’approche phénoménologique DNLR prend appui sur une voie thermodynamique alternative qui 
puise ses fondements dans l’analyse de la réaction chimique de De Donder et généralise ainsi la 
relation de Gibbs aux situations hors équilibre. En effet, les réorganisations internes sont considérées 
dans ce formalisme comme des réactions chimiques mal définies puisque leur stoechiométrie est a 
priori inconnue. Conformément au vocabulaire utilisé par Meixner [10], le concept thermodynamique 
de relaxation contenu dans l’acronyme DNLR fait référence à ces « réactions chimiques ». 

Ce formalisme conduit à des lois constitutives incrémentales qui ont été testées sur une large gamme 
d’essais mécaniques. Pour l’heure, tant au niveau des temps de calcul, qu’au niveau des paramètres 
phénoménologiques ajustables, l’approche DNLR représente une solution alternative raisonnable par 
exemple aux modèles standards généralisés [11-14]. 

 

L’enjeu de ce travail que nous présentons est d’améliorer la connaissance du comportement mécanique 
du PEHD,  d’étudier l’influence du vieillissement thermique sur les caractéristiques intrinsèques de 
notre matériau et la modélisation thermodynamique basé sur l’approche DNLR du comportement 
mécanique en traction. 

Le premier objectif de la thèse est la caractérisation du comportement mécanique du PE100 à l’état 
vierge. Les relations microstructures-propriétés mécaniques ont été analysées à partir de la 
caractérisation mécanique, physique et microstructurale. 

Le deuxième objectif de la thèse est l’étude de l’influence du vieillissement thermique accéléré sur le 
comportement mécanique et microstructural de notre matériau. Ce travail passe par différents points : 

• Une étude approfondie du déroulement du vieillissement thermique ; 



• Une bonne connaissance de la matière afin de connaître son évolution au cours du 

vieillissement ; 

• Une analyse mécanique et microstructurale afin de déterminer certaines caractéristiques 

intrinsèques du matériau.  

Le troisième objectif de cette thèse est la modélisation thermodynamique du comportement en 
grandes déformations du Polyéthylène à Haute Densité (PEHD) avec prise en compte des effets 
d’endommagement ainsi que les effets du vieillissement thermique. Pour cela nous avons développé 
un modèle utilisant l’approche DNLR développée par Cunat [16-20], basée sur la Thermodynamique 
des Processus Irréversibles (TPI) à l’échelle du Volume Elémentaire Représentatif (VER). Cette 
approche repose sur une généralisation de la relation de Gibbs [15] au cas où l’équilibre local est 
rompu. Elle se définit comme une extension des concepts initialement introduits par De Donder [21] : 
la dissipation locale peut être considérée physiquement comme le résultat de réorganisations internes 
assimilables à des réactions chimiques mal définies (stœchiométries inconnues) ; ces processus sont 
alors caractérisés par leurs degrés d’avancement et leurs affinités. L’idée est d’en réaliser une 
description modale y compris en présence de non linéarités. 

Notre travail de thèse est composé de quatre chapitres. Le premier décrira la morphologie, les relations 
microstructure/propriétés mécaniques, les effets de vieillissement thermique ainsi que les mécanismes 
de déformation et le rôle de différentes phases. A la suite de cette présentation, nous passerons en 
revue les principaux modèles dédiés à l’étude mécanique de l’endommagement. 

Les caractéristiques du polyéthylène à haute densité étudié ainsi que les techniques expérimentales 
mises en œuvre feront l’objet du deuxième chapitre. Nous décrirons le protocole et la méthode de 
caractérisation des déformations, ainsi que l’ensemble des résultats expérimentaux obtenus 
principalement sous sollicitation uniaxiale.  

La présentation de la modélisation du comportement mécanique du PEHD à l’état vieilli et vierge sera 
présentée dans un troisième chapitre. Nous commencerons par un exposé des fondements 
thermodynamiques constituant le cadre dans lequel nous formulons une loi spécifique. Cette approche 
a été utilisée avec succès ces dernières années, notamment pour simuler le comportement des 
polymères élasto-visco-plastique. Les travaux entrepris se sont surtout focalisés sur la définition et sur 
le rôle de l’état relaxé et du spectre des temps de relaxation dans la modélisation. Plusieurs écritures 
ont été proposées, nous n’évoquerons que celle de Loukil, M’Rabet et Arieby concernant la 
modélisation du comportement mécanique des polymères semi-cristallins, notamment le PEHD. Nous 
tenterons d’intégrer les effets d’endommagement ainsi que les effets de vieillissement thermique dans 
notre modèle. 

Une confrontation avec les résultats expérimentaux fera l’objet du quatrième chapitre, ce qui nous 
permettra d’évaluer la pertinence de notre modèle, puis nous terminons notre travail par une 
conclusion générale et des perspectives. 



Chapitre I 

Introduction au comportement des polymères solides 

I.1 Introduction 

Les polymères, appelés communément "matières plastiques", sont indissociables de notre 
environnement et de notre vie pratique. Ils se sont imposés dans tous les domaines de nos activités: des 
objets les plus banals jusqu'à des applications techniques sophistiquées, en passant par leur utilisation 
dans les produits d'hygiène ou alimentaires. Le plus souvent synthétiques, quelquefois naturels, ils 
doivent cet essor à leurs larges gammes de caractéristiques, durs, mous ou élastiques, transparents ou 
opaques, isolants et quelquefois conducteurs, plus ou moins résistants aux conditions agressives de 
leur usage, toujours légers. C'est la nature particulière de leurs molécules en forme de chaîne, ainsi que 
la variété des modes d'assemblage qu'elles adoptent, qui est à l'origine de cette diversité. 

I.2 Généralités 

Malgré de grandes différences de nature et de structure entre les métaux (et alliages) et les 
polymères, on observe paradoxalement de grandes similitudes dans leurs comportements 
macroscopiques. Ainsi, avec des ordres de grandeurs différents, les termes d’élasticité, de viscosité, de 
déformation plastique, d’écrouissage, de rupture fragile, de rupture ductile, s’appliquent à tous ces 
matériaux. C’est ce qui justifie à priori l’approche globale de la mécanique des matériaux : à l’aide 
des concepts de la Mécanique des Milieux Continus, de la thermodynamique et de la rhéologie, elle 
permet de construire des modèles ne dépendant pas dans leurs fondements de la nature des matériaux. 
Ainsi, il n’est pas rare que des méthodes d’analyses des propriétés mécaniques mises au point pour les 
métaux soient appliquées aux polymères. 

Toutefois, si le comportement rhéologique des matériaux semble mettre en jeu des 
phénomènes macroscopiques équivalents, ils se distinguent par les phénomènes élémentaires mis en 
jeu ainsi que par leur ampleur. C’est le cas par exemple pour la façon dont ils développent ou pas une 
striction (instabilité plastique observée en traction simple au delà d’une certaine déformation critique). 

Expérimentalement, ce phénomène, qui se produit souvent au centre de l’éprouvette, se 
manifeste par une concentration locale de la déformation plastique. Pour un métal, cet amincissement 
local s’accentue de plus en plus jusqu’à conduire à la rupture de l’échantillon. Au contraire, pour 
certains polymères, l’amincissement de la striction se stabilise et on observe alors une propagation des 
épaules de la striction.  

 



��
Figure I - 1: Evolution de la contrainte nominale et de la contrainte vraie pour les métaux et les 

polymères [12]. �
Cette différence se traduit schématiquement [13] par une évolution différente de la contrainte de 
Cauchy σ  en fonction de la déformation logarithmique ε dans un essai de traction simple à vitesse de 

déformation vraie 
.

ε  constante (Figure I -1). La principale difference entre ces deux types de 
matériaux réside donc dans cette reprise de l’écrouissage caractéristique des polymères (PE 100) 
auxquels nous limiterons cette étude. 

Dans le cas du polyéthylène à haute densité, la courbe contrainte vraie – déformation vraie, 
nous avons un régime quasi – élastique puis un plateau viscoplastique et enfin un durcissement [14].  

I.3 Comportement thermique  

Les propriétés mécaniques des polymères dépendent fortement de la température. À basse 

température, la plupart des polymères présentent un état vitreux : ils sont rigides. Lorsque la 

température augmente, ils passent par un état de transition : pour une plage de températures 

spécifiques du polymère, les chaînes macromoléculaires glissent les unes par rapport aux autres et le 

polymère se ramollit. Cette plage de températures est appelée température de transition vitreuse, notée 

Tg. À une température plus élevée, le polymère passe par un plateau caoutchoutique : son 

comportement est viscoélastique. À cet état, les forces de Van der Waals et la réticulation entre 

chaînes servent de force de rappel lorsque l'on déforme le matériau. Enfin, lorsque l'on élève la 

température de polymères peu réticulés, on peut assister à une phase d'écoulement visqueux, 

correspondant au désenchevêtrement des chaînes. Ce dernier comportement est utilisé pour mettre en 

forme les matières plastiques.  



Les polymères étant utilisés la plupart du temps à température ambiante, on dit qu'ils sont 

élastomères si leur température de transition vitreuse est inférieure à la température ambiante 

(comportement caoutchoutique) [15] ; ils sont plastomères (comportement rigide) dans l'autre cas. 

La nature du polymère, sa masse moléculaire moyenne, son degré de polymérisation, sa structure 

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

du temps ou de la température.  ������ �����
Figure I.2: Variation du module d’Young d’un polymère en fonction de la température [16] 

I.3.1 Température de transition vitreuse  

 Pour la plupart des polymères il existe une température qui marque une frontière entre deux 
états fondamentaux: état vitreux et caoutchoutique. 

Ce phénomène de frontière a été observé pour la première fois sur des élastomères (caoutchouc 
naturel). Très rapidement il a été aussi constaté sur l’ensemble des polymères thermoplastiques. La 
transition est d’autant plus apparente que le matériau est amorphe, car dans un polymère partiellement 
cristallin seule la partie amorphe est concernée par le phénomène. A titre d’exemple, ceci peut être 
illustré par les variations du volume spécifique en fonction de la température (figure I.3). ����
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Figure I.3 : Variation du volume spécifique en fonction de la température pour des polymères 

Amorphes, partiellement cristallin et cristallin ���������
Pour un polymère totalement amorphe on voit qu’il y a un changement de pente bien net. Par 

convention, la température de transition vitreuse correspond à l’intersection des deux pentes. En 
revanche, lorsque le polymère est totalement cristallin, on ne remarque aucune variation dans la pente 

de la courbe jusqu’au moment de la fusion. Il n’y a donc pas de gT  pour ce type de polymère. 

  

Etat vitreux:  À l’état vitreux (basse température) les mouvements moléculaires accessibles au 
polymère ne peuvent pas amorcer le coopératif le long du squelette de la chaîne. Les déformations 
accessibles  sont donc faibles   et le  module de Young est élevé, la déformation élastique est contrôlée 
par le terme enthalpique de son énergie interne, comme pour les métaux. Pour vitreux qu’il soit, le 
polymère n’est pas figé. Il  existe toujours des fluctuations temporelles et spatiales de conformation. A 
de fortes contraintes  le processus de déformation plastique peuvent être activé à température dite 
température de transition ductile/ fragile, inférieure à la température de transition vitreuse. Le 
comportement apparent du polymère lorsqu’il est vitreux est viscoélastique, viscoplastique, avec une 
ductilité macroscopique plus ou moins développée en fonction de la température et de la vitesse. 

 

Zone de transition: La zone de transition, associée à la relaxation vitreuse, ou zone  viscoélastique 
marque le moment ou des changements de confirmation globale, c'est-à-dire des mouvements 
coopératifs le long de squelette de la chaîne, deviennent possible. Le module de Young décroît donc 
rapidement et le comportement est très évolutif.  
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Zone caoutchoutique : sur la zone caoutchoutique la température est suffisante pour que la chaîne 
balais spontanément  toutes ses conformations possibles  en un temps très court devant le temps 
représentatif de la sollicitation. Par contre, la température est trop faible pour autoriser le 
désenchevêtrèment des chaînes à grande échelle. Macroscopiquement, les chaînes apparaissent donc 
souples mais l’écoulement est interdit. Le matériau devient progressivement hyper -élastique, en fait, 
visco hyper élastique, s’il n’est pas réticulé. Les processus plastiques cèdent le pas  à l’élasticité 
entropique aux grandes déformations. Le plateau caoutchoutique d’un semi cristallin est plus haut et 
plus long que celui d’un amorphe. Ces deux points expliquent qu’un semi cristallin, tel le PP ou le PE, 
peut être utilisé au dessous de  sa transition vitreuse,  tandis qu’un amorphe, tel le PS, sera limité à son 
plateau vitreux. Pour utiliser un amorphe au-delà de sa transition vitreuse il faut le réticuler. Un 
polymère semi cristallin reste donc visco plastique, avec un durcissement structurel et/ou 
endommagement, sur son plateau caoutchoutique.  

Zone fluide : la zone fluide apparaît quand le désenchevêtrèment devient probable. Les chaînes 
apparaissent statistiquement indépendantes les unes des autres. La sollicitation pourra donc très 
facilement les déplacer les unes par apport aux autres. Le comportement devient majoritairement 
visqueux, mais reste  viscoplastique. 

I.3.2 La cristallisation et la fusion 

Tout comme dans d’autres solides cristallins, la fusion est une transition de première ordre qui 
a lieu à une température relativement bien définie. Par contre, la cristallisation dépend de la cinétique 
d’arrangement des chaînes moléculaires. 

La structure cristalline correspond à l'état thermodynamiquement le plus stable. Néanmoins, la 
cristallisation nécessite l'alignement ordonné des chaînes, condition difficile à remplir si la chaîne 
polymère possède des groupes latéraux encombrants et disposés de manière aléatoire (polystyrène, 
poly (méthylméthacrylate), copolymères statistiques). Même pour des polymères parfaitement 
linéaires comme le PEHD, l'orientation complète de toutes les chaînes ne peut avoir lieu et les régions 
cristallines (les cristallites) sont séparées les unes des autres par des zones amorphes. L'importance et 
la taille des cristallites dépendent de l'histoire thermique de l'échantillon. Le taux de cristallinité sera 
faible pour un polymère semi-cristallin qui a été trempé rapidement. En réchauffant en dessus de Tv, la 
mobilité segmentale permet un réarrangement des chaînes, entraînant une augmentation de la 
cristallinité. Toutefois, à une température proche de Tm, l'agitation thermique est suffisante pour casser 
les interactions intermoléculaires et faire fondre les cristallites. La vitesse de cristallisation devra donc 
passer par un maximum entre Tv et Tg. 

I.3.3 Phénomène de relaxation /mouvement moléculaires  

Quand la déformation est appliquée à un polymère à l’état fondu, ses segments moléculaires 
s’orientent dans la direction de la déformation .Les molécules  perdent leur forme initiale de pelote, 
connue pour être la forme la plus stable d’un point de vue entropique. Dans un premier temps, le 
polymère, réagira alors comme un solide élastique, capable de stocker  de l’énergie et de l’utiliser pour 
retrouver sa forme initiale. Ensuite, les molécules vont peu à peu se réorganiser dans l’espace, en 
bougeant les unes par apport aux autres et se libérant des contraintes créées lors de la déformation. 
Ainsi, malgré que la déformation reste appliquée ; elles  retrouveront peu à peu leur forme stable de 
pelote et, comme les liquides Newtoniens ; ne seront plus capables de retrouver leur état initial. C’est 
ce mécanisme qui s’appelle relaxation polymère. Les différentes étapes de la relaxation d’un polymère 
sont représentées par la figure I.4 



�

�
Figure I.4 : Module de Young en fonction du temps [16] 

 1.4 Propriétés mécaniques  

Les propriétés mécaniques décrivent leur comportement vis à vis des sollicitations mécaniques 
telles que pressions, étirements, torsions, frottements, chocs et effets de la pesanteur. Autrement dit, 
est-ce que la structure et la forme du polymère sont stables dans le temps, même s'il est un peu 
bousculé? Certains polymères seront appréciés pour leur bonne stabilité dimensionnelle (par exemple 
les polyesters aromatiques). D'autres, les élastomères, seront recherchés pour leur élasticité qui leur 
confère une excellente capacité d'absorption des chocs.  

 I.4.1 La viscoélasticité  

 La viscoélasticité est la caractéristique principale des polymères, faisant l’hypothèse que la 

viscoélasticité est linéaire, c’est à dire que le comportement de solide élastique et du liquide visqueux 

linéaire coexistent simultanément, cela signifier que la relation entre contrainte et déformation reste 

toujours la même quelle que soit l’évolution du matériau au cours de la déformation. Une manière 

schématique on peut résumer le comportement viscoélastique en traçant la courbe de déformation en 

fonction du temps du solide élastique, du liquide visqueux et du corps viscoélastique lorsqu’ils sont 

soumis à une charge constante. 

I.4.2 La limite élastique  

 Certains polymères ne présentent pas de limite élastique évidente. C’est le cas des polymères 

fragiles pour lesquels l’échantillon rompt au cours du stade viscoélastique, ou bien des élastomères, 
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caractérisés par leur comportement hyperélastique. Lorsqu'une limite élastique 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 représentant l'évolution de la contrainte 

vraie en fonction de la déformation vraie ; 

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

 

Figure I.5: Comportements typiques des polymères [17]. 

Le premier cas est appelé « crochet » (caractéristique de certains polymères amorphes), le second « 
genou » (polymères semi-cristallins en général ainsi que quelques polymères amorphes). 

L’amplitude du crochet est extrêmement sensible à l’histoire thermomécanique du matériau. En effet, 
il peut être entièrement supprimé par un cyclage plastique du matériau, tout en étant susceptible d’être 
restauré après un recuit à une température proche de la température de transition vitreuse Tg. Il est en 
outre très sensible à la vitesse de sollicitation, pouvant ainsi disparaître dans le cas d’essais très lents 
[17]. Cet adoucissement au seuil d’écoulement plastique ne peut être dû à un effet d’orientation et les 
causes de son apparition doivent être cherchées au niveau des modifications structurales plus fines. Ce 
maximum de contrainte est souvent choisi, par convention, comme seuil de plasticité. Dans le cas d’un 
genou, on choisit la limite élastique au point où la courbe s’écarte de la droite élastique initiale d’un 

pourcentage spécifié. Dans les deux cas, nous noterons yσ  la valeur de la limite élastique. De 

nombreux auteurs se sont intéressés à la limite élastique des polymères, tant en ce qui concerne ses 
aspects phénoménologiques (critères de plasticité) que son interprétation microstructurale. 

