
HAL Id: tel-01775775
https://hal.univ-lorraine.fr/tel-01775775v1

Submitted on 24 Apr 2018

HAL is a multi-disciplinary open access
archive for the deposit and dissemination of sci-
entific research documents, whether they are pub-
lished or not. The documents may come from
teaching and research institutions in France or
abroad, or from public or private research centers.

L’archive ouverte pluridisciplinaire HAL, est
destinée au dépôt et à la diffusion de documents
scientifiques de niveau recherche, publiés ou non,
émanant des établissements d’enseignement et de
recherche français ou étrangers, des laboratoires
publics ou privés.

Étude du comportement élastoviscoplastique d’un
polycarbonate à grande vitesse de déformation :

simulation numérique du cisaillement adiabatique
Khalid Achor Zyad

To cite this version:
Khalid Achor Zyad. Étude du comportement élastoviscoplastique d’un polycarbonate à grande vitesse
de déformation : simulation numérique du cisaillement adiabatique. Sciences de l’ingénieur [physics].
Université Paul Verlaine - Metz, 1999. Français. �NNT : 1999METZ032S�. �tel-01775775�

https://hal.univ-lorraine.fr/tel-01775775v1
https://hal.archives-ouvertes.fr


 
 
 
 
 
 
 

 
 
 
 

AVERTISSEMENT 
 
 

Ce document est le fruit d'un long travail approuvé par le jury de 
soutenance et mis à disposition de l'ensemble de la 
communauté universitaire élargie. 
 
Il est soumis à la propriété intellectuelle de l'auteur. Ceci 
implique une obligation de citation et de référencement lors de 
l’utilisation de ce document. 
 
D'autre part, toute contrefaçon, plagiat, reproduction  illicite 
encourt une poursuite pénale. 
 
Contact : ddoc-theses-contact@univ-lorraine.fr 
 
 
 
 
 

LIENS 
 
 
Code de la Propriété Intellectuelle. articles L 122. 4 
Code de la Propriété Intellectuelle. articles L 335.2- L 335.10 
http://www.cfcopies.com/V2/leg/leg_droi.php 
http://www.culture.gouv.fr/culture/infos-pratiques/droits/protection.htm 



sf ]h

INSTITUT SUPERIEUR DE GENIE MECANIQUE
ET PRODUCTIOUE

.r[TESE

UNIVERSITE DE METZ

PAR

Khalid ACHOR ZYAD

Pour l 'obtent ion du grade de :

DOCTEUR dC L'UNIVERSITÉ dE METZ

SpECIALITE ; Sciences de I'ingénieur

OpTION : Génie Mécanique

Etude du comportement élastoviscoplastique d'un

polycarbonate à grande vitesse de déformation - simulation

numérique du cisaillement adiabatique

Soutenue le 3 Décembre 1999 devant le jury composé de :

b ts$as

Pré o

Ph. BEGUELIN

J. R. KLEPACZKO

J. L. LATAILLADE

E. PATOOR

R. SCHIRRER

B. VIVIEN

Ecole Polytechnique Fédérale de Lausanne

Université de Metz

E. N. S. A. M. de Bordeaux

E. N. S. A. M de Metz

Université de Strasbourg

Centre Technique d'Arcueil

Rapporteur

Directeur de thèse

Rapporteur

Président

Examinateur

Examinateur

Laboratoire de Physique et Mécanique des Matériaux

I I  M.R.  C.N.R.S.  7554
BIBI-IOTHEQUE UNIVERSITAIRE DE METZ

l illill ililt iltil iltlt ililI |ilil tilil il|il lllil ilil ilil ltil
022 304 '119 2

r  01 .Univers



g33o%S



Remerciements

REMERCIEMENTS

C'esr au Laboratoire de Physique et lVlécanique des Matériaux de I'Institut Supérieur de

Génie Nlécanique er Productique de Metz qu'a été réalisé ce travail, que j'ai I'honneur de

vous Drésenter.