En tout état de cause, une certaine ambiguïté subsiste au niveau de la limite élastique, la part de la 
déformation viscoélastique à recouvrance lente étant difficile à déterminer. La seule certitude est que, 
une fois passé le seuil que nous venons de définir, la déformation reste majoritairement irréversible à 
l’échelle du temps de l’essai. 



I.4.3 Plasticité des polymères 

La déformation plastique, ou plus précisément la ductilité apparente, est accessible par 
l’amorçage local dans l’amorphe, des micro domaines déformés qui autorisent, suivant les matériaux, 
des processus élémentaires de types craquelure, bande de cisaillement ou plus complexe de type de 
cavitation. 

La phase cristalline se comporte comme tout cristal à la différence que certain système de 
glissement  sont interdits par la présence  de la molécule qui est plus ou moins parallèle à un axe de la 
maille. 

Cette plasticité des processus donne à la « plasticité » des polymères des caractéristiques que 
nous résumerons ici: 

1. Forte sensibilité a la température et à la vitesse de sollicitation ; c'est-à-dire que le seuil est 

d’autant plus élevé que la vitesse est grande ou la température est basse ; 

2. L’existence de transition « ductile/fragile », car tous  les processus  de plasticité locaux ne 

conduisent pas à une même ductilité apparente ces transitions seront visibles : 

• Soit en température ;  

• Soit en vitesse ; 

• Soit avec le mode de chargement, tous les processus n’étant pas amorcés par les 

mêmes termes de tenseur des contraintes ; ainsi le polymère peut apparaître fragile en 

traction et ductile en compression ou cisaillement. Notons que un chargement triaxial 

peut fragiliser les polymères. 

3. La dépendance des surfaces de charge avec le terme de pression hydrostatique ou, d’autre 

terme, la dépendance du seuil de plasticité envers le mode de sollicitation (plus élevé en 

compression qu’en traction par exemple) 

4.  L’existence de variation de volume en cours de déformation plastique, ce qui à une  

répercussion forte sur la modélisation du comportement des polymères. 

Durant  sa phase de déformation plastique, le polymère, peut être le siège d’un durcissement 
structural, associé à l’orientation moléculaire et à la texture du cristal (quand il existe) voir à la 
cristallisation induite par la déformation. Il peut être aussi le siège de processus d’endommagement��
I.5 Etat de l’art sur le comportement mécanique des polymères semi cristallins 

I.5.1 Introduction  

 Le polyéthylène a haute densité, PEHD, est un polymère semi cristallin, a fait l’objet de 
nombreux travaux et est souvent considéré comme un matériau modèle pour l’étude du comportement 
mécanique vu sa structure amorphe et cristalline au même temps. Le développement d’une loi de 
comportement efficace passe par la compréhension et la modélisation des phénomènes 
microstructuraux. La maîtrise du comportement mécanique de notre matériau nécessite la 



connaissance du rôle qui joue la microstructure ainsi que le processus de l’endommagement 
apparaissant aux grandes déformations. 

I.5.2 Microstructure et morphologie des polymères semi-cristallins       

La cristallinité de ce type de polymères résulte d’empilements réguliers de chaînes 
macromoléculaires. Leurs extrémités étant différentes du reste du polymère, ces macromolécules ne 
peuvent être entièrement régulières, en conséquence, il y a coexistence de phases amorphe et 
cristalline, [19]. Cette microstructure a d’abord été décrite à l’aide d’un modèle dit de « micelles à 
franges » [20-22], dans lequel les zones cristallines sont représentées par des séquences ordonnées où  
les chaînes sont alignées (figure 1.6.a). La taille des zones cristallines, ou celle des micelles, y est 
estimée à 5-50 nm. Compte tenu de leur longueur, les macromolécules peuvent faire partie de 
plusieurs cristallites, orientés aléatoirement, et traverser des zones moins ordonnées. 

On peut distinguer deux configurations extrêmes de repliements des chaînes 
macromoléculaires : le repliement serré (figure 1.6.b) et le repliement désordonné (figure 1.6.c). Dans 
ce dernier cas, une même chaîne peut donc participer à la fois à la phase amorphe et à la phase 
cristalline, contrairement au premier mode de repliement où la chaîne participe seulement à la 
formation de la cristallite [22-24]. 

 

 

 

 

 �
Fig. I.6 : arrangement des chaînes a) micelles frangées, b et c) repliements successifs serrés et 

désordonnés 

D’après J.M Haudin et P.B. Bowden [25-29], selon l’échelle  d’observation on peut d’écrire 
trois niveaux : 

Le premier niveau de l’observation varie entre 0,1 à 1,0 nm, on constate les interactions entre 
les segments de chaînes voisins contrôlant le comportement de la phase amorphe. A l’intérieur d’une 
cristallite, des défauts provoquent des augmentations locales de distances inter-chaînes et favorisent le 
glissement des chaînes les unes par rapport aux autres (figure 1.7.a). 

Dans la couche de phase amorphe, on retrouve des brins de chaînes, mais aussi des parties de 
chaînes appartenant à deux cristaux voisins. Ces chaînes dites liées déterminent la continuité du 
matériau, régissant ainsi son niveau de résistance mécanique. Vu l’orientation du cristal, cela engendre 
une certaine anisotropie. Les déformations intervenant perpendiculairement à l’orientation de la 
lamelle cristalline, se produiront plus difficilement que dans le sens parallèle. Ce mécanisme 
correspond au deuxième niveau (figure 1.8.b et c). 

Le troisième niveau d’observation, correspond à la croissance du cristal, conduisant à la 
formation de sphérolites (figure 1.8.d). Les lamelles cristallines dans un sphérolite sont reliées par la 
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3. des disques en forme de gerbes 

4. des cylindrites 

La taille des sphérolites et l’organisation des lamelles cristallines varient en fonction de 
l’histoire thermique et des agents de nucléation [29]. Au cours d’un procédé de mise en forme, les 
conditions de refroidissement local peuvent conduire à des morphologies variant dans l’épaisseur du 
produit. Dans les zones de refroidissement rapide, on obtient plutôt une microstructure à sphérolites de 
très petites tailles, voire non sphérolitique, et un faible taux de cristallinité. De la même manière, une 
trempe depuis l’état fondu diminue le taux de cristallinité [28]. En revanche pour un refroidissement 
lent, la microstructure comprend des sphérolites plus gros (50 µm) comportant des vides, le taux de 
cristallinité sera alors plus élevé [28-29]. 

I.5.3 Endommagement des polymères semi-cristallins   

Les mécanismes de déformation des polymères semi-cristallins sont étroitement liés à la présence 
des deux phases, amorphe et cristalline. A température ambiante, la phase amorphe des polymères 
semi-cristallins peut être à l’état vitreux, comme le cas pour les polyamides (Nylon) et les 
polyéthylènes téréphtalates, ou à l’état caoutchoutique, comme pour le PEHD et le polypropylène. 
Notons que la phase amorphe contenue dans le milieu semi-cristallin peut présenter des 
caractéristiques quelque peu différentes du polymère amorphe massif correspondant, en particulier à la 
température de transition vitreuse. Dans ce type de matériaux, la phase amorphe est dispersée et 
allongée entre les phases cristallines. Elle permettait un glissement actif à longue distance dans le 
cristal, la phase cristalline se déformant par glissement cristallographique. Des travaux récents 
suggèrent plutôt un mécanisme de « détricotage » de la phase cristalline provoqué par la phase 
amorphe, [30]. 

 Une connaissance précise des mécanismes de déformation et d’endommagement est nécessaire 
à l’analyse du comportement et des propriétés mécaniques du matériau. Les mécanismes de la 
déformation plastique dans les polymères semi-cristallins sont décrits par la phase amorphe, cristalline 
et les sphérolites. 

 

 a- La phase cristalline    

 La région cristalline de polymères semi-cristallins est caractérisée par leurs grandes 
résistances. Lors de la déformation plastique ces dernières vont intervenir ultérieurement. Un cristal 
polymère peut se déformer (comme un cristal métallique) en faisant intervenir des mécanismes 
cristallographiques tels que le glissement, le maclage ou la transformation martensitique [25, 31-32]. 
Pour de fortes déformation, on observe un comportement bien caractéristique des polymères : les 
cristaux lamellaires se fragmentent en petits blocs cristallins, reliés à la phase amorphe par des 
macromolécules étirées. Cette nouvelle structure fibrillaire n’a plus de relation d’orientation avec la 
structure d’origine [33-34] ; elle confère au matériau un durcissement de type hyperélastique (figure 
I.7). 

 

 La transformation martensitique du polyéthylène, correspond à la transformation de la 
structure orthorhombique à la structure monoclinique, se produisant à la limite d’élasticité, et 
coïncidant avec la formation de microvides [35-36]. Le glissement, qui est  le mécanisme 



microscopique de la déformation plastique le plus fréquent pour le PEHD se produit naturellement 
lorsque la cission dans le plan de glissement  atteint une valeur critique régie par les liaisons de Van 
der Waals entre les chaînes moléculaires [37]. De plus, compte tenu des types de liaisons entre atomes 
(covalentes le long de la chaîne et de Van der Waals entre les chaînes macromolécules), qui limitent 
les possibilités de glissement, on peut considérer que seuls sont potentiellement actifs les systèmes de 
glissement dont le plan contient l’axe de la chaîne [25, 38-39]. On distingue alors deux types de 
glissement : un glissement dans la direction des chaînes et l’autre perpendiculaire aux chaînes (figure 
I.9). ��������������������������������

Fig.1.9 : Glissement parallèle et perpendiculaire aux chaînes macromoléculaires. �
b- La phase amorphe  

 Son rôle mécanique se réduit donc à la transmission des contraintes d’une cristallite à l’autre 
par l’intermédiaire de molécules liantes. Ces chaînes liens, tous comme les points de réticulation 
physique, confèrent à l’état amorphe une certaine résistance. En outre, les macromolécules constituant 
la phase amorphe liée sont à l’origine de la création d’une force de retour vers l’état non déformé. 

 Plusieurs auteurs [31, 27, 39-41], ont utilisé un modèle simple de composition à deux phases, 
qui s’applique bien aux polymères semi-cristallins. Ce modèle met en jeu les deux mécanismes de 
déformation que sont : 

• le glissement simple : résultant du glissement des cristaux lamellaires parallèlement les uns 

aux autres sous l’effet des contraintes appliquées, la phase amorphe est donc cisaillée. 

• La séparation interlamellaire : résultant des contraintes de traction ou de compression 

perpendiculaires à la plus grande surface des lamelles, dans ce cas les chaînes amorphes sont 

étirées. �����
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Fig.I.10 : Micromécanismes de déformation de la phase amorphe dans un polymère semi – cristallin 

[27]. 

Dans le cas des lamelles cristallines torsadées, les deux mécanismes peuvent coexister au sein d’une 
même phase interlamellaire [27]. 

Pour le PEHD sollicité en petites déformations, le glissement interlamellaire est le mécanisme 
prédominant [37, 42-43]. La contrainte nécessaire à l’activation de ce mécanisme de séparation est 
assez élevée, à cause de la faible épaisseur de la couche amorphe. En traction, ce phénomène peut être 
l’origine de la création de cavités interlamellaires [41, 43-45].   

C. Les sphérolites 

 Les zones amorphes et les lamelles cristallines s’y déforment en traction, en cisaillement, en 
flexion ou en compression selon leur orientation dans le sphérolite par rapport à l’axe de sollicitation. 

 En traction uniaxiale, deux niveaux de déformation et trois zones géographiques sont 
habituellement considérés. Dans le premier stade de la déformation, les régions amorphes inter-
sphérolites sont sollicitées préférentiellement, favorisant ainsi une déformation homogène et 
réversible. Progressivement, la déformation devient non uniforme suite à la variation de l’orientation 
des lamelles cristallines au tour de l’axe de sollicitation, et de la localisation de la déformation dans 
certaines régions. Cette localisation conduit au processus de cavitation  [34-36, 41, 45].  

 Selon [46], la déformation est initiée au centre du sphérolite, puis se propage vers les zones 
périphériques. Les lamelles étant perpendiculaires à la direction de traction, le mécanisme le plus actif 
est la séparation interlamellaire qui en grandes déformations, peut provoquer une extension importante 
des molécules de liaisons dans la phase amorphe conduisant à la formation de cavités et à la 
fragmentation des lamelles en petits blocs. Dans les zones diagonales, les lamelles sont soumises à la 
fois à un glissement et à une séparation interlamellaire. Les cristallites tournent vers l’axe de traction 
entraînant la fragmentation des cristaux. Le sphérolite perd progressivement sa forme sphérique 



initiale pour prendre une forme ellipsoïdale. Les zones polaires possèdent une plus grande résistance à 
la déformation du fait de l’orientation des lamelles parallèlement à l’axe de sollicitation, introduisant à 
la fois la séparation et le cisaillement interlamellaires. L’apparition de la déformation est retardée par 
rapport aux autres zones. Toutefois, lorsqu’elle a lieu, elle provient de la fragmentation des lamelles 
cristallines à cause de la compression latérale due à la déformation des zones diagonales. 

 

 En traction, une éprouvette de polymère semi-cristallin se déforme par le développement et la 
propagation d’une striction. Le modèle de A. Peterlin [33] permet de relier l’aspect microscopique à 
l’aspect macroscopique. Dans la région oú la striction ne s’est pas encore propagée, le glissement et la 
séparation des lamelles est possible. Au moment de la striction, la morphologie lamellaire devient 
fibrillaire par fragmentation des cristaux. Après la striction, les petits blocs qui se sont formés 
s’alignent le long de l’axe de l’éprouvette. Les molécules commencent à subir un étirement de plus en 
plus important. 

I.5.4  Micromécanismes d’endommagement des polymères semi cristallins  

 L’étude de l’endommagement  des polymères semi-cristallins est rendue complexe par 
l’hétérogénéité de leur structure. L’endommagement joue un rôle très important sur le comportement 
mécanique et surtout sur les propriétés élastiques. 

 Selon G’sell [15], l’endommagement peut être défini au sens large comme la création de 
surfaces de décohésion au sein du matériau. Cette définition couvre plusieurs mécanismes : 
« crazing », cavitation, décohésion aux interfaces….Les « crazes » correspondent à des fissures, 
craquelures et microvides.  

 Etant donné que l’endommagement est dû à la formation d’un certain nombre de microvides 
dans le matériau, il s’accompagne d’une variation de volume. 

 Les micromécanismes précédemment évoqués sont généralement liés à la fragmentation, à 
l’orientation des lamelles cristallines et au démêlage des chaînes dans le sens de sollicitation [39]. Ce 
phénomène survient lors du passage d’une structure sphérolitique à fibrillaire. 

 Les processus de cavitation du polyéthylène dépendent fortement de la morphologie du PE 
étudié [34]. Deux types de cavitation peuvent intervenir dans les polymères semi-cristallins. Le 
premier type correspond à des cavités formées au moment de la cristallisation, par exemple aux nœuds 
entre les sphérolites. Le second type de cavitation peut se former au cours de la sollicitation. 

 Généralement, lorsque le matériau est sollicité mécaniquement, des cavités dont l’origine est 
liée à l’existence de défauts de structure prennent naissance dans la phase amorphe et constituent des 
zones de concentration de contraintes, la présence ou non de défauts est un paramètre important le 
mécanisme microscopique de cavitation. 

 Un signe de cavitation pour le PEHD se manifeste par un blanchiment soudain de matériau 
prés de la limite d’élasticité. La présence d’une cavité va rendre plus probable l’apparition d’un autre 
vide dans son voisinage. Les cristallites changent progressivement d’orientation (figure I.12.I). Puis, si 
l’on continue à déformer le polymère, les contraintes appliquées augmentant, ces cavités vont croître 
et les lamelles cristallines se fragmenter en blocs de plus petites tailles. Des microvides sont alors 
générés (figure I.12.II), avec des dimensions infimes par rapport à celles des crazes. En fin, on observe 



un alignement des blocs cristallins et la formation de fibrilles dans la direction de sollicitation (figure 
I.12.III). La coalescence des cavités, s’y elle a lieu, est latérale [34-35, 41].�
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l’évolution de ses propriétés microscopique au cour de la déformation en traction.  

Récemment, F.ADDIEGO a examiné, au MEB, les processus de cavitation du PEHD sous une traction 
uniaxiale à température ambiante. La morphologie sphérolitique à l’état non déformé est illustrée sur 
la figure I.12. Pour une faible déformation, ε1=0.05, des microvides apparaissent dans les régions 
périphériques des sphérolites [34-35]. La visibilité de ces craquelures est de plus en plus nette, pour 
des états de déformation plus sévères. A partir de ε1=0.7, on constate des phénomènes de rupture inter-
sphérolitiques qui suivent le contour des sphérolites [35], et qui représentent un début de modification 
de la morphologie. En effet, cette morphologie sphérolitique a presque disparu à partir de ε1=0.93, 
mises à part quelques régions polaires des sphérolites qui restent encore présentes. Enfin, l’analyse de 
F.ADDIEGO met en évidence une structure microfibrillaire pour une déformation de  ε1=1.3 contenant 
des cavités orientées parallèlement à la direction de traction. Des observations récentes de diffusions 
incohérentes de la lumière effectuées au laboratoire par N.RENAUT [48] montrent que la cavitation 
débute dés les premiers stades de la déformation, puis se développe de façon anisotrope dès que le 
durcissement hyperélastique devient notable. 

 



 

Fig.I.12: Schéma de formation des craquelures dans le polyéthylène, et observation des défauts 

microstructuraux par MEB dans le PEHD [49-50]. 

I.5.5 Relation entre microstructure et propriétés mécaniques pour les polymères semi 

cristallin 

La maîtrise de la microstructure générée lors de la mise en œuvre prend tout son intérêt si elle peut être 
reliée aux propriétés mécaniques du matériau. 

On distingue généralement le comportement mécanique « nominal » du comportement « vrai », 
intrinsèque au matériau. Lors d’un essai mécanique uniaxial, on parle de comportement « vrai » 
lorsque les déformations et les contraintes sont réactualisées en fonction de la longueur et de la section 
de l’éprouvette à chaque instant. 



 

Fig. I.13 : Courbes contrainte- déformation schématiques représentant le comportement mécanique 
vrai (à gauche) et nominal (à droite) d’un polymère semi-cristallin. 

 

On notera qu’il n’ya pas de seuil d’écoulement marqué comme c’est le cas en déformations et en 

contraintes nominales, où l’adoucissement est dû à la localisation des déformations. La déformation 

est dans un premier temps réversible (viscoélasticité) puis des mécanismes de nature irréversibles 

(plasticité) entrent en jeu. Aux derniers stades de la déformation, l’alignement  des chaînes 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 polymères semi cristallin est recouvrable après un certain temps, dit de 
relaxation, plus ou moins long. On parle des phénomènes viscoélastiques. La spectrométrie mécanique 
(Dynamic Mechanical Analysis) est une technique particulièrement adaptée à l’étude des phénomènes 
viscoélastiques. Il s’agit d’observer la réponse du matériau à une sollicitation mécanique sinusoïdale. 
Cette réponse en déformation va être déphasée d’un angle δ caractéristiques des mouvements 
dissipatifs internes du matériau qui sont à l’origine de sa viscoélasticité (figure I.14). 

 

 

 



 

Fig. I.14 : Réponse Viscoélastique d’un matériau à une excitation sinusoïdale 

 

On définit alors le module complexe du matériau E* ou G* [51] : 
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La partie réelle 'G est appelée module de stockage et la partie imaginaire"G , qui est reliée à la 

dissipation viscoélastique, est appelée module de perte. La tangente de l’angle de perte,
'

"

tan
G

G=δ , 

est aussi utilisée pour caractériser l’amortissement d’un matériau, mais pour l’étude des relaxations 

mécaniques, il est préférable d’utiliser "G qui ne dépend pas de 'G et rend uniquement compte du 
comportement visqueux. Les propriétés viscoélastiques du matériau dépendent de la température et de 
la fréquence du sollicitation. On observe qu’il y a, avec une assez bonne précision, une équivalence 
temps-température, c'est-à-dire que baisser la fréquence de sollicitation aura le même effet 
qu’augmenter la température. Dans le cas du PEHD, lors d’une mesure du module complexe en 
fonction de la température, on observe plusieurs processus de relaxation, caractérisées par des chutes 
de module et des pics dissipatifs (figure I.15). Juste avant la fusion, on observe une relaxation, notée 

α ou cα reliée aux mouvements des défauts dans les cristallites. Le taux de cristallinité, la 

concentration des défauts, ainsi que l’épaisseur des lamelles cristallines vont influer sur la relaxation. 
Il a par exemple été montré sur le polyéthylène que la position de pic de relaxation dépend de 
l’épaisseur des cristallites [52]. A basse température, il peut y avoir d’autres processus de relaxation 
plus ou moins marqués attribués aux relaxations principales et secondaires de la phase amorphe. 



 

Fig. I.15 : Module complexe de plusieurs PE en fonction de la température, mesuré à 1 Hz et 3°C/min 
[53] 

 

b- Relation entre microstructure et module d’élasticité 

Au dessus de la température de transition vitreuse, le module de la phase amorphe caoutchoutique est 

100 à 10 000 fois plus faible que celui d’un cristal [51]. C’est donc principalement la phase amorphe, 

considérée comme continue, qui va contribuer à la déformation élastique. Le module macroscopique 

du matériau sera donc directement relié à la quantité de la phase amorphe, donc au taux de cristallinité 

du polymère. C’est ce qui est observé expérimentalement (figure I.16). Un polymère semi cristallin 

peut être vu comme un nano-composite constitué d’une matrice, la phase amorphe, et de renforts, les 

cristallites. Une modélisation donc de module peut être envisagée, sur la base d’une loi des mélanges. 

On note qu’à taux de cristallinité constant, deux polymères identiques dans leur nature chimique ne 

donneront pas forcément le même module. C’est la morphologie cristalline qui peut influer sur le 

module par : 

- un effet direct de la contiguïté de la phase cristalline 

- et un effet induit sur la phase amorphe, dont le module dépend de la densité des nœuds 

physiques (enchevêtrements et points d’encrage dans les cristallites) donc de l’état de 

confinement, et finalement de la morphologie cristalline [54]. 



 

Fig. I.16 : dépendance de module de Young E avec le taux de cristallinité volumique α  et la masse 

volumique ρ  pour le polyéthylène [54]. 

Au niveau de la modélisation, cela se traduit par l’existence d’une borne supérieure correspondant au 
couplage parallèle des modules et d’une borne inférieure correspondant au couplage série des 
modules. Un couplage mixte dit de Takanayagi tentera de s’approcher plus de la réalité en prenant en 
compte un effet de la structure [51, 54-55]. Récemment, des modèles micromécaniques plus élaborés 
ont été proposés, notamment par Ward [56] et Seguela [57]. Les difficultés de cette modélisation 
proviennent de l’hétérogénéité et de la nature multi échelles de la morphologie, de l’évaluation des 
modules du cristal et surtout de la phase amorphe, qui varie avec son état de confinement [55].  

I.5.5.2 Réponse mécanique en grandes déformations 

 La plupart des polymères présente de multiples propriétés mécaniques: fragiles  à basses 
température, ils deviennent plastiques, puis viscoélastique, ou encore caoutchoutique, et enfin 
visqueux au fur et à mesure que la température imposée augmente. Il est bien connu que les 
relaxations caractéristiques d’un matériau traduisent l’activation de mécanismes moléculaires 
différents suivant la température. Pour les métaux et les céramiques, ces relaxations varient en 
fonction de la température. Au voisinage de la température ambiante elles restent négligeables à cause 
de leur haut point de fusion. 

 Avec les polymères, la situation est différente : entre  -20°C et +200°C, de tels matériaux 
peuvent passer par tous les états cités ci-dessous [58]. Leurs propriétés mécaniques dépondent donc 
fortement de la position relative de la température d’essai par rapport aux températures caractéristiques 
de fusion, de transition vitreuse et de transition secondaire. De plus, la déformation des polymères 



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

 Pour le PEHD, à température ambiante, la phase amorphe présente un comportement 
caoutchoutique, tandis que le glissement des lamelles est facilité car le processus de nucléation et de 
propagation des dislocations est thermiquement activé [59-60]. En comparant le PEHD à d’autres 
polymères semi-cristallins (Figure I.17), celui-ci est l’un des polymères qui présente la plus importante 
ductilité à température ambiante. Son taux de cristallinité est l’un des plus élevés. Sa limite d’élasticité 
ainsi que son module de YOUNG ont des valeurs parmi les plus faibles de tous les polymères semi-
cristallins. 

 

 

Fig.I.17: Comparaison des propriétés mécaniques du PE par rapport à une sélection de polymères 

semi-cristallins. 

 

Il est possible de mettre en évidence différents domaines de comportement en soumettant le matériau à 
une sollicitation de traction uniaxiale (figure I.18). Ces domaines sont caractérisés par la perte de 
linéarité du comportement et par la recouvrance, c'est-à-dire la capacité du matériau à retrouver son 
état initial. 

 

 

 

 

 

 

 

 



 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig.I.18: Sensibilité du PEHD ;a) la vitesse de déformation ; b) la température [61] 

 

La perte de linéarité se traduit par une contrainte seuil et des déformations de type 
viscoélastique ou anélastique. Ce seuil, assez faible pour la plupart des polymères, définit une zone 
élastique linéaire initiale relativement limitée, de l’ordre de 1% en déformation. Dans le domaine 
viscoélastique, associé à une déformation de l’ordre de 5%, la recouvrance de la déformation à 
contrainte nulle est totale. Au-delà de ce niveau de déformation le matériau n’est plus entièrement 
recouvrable. Une composante irréversible apparaît, que l’on peut qualifier de plastique ou plus 
exactement de viscoplastique [38], [22]. 

Ce comportment spécifique des polymères est particulièrement lié au fait que les 
macromolécules ne réagissent pas toujours instantanément à l’application d’une sollicitation. Les 
différentes chaînes moléculaires constitutives tentent de répartir les contraintes imposées en se 
réarrangent physiquement jusqu'à adopter une configuration d’équilibre. Comme tous les polymères, 
le comportement du PEHD est très sensible aux conditions d’essai et plus particulièrement à la vitesse 
de déformation et à la température. Plusieurs études ont été réalisées pour caractériser cette sensibilité, 
parfois en effectuant des sauts de vitesse sur une même éprouvette.  Les courbes précédentes montrent 
que lorsque la vitesse de déformation diminue, ou lorsque la température augmente, la limite 
d’élasticité diminue. Le phénomène de durcissement plastique diminue également d’intensité [50, 61-
63]. 

L’influence des paramètres moléculaires tels que la masse molaire, la cristallinité, l’architecture des 
chaînes, etc…..sur le comportement mécanique macroscopique du PEHD, a été mise en évidence par 
plusieurs auteurs. Ainsi, pour déterminer l’effet de la longueur des chaînes macromoléculaires sur la 
réponse en contrainte vraie, S.HILLMANSAN et All [59]. ont examiné quatre types de PEHD avec 
différentes masses moléculaires. Lorsque cette masse augmente, la contrainte seuil diminue. La 
cristallinité à une influence sur le seuil de plasticité. En effet, plus le matériau est cristallin, plus la 
limite d’élasticité est élevée, ce qui est cohérent avec le fait que l’augmentation de la masse 
moléculaire conduit à une diminution de la cristallinité. A l’inverse, en grandes déformations, le 
durcissement augmente avec la masse moléculaire. 



 I.5.6 L’effet de la triaxialité sur le comportement du PEHD  

La figure I.19 montre l’influence du rayon de courbure sur le comportement du PEHD durant l’essai 
de traction uniaxial. En effet, la limite élastique  augmente avec la réduction du rayon de courbure (fig. 
I.20). Il passe de 36.36MPa pour un rayon de 2mm à 25.04 MPa pour un rayon de 80mm. La limite de 
déformation vraie correspondante diminue de 0.12 à 0.053. Cette tendance est due au fait que la 
contrainte de triaxialité augmente avec la réduction du rayon de courbure.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. I.19 : influence du rayon de courbure sur le comportement Mécanique en traction de PE 100[65] 

 

L’effet de la triaxialité a été vérifié. En effet l’essai de traction a montré que le module de Young 
augmente avec la diminution du rayon de courbure. Généralement, la zone de durcissement plastique 
du matériau durant ces essais se produit quand le rayon de courbure est faible.  

 

 

 

        

 

 

 

 

Fig.I.20 : Influence de la triaxialité sur la limite élastique [65]. 



1.5.7 Apparition des instabilités plastiques  

 Le domaine des procédés de mise en œuvre industriels des polymères à l’état solide est très 
affecté par le phénomène d’instabilité plastique liée à des processus de localisation de la déformation, 
puisque celui-ci contrôle l’aspect et les performances  du produit final. Il est donc indispensable de 
bien comprendre les mécanismes à l’origine de l’instabilité plastique. 

 Dans la suite de ce texte, nous nous intéresserons en particulier à l’initiation et à la 
propagation de la striction, sur lesquelles de nombreux auteurs ont travaillé, tant du point de vue 
mécanique que géométrique [67-68]. Concernant le polyéthylène, les recherches ont porté en 
particulier sur la corrélation entre la cinétique de localisation de la déformation, la microstructure, ceci 
jusqu’aux grandes déformations. 

 Pour les faibles déformations, l’augmentation de la force s’accompagne d’une déformation 
homogène, élastique et viscoélastique. L’apparition de la striction correspond au passage par un 
maximum de force, dont la valeur est retenue pour caractériser la contrainte d’écoulement. Le 
développement de l’instabilité plastique dans les polymères est très différent de celui des métaux. La 
striction apparaît beaucoup plus tôt en déformation. En outre, à partir d’un niveau de déformation 
critique, au lieu de s’amplifier jusqu’à la rupture, la striction se stabilise à l’endroit de son amorçage, 
et le diamètre de la section minimale ne varie pratiquement plus. Les épaules de la striction se 
propagent alors vers l’extrémité de l’éprouvette. La stabilisation de la striction est notamment due à 
une forte augmentation de la contrainte vraie avec la déformation, au-delà de la déformation critique. 
La déformation redevient ensuite homogène jusqu’à la rupture de l’éprouvette. 

a- Variation de volume sous sollicitations mécaniques 

 Parallèlement au problème de détermination des lois de comportement du matériau, plusieurs 
auteurs se sont intéressés à la mesure de la variation volumique au cours de l’essai mécanique. La 
prise en compte de la déformation volumique apporte des informations complémentaires importantes 
pour la caractérisation mécanique d’un polymère. A notre avis, elle constitue un élément important de 
la réponse du matériau sous sollicitation mécanique, au même titre que la contrainte vraie, et fait partie 
des données essentiellement à considérer lors de la modélisation du comportement. En fait, c’est une 
manière d’étudier les effets de la triaxialité à partir d’une sollicitation unidirectionnelle. 

1.6 Vieillissement d’un polymère 

Le terme de "vieillissement" est utilisé dans le cas des polymères pour décrire toute 
modification et/ou altération, généralement lente et irréversible, des propriétés d’un matériau, résultant 
de son instabilité propre ou d’effets de l’environnement extérieur. Cette altération peut concerner la 
structure chimique des macromolécules ou des adjuvants (vieillissement chimique), la composition du 
matériau (pénétration ou départ de petites molécules), ou son état physique (taux de cristallinité, 
fraction de volume libre, contraintes internes, . . .). 

 

 

 

 



I.6.1 Le vieillissement sans transfert de masse 

En dessous de leur température de transition vitreuse, les matériaux amorphes sont hors d’équilibre, 
sous forme de verre et peuvent donc évoluer vers un état d’équilibre, par relaxation de volume, après 
leur élaboration. Ainsi, après réticulation, le matériau est refroidi depuis la température de réticulation 

RT  jusqu’à la température ambianteaT . Le volume massique,ρ1 , suit l’évolution de la figure I.21. 

Au passage de la transition vitreuse, la viscosité du matériau augmente brutalement. La mobilité 
moléculaire devient trop faible pour que le polymère adopte sa configuration d’équilibre (représentée 
par la ligne pointillée sur la figure) et le matériau se fige dans un état hors équilibre, avec un excès de 
volume et d’enthalpie. Le réseau étant dans un état hors équilibre thermodynamique, les chaînes 
macromoléculaires vont se réorganiser avec le temps pour se rapprocher de la configuration 
d’équilibre, grâce à la mobilité résiduelle (flèche verticale sur la figure). C’est un vieillissement par 
relaxation de volume [67-68]. L’effet global de ce vieillissement est relativement faible, au plus 
quelques fractions de pour-cent. Cependant, il affecte uniquement la fraction de volume libre. Les 
conséquences sur les propriétés dépendant essentiellement de la mobilité moléculaire, comme le fluage 
ou la relaxation par exemple, peuvent donc être extrêmement importantes 

 

 

Fig.I.21 : Évolution du volume spécifique ρ1  d’un polymère avec la température T [69] 

 

I.6.2 Le vieillissement par absorption de solvant 

La nature plus ou moins polaire d’un adhésif, selon les groupements chimiques qui le constituent, lui 
confère une sensibilité naturelle pour les solvants polaires comme l’eau. Cela va se traduire par une 
pénétration des molécules de solvant dans tout le polymère et donc une augmentation de la masse 

globale du polymère. Si sa masse initiale vaut0m , la variation de masse au bout d’un instant t sera : 
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Chaque substance est caractérisée par un paramètre de solubilité δ qui est la racine carrée 
d’une densité d’énergie cohésive. L’effet d’un solvant S sur un polymère P est d’autant plus fort que 

Fδ  − Sδ  est faible, c’est-à-dire en définitive que les paramètres de solubilité du polymère et du 

solvant sont voisins. Le choix des solvants utilisés pour mesurer ce type de vieillissement va dépendre 
de l’utilisation qui va être faite par la suite du matériau étudié. L’eau distillée est le solvant le plus 
couramment utilisé. Elle est légèrement acide (pH≈ 5,8 comme celui de l’eau de pluie). Sa diffusion 
peut affecter à la fois les propriétés mécaniques de l’adhésif mais aussi la nature de l’interface ou de 
l’interphase. Elle représente ainsi très bien les effets du vieillissement climatique. Elle peut être 
accompagnée d’une atmosphère saline ou d’une variation de pH, qui peuvent dans certains cas 
accélérer ou aggraver les phénomènes de dégradation. 

 Dans la littérature se confrontent deux approches du mécanisme d’hydrophilie. L’approche 
volumique est assimilée à la place laissée entre les molécules. Ces volumes libres sont disponibles 
pour accueillir les molécules d’eau au cours de la diffusion. L’autre approche met en jeu des 
interactions entre le polymère et les molécules de solvant, par l’intermédiaire de liaisons hydrogène. 
Dans tous les cas, cela suppose que le polymère peut accueillir une quantité limitée de solvant, notée

∞w . Ce taux maximum de remplissage n’est que très peu affecté par les variations de température, tant 

que le polymère reste solide. Le cyclage (sorption / désorption) peut lui par contre l’affecter s’il se 
traduit par de la microfissuration. En revanche le taux maximum de remplissage peut varier en 
fonction de l’humidité relative du milieu (notée %RH), selon une loi de puissance (EQU. I.3). 
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Les deux graphiques de la figure I.22 représentent les résultats expérimentaux obtenus par  A.C. Loos 
et W.W. Wright [70-71]. La relation liant la masse relative à saturation à l’humidité relative de 
l’enceinte de vieillissement n’est pas forcément linéaire. Quand bien même elle le serait, il se peut que 
le comportement diffère pour les humidités très élevées. 



 

 

Fig.I.22 : Évolution du taux d’absorption maximal en fonction du taux d’humidité : [a] [70], [b] [71] 

I.6.3Plastification 

Les molécules de solvant qui pénètrent dans le polymère brisent les liaisons secondaires de type van 
derWaals, ou les liaisons hydrogène entre les groupes polaires (amines, alcool, . . .) des chaînes alkyle 
voisines. Ces liaisons secondaires assurent en grande partie la rigidité du matériau. Leur rupture va 
s’accompagner d’une augmentation de la mobilité des chaînes, et ainsi modifier les propriétés 
mécaniques du matériau. Les modules d’Young et de cisaillement du matériau vont diminuer. 

La température de transition vitreuse d’un polymère, qui traduit directement la mobilité relative des 
chaînes polymères est donc aussi très naturellement diminuée. Des modèles ont été proposés afin de 

prédire les chutes de gT  en présence de solvant. 

Le modèle de Fox est une loi des mélanges. Il considère des "clusters" d’eau dispersée dans la matrice 
polymère (I.4). 
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Avec giT  la température de transition vitreuse de chaque composant et iϖ  leur pourcentage massique. 