Tout d'abord, j'exprime ma gratitude et ma reconnaissance à Monsieur J. R. Klepaczko,

Directeur de recherches au C.N.R.S, pour m'avoir accueilli dans son équipe et pour avoir

accepté de diriger cette thèse. Je le remercie également pour sa disponibilité pendant mes

quatre années de thèse.

Je tiens également à remercier Monsieur E. Patoor, Professeur à I'Ecole Nationale

Supéneure des Arts et Métiers de Metz, pour I'intérêt qu'il a voulu accorder à mon travail

et pour avoir accepté de présider le jury'

Qu'il me soit permis aussi de remercier Messieurs Ph. Béguelin, Professeur à I'Ecole

polytechnique Fédérale de Lausanne et J. L. Lataillade, Professeur à I'Ecole Nationale

Supérieure des Arts et Métiers de Talence (Bordeaux), pour I'intérêt qu'ils ont bien voulu

accorder à cette étude en tant que rapponeurs. Leur présence dans le jury est pour moi un

très grand honneur.

Mes remerciements vont également à Messieurs R. Schirrer, Directeur de recherches au

C.N.R.S et B. Vivien, Ir.rgénieur de recherches au Centre Technique d'Arcueil, pour avoir

voulu examiner mon travail et pour avoir accepté de faire partie du jury'

eue tous mes collègues du Laboratoire trouvent ici I'expression de mes remerciements'

aussi bien pour I'ambiance sympathique dans laquelle s'est déroulée cette thèse, que pour

leur disponibilité.

Je tiens à remercier toutes celles et ceux qui ont contribué, de près ou de loin, à

I'aboutissement de ce travail, et en particulier ceux qui ont eu la gentillesse de participer à

la correction de la langue française,

Enfin, j'aimerai réserver les derniers mots de remerciement à toute ma famille pour son

soutien et sans qui ce travail ne se serait pas réalisé.

- t -



TABLE DES IVIATIERES



Table des matières

Table des matières

In t roduct ion généra le . . . . . . . . . . . . . . .  " " " " " " " " " " " '  1

Chapitre I : Déformation plastique des polymères """"" 4

I .2  Aspect  généra i  des polymères. ' . . . " . . . . . . ' . . . . . ' . . ' . . . . . . ' . . . . .  " " " " " " " "  5

I.3 Observations expérimentales. ' . .  """"""""""""" '5

L3.1 Analyse mécanique dynamique..." ' . . . . . . , . . .  """""""""""" '  5

I.3.1. 1 Tlpes de relaxation dans un polymère amorphe' """""""""""5

L3.1,,2Origine moléculaire """"""8

I.3.2 Comporremenr plastique des polymères amorphes aux grandes déformations'..'..........'.'...9

] l3.2.I Al lure générale du componement des potymères amoryhes.... . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . ' . . . ' .10

I.3.2.2lnfluence de la température... . . . . . .  """ ' i1

L3.2.3 Effet de Ia vitesse de déformadon.... . . ' . . ' . . '  """" '  " '13

I.3.2.4Influence de ia vitesse de déformation et de la température sur la limite élastique....14

I.3.2.5Influence de Ia pression hydrostatique.' . . ."""" '  """""""""""" '  16

L3.3 Cr i tères de p last ic i té . . . . . . . ' . . . . . . .  " " " " " " " "  " "18

I .3 .3.1Cr i tère de Tresca "" " " " " " " " "  " " " " " " " '18

I.3.3.2 Critète de Von-Mises..".. . . . ' . . ." '  "" ' .""""""" """"" '  18

I.3.4 Mécanisme de la déformation plastique des polymères """"""' """"""""""""'20

I.3,5 lvlode de déformation plastique des polymères""""""' """""""""'21

L4lvlodèles physiques de déformauon plastique des polymères amorphes vitreux ....'..'.......'..'.....23

I.4.1 ivlodèle d'Eyring """"""""""" '23

I.4.2 lvlodèle de Roberston..." ' . . .".  """"""""""" '25

I.4.3 NIodèle d'Argon """"""""""""26

I.4.4 Modèle de Bowden et Rahâ.... . . . . . . ' . . . . . . . . .  """"""""""""29