Le modèle de Kelley et Bueche [72] se base lui sur l’additivité des volumes libres, la rupture des 
liaisons secondaires entraînant une augmentation du volume total (I.5). 
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Avec PV  la fraction volumique du polymère, gPT  et gdT  les températures de transition vitreuse du 

polymère et de l’eau respectivement, pα  et dα  les différences entre les coefficients de dilatation à 

l’état liquide et à l’état vitreux. La détermination des coefficients α  de l’eau n’est pas une chose 
aisée. Les auteurs divergent ainsi sur les valeurs à adopter. 

I.6.4 Gonflement 

Lorsqu’un solvant pénètre dans un polymère, il va faire augmenter le volume de celui-ci d’une 
quantité au moins égale au volume de solvant absorbé. Il arrive que dans les premiers temps de 
vieillissement, le gonflement observé soit inférieur au volume d’eau qui a pénétré dans la matrice. Ces 
effets sont attribués à la diffusion initiale du solvant dans les porosités. 

 

 

Fig.I.23 : Schématisation de la pénétration d’un solvant dans un polymère [72] 

Le gonflement va dépendre de la solubilité du solvant dans le polymère (figure 1.23). Il se traduit par 
l’étirement des chaînes polymères. Mais celles-ci sont soumises à une force de rappel d’origine 
entropique qui tend à les ramener sous forme de pelote statistique. Un équilibre s’établit donc entre les 
deux effets, il est décrit par l’équation de Flory-Rehner (EQU. I.6). 
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Avec pv  la fraction volumique de polymère gonflé dans l’échantillon, sv  le volume molaire du 

solvant, χ  le coefficient d’interaction polymère solvant, ρ  la masse volumique de l’échantillon 

gonflé et CM  la longueur des chaînes entre points de réticulation. 



 

Ainsi, un polymère dont la longueur entre points de réticulation sera faible, c’est-à-dire dont le réseau 
sera dense, subira moins les effets du gonflement. 

Le gonflement a lieu dans les zones où le solvant a diffusé. Même limité, il peut développer des 
contraintes internes dans la matrice par un effet de gonflement différentiel. Ces phénomènes sont 
observables dans le cas des composites dont les fibres et les charges n’absorbent pas de solvant [73]. 
C’est aussi le cas dans le cas des joints collés avec des substrats métalliques par exemple. Il se produit 
ainsi aux interfaces un gonflement différentiel qui peut abaisser la résistance de celle-ci. 

I.6.5 Post-cristallisation :  

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

Le vieillissement thermique à une température comprise entre celle de fusion et celle de transition 
vitreuse (Tf > T > Tv) d’un polymère mis en œuvre dans des conditions normales (c’est-à-dire ayant 
subi une trempe plus ou moins brutale) pourra, dans ce cas, se traduire par une augmentation du taux 
de cristallinité (post-cristallisation), avec des conséquences bien connues, en particulier sur 
l’augmentation de la contrainte au seuil d’écoulement et sur le retrait, la phase cristalline étant plus 
compacte que la phase amorphe[67]. 

I.7 Modélisation du comportement mécanique prenant en compte l’endommagement 

De nombreux modèles ont été proposés dans la littérature pour décrire physiquement l’évolution de 
l’endommagement et ses effets sur le comportement mécanique. On peut classer ces divers 
formulations en deux types d’approches : les modèles micromécanique (couplés ou non couplés), et 
les modèles phénoménologiques. Dans le cas du PEHD, on ne peut tout à fait exclure que l’apparition 
de cavités soit liée à la morphologie et à la distribution des branchements entre phase amorphe et 
phase cristalline. La figure ci-dessous illustre cette idée. 

   

Fig.I.24 : schéma décrivant un 

scénario possible de formation 

de microcavités par simple 

réarrangement configurationnel 

des macromolécules 

constitutives de la phase 

amorphe interlamellaire [74] 
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Un tel scénario n’est pas à exclure a priori, notamment au vu des simulations récentes de 
dynamique moléculaire de B.MONASSE et ALL [74]. 

Les modèles micromécaniques sont souvent centrés sur l’étude d’une ou plusieurs des trois 
étapes de nucléation, croissance et coalescence. Pour décrire les mécanismes d’endommagement, ils 
font explicitement intervenir la morphologie des cavités (ellipsoïdales, sphériques, cylindriques….) et 
sont qualifiés de modèles couplés et non couplés, selon qu’il s’intègrent ou non à la loi de 
comportement thermomécanique globale. 

Le premier type, non couplé, consiste donc à décrire l’évolution des cavités sans chercher à 
caractériser ses effets sur le comportement global du matériau. La rupture du matériau est décrite par 
une valeur critique d’un paramètre d’endommagement. En revanche, les modèles couplés, s’appuient 
sur le couplage de l’endommagement et de la loi de comportement mécanique, par le biais d’un 
potentiel plastique faisant intervenir la fraction volumique de microvides, f. 

 

Dans le cas des polymères, des différences non négligeables par rapport aux métaux sont 
à signaler. En effet, il faut tenir compte des niveaux importants de déformation élastiques et 
plastiques, ainsi que des fractions de porosités élevées et du non sphéricité des cavités 
apparaissent au cours de déformation. Une extension aux polymères a très récemment été tentée, 
avec succès, par LAFARGE [75], pour un matériau semi-cristallin PVDF, et également par 
ZAÏRI et al [76]. Ces derniers auteurs ont proposé une adaptation du modèle de GURSON. 

I.7.1 Modèle de Zaïri et al. Concernant les polymères 

Leurs travaux consistent à décrire le comportement non linéaire et l’endommagement des polymères 
vitreux homogènes et renforcés par l’adjonction de particules d’élastomères sphériques, RT-PMMA. 
Un modèle viscoplastique à variables internes, dont l’hypothèse fondamentale est basée sur des 
considérations  phénoménologiques, a donc été développé en prenant appui sur le modèle de 
BONDER et al. [77] qui à été modifié et couplé avec une modélisation de l’endommagement par 
cavitation, GTN. 

Ce modèle, repose sur la partition de la vitesse de déformation,
.

ε , en une composante élastique, 
. el

ε et 

une composante plastique 
. pl

ε .  
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La partie élastique obéit à la relation 
. .

:
el

Cσ ε= où C est le tenseur isotrope d’élasticité. L’équation 

1.7 peut être donc s’écrire sous la forme: 
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En utilisant la règle de normalité, la partie viscoplastique de la vitesse de déformation est donné par 

l’équation suivante, ( )
. .

/
pl

d dε φ σ= Λ , où φ est dons ce cas le pseudo potentiel plastique de GTN. Le 

multiplicateur Λpeut être déterminé par l’hypothèse de l’équivalence du taux de travail 
viscoplastique: 
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Concernant la relation entre eσ et
.

P , utilisée afin de rendre compte de l’effet de la déformabilité 

plastique non linéaire, le choix s’est porté sur le modèle de BONDER et al. Modifié par FRANK et al. 
[78], traduisant le plateau succédant à la limite d’élasticité, puis le durcissement final qui représente un 

polycarbonate sollicité en traction. Le taux de déformation viscoplastique cumulé
.

Pproposé par 
FRANK et al s’exprime sous la forme : 
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Où, D0 représente la valeur limite de taux de déformation en cisaillement et Z la variable interne, 
correspondant à l’effet de durcissement résultant de développement de l’alignement de réseau, régie 
par l’équation différentielle suivante : 
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Avec 
. pl

W le taux de travail viscoplastique et n le coefficient de sensibilité à la vitesse de déformation, α le coefficient de reprise de l’écrouissage et m le coefficient de durcissement. ZAÏRI et al proposent 
d’introduirent une nouvelle variable interne Z2 afin que le modèle puisse superposer, à la résistance 
interne simulant le durcissement du matériau en grandes déformations, une résistance traduisant 
l’adoucissement du matériau après la limite d’élasticité. Le taux s’exprime donc sous la forme: 
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Les variables internes Z1 et Z2 sont alors gouvernées respectivement par les équations suivantes : 
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Où sZ2  est la valeur de saturation de Z2, et h le coefficient d’adoucissement, les autres paramètres 

ayant la même définition que celle proposé par Franck et all. 

En raison de la dilatation plastique liée à la croissance des cavités, la partie viscoplastique de la vitesse 

de déformation 
. pl

ε est maintenant déviatorique et hydrostatique. On suppose donc que l’augmentation 

du volume de cavités résulte de la croissance des cavités déjà existantes et de la nucléation des cavités. 
La cinétique des cavités est décomposée en un terme de croissance, f croissance, et un terme de 
nucléation, f nucléation : 

 

. . .

croissance nucléationf f f= +  (I.15) 

                                                                                      

La cinétique de croissance des cavités est donnée par l’équation (I. 15), où la trace du tenseur des 
vitesses de déformation viscoplastique est donnée par : 
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Le terme de nucléation est délicat à déterminer, dans la littérature il est souvent utilisé sous sa forme 
générale : 
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An et Bn sont des fonctions exponentielles de la contrainte et de la déformation selon si la nucléation 
est contrôlée par la contrainte ou la déformation [79]. Pour décrire l’accélération de l’endommagement 
due à la cavitation, une loi phénoménologique de nucléation contrôlée par la contrainte hydrostatique a 
été proposée par [80]. 
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Cette distribution normale de nucléation fait intervenir la contrainte hydrostatique moyenneNσ , un 

écart type sσ et Nf la fraction volumique des inclusions pouvant participer à la germination. 

On introduit ainsi une quinzaine de paramètres ajustables pour cette modélisation de 
l’endommagement. 

La figure (1.25) illustre l’aptitude de ce modèle à reproduire ces chemins de sollicitation uniaxiale et à 
appréhender leur sensibilité à la vitesse de déformation. 

 

 

 

       Fig.I.25 : simulation d’un essai de traction à différentes vitesses pour RT-PMMA [80] 



La comparison avec la déformation volumique plastique est satisfaisante. Dans ce sens il est nécessaire 
de préciser que l’effet de l’endommagement sur le module de Young du RT-PMMA est pris en compte 
dans ce modèle par le truchement de relation linéaire suivante: 

 

0(1 1,2 )E f E= −  (I.19) 

 

                                                                                                        

Où, E0 est le module de Young initial. 

I.7.2 Quelques modèles phénoménologiques d’endommagement  

La plupart des modèles phénoménologiques, appelés CDM (Continuous Damage Mechanics), trouvent 
leurs fondements dans les travaux de KACHANOV [81] et RABOTNOV [82]. Ils sont souvent 
formulés dans le cadre des processus irréversibles. Leur hypothèse se situe dans le postulat d’existence 
des variables internes représentatives de l’endommagement. Ce formalisme est développé sans 
considérer les détails sur la nucléation et la croissance des microcavités distribuées dans l’élément 
matériel, qui permettent de relier l’état d’endommagement dans une structure microscopique aux 
quantités globalement mesurables comme le module d’élasticité et le coefficient de poisson. 

 

Dans le CDM, l’intégration de l’endommagement dans un modèle viscoplastique nécessite selon 
KACHANOV la définition d’une variable d’endommagement, en considérant dans un solide 
endommagé, un volume élémentaire représentatif VER. A étant l’aire d’une section repérée par sa 
normale (n) et Aeff l’aire de la surface résistante effective, cette variable d’endommagement est définie 
par: 
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D’un simple point de vu géométrique, Dn correspond à la densité surfacique des défauts dans le plan 
normal à (n). Dans le cas général d’un endommagement anisotrope constitué de fissures et 
microcavités d’orientation privilégiées, la variable d’endommagement dépend de l’orientation de la 
normale (n). La variable revêt un caractère tensoriel (ordre 2 ou même 4, [81], [83]). En revanche, en 
supposant que l’orientation des microfissures est uniformément distribuée dans toutes les directions, 
l’endommagement est alors isotrope, et Dn scalaire ne dépend pas de (n). La contrainte effective de 
RABATOV est écrite comme une densité moyenne de force F agissant sur une section effective. 
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LEMAITRE a donné une autre interprétation à la contrainte effective en introduisant une hypothèse 
équivalence en déformation. Les lois constitutives des matériaux endommagés découlent généralement 
de cette hypothèse [84]. En effet, notons E et Eeff respectivement les modules d’élasticité du matériau 
sein et endommagé, pour un chargement élastique cette hypothèse se traduit par: 
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Soit: 

 

(1 )effE E D= −  (I.23) 

 

La notion de contrainte effective associée l’équivalence en déformation offre un cadre pour traiter le 
problème de la modélisation du comportement du matériau couplé à l’endommagement. Plusieurs 
approches s’appuyant sur le CDM ont été proposées, elles peuvent être distinguées selon qu’elles 
s’appuient sur l’introduction directe d’une loi cinétique d’endommagement phénoménologique ou 
qu’elles se basent sur l’introduction d’un pseudo-potentiel. 

 

Une modélisation de l’endommagement dans le cadre d’un modèle visco-élasto-plastique pour la 
description du comportement en traction de polystyrène a été proposée par TANG et al [85]. 

Ce modèle est basé sur la variable d’endommagement D, la dilatation due à la formation des cavités au 
cours de l’étirage. Cette variable D est définie à partir de la fraction volumique des cavités créées dans 
un VER: 
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Où 0V V V∆ = − désigne l’augmentation de volume due aux microcavités (crazes). 



D’après les résultats expérimentaux obtenus sur le HIPS soumis à une traction uniaxiale, la variation 

de volume est directement proportionnelle à la déformation axiale 1ε dés que le seuil de plasticité est 

franchi. Les auteurs ont donc proposé une relation de la forme : 
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thε Représente la déformation – seuil,  et 1β  un paramètre ajustable. A partir de cette relation, les 

auteurs définissent l’évolution de la variable d’endommagement de la façon suivante : 
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La contrainte d’écoulement effective incluant l’effet de l’endommagement par cavitation s’exprime en 

fonction de la contrainte nominale nσ par : 
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Ensuite, TANG et al. Expriment la déformation axiale totale comme la somme d’une composante 

élastique, 1
elε , plastique, 1

plε , et visqueuse, 1
viscε  : 
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Une loi de comportement visco-élasto-plastique est donc proposée pour la traction simple sous la 
forme : 
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Où 2β est un coefficient reliant la déformation plastique à la déformation totale et 1η le coefficient de 

viscosité. Cette loi de comportement n’est autre qu’un modèle analogique de type Maxwell. Elle 
donne d’assez bons résultats à la charge et à la décharge, en remarquant toutefois qu’il concerne  
essentiellement les faibles déformations. 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig .I.26: Simulation d’un essai charge – décharge uniaxiale à différentes vitesses 

 pour HIPS [85] 

 

I.7.3 Les modèles en hyperélasticité isotrope 

Plusieurs expressions du potentiel ont été proposées afin de modéliser un milieu hyperélastique 
isotrope. Nous distinguons entre celles formulées en fonction des élongations, et celles exprimées en 
fonction des invariants des tenseurs de déformation. De nombreux articles et ouvrages [86-87] 
présentent les potentiels élastiques couramment utilisés. Seuls les potentiels de Mooney-Rivlin et 
Ogden en raison de leur emploi très courant, sont présentés. 

 

• Modèle de Mooney-Rivlin 

Le modèle de Mooney-Rivlin a été développé pour modéliser les matériaux incompressibles 
caoutchouteux. Il est exprimé en fonction des invariants du tenseur de déformation de Cauchy Green 
droit, il a deux paramètres ça forme est :  

 

( ) ( ) ( )33, 221121 −+−= ICICIIW  (1.30) 

  



De nombreux modèles sont fondés sur cette approche, avec des ordres supérieurs ce qui permet 
de faire évoluer le nombre de paramètres matériau. Toute fois, il a été prouvé que le comportement 
d’une telle loi n’est pas stable suivant l’ordre choisi, ce qui rend le choix de celui ci difficile. 

Parmi ces potentiels, nous citons le modèle de Rivlin et Saunders [86], toujours pour les 
matériaux incompressibles : 
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Plus tard, celui-ci a été généralisé aux matériaux compressibles, c’est le modèle d’Ogden et 
Barthold [87] dont l’expression est : 
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ijkC sont les constantes matériau, m est un nombre pouvant prendre des valeurs infinies. Cette 

expression permet de retrouver le potentiel de Mooney-Rivlin pour m=1 et k=0 et le potentiel Néo-
Hookèen (pour i=1, j=0 et k=0) dont l’équation est : 
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Le modèle Néo-Hookèen a été proposé par Treloar [88] sur la base de l’approche statistique, 
dans laquelle est admise l’origine quasi entropique de l’élasticité caoutchoutique. La constante

2100 NkTC = , où N est la densité des chaînes moléculaires, k est la constante de Boltzmann et T la 

température. Le domaine de validité pour le Néo-Hookèen se limite aux déformations moyennes 
(élongation inférieure à 1.5) mais il représente une bonne approximation pour modéliser le 
comportement hyperélastique des élastomères incompressibles pour des grandes élongations (jusqu’à 
7.5). Ce modèle à servi à d’autres auteurs pour valider leurs modèles à l’instar du modèle statistique 
d’Arruda et Boyce [89] et le modèle d’Ogden [90].  

 

• Potentiel d’Ogden 

Le modèle d’Ogden [90] a été développé pour modéliser les élastomères. Il est exprimé en fonction 
des élongations, le potentiel correspondant consiste à une combinaison linéaire de puissances des 
élongations principales, pour les matériaux incompressibles : 
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Les constantes Pα et Pµ sont les paramètres matériaux. 1λ , 2λ  et 3λ sont les valeurs propres des 

tenseurs d’élongations principales. Les puissances mises en jeu dans le potentiel d’Ogden sont réelles 
ce qui lui confère un intérêt particulier. 

Ce potentiel a été généralisé aux matériaux compressibles, c’est le modèle compressible d’Ogden [87] 
dont l’expression est : 
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( )Jg  est le terme prenant en compte les changements de volume. 

Bien que le choix des paramètres ne soit pas trivial, Ogden obtient de bonnes corrélations avec les 
résultats expérimentaux même pour des élongations très importantes, de l’ordre de 7.5 en utilisant 
seulement 06 paramètres. Comme pour le précédent potentiel, un nombre important de paramètres 
peut entraîner des instabilités.    

 

I.7.4 Les modèles en hyperélasticité anisotrope 

 

• Modèle de Weiss 

 

Ce modèle a été formuler par Weiss [92,93] pour modéliser les matériaux isotropes transverses. C’est 
une extension du modèle de Mooney-Rivlin pour lequel une fonction exponentielle des invariants 
mixte a été introduite afin de modéliser le comportement des fibres. Celui-ci a été utilisé dans le 
domaine de la biomécanique pour modéliser des tissus biologiques souples. 
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Ce modèle a été extrapolé par Holzapfel [94] pour modéliser le comportement d’un matériau 
orthotrope : les parois artérielles. Il a été exploité par Milani [95] pour modéliser un renfort enrobé de 
matrice. Le potentiel proposé est la somme des trois termes. Le premier terme est un potentiel 



modélisant les déformations de la matrice seule. Il correspond à la première phase de la réponse dans 
laquelle les fibres ne sont pas actives. Le seconde terme, dû à l’interaction fibre-matrice, correspond à 
la phase intermédiaire de la réponse dans laquelle les fibres et la matrice interagissent. Le dernier 
terme est le potentiel qui reproduit le durcissement dû aux déformations des fibres vers la fin de 
chargement. Le potentiel reprenant les tensions dans les deux réseaux de fibres est représenté par des 
fonctions exponentielles : 
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321 ,, CCC , m, 1k  et 2k sont des constantes de modèle à déterminer. 

21, II , sont les invariants principaux, 4I et 6I sont les invariants mixtes construits sur les deux 

directions d’anisotropies. 

matrice
W  : représente un potentiel isotrope, dans la majorité des cas le potentiel de Mooney-Rivlin ou 

le potentiel d’Ogden est considéré. 

 

• Modèle de Itskov et Aksel 

 

Itskov et Aksel [96] ont proposé une forme de l’énergie de déformation modélisant les milieux 
orthotropes et isotropes transverses. Elle est représentée par une série puissance comparable à celle des 
milieux isotropes, mais avec une forme particulière des invariants. Cette énergie est polyconvexe et 
satisfait les conditions de contraintes nulles à l’état naturel : 

 

( ) ( ) ( )∑
=

− 



−+−+−=

s

r r
r

r
r

r
r

rRr IIIJIW
1

1
1

1
~1

1
~1

4

1 γβα

γβα
µ  (I.38) 

            

Où rrr βαµ ,,  et rγ (r =1, 2………, s) sont des constantes matériau à déterminer grâce à des données 

expérimentales, III représente le déterminant du tenseur de Cauchy Green droit Cet rr JI
~

,
~

sont les 

invariants généralisés obtenus par combinaison linéaire des invariants du tenseur C , ils sont donnés 

par : 
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Avec ( )
iii LCTrI .=    et    =

iii LCCofTrJ .   où 
TCCCCof −= .det  

 

Et 
( )r

iW sont des coefficients de pondération des directions matérielles principales avec : 
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Dans le cas particulier d’un matériau isotrope (
( )

3

1=r
iW , i=1, 2, 3 et r =1, 2, …, s) ce modèle se 

réduit au matériau de Mooney-Rivlin. 

 

Conclusion 

 Les différents aspects microscopiques et macroscopiques de la déformation plastiques des 
polymères semi cristallins en général et le polyéthylène en particulier ont été décrits. Le polyéthylène 
à haute densité est un matériau composite, dont la microstructure est composé de deux phases : 
amorphe et cristalline. La compréhension des phénomènes d’endommagement nécessite la maîtrise de 
rôle de chaque phase. Les relations entre la microstructure et les propriétés physique et mécanique 
ainsi que leur influence sur le processus de déformation volumique sont bien établie. Les effets du 
vieillissement sur le comportement mécanique en particulier et sur la morphologie structurale ont été 
étudiés.   

 La modélisation du comportement mécanique de ce type des matériaux, à notre avis, est très 
compliquée. Cela est dû à la morphologie microstructurale semi-cristallines, surtout concernant 
l’endommagement du PEHD en grandes déformations. L’endommagement des polymères semi 
cristallins est bien plus complexe que celui qu’on peut d’écrire à l’aide d’une détérioration continue 
des propriétés élastiques (chute de module de Young). L’évolution du module de Young apparent du 
PEHD sollicité en traction uniaxiale, présente une décroissance suivie d’une forte remontée 
attribuable aux réarrangements macromoléculaires (formation de craquelures « intra et 
intersphérolitiques », croissance et coalescence de craquelures,  formation d’une structure micro- 
fibrillaire ) intervenant aux grandes déformations.  

 

 

 



Chapitre II 

Présentation du matériau d’étude, des méthodes 

expérimentales utilisées et des résultats des essai s 
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Fig.II.1 : Représentation multi-échelle de la structure du PEHD semi-cristallin : passage de la structure cristalline 

(maille orthorhombique) à l’agrégat sphérolitique et l’échelle correspondante������
II.2 Moyens d’essais  
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II.2.2 Méthode du vieillissement accéléré: 

Pour réaliser un vieillissement thermique, nous avons utilisé une étuve de type MEMMERT. L’étuve 

est une enceinte chauffante fonctionnant, dans la majorité des cas, sous atmosphère contrôlée et 

permettant d'effectuer des traitements thermiques à température régulée. La température maximum est 

de l'ordre de 500°C, au-delà on parlera plutôt de four. Les étuves sont généralement équipées de 

chauffages électriques. Elles sont pourvues d'un système de ventilation afin de rendre la température la 

plus homogène possible.  

Dans notre cas, nous avons déposé les échantillons dans l’étuve , au moment de leur prélèvement on 

évite une diminution de température de maintien (Fig.II.2). Les Caractéristiques du traitement sont les 

suivantes :  

1) La vitesse de chauffage est de l’ordre de 2 °C/mn 

2) Le maintien des différents échantillons pendant de différentes durées (48h, 96h, 144h et 192h) 

à 90°C 

3) Un refroidissement à l’air. 



 

                        Fig.II.2 : Etuve de type MEMMERT. 

II.2.3 Diffractométrie de rayons X  

La technique de diffraction des rayons X aux grands angles est utilisée pour caractériser la structure du 
polymère à l’échelle de son réseau cristallin. Le dispositif utilisé assure l’émission d’un faisceau 
monochromatique de la raie K-α du cuivre (λ = 1.54 Å). 5��� �������C�� ������������� 	�����
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II.2.4 La spectroscopie infrarouge a transformée de  Fourier (IRTF)  5�� �������������� %���������� �� >����������� 
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Pour mieux comprendre le processus de post cristallisation de nos échantillons, nous sommes amené à 

réaliser un examen par infrarouge à transformée de Fourier. L’analyse a été effectuée sur trois 

échantillons (NV, V48h, V192h). Nous avons immergé  les trois échantillons dans de l’azote liquide, 

afin de les porter au dessous de leur température de transition vitreuse, pour qu’ils deviennent friable. 

Puis nous les avons broyés à faible proportion dans le KBr afin d’élaborer des pastilles à analyser par 

spectroscopie infrarouge. 

II.2.5 Calorimétrie différentielle (DSC)  

L’analyse calorimétrique différentielle permet de caractériser les changements de phase en mesurant le 
flux thermique échangé par un échantillon soumis à une rampe de température. 

Le flux thermique (exprimé en W/g) est parfois converti en chaleur spécifique (Cp, qui s’exprime en J/ 
(g*K)) en divisant par la vitesse de chauffe. Les thermogrammes de DSC (flux thermique ou Cp en 
fonction de la température) présentent un pic endothermique lors de la fusion des cristallites contenues 
dans le polymère, ce qui permet d’obtenir une estimation du taux de cristallinité. 

Un analyseur calorimétrique différentiel Pyris de PerkinElmer, étalonné a été utilisé. Une vitesse de 
chauffe de 10°C/min a été imposée. La masse de polymère (4 à 6 mg) a été déterminée à l’aide d’une 
balance de précision. On a essayé au maximum d’avoir une surface spécifique équivalente d’un 
échantillon à un autre pour maintenir un coefficient de transfert thermique constant. 

Pour cela, les échantillons massifs ont été découpés en fins copeaux pour augmenter leur surface 
spécifique et se rapprocher de celle d’une poudre. Il s’avère en effet qu’à masse identique, un 
échantillon avec une faible surface spécifique pourra, par effet d’inertie, voir le maximum de son pic 
de fusion décalé de 1 à 2°C vers les hautes températures [20]. Le début du pic de fusion (pris par 
convention comme l’intersection de la tangente au point d’inflexion du pic et de la ligne de base), qui 
s’avère moins sensible aux variations de masse et de coefficient de transfert thermique, a aussi été 
utilisé. Le taux de cristallinité massique du polymère Xc est généralement obtenu de la façon suivante : 
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II.2.6Analyse mécanique dynamique (DMA)  

 De façon plus élaborée que la simple mesure de module de Young, l’analyse mécanique dynamique 

consiste à imposer à un matériau une déformation sinusoïdale de pulsation ω  (en rad.s-1), et donc de 

fréquence πω 2/=f  (en Hz) : �
( ) ( )tt .sin0 ωεε = � !%%$0#��
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Fig.II.29 : diffractogramme de l’échantillon non vieilli. ����������� �������0��	���!!����������������1��/������������������)/�����
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Fig.II.32 : Spectre IRTF de l’échantillon non vieilli. �������������������������
 

Fig.II.33 : Spectre IRTF de l’échantillon vieilli 48h. 
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Fig.II.34 : Spectre IRTF de l’échantillon vieilli 192h. ��������������� � �
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Fig.II.35 : Superposition des spectres IRTF des échantillons (NV, V48h, V192h). 
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Chapitre III 

Modélisation du comportement mécanique du PEHD par 
l’approche DNLR 

Introduction 

L’objectif de ce chapitre est de présenter les fondements de l’approche DNLR (Distribution of Non 
Linear Relaxations) développée par Cunat  et basée sur la Thermodynamique des Processus 
Irréversibles (TPI) à l’échelle du Volume Elémentaire Représentatif (VER). Cette approche repose sur 
une généralisation de la relation de Gibbs au cas où l’équilibre local est rompu. Elle se définit comme 
une extension des concepts initialement introduits par De Donder: la dissipation locale peut être 
considérée physiquement comme le résultat de réorganisations internes assimilables à des réactions 
chimiques mal définies (stoechiométries inconnues) ; ces processus sont alors caractérisés par leurs 
degrés d’avancement et leurs affinités. L’idée est d’en réaliser une description modale y compris en 
présence de non-linéarités. 

L’originalité de cette approche réside d’une part dans l’exploitation des propriétés des variables 
internes dans le domaine linéaire, où un changement de base approprié permet de découpler ces 
variables, et d’autre part dans l’extension de la théorie des fluctuations pour en caractériser la 
distribution. Une manipulation mathématique permet, dans un dernier temps, de substituer aux 
variables internes, difficiles à appréhender, des écarts à l’équilibre de la variable étudiée afin de 
proposer une formulation pratique des lois constitutives. 

Ce travail de modélisation s’est appuyé, sur les développements et les apports d’autres études, dans 
notre cas, nous avons introduit les effets de l’endommagement ainsi que le vieillissement thermique.  

III.1 Mise en œuvre numérique des lois de comportement issues 

d’une analyse modale de la dissipation 

III.1.1 Introduction 

 L’outil de base utilisé ici repose sur la thermodynamique de la relaxation des milieux continus. 
Il a été développé au sein de l’équipe de recherche de mécanique des solides du LEMTA [5-9]. 

  

 On admet que le comportement local au sein d’un volume élémentaire représentatif (VER) est 

déterminé par un potentiel thermodynamique ( )z;γψ , qui contient toute l’information sur le 

système :l’existence d’un tel potentiel, y compris en dehors de l’équilibre, est le postulat principal de 
ce travail. Il trouve ces fondements dans l’analyse thermodynamique lors de déroulement de la 

réaction chimique de De Donder [11]. γ  représente le vecteur des variables d’état « accessibles » à 

l’expérimentateur pour contrôler le système. Localement ce vecteur s’identifie aux conditions aux 

limites imposées sur le VER. z , le vecteur des variables internes qui gouvernent l’avancement des 
évolutions microstructurales. Une telle hypothèse constitue, en fait, comme le souligne Meïxner [97], 



une double généralisation de la relation fondamentale de GIBBS en ce sens qu’elle généralise cette 
relation à la fois aux systèmes ouverts et aux systèmes qui sont le siège de la réaction chimiques en 
cours De Dender [11]. 

 

 Pour traiter le milieu continu, on accepte cette définition locale du potentiel thermodynamique. 
La prise en compte des échanges entre différents VER permet de construire une théorie des champs 
qui trouve probablement sa limite lorsque les gradients locaux sur les grandeurs intensives deviennent 
trop importants pour pouvoir considérer que le volume élémentaire est bien représenté par une 
grandeur intensive moyenne. 

 La difficulté essentielle réside dans la définition et la représentation des variables dissipatives 

z caractéristiques de l’état microstructural. Pour contourner cette difficulté, Cunat propose de recourir 
à la théorie statistique des fluctuations selon laquelle tout état hors équilibre peut être décrit comme 
une fluctuation par rapport à l’équilibre induit par les conditions aux limites imposées au V.E.R. . 
Selon Prigogine [96] la production d’entropie est la même quel que soit le mode de régression 
emprunté par le système lorsque l’on reste au voisinage de l’équilibre. La notion de modes normaux 
permet de traiter l’évolution complexe de mécanismes couplés au moyen de combinaisons de 
mécanismes indépendantes les unes des autres. 

 En effet, au voisinage de l’équilibre, la thermodynamique des processus irréversible linéaires 
est applicable. Meïxner [97] a montré que, dans ces conditions, il était toujours possible de choisir un 
changement de base des variables dissipatives qui découple les processus entre eux (de manière 
comparable à l’analyse modale). Prigogine a alors montré que la théorie des fluctuations permet 
d’obtenir la distribution initiale du spectre des temps de relaxation qui lie un processus (ou mode) et le 
temps de relaxation qui lui est associé. Alors la connaissance d’un seul temps de relaxation (paramètre 
du modèle) permet de caractériser une distribution continue dés que l’on fixe son étendue sur l’échelle 
des temps (ou des énergies d’activation). Dans ces conditions les cinétiques sont gouvernées par des 
équations différentielles de premier ordre et caractérisées par leurs temps de relaxation. 

 Nous nous limitons dans ce chapitre au principe DNLR (Distribution of Non Lineair 
Relaxation) qui s’appuie sur la relation fondamentale de GIBBS. La philosophie et la démarche qui 
ont conduit Cunat à élaborer ce modèle de comportement ont fait l’objet de plusieurs publications et 
travaux parmi lesquels nous citons : Loukil M [100], Arieby R [103], Marceron P [106] et M’rabet K 
[107]. 

III.1.2 Equations constitutives du modèle D.N.L.R 

 L’idée qui prévaut au formalisme D.N.L.R. consiste à étendre les concepts usuels de 
thermodynamique aux situations de non équilibre. On admet que la relation de GIBBS généralisée 
conserve son statut de fonction potentielle et qu’elle contient toute l’information. Elle exprime 

notamment l’équivalence des trois formes d’énergie interne U  : l’énergie thermiqueTs, l’énergie 

mécanique de déformationσε et l’énergie chimique kkηµ . 

Le point de départ est l’écriture de l’énergie interne comme un potentiel de GIBBS. 

 



( )keSUU η,,=  (III.1) 

                                                                                                

Soit 

 

∑++=
k

kkeTsU ηµσ  (III.2) 

                                                                                   

Avec U l’énergie interne spécifique ; T la température ; s l’entropie spécifique ; σ la 

contrainte ; e la déformation, kµ le potentiel chimique et kη le nombre de moles des espèces en 

présence. 

En terme de vitesse, l’évolution du potentiel pour un milieu uniforme hors équilibre est décrite 
de la façon suivante : 

 

∑++=
k

kkesTU
....

ηµσ  (III.3) 

                                                                               

Cette relation de Gibbs généralisée est complétée par la relation de Gibbs – Duhem, décrivant 
les variations sous – jacentes des forces thermodynamiques : 

 

∑++=
k

kkeTs ηµσ
...

0  (III.4) 

La simplicité de l’approche DNLR consiste à admettre que la relation ( )nesuu ,,=  reste valable en 

dehors de l’équilibre et conserve son statut de véritable potentiel thermodynamique. 

Dans un certain sens, avec des arguments distincts, cette formulation rejoint la thermodynamique dite 
rationnelle de Truesdell : l’entropie reste une fonction potentielle y compris dans les situations hors 
équilibre. Ce sont les variables internes représentatives de la microstructure qui s’auto-adaptent pour 
minimiser à chaque échelle de temps le potentiel thermodynamique associé aux variables contrôlées. 
Les variables contrôlées correspondent aux conditions aux limites du VER homogénéisé. C’est la 
dynamique des variables internes qui induit une irréversibilité d’origine dissipative dans les milieux 
uniformes sans qu’il soit nécessaire d’y adjoindre un pseudo-potentiel des vitesses de type Rayleigh. 



III.1.2.1 Equation de conservation des espèces 

L’évolution  du nombre de moles d’atomes 
.

nest régie par les échanges avec l’extérieur en
.

et 

par les réactions à l’intérieur du systèmein
.

. 

 

ie nnn
...

+=  (III.5) 

 

L’équation d’évolution précédente peut encore s’écrire : 

 

nnJn ∏+−∇=
.

 (III.6) 

 

Où nJ et n∏ correspondent respectivement au flux de diffusion et au taux de production interne ; le 

taux de constituant échangé avec l’extérieur correspondant ainsi à : 

 

ne Jn −∇=
.

 (III.7) 

 

D’une approche thermodynamique apparemment réservée au traitement de milieux chimiques réactifs, 
on glisse alors vers une approche plus générale des phénomènes irréversibles en pensant le taux de 

production interne du constituant comme étant lié aux variables internes z  (ou variables cachées) qui 
régissent l’avancement d’évolutions (ou réactions) irréversibles [11]. On admet que toute 
réorganisation interne peut être décrite par ces variables cachées [7] : elles peuvent représenter aussi 
bien le degré d’avancement d’une réaction chimique que les taux de dissociation ou les composantes 
des mouvements moléculaires massifs tels que montées de dislocations lorsqu’on s’intéresse à la 
plasticité par exemple. 

Si N réactions ont lieu dans le système : 

 

∑
=

==∏=
N

k

k

kni zzn
1

..

νν  (III.8) 

 



Où le coefficient de proportionnalité ν  est appelé coefficient stoechiométrique. L’évolution du 

nombre de moles de particules 
.

n  s’écrit donc finalement : 

 

..

zJn n ν+−∇=  (III.9) 

 

III.1.2.2 Deuxième extension de la loi fondamentale de Gibbs (réactions chimiques) 

La combinaison des relations (III.2) et (III.9) conduit à une nouvelle écriture de la relation de Gibbs : 

 

....

: zJsTu n νµµεσ +∇−+=  (III.10) 

 

Conformément à l’écriture de De Donder [11], on définit le concept d’affinité A  associé à z  par : 

 

νµ−=A  (III.11) 

 

On retombe ainsi sur la deuxième extension de Gibbs qui s’applique aux systèmes en cours 
d’évolution : 

 

....

: zAJsTu n −∇−+= µεσ  (III.12) 

 

 

III.1.2.3 Thermodynamique à variables internes 

Pour un système fermé, k
.

η  traduit les réorganisations internes (pas d’échange de matière avec 

l’extérieur). L’utilisation de l’avancement de De Donder[11] permet d’écrire: 

 



.
.∑=

l

l
l
kk zνη  (III.13) 

                                                                                                      

Ou l
kν représente le coefficient de stoechiométrie de l’élément k dans la réaction interne l. on 

obtient ainsi : 

 

. . . .
l

k k l
l k

u T s e zσ µ ν = + +   ∑ ∑  (III.14) 

                                                                    

Soit  

 

. . . . l
l

l

u T s e A zσ= + −∑  (III.15) 

                                                                                      

Avec  

 

l l
k k

l

A µ ν= −∑  (III.16) 

                                                                                                  

L’affinité ou force de non équilibre interne de De Donder pour la réaction l. 

 

Cette force généralisée que représente l’affinité, on associé les variables internes (duales) notées
1...............nz z z= . On peut donc réécrire la relation de GIBBS de la façon suivante : 

 

. . . .

: . .U T s e zσ µν= + +  (III.17) 

    

. . . .

: .U T s e A zσ= + −  (III.18) 

                                                                                                



                                                                                                     

 

Pour un VER uniforme, l’énergie interne s’exprime en fonction des variables d’état d’origine 
thermique et mécanique et des variables internes d’origine microstructurale, nous adopterons l’écriture 
suivante: 

 

( ) ( ), , ,U U s e z U y z= =  (III.19) 

                                                                                            

On peut écrire donc la relation de GIBBS sous forme plus condensée : 

 

. .

.U Y y=  (III.20) 

                                                                                                                        

Avec ( ), ,
U

Y T A
y

σ∂= =
∂

 qui représente la force généralisée conjuguée à( ), ,y s e z= , le vecteur des 

variables extensives. L’affinité 
U

A
z

∂= −
∂

est donc la force thermodynamique associée aux variables 

internes indépendantesz . Le principe variationnel qui prévaut à la deuxième loi de la 
thermodynamique induit naturellement un retour du système vers son état d’équilibre. 

 

Dans le cadre de cette approche, toutes les transformations irréversibles se conçoivent comme 

des réactions chimiques caractérisées par les variablesz , dont la signification physique peut 
correspondre, par exemple, à des concentrations ou densités de défauts, de microfissures, etc…. sans 
qu’il soient nécessairement possible de les mesurer par des observations directes. Par conséquent, elles 
ne seront pas définies explicitement en général. 

 

 La description précédente utilisant l’énergie interne en tant que potentiel généralisé, 
correspond uniquement à un jeu de grandeurs extensives comme variables de contrôle. Or dans la 
pratique, et selon les conditions expérimentales, ceci est rarement possible. Il se trouve que l’on utilise 
souvent d’autres jeux de variables de commande. En effet, il est plus commode de maîtriser, par 
exemple, la température que l’entropie. Il faut donc choisir un potentiel thermodynamique  ψ  

correspondant aux conditions expérimentales si l’on souhaite d’écrire aisément le système sous 
sollicitation. Ce potentiel adéquat peut être obtenu par transformée de LEGENDRE de l’énergie 
interne, ou même d’un autre potentiel. 

 



 D’une manière générale, pour caractériser le comportement local du VER, on considère le 

nouveau potentiel ( ),zψ ψ γ= , ou γ  représente l’ensemble des variables d’état de commande ou de 

contrôle indépendantes, quelles soient intensives ou extensives, variables séparée des z correspondant 
a l’ensembles des variables dissipatives indépendantes appelées également variables internes. La 
variation de ce potentiel adapté aux conditions expérimentales s’écrit : 

 

1 1

q p
j j

k m m
m j

d d A dzψ β γ
= =

= −∑ ∑  (III.21) 

                                                                                    

Où, q et p sont les dimensions respectives de grandeurs généralisées γ  etz . 

Les variables mβ  et mγ représentent respectivement les variables observables et les perturbations du 

système, on a donc : { } { } { } { } { }; ; ; ;s sT Tou ou ous T s T
β σ σ ε ε

γ ε ε σ σ≡  

 

Ces variables observables ainsi que les affinités sont définies comme les dérivées premières du 
potentiel généralisé par rapport aux variables de contrôle et aux degrés d’avancement respectivement. 
Elles s’écrivent: 

 

( ) ( ),
,

j
k nj

m n
m

z
z

ψ γ
β γ

γ
∂

=
∂

 (III.22) 

 

( ) ( ),
,

j
k nj j

m j

z
A z

z

ψ γ
γ

∂
=

∂
 (III.23) 

                                                                                                                                                                                                

III.2 Lois d’états  

Les lois d’état qui traduisent les réponses d’un système à diverses sollicitations, relient entre 
elles les variables duales, que la nature se charge d’optimiser selon le deuxième principe de la 
thermodynamique. Dans la démarche classique, qui consiste a introduire un formalisme 
complémentaire de façon à pouvoir d’écrire les processus dissipatifs, en particulier l’évolution des 
variables internes, on admet l’existence d’un pseudo potentiel de dissipation respectant la seconde loi 
de la thermodynamique, c'est-à-dire la positivité de la dissipation (inégalité de CLAUSIUS - 
DUHEM). En introduisant ensuite la règle de normalité, condition suffisante au respect de second 
principe, on définit l’évolution des variables internes dans la normale au potentiel de dissipation. On a 



classiquement, dans le cas d’un matériau standard [Lem 85],
*. p ϕε

σ
∂=
∂

, avec  *ϕ potentiel de 

dissipation et pε tenseur des déformations plastiques. 

 

 Dans le cadre de D.N.L.R., l’approche est différente. On introduit directement les informations 
de nature cinétique dans la relation de GIBBS généralisée et donc dans le potentiel thermodynamique, 
ainsi que l’autorise le formalisme de De Donder. On admet ensuite une évolution des variables 
internes gouvernée par une cinétique pouvant être non linéaire. 

 

 L’équilibre thermodynamique est alors uniquement fixé par les variables de contrôleγ  qui 

déterminent ainsi le vecteur 
r

z représentatif de la microstructure. Le jeu des variables A (les affinités 

ou forces de non équilibre) associés à z (degrés d’avancement des réorganisations internes) prend une 

valeur nulle à l’équilibre interne complet (ou vrai). Le produit scalaire 
.

.A zdéfinit le terme énergétique 
associé à la production d’entropie induite par la dissipation: 

 

( )dim
.

1

0
q z j

ji

j

d s dz
T A Az

dt dt

=

=

= = ≥∑  (III.24) 

                                                                            

Ou T est la température, S l’entropie du système, jA  et jz sont respectivement les composantes des 

vecteurs A  et z . 

 

 Les relations (III.22) et (III.23) établissent la dépendance des variables observables avec les 

perturbations ( ),zβ β γ= et permettent d’écrire les lois d’état sous la forme différentielle traduisant 

la réponse d’un système à diverses sollicitations: 

 

( ) ( ) ( )2 2

1 1

, ,
,

j jq p
k n k nj j

m n n j
n jm n m

z z
d z d dz

z

ψ γ ψ γ
β γ γ

γ γ γ= =

∂ ∂
= +

∂ ∂ ∂ ∂∑ ∑  (III.25) 

 

 

              



( ) ( ) ( )2 2

1 1

, ,
,

j jq p
k n k mj j j

m nj j j
n jn

z z
dA z d dz

z z z

ψ γ ψ γ
γ γ

γ γ= =

∂ ∂
= − −

∂ ∂ ∂ ∂∑ ∑  (III.26) 

                                                   

D’où, sous la forme matricielle: 

 

. . .

. .ua b zβ γ
−

−
= +  (III.27) 

 

. . .

. .
t

A b g zγ
−

−
= − −   

                                                                                                             

Avec :  

 

( )
2

;ua z
ψ γ

γ γ
∂=
∂ ∂

 (III.28) 

          

( )
2

;b z
z

ψ γ
γ

−

−

∂=
∂ ∂

 (III.29) 

                                                                                                                                                                 

( )
2

;g z
z z

ψ γ∂=
∂ ∂

 (III.30) 

 

ua , b
−

−
et g sont les matrices de couplage. 

ua est la matrice instantanée carrée de TISZA pour un 

système non relaxé,  b
−

−
désigne la matrice mixte de couplage (matrice rectangulaire), elle couple les 

variables d’états (contrôlablesγ ) et les variables dissipatives liée à la microstructure z . g  est la 

matrice de dissipation pure traduisant le couplage entres les variables internes, elle est carrée et 
positive. 

 



Les deux relations constitutives incrémentales (III.27) peuvent s’écrire de manière synthétique comme 
suit : 

 

. .

. .

u

T

a b

A zb g

β γ
−

−

−

−

        =         −    
 (III.31) 

   

Cette écriture matricielle très générale englobe les divers couplages rencontrés en physique. Le vecteur 
réponse peut être décomposé en deux catégories : 

Les réponses 
.

β  (observables par l’expérimentateur) mesurées et les réponses cachées 
.

A (affinité ou 

force thermodynamique de non équilibre) qui sont nulles à l’équilibre comme à l’état relaxé. 

Ces réponses sont induites par deux types de perturbation : les commandes maîtrisées par 

l’expérimentateur 
.

γ  et les variables gérées par le « milieu ». En général, les termes de la dissipation 

ne sont pas connus. Pour décrire le voisinage de l’équilibre, on peut admettre que les coefficients des 
matrices de couplages sont des constantes. Cela constitue le cadre de la thermodynamique des 
phénomènes irréversibles linéaires (TPIL). 

III.3 Evolution des variables dissipatives. Hypothèses de la TPI 

 Il s’agit maintenant de caractériser la partie dissipative de la réponse, 
.

.b z
−

−
et 

.

.g z. Le point de 

départ sera la thermodynamique des processus irréversibles dans le domaine linéaire, c'est-à-dire au 
voisinage de l’équilibre. Par la suite, le champ d’application sera élargi au cadre non linéaire.  

III.3.1 Hypothèse de linéarité thermodynamique 

 Admettons donc comme hypothèse simplificatrice que les coefficients des matrices b
−

−
et g

soient des constantes, on obtient par intégration de (III.31) : 

 

( )
. . .

0 0 0

( ) 0
t t tT

A t A Adt b dt g zdtγ
−

−
− = = − −∫ ∫ ∫  (III.32) 

                                                 

 Lorsque le système est initialement en équilibre interne, l’affinité est nulle par définition

( )0 0A = . On obtient alors: 



 

( )
T

A t b g zγ
−

−
= − ∆ − ∆  (III.33) 

                                                                                           

 Avec  

 

( ) ( )0tγ γ γ∆ = −  (III.34) 

                                                                                                      

Et  

( ) ( )0z z t z∆ = −  (III.35) 

                                                                                                    

Après relaxation complète (t = ∞ ), le système atteint un nouvel état d’équilibre thermodynamique 

caractérisé par 
,r eq

z et 0
eq

A = , soit : 

 

( )( )( ) 0 0
T

r r
A t b g z zγ

−

−
= − ∆ − − =  (III.36) 

              

( )( )0
T

r
b g z zγ
−

−
∆ = − −  (III.37) 

                                                                                                                                                       

La relation (III.36) devient alors : 

 

( )( ) ( ) ( )( )( ) 0 0
r

A t g z z g z t z= − − −  (III.38) 

                                                                   

Soit : 

 

( )r
A g z z= − −  (III.39) 



                                                                                                     

Notons que la matrice g est définie symétrique et positive en raison d’une part de la nature potentielle 

de  ψ  et d’autre part de la stabilité autour de l’équilibre. 

III.3.2 Hypothèse de linéarité cinétique 

 C’est une hypothèse de nature cinétique qui postule l’existence d’une relation linéaire entre les 
forces et les flux: 

 

( ). r
z LA Lg z z= = − −  (III.40) 

                                                                                               

L est la matrice de couplage d’ONSAGER. C’est une matrice symétrique et définie positive. Le 
second principe de la thermodynamique impose que le terme énergétique associé à la production 
d’entropie induite par la dissipation soit positif ou nul d’où :  

 

( ) ( ).

0
r r

id s
T Az g z z Lg z z

dt
= = − − ≥  (III.41) 

                                                                    

Le terme (Lg ) à la dimension inverse d’un opérateur temps de relaxation. Finalement le second 

principe impose simplement la positivité exclusive de ces temps caractéristiques. 

 

1

0Lg τ
−

= f  (III.42) 

  

( ). 1r
z z z τ

−
= − −  (III.43) 

                                                                                                                                                                

Avec ces hypothèses, les temps de relaxation peuvent donc dépendre des variables de commandes et 

des variables internes par le biais deg et/ou deL , ce qui est en accord avec l’expérience. En effet, 

[104] a montré que lors d’une expérience de relaxation volumique isotherme, la vitesse de 
réorganisation interne (relaxation) dépend de l’écart à l’équilibre et donc des variables internes 



III.3.3 Découplage de MEIXNER – Modes dissipatifs normaux  

 MEIXNER a montré qu’il est possible de diagonaliser à la fois L  et g  en sélectionnant  une 

base appropriée de sorte que l’une des deux matrices soient isotropes tout en maintenant invariante la 
production d’entropie. Pour assurer la compatibilité avec la théorie de fluctuation, C. CUNAT retient 

une base dans laquelle L est une matrice isotherme donnée par ( )1L hδ δ= , ou h est la constante de 

PLANCK et  δ la matrice identité. La matrice des temps de relaxationτ sera donc choisie diagonale 
dans la nouvelle base [99] [100]. Ceci revient à mener une analyse modale dans l’espace des 
dissipations. Avec cette écriture dans la nouvelle base, on passe des mécanismes physico – chimiques 
élémentaires à des processus normaux (modes des dissipations) qui résultent d’une combinaison de ces 
mécanismes. 

Cette démarche est similaire à la description du mouvement d’une structure en régime vibratoire, par 
la superposition de modes propres. Dans le cadre du DNLR, le comportement dissipatif du VER peut 
également être décrit par une superposition des différents modes dissipatifs normaux, chaque mode 
correspondant à une description partielle de l’ensemble du système. La réponse globale obtenue 
résulte de la superposition des modes j de dissipation. 

 Les relations (III.42) et (III.43) peuvent être écrites pour chaque mode j comme suit :  

 

( ),j jj j j rA g z z= − −  (III.44) 

   

( )1.
,

j
jj j j rz z zτ

−

= − −   

                                                                                                  

Avec
1j jj

jj jjL g
τ τ= = , équation de relaxation associée aux réorganisations des variables internes : 

 

( ),
.

j j rj

j

z z
z

τ
−

= −  (III.45) 

                                                                                                         

Ici, l’indice répété ne correspond pas à la convention de sommation d’EINSTEIN. 

Notons que l’on peut également choisir directement une base modale selon le critère cinétique de 

[105], qui permet de poser la relation (III.44) sous la forme 
. j

jj jz L A= exprimant tout couplage 
cinétique au niveau de la base représentative des réactions. 



III.3.4 Analyse des temps de relaxation 

 Nous venons de voir qu’on les plaçant dans une base modale, les équations constitutives 
peuvent être découplées; il apparaît autant de temps de relaxation que de variables internes 
indépendantes. Il nous reste donc à modéliser et à essayer de donner un sens physique (à l’échelle 
microscopique) à ces temps de relaxations. 

 

 Dans l’approche DNLR, on se réfère à la théorie de l’état transitoire activée, initiée par 
EYRING [6] [7]. Ainsi, tout réarrangement d’un groupe de particules peut être vue comme un état 
transitoire entre deux états, le système passant d’un état initial (équilibre métastable), u, à un état 
d’équilibre final, r, de plus faible énergie en traversant une suite continue d’état d’énergie 
intermédiaire. Comme ces deux états correspondent à deux minima d’énergie, on postule l’existence 
d’un maximum ou col d’activation qui correspond à un état d’équilibre instable. Autrement, pour 
qu’un atome puisse surmonter la barrière d’activation il faut que l’environnement configurationnel soit 
favorable (formation d’un défaut par exemple), et que la fréquence de sautν  permette à l’atome de 
basculer au niveau du col d’activation.   

III.3.4.1 Temps de relaxation initial au voisinage de l’équilibre 

 Afin de modéliser les temps de relaxation définis de manière thermodynamique par les 
relations (III.46) et (III.47). C.CUNAT propose de faire appel selon EYRING à la mécanique 

statistique. Le temps de relaxation du mode j (notéjτ ) se réfère au temps caractéristique de passage 
d’un microétat initialement métastable (cinématiquement stable, thermodynamiquement instable) à un 
autre état métastable. 

 Dans le cadre de la théorie cinétique de l’état transitoire activé, le processus de relaxation d’un 
système microstructural particulier (atome, groupe d’atomes) passe par le franchissement d’une 
barrière énergétique (col d’activation ou état transitoire activé) (figure III.1). Deux conditions sont 
nécessaires pour qu’un saut puisse avoir lieu : le défaut doit être formé et l’agitation thermique doit 
fournir à l’atome l’énergie d’activation suffisante permettant de franchir le col d’activation. 

 Le temps de relaxation peut alors être défini comme proportionnel à l’inverse du produit de la 

probabilité jP + d’obtenir localement une configuration favorable à ce mouvement élémentaire et à 

l’inverse de la fréquence de saut atomique jν  : 

 

1j
j jP

τ
ν +=  (III.46) 

                                                                                                                 

Où jν est la fréquence de saut du processus vers l’état final, et jP + la probabilité de franchissement 
d’une barrière d’énergie permettant son déclenchement. 

Dans le cadre de l’analyse modale, le sens physique des termes d’activation ne peut plus être 
directement liés aux mécanismes atomiques, puisqu’ils décrivent les modes relatifs à l’ensemble des 
atomes du V.E.R.; ainsi garder: 



 

j Bk T

h
ν ν= =  (III.47) 

                                                                                                              

(Fréquence de phonon de Debye ou translation de Guggenheim) 

 

 

 

 

 

 

 

 

Fig. III.1 : Représentation schématique de la barrière énergétique à franchir pour passer de l’état initial à l’état 

relaxé 

     

Suivant la théorie de l’état transitoire activé, pour un système décrit par le potentiel d’énergie libre, la 
probabilité qu’un processus j acquiert le même niveau énergétique que le col est exprimée par : 

 

, exp jj F
P

RT

+
+  ∆

= −   
 (III.48) 

                                                                                  

Où R est la constante des gaz parfait et jF +∆ l’énergie libre d’activation caractérisant la barrière à 

franchir. 

, ,j j
jF E T S+ + +∆ = ∆ − ∆  : Énergie libre d’activation représentant la barrière à franchir pour toutes les 

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

On peut donc formuler l’expression du temps de relaxation en fonction de l’énergie libre d’activation 
et de la température T: 
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j j j

j r

B B

h F h E T S
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k T RT k T RT
τ

+ + +   ∆ ∆ − ∆= =        (III.49) 

                                      

Dans le cas anisotherme lorsque l’on admet un comportement de type arrénius avec la température T(t) 
dépendant du temps (t), on a : 

 

( ) ( ) ( ) ( )
( )
( )

,
, , exp exp

j jj
j r

B B

E T t Sh F h
T t

k T t RT t k T t RT t
τ

+ ++   ∆ − ∆∆= =         
 (III.50) 

 

III.3.4.2 Introduction des non linéarités 

 Lorsque les sollicitations appliquées au système sont très importantes, comme par exemple 
celles qui génèrent de grandes déformations sur un polymère, l’écart à l’équilibre est très important, et 
les hypothèses de linéarité thermodynamique et cinétique ne sont plus applicables. Dans ce cas la 

barrière que constitue l’énergie d’activation jF +∆ est susceptible de dépendre du chargement, et donc 

du temps de sollicitation. 

 En admettant une dépendance deL et/ou deg avec l’écart à l’équilibre des variables internes (

r
z z− ), l’opérateur des temps de relaxation (

1

Lg τ
−

= ) devient lui-même dépendant de cet écart. On 

introduit ainsi une dépendance temporelle, c'est-à-dire en (
r

z z− ), du niveau de la barrière 
d’activation (figure III.2). 

 

 

 

Fig.III.2 : Représentation schématique de la variation de barrière énergétique, associé au jéme processus, au cours 

de chargement 

 



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

 

( ) ( ) ( )( ),r
j j jF t F t F t+ + +∆ = ∆ + ∆ ∆  (III.51) 

                                                                         

Soit: 
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F tFh

k T RT RT
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En posant par définition : 

 

( ) ( ) ,, ,j j j rT t a T tτ τ=  (III.53) 

 

( ) ( )( )
exp

jj
F t

a t
RT

+ ∆ ∆ =   
 (III.54) 

                                                                                      

 ( )ja t  Représente le facteur de glissement du temps de relaxation induit par la non linéarité des 

processus dissipatifs. 

,j rτ Représente le temps de relaxation de référence du processus j au voisinage immédiat de 
l’équilibre. 

 

 Comme pour l’énergie d’activation propre à chaque mode du VER, C. CUNAT [Cun85] 

admet un facteur de glissement identique pour tous les modes (( )ja t = ( )a t   1.........j N∀ = ), et en 

conséquence ( )( ) ( )( )jF t F t+ +∆ ∆ = ∆ ∆ . Il s’agit là d’une hypothèse de glissement coopératif. 

 Plus le système s’éloigne de l’état d’équilibre plus la non linéarité du comportement est 
importante. Cet écart peut être dépendant de la sollicitation (variable de contrôle) et peut être évalué 
par la différence par la différence entre les variables observables actuelles et à l’équilibre. On 
développe ensuite l’expression de cette écart à l’équilibre au premier ordre par:  

 



( )( ) ( )r
BF t k B B+∆ ∆ = −  (III.55) 

                                                                              

 Bk  Représente le facteur de non linéarité induit par l’écart à l’équilibre. Pour donner un sens 

physique à Bk , on peut dire qu’il désigne un volume d’activation supposé gouverné par les 

réorganisations internes, lorsque Bet rB représentent des niveaux de contraintes. 

 

 En résumé, les développements et hypothèses précédents conduisent à l’expression des temps 
de relaxation pour les transformations hors d’équilibre: 
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exp exp

rr
Bjj

B

k B BFh

k T RT RT
τ

+  − ∆  =          (III.56) 
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r
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j

k B B

RT
τ τ

 − =     (III.57) 

 

( )j r
j a tτ τ=  (III.58) 

                                                                                                                                                                                

Avec dans le cas particulier correspondant au comportement linéaire : Bk =0, c'est-à-dire ( ) 1a t = . 

III.3.4.3 Spectre des relaxations 

Tous les processus de réorganisation interne n’ont pas la même probabilité d’occurrence. La mesure de 
la contribution relative d’un mode à la réponse globale est donnée par poids que Cunat définit à l’aide 
de l’écart type de la densité de probabilité associée à ce mode. Examinons ceci sur un exemple, où l’on 
considère une éprouvette uniaxiale initialement en équilibre stable. A t=0, on charge cette éprouvette à 

température constante (égale à la température ambiante) jusqu’à une déformation0ε  . 

On suppose que le temps 0t mis pour atteindre la déformation 0ε est très petit devant l’ordre de 

grandeur du plus petit temps de relaxation du système, soit min0 τppt , de sorte que l’on puisse 

supposer que la microstructure reste figée de 0 à 0t . Si on admet dans un premier temps un seul 

processus de réorganisation interne associé au degré d’avancementz , nous avons : 

 



                              teconszz tan0 ==            Pour  [ ]0,0 tt ∈  

 

Au-delà de l’instant0t , la microstructure évolue à déformation imposée ( 0=εd ) afin que la valeur de 

z minimise le potentiel énergie libre de Helmholtz. Les évolutions schématiques de ( )tε  et ( )tz sont 

représentées sur la figure II.3. 

                         

 

Fig. III.3 : Allure des évolutions de ( )tε et ( )tz  pour notre exemple 

 

Ce retour à l’équilibre (état relaxé) peut être vu comme la régression spontanée d’une fluctuation 
d’entropie. Il se fait : 

- Sans échange d’énergie mécanique avec l’extérieur car0=εd . 

- Sans échange d’énergie thermique avec l’extérieur car  on a supposé que la température 

restait égale à la température ambiante. 

III.3.4.4 Dépendance en température des temps de relaxation 

 Compte tenu de la forme établie pour décrire le temps de relaxation propre à chaque mode, un 
changement de température peut, à priori, modifier le découplage de ces processus. Pour trouver le 

principe d’équivalence temps – température, il est nécessaire d’admettre l’égalité jE E+ +∆ = ∆ quel 
que soit le processus j. En d’autres termes, un changement de température produit un glissement 
d’ensemble du spectre de relaxation le long de l’échelle des temps sans déformation [7], [100]. Cette 
hypothèse implique que l’origine de la distribution des temps de relaxation soit de nature entropique. 
En conséquence la connaissance de l’entropie d’activation du processus le plus lent détermine à elle 
seule l’ensemble du spectre de relaxation. 

III.3.4.5 Distribution des temps de relaxation 

 L’expérience montre la complexité des phénomènes de relaxation. Il est clair, depuis 
longtemps, qu’ils résultent d’une multiplicité de mécanismes élémentaires, descriptibles par un 
spectre, appelé spectre de retard ou de relaxation en rhéologie. En thermodynamique irréversible, on 
utilise indifféremment le vocable « spectre de relaxation ». Tous les processus de réorganisations 
internes n’ont pas la même probabilité d’occurrence, on introduit donc la notion de « poids » qui 
représente la contribution relative de chaque mode à la réponse globale, [7].  



 

 La difficulté principale est maintenant liée au nombre et à l’impact relatif de chacun de ces 
modes de réorganisations internes, non identifiable directement à partir des mécanismes élémentaires. 
En effet, chaque mode résulte de combinaison de mécanismes ; on peut lui associer au moins trois 
paramètres : 

• Son poids relatif à l’écart global d’équilibre0
jP , 

• Son temps de relaxation au voisinage d’équilibre ,j rτ  
• Et le facteur de non linéarité évoqué précédemment BK  

 

Partant de ces considérations, Cunat propose une distribution initiale des processus de 
relaxation (spectre) basée sur la théorie de fluctuation de PRIGOGINE [96], laquelle montre 
que la moyenne de la production de l’entropie induite par une fluctuation globale est la même 
pour chaque processus j quel que soit le chemin de régression : 
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Où i s∂∆ représente la création de l’entropie de relaxation qui s’obtient par intégration de sa 

production  

.
. .

i
A Z

S
T

= pendant le retour à l’équilibre, avec l’hypothèse de linéarité qui conduit à la 

relation ( )r
A g z z= − − . La création d’entropie due au mode de fluctuation j au voisinage de 

l’équilibre s’écrit comme suit : 
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g
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Avec                                         ( ) jj u rz z z∆ = − . 

 

On obtient donc : 



 

( )2 1 1 1j jj jj jj jj jj jj
B B Bz k g k L L g k Lτ− − −∆ = = =  (III.62) 

                                                            

Or avec le choix modaljjL L= , on arrive à : 

 

( )2j jj
Bz k Lτ∆ =  (III.63) 

                                                                                                           

Soit:                                      ( ) ju r jz z A τ− =  

 

En définissant le poids relatif à chaque mode dissipatif par : 
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La forme de spectre utilisé dans notre approche (figure III.4) est donnée par la relation : 
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(III.65) 

 

Où B désigne une constante fixée par la condition de normation :   
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Fig.III.4 : Spectre DNLR des processus dissipatifs défini sur la base de 50 modes dissipatifs distribués sur 6 

décades de l’échelle temporelle. 

 

Ce spectre  initial de relaxation, liant le poids d’un processus à son temps de relaxation, est 
indépendant du comportement mécanique du matériau et des sollicitations exercées. Par souci de 
simplicité, on admet en première approximation sa validité en dehors du domaine linéaire. Et, par 
commodité, la construction d’un spectre continu au voisinage de l’équilibre est définie par la 
discrétisation équirépartie sur l’échelle des énergies d’activation. Il est donc déterminé par deux 
paramètres: le temps du processus le plus long et la largeur du spectre. 

 

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

Ces poids relatifs à chaque processus permettent de caractériser les réponses instantanées et relaxées 
du matériau. Pour chaque mode, on aura la décomposition modale des variables de commande 
suivantes : 
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 (III.67) 



 

Ici u
jP  et r

jP jouent le rôle d’opérateurs de localisation de γ  dans l’espace des modes de dissipation. 

En pratique, nombres de simulations ont été conduites avec succès en utilisant l’approximation

0
j j j

r uP P P= = . Ainsi lorsque l’on écrit
. .

j

B B =   ∑ , on effectue une opération d’homogénéisation. 

La réponse globale du VER est alors obtenue en superposant les N réponses élémentaires, relatives à 
chaque mode.  

III.4 Reformulation des équations constitutives de base 

Les lois constitutives d’évolutions sont: 
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Complétées par une loi cinétique, découlant des deux hypothèses thermodynamique et cinétique, 
permettant de décrire l’évolution des variables internes sur la base d’une analyse modale de 
dissipation : 

 

( ). 1 r
z z zτ

−
= − −  (III.69) 

 

La dernière difficulté dans l’utilisation de ces lois est liée aux variables internes qui régissent la 

relaxation par l’intermédiaire de terme
.

b z
−

−
. 

A l’état relaxé l’équation (III.68) s’écrit: 
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−

−
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La différence entre les équations (III.68) et (III.70) donne une relation que l’on peut ensuite intégrer 
dans le temps : 



 

( )rr b z zβ β
−

−
− = −  (III.71) 

 

En comparant les équations (III.68) et (III.69) on trouve que : 

 

( ). 1
rb z τ β β

− −

−
= − −  (III.72) 

 

En introduisant cette dernière relation dans l’équation (III.70), et compte tenu des modes dissipatifs 
choisis pour représenter l’évolution d’un milieu continu, on trouve finalement la loi constitutive 
d’évolution globale sous la forme d’une somme de réponses modales :  
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L’approche DNLR ainsi construite permet d’emblée la description de nombreux comportements 
rencontrés en physique. A titre d’exemple, le potentiel thermodynamique généralisé peut être donné 

par ( ), , , , .....T E H nψ ψ σ= , ou les variables de commande peuvent être la température T, le tenseur 

des contraintes σ , le champ électrique  E , le champ magnétique H et le vecteur des concentrations 

de constituants chimiques n . Les variables observables sont composées des variables duales 

respectives telles que le tenseur des déformationsε , le vecteur de polarisation électriqueP , le vecteur 



de polarisation magnétique  M et le vecteur des potentiels chimiquesu . La loi de comportement 

s’écrit alors sous la forme générale suivante [100][8]. 
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Pour la cas d’une sollicitation purement mécanique à déformation imposée (comme dans un essai de 

traction simple), la variable observable correspond à la contrainte,
. .

β σ→ , et la perturbation imposée 

considérée comme variable de contrôle est la déformation 
. .

γ ε→ . La loi de comportement s’explicite 

sous la forme suivante: 
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Où Kσ est homogène à un volume d’activation. 



III.5 Modélisation des polymères semi – cristallins  

 L’approche DNLR à été utilisée avec succès ces dernières années, notamment pour simuler le 
comportement des polymères élasto-visco-plastique [106-107, 99-100].  

V Magnenet et L Nieng  se sont focalisés sur la définition et sur le rôle de l’état relaxé rσ et du 

spectre des temps de relaxation  jτ (en particulier le facteur de glissement( )ja t ) dans la modélisation. 

 Plusieurs modèles ont été proposés, nous n’évoquerons brièvement que celle de Loukil,  K. 
M’rabet, Niang et celle de R. Aireby concernant la modélisation du comportement mécanique des 
polymères semi cristallins, notamment le PEHD. 

 

 Loukil a décrit l’état relaxé grandes déformations des polymères, comme un état régi par une 
lois de type élastique. Plus précisément, il a choisi de travailler avec un comportement élastique non 

linéaire [99]. Et, pour prendre en compte l’importance de la contribution du terme entropique 
2 rS

ε ε
∂
∂ ∂

, 

il a proposé de décrire l’état relaxé rσ à l’aide d’une loi de type MOONEY- RIVLIN, assez bien 
adaptée à la modélisation du comportement des élastomères en grandes déformations, en faisant 
intervenir un durcissement hyperélastique. L’expression de la contrainte à l’état relaxé retenue par 
l’auteur en traction est de la forme suivante: 

 

En traction  2 2
11 1 1

1 1

1
2r C

Cσ λ
λ λ

  
= − +      (III.75) 

 

                         En cisaillement  ( ) 122112 4 εσ CCr +=   

 

Ou C1 et C2, désignent les coefficients de MOONEY – RIVLIN, et 1λ  l’extension principale. Ce choix 

lui a permis de simuler le comportement en traction en grandes déformations du PEEK, présentant un 
durcissement hyperélastique en traction et un pseudo-plateau de contrainte en cisaillement, figure III.5. 
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 NIANG a décrit le comportement cyclique du modèle DNLR, il a présenté trois formulations 
(version I, version I-bis, et version II). La première formulation (version I), fondée sur l’existence d’un 
seul spectre de relaxation, s’est avérée insuffisante pour décrire le comportement cyclique de certains 

alliages composés d’au moins deux phases γ  et 'γ  (γ  représente la matrice de la structure du 

matériau et 'γ  les précipités dispersées à travers la matrice γ ) avec 4 paramètres pour un chargement 

unidirectionnel d’un matériau isotrope et 6 paramètres pour un chargement multidirectionnel. Elle a 
permis de souligner la signification physique et l’influence de chacun de ces paramètres sur la courbe 
de traction. La deuxième formulation est la version I-bis, une variante qui diffère par l’existence d’une 
contrainte à l’état relaxé non linéaire présentant une hystérésis lors de chargements cycliques ; elle 
présente une certaine analogie avec l’écrouissage cinématique non linéaire de type AMSTRONG et 
FREDERICK. Cette version nécessite 7 paramètres. La troisième est une formulation à deux spectres 
de temps de relaxation, elle a été proposée par Dupre [101] pour modéliser le comportement 
mécanique de matériaux présentant deux régimes de viscosité. Cette version possède 10 paramètres. 

 La formulation a deux spectres (Version II) introduit deux familles de modes dissipatifs I et II. 
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 Cette réponse découle en fait de la combinaison de deux réponses élémentaires du modèle 
D.N.L.R. pondérées par la fraction FI de telle sorte: 
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ua , r

I
a et r

II
a sont des matrices de rigidité fonctions des modules de Tisza (uE , r

IE , r
IIE ) et des 

coefficients de Poisson (uυ , r
Iυ , r

IIυ ) pour un solide isotrope. 

Les deux distributions des temps de relaxation sont données par les expressions suivantes: 
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, ,j r
IF +∆  et , ,k r

IIF +∆  : sont les énergies d’activation au voisinage de l’équilibre pour les modes j et k : 
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j (ou k) désigne le jième (ou kième) mode et N est le nombre totale de modes (ou processus). Le terme de 

non linéarité temporelle ( )( ),j
IF t+∆ ∆ est donné par la somme de deux termes. Le premier caractérise 

l’écart à l’équilibre entre la contrainte σ et la contrainte relaxé 
r
Iσ  associé au spectre  γ  par 

l’intermédiaire de la contrainte équivalent au sens de Von Mises  2J  et le second introduit un 

couplage entre processus j et les processus k. le paramètre de couplage CI est une constante 

(paramètre) du matériau. 
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Idem pour les modes k 
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II III II IIF t K J C Jσ σ σ σ σ+  ∆ ∆ = − + −   (III.86) 

 

La seule connaissance de l’énergie d’activation au voisinage de l’équilibre pour le mode le plus lent, 
permet d’obtenir le temps de relaxation le plus élevé, et de définir le spectre initial. En effet, la théorie 
des fluctuations donne le poids de chaque mode j (ou k) au voisinage de l’équilibre: 
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De sorte que: 
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ARIEBY a choisi un potentiel thermodynamique φ  tel que ( )1 2 3, , , , , ,T Z eφ φ ε σ σ ρ= , il a considéré 

également trois familles de processus de réorganisation microstructurales internes: 

1. les variables Z correspondants aux processus de nature viscoélastique, essentiellement dues à 

la phase amorphe située entre les lamelles cristallines ; 

2. les variables  ρ correspondant aux phénomènes d’hystérésis par rapport à la réversibilité ; 

cette famille de variables nous permet de construire l’hystérésis sur l’état relaxé ; qu’on peut 

relier physiquement au « détricotage » des lamelles cristallines ; 

3.  Une troisième famille e  correspondant aux phénomènes d’endommagement par cavitation. 

 

Chacune de ces familles présentera une distribution qui sera décrite sur une base modale appropriée. 
En formulation incrémentale, nous avons la matrice de TISZA suivante: 
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Cette écriture néglige implicitement l’effet de la température et le VER demeure isotherme au cours de 
la sollicitation mécanique. 

La formule matricielle précédente devient: 
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En développement de ces lois, [103] arrive à une formule plus générale, en introduisant 
l’endommagement en trois dimensions : 
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III.6  Nouvelle formulation du modèle DNLR 

III.6.1 Proposition de l’approche avec prise en compte de l’endommagement 

Concernant le modèle numérique proposé et mis en œuvre dans nos travaux, nous nous sommes inspirés 
des travaux de M’rabet et Arieby [103]  [107], qui ont utilisé un modèle basé sur L’approche « distribution 
of non linear relaxation, DNLR » développée initialement par Cunat. Cette dernière, repose sur la 
généralisation de la relation de Gibbs, pour les systèmes hors équilibre. M’rabet [103] a modélisé, selon 
l’approche DNLR, le comportement du PEHD en petite déformation. Dans le but prévoir le comportement 
de ce matériau en grande déformation, Arieby [107] a, quant à lui, introduit les effets d’endommagement 
sous forme de module réel, dans le même modèle. Dans son approche, il ne reproduit, cependant, pas la 
croissance du module de Young  au niveau de la phase de durcissement. Pour palier à ce manque, nous 
nous sommes inspiré de ces travaux et nous avons introduit, quant à nous, un endommagement sous forme 
de module effectif. Ce changement, dans le modèle originel, nous à permis de reproduire d’une manière 
satisfaisante qualitativement et quantitativement le comportement du PEHD a température ambiante. 
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Où  

       N : Le nombre de processus utilisés,  j le modes dissipatifs 
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Pour modéliser l’évolution du module de Young effectif en fonction de la déformation axiale, nous 
faisons appel à la loi empirique (III.94) et (III.95), nous constatons deux phénomènes antagonistes, il s’agit 
d’une première contribution (microcavités) conduisant à la chute de module de Young et d’une seconde 
traduisant leur augmentation (effet des réorientation des chaînes), pour le seconde phénomènes, nous 
adopterons le modèle d’Arruda et Boyce qui fait intervenir le nombre de segments par chaîne, elle simule 
parfaitement l’évolution de Module de Young en fonction de la déformation axiale, contrairement à celle 
d’Arieby, elle prend pas en compte la nouvelle remonté du module de Young au niveau de durcissement 
(naissance des craquelures, coalescence et formation de la structure fibriaire ) de notre matériau: 
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Où                



                      rE  : Module de Young relaxé 

                      E  : Module de Young instantané 

                      1α  : Représente le niveau de dommage 

                    1β  : Paramètre caractérisant la saturation du dommage 
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La contrainte à l’équilibre à été rapprochée par le modèle à 8-chaînes d'Arruda et  Boyce [89] qui repose 
sur la théorie statistique non-gaussienne de chaînes moléculaires. 
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Et le module de cisaillement égale à: κθnCr =  
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Dans ce modèle, le réseau de chaînes est distribué suivant les quatre directions privilégiées correspondant 
aux sommets d'un cube inscrit dans la sphère unité, dans le cas d’une sollicitation uniaxiale (traction-
compression), l’évolution de cette contrainte obéit à l’expression suivante : 
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NKT et n  paramètres décrivant l’élasticité de type caoutchoutique relative à la réponse de l’état 
d’équilibre. 

1−
l  C’est la fonction inverse de Langevin, pour développer cette fonction, nous avons choisi 
l’approximation de Padé : 
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La souplesse du modèle d’Arruda et Boyce [89] réside dans la possibilité de reproduire le 

durcissement induit par étirement et réorientation des chaines, en grandes déformations, en ne faisant 

intervenir que deux paramètres N (NKT module de cisaillement) et n (nombre de segments par chaîne) 

(figure III.5, III.6). Ces derniers permettent de retrouver la forme globale du durcissement 

hyperélastique, sachant que le deuxième est surtout lié au durcissement en grandes déformations et que 

N a plus l’effet sur le début de durcissement hyperélastique. 

Plus le nombre de segments est faible plus le durcissement est rapide. On constate aussi que le 
durcissement croît en fonction du module de cisaillement. 

 



 

 

Fig.III.6: influence de n sur la contrainte à l’équilibre 

                 

 

Fig.III.7: influence de NKT sur la contrainte à l’équilibre 

III.6.2 Prise en compte des effets de vieillissement thermique. 

D’après nos résultats expérimentaux sur les effets du vieillissement thermique isotherme sur le 
comportement mécanique en traction du PEHD, nous constatons une modification  de certaines 
caractéristiques mécaniques (augmentation de la limite élastique), ainsi que sont comportement 
surtout au niveau de durcissement (figure III.8). L’analyse par diffraction des rayons X, a mis en 
évidence le phénomène de postcristallisation, par révélation de  l’accroissement de la cristallinité des 
échantillons vieillis. Afin de déterminer l’origine du processus de postcristallisation, l’analyse par 
spectroscopie infrarouge a été effectué et a démontré que cette dernière n’est due qu’au changement de 
la morphologie structurale. 

 

 



 

Fig.III.8 : Evolution de la limite d’élasticité en particulier en fonction du temps de vieillissement 

En prenant appui, autant que possible, sur les observations émanant d’autres études ainsi que 

sur nos résultats expérimentaux, nous développons un modèle qui prend en compte les effets du 

vieillissement thermique sur le comportement mécanique en traction du PE100. Ainsi que, l’évolution 

du module de Young en fonction de la déformation axiale. 

Notant D  comme l’endommagement du au vieillissement thermique, il représente la perte de 
masse en fonction du temps : 
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Où :  

             0m  : La masse initiale (avant le vieillissement) 

             )(tm  : Évolution de la masse en fonction du temps de vieillissement 

L’évolution du module de Young instantané et relaxé après le vieillissement thermique sont donnés 
par les formules (III.104) et (III.105) : 
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L’évolution de La contrainte vraie instantanée et de la contrainte vraie relaxée après 
vieillissement thermique est donnée par les formules suivantes : 
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Conclusion 

 Dans ce chapitre nous avons rappelé le formalisme mis en œuvre pour d’écrire les lois de 
comportement. Nous commençons par la généralisation de l’équation de GIBBS au sens de DE 
DONDER. Ceci se traduit par le fait que l’on peut toujours se référer à un potentiel thermodynamique 
qui contient toute l’information sur le système et qui est descriptible par un ensemble de variables 
indépendantes même dans les situations de non équilibre. Nous admettons aussi l’existence d’une 
multitude (distribution) de processus thermodynamiques (ou modes de relaxation) 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 émanant d’autres études ainsi que 

sur nos résultats expérimentaux, nous avons développé un modèle qui prend en compte les effets du 

vieillissement thermique sur le comportement mécanique en traction du PE100. Ainsi que, l’évolution 

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



Chapitre IV 

Confrontation des résultats donnés par le modèle DNLR aux 

résultats expérimentaux 

IV.1 Identification des paramètres 

Le modèle de comportement du PEHD a été présenté de façon détaillée au chapitre précédent. Il s’agit 
désormais de juger sa robustesse et de son aptitude à rendre compte des résultats expérimentaux. 

Pour ce faire, nous avons choisi des sollicitations mécaniques en traction monotone sur des 
éprouvettes vierge et sur des éprouvettes ayant subit un vieillissement thermique à différentes durées 
de maintien. 

Les quelques figures qui suivent constituent un échantillon donnant une idée de la cohérence du 
modèle et de son potentiel de prévision. 

Lors de la simulation numérique, nous nous sommes surtout attachés à rendre compte des résultats 
relatifs à la direction d’extrusion, la plupart de nos résultats ont été obtenus à une vitesse de 
déformation de 0.001 s-1 et à la température ambiante. Les réponses mécaniques sont simulées avec un 
même jeu de 15 paramètres. Les différentes valeurs sont rassemblées par catégorie dans les tableaux 
ci-dessous. 

Pour l’état d’équilibre 

NKT n 

0.53 MPa 90 

 Pour l’état relaxé 

rE1  1α  1β  eqKσ  eq
maxτ  d 

0

.

ε  

350 MPa 0.899 18 -518 cm3/ Mol.at 19 107s 4 9 10-7 s-1 

Pour la réponse global 

uE1  0K  1K  2K  m r
maxτ  

1180 MPa -1299 cm3/ Mol.at 0.57 2 0.12 42300 s 

 



Ces paramètres ne sauraient donc représenter les caractéristiques objectives du matériau. Cependant, 
ils permettent de reproduire quantitativement l’essentiel de nos observations et données 
expérimentales comme le prouvent les figures ci-dessous. 

En ne jouent que sur un seul paramètre, n, intervenant dans l’expression de l’état d’équilibre et aussi 
dans l’évolution de module de Young effectif. Ce paramètre n régit l’accélération du durcissement en 
grandes déformations induites par étirement et réorganisation des chaînes macromoléculaires. 

La corrélation  entre les résultats expérimentaux et numériques est très satisfaisante, et ce, sur tout 
l’intervalle de déformation (zone viscoélastique, viscoplastique et durcissement). 

En effet, l’erreur entre l’expérience et la simulation numérique est de l’ordre de 2 à 3% au niveau de la 
limite d’élasticité et au début de plateau de plasticité (figure IV.1, 2, 3, 4 et 5). 

 

Fig.IV.1 : Courbe de réponse expérimentale en traction uniaxiale et simulation à l’aide du modèle (vitesse de 
déformation : 0.001 s-1) 

 

 



 

Fig.IV.2 : Evolution du module de Young en fonction de la déformation axiale (comparaison des résultats 
numériques et expérimentaux) 

 

Fig.IV.3 : Evolution du la contrainte axiale vraie en fonction de la déformation axiale pour une éprouvette 
vieillis pendant 48h (comparaison des résultats numériques et expérimentaux) 



 

 

Fig.IV.4 : Evolution du la contrainte axiale vraie en fonction de la déformation axiale pour une éprouvette 
vieillis pendant 96h (comparaison des résultats numériques et expérimentaux) 

 



 

Fig.IV.5 : Evolution du la contrainte axiale vraie en fonction de la déformation axiale pour une éprouvette 
vieillis pendant 144h (comparaison des résultats numériques et expérimentaux) 

IV.2 Sensibilité des réponses du matériau aux différents paramètres du modèle 

Nous proposons de présenter très succinctement une étude de sensibilité concernant les différents 
paramètres qui interviennent dans le modèle.  



IV.2.1  effet des principaux paramètres sur la contrainte d’équilibre 

 

Fig.IV.6 : Effet important du terme (NKT, en MPa) sur la contrainte d’équilibre   

 

Fig.IV.7 : Très faible influence du paramètre n sur la contrainte d’équilibre 



IV.2.2. effets des principaux paramètres sur la contrainte relaxée : 

 

Fig.IV.9 : Forte influence du module relaxé sur la contrainte relaxé. Aucun effet sur la contrainte d’équilibre. 
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Fig.IV.10 : Effet de terme α  sur la contrainte relaxée 

 

Fig.IV.11 : Effet du terme β  sur la contrainte relaxée 



 

Fig.IV.12 : Effet du terme n sur la contrainte relaxée 

IV.3 Conclusion 

En raison de la diversité des comportements et des difficultés numériques liées au comportement non 
linéaire, incompressible et au caractère grandement déformable, la modélisation des polymères semi 
cristallins est encore des problèmes largement ouverts. 

Comme nous l’avons mentionné brièvement en introduction, la modélisation thermodynamique que 
nous avons développée : 

- a permis de simuler le comportement du PEHD en grandes déformations 

- elle intègre les effets de l’endommagement 

- elle prend en considérations les effets du vieillissement thermique.  

La comparaison des résultats numériques aux résultats expérimentaux pour un essai de traction 
uniaxiale a montré quelques différences qui sont dus probablement à des phénomènes physique qui ne 
sont pas pris en compte dans notre modèle.  �
 

 

 

 



Conclusion Générale 

Dans l’étude que nous avons menée, nous caractérisons le comportement du PEHD à l’état vierge et à 
l’état vieilli thermiquement dans une étuve. Les essais de traction réalisés grâce à une technique 
expérimentale originale d’extensométrie qui est la vidéotraction qui consiste en le marquage de la 
partie utile de l’éprouvette a permis de déterminer avec précision l’évolution des déformations 
longitudinale et transversale de l’échantillon et de tracer des lois de comportement du matériau. 

Lors de ces essais de caractérisation, l'influence de certains paramètres importants tels l'influence de la 
vitesse est étudiées, particulièrement la sensibilité à la vitesse de déformation. Pour cela nous avons 
entrepris des essais de caractérisation sur une gamme de température variant entre 10-4 à 10-2 s-1. Cette 
étude a permis de noter l'effet important de la vitesse sur la loi de comportement contrainte vraie 
axiale - déformation vraie axiale. Cette influence confirme les informations contenues dans la 
bibliographie elle est typique d’un comportement viscoélastoplastique. L’effet de mémoire consécutif 
à des variations de vitesses de déformations imposées a été aussi exploré dans cette thèse. Différentes 
séquences de sauts de vitesses de déformation croissantes et décroissantes sont appliquées au cours de 
l’essai de traction. Les lois de comportement tracées ont montré qu’après un retour à la vitesse de 
déformation initiale, le PEHD finit toujours par reprendre son régime d’écoulement initial. Il rejoint la 
courbe de contrainte initialement amorcée. Ce phénomène montre que le matériau fait comme s’il 
avait été toujours sollicité à la même vitesse (initiale) mettant en évidence une sorte d’amnésie vis-à-
vis a cette variation. 

La caractérisation du matériau à l'état vieilli s'est faite grâce à des essais de traction avec sur des 
échantillons vierge et vieillis à 90° durant 48h, 96h et 144h dans une étuve. Diverses constatations 
expérimentales ont été faites suite à ces essais: 

1. en premier lieu une petite dilatation dans le domaine élastique correspondant à un coefficient 

de poisson d’environ 0.41.  

2. En second lieu, dès que la limite élastique est passée, le volume du VER décroît et devient 

inférieur à la valeur initiale (-0.013). Cette densification a pour origine l’orientation 

macromoléculaire (réduction de la distance entre les chaînes amorphe).  

3. Et enfin, un processus de dilatation (naissances des craquelures, coalescence et formation 

d’une structure fibriaire) prend le dessus et devient dominant aux grandes déformations.  

On constate, en outre, que le vieillissement thermique à une influence importante sur la déformation 
volumique, car l’augmentation de la déformation volumique augmente avec l’augmentation de taux de 
cristallinité. Ce constat est confirmé par l’analyse par diffraction des rayons X que nous avons mené 
sur des échantillons provenant des éprouvettes du matériau vierge et vieilli thermiquement. Cette 
analyse nous permet de constater la présence de deux pics caractéristiques de la quantité de matière 
diffractante de PEHD avec des angles de diffraction similaire et des intensités différentes. Après  
calcul de la largeur intégrale, nous constatons, une diminution de cette dernière les deux échantillons 
vieillis par rapport à l’échantillon de référence (non vieillis) caractéristique d'une augmentation du 
taux de cristallinité du PEHD. 

L'autre investigation entreprise dans notre travail, l’analyse par IRTF montre, quant a elle, que 
l’intensité des bandes de vibration des liaisons C=C et C-H n’est pas influencée par la durée du 
vieillissement thermique et  reste quasiment inchangée, dans les deux états vierge et vieilli, ce qui 



confirme que le changement du comportement mécanique du PEHD, n’est pas dû à la modification des 
groupes chimiques présents dans le matériau, mais au phénomène de changement de morphologie 
structurale. 

Enfin les investigations par la DSC et le DMA montrent que Le matériau vierge présente une 
température de transition vitreuse de –110,107 °C et de 109,166 °C pour le matériau vieilli, 
caractéristique de l’augmentation de taux de cristallinité confirmant ainsi les conclusions auxquelles 
on est arrivé avec les précédentes analyses. 

Une corrélation entre les résultats expérimentaux classiques menés par l'essai de vidéo-traction et ceux 
déterminés par DSC, nous ont permis de constater que l’évolution des propriétés mécaniques de PE 
100 (module de Young et limite d’élasticité) sont proportionnelles avec l’augmentation de taux du 
cristallinité.  

La deuxième partie de notre thèse la modélisation numérique a été réalisée grâce au modèle DNLR 
inspiré des travaux de M’rabet et Arieby. Nous rappelons que M’rabet a modélisé, selon l’approche 
DNLR, le comportement du PEHD en petite déformation et qu'Arieby l'a quant à lui modélisé grande 
déformation. Dans l'approche d'Arieby nous avons cependant, constaté que la croissance du module de 
Young au niveau de la phase de durcissement n'est pas prise en charge. D'où notre contribution, qui a 
consisté en l'amélioration du modèle par l'introduction d'un paramètre d'endommagement sous forme 
de module effectif dans les équations (3.85) et (3.86) qui a permis d'améliorer le modèle numérique du 
comportement expérimental en reproduisant la remontée du module de Young durant la phase de 
durcissement du matériau avant sa rupture conformément à ce qui est observé expérimentalement. 
Ensuite, notre approche a été étendue au comportement du matériau vieilli par l'introduction dans le 
modèle d'un autre paramètre D, qui représente la perte de masse, qui prend en charge l'augmentation 
de la cristallinité et ses conséquences sur les propriétés mécaniques du matériau relevées après 
vieillissement thermique. La confrontation des résultats expérimentaux et des résultats numériques 
montre une bonne concordance indiquant que le modèle DNLR est très indiqué pour la modélisation 
du comportement mécanique du PEHD à l’état vierge et à l'état vieilli. 

Perspectives 

Les résultats présentés dans ce mémoire permettent d'envisager des extensions possibles à nos travaux 
sur les différents points abordés. Concernant notre investigation expérimentale, il est intéressant de 
faire des essais sous microscope électronique à balayage, pendant le déroulement de l'essai de 
caractérisation, ce qui permettrai d’identifier les mécanismes réels de l’endommagement au cours de la 
sollicitation. 

Il est aussi souhaitable d’augmenter encore les temps de vieillissement et de chercher le temps et la 
température optimale pour pouvoir réaliser des corrélations entre la microstructure et les propriétés 
mécaniques. 

Concernant la partie modélisation, nous avons développé un modèle thermodynamique permettant de 
reproduire le comportement mécanique en traction de PEHD à l’état vierge et vieilli. Des extensions 
sont nécessaires pour prendre en compte d’autre phénomène physique, comme par exemple l’évolution 
de la morphologie au cours de la sollicitation et du vieillissement. 
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