I.4.5 Modèle d'Escaig-Lefebvre.... """""""""""'30

I.4.6 Modèle de G'sell etJonas """"32

I.4.7 Modèle de Perez. .. . . . . i . . . . . .""" '  """"""""""" '34

Chapitte II : Conditions et techniques expérimentales """"' """"" 38

IL2 Présentation du lvlatériau """""""' 38

Il .3.Disposit i fs expérimentaux.... ' . . ,  """""""""""" '  40

IL3.1 Compression """ '40

II.3.1.1 Essais quasi-statiques ' . . . . . . . .". . .  """"" '40

II.3.1.1.1 Part ie hydromécanique'.. ' . . . ' . . ' . . .  """""""""""40

II.3.1,.I.2 Partie commandes et mesures. """""""""""'40

- u l -



Table des mauères

Il3.1,.2Essais dynamiques """""'42

II.3.1,.2.1, Dispositif en barre d'Hopkinson utilisé""" """""""""""42

Il.3.1'.2.2Analyse des signaux des iauges """""""""""44

Il.3.2Ledouble cisaillement """"""46

II.3,2.1, Essais dynamique-s """""'47

11.3.2.1'.1 Disposit i f  expérimental..""""""" """"""""" '47

IL3.2.L 2 Géoméuie de l 'éprouvette"""""""""""""" '  """""""""" """""""""" '49

IL3.2.1'.3 Dépouillement des essais dynamiques"""""" """""""""50

Il.3.2.1.4Principe de mesure """""""""""51

Il.3.2.2Essais quasi-statiques ' . . . ' . . ."""" """"" 53

II.3.2.2.t Description du montage utilisé""""" """"""53

II.3.2.2.2 Dépouil lement des essais quasi-statiques ... . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . ' . . . . . . . . . ' . . . ' . . . . . '  53

Il .3.2.2.3Principe de mesure """""""""""54
. . . . . . . . . . . . . . . . . . . .  56II.4 Conclusion ... . . . . . . . . .

Chapitre III : Résultats expérimentaux et discussio3t """""' """"'57

III.1 Introduction........ """ffi

III.2 Partie I : Essais de compression...,."""" """"' ) /

Il l.z.lRésultats sur les essais quasi-statiques """"""""""""58

Ill.z.zRésultats sur les essais dynamiques"""""" """"""""'59

III.2.3 Comportement du polycarbonate après décharge"" """"""""""61

IlL}.4Evaluation des coefficients de la sensibilité à la vitesse de déformation'....."""" """"""'64

III.3 Partie II : Essais de double cisaillement ""'""73

III.3.1 Allure générale du comportement du polycarbonate en double cisaillement """""""""'73

Ill.3.zlnfluence de la vitesse de déformadon""""""' """""74

IIL3.3 Comparaison du compofternent en comPression et en double cisaillement """"""""""79

III.3.4Influence de Ia tempélature """"""""""'81

iII.3.5 Transition ductile fragile du polycarbonate """"" """"""""""""' 83

III.3.6 Effet de la vitesse de déformation et de la tempérâture sur la limite élastique en

IIL3.7 Echauffement a.liabatiqu€.............. """""86

IIL4 Choix d'une loi de comportement.." """"""" 90

IIL4.1 Identification des paramètres de ia loi de comportement ...""""""":" """""'92

Chapitre IV : Simulation numérique d'une couche infinie cisaillée

en cisaillement simple """"""" 99

fV.2 Formulation du ptoblème """""101

IV.2.1, lv l ise en équat ion du problème """""""""  """"""""  102

^/.2.2Analyse dimensionnel le ' . . . ' . . . . " . .  """""" '103

I[ .z.3Condidons au-r l imites :""""""""" '  """"103

I\I.2.4Discrétisation des équations"' """""""" 104

- l v -



Table des matières

' IV.2.5 
Loi de comportement uti l isée ... . . . . . . . . . . . . .105

lV.3 Résultats numériques.... . . . . . . . . . .  . . . .106

IV.3.1 Incidence de la taille du maillage ...........106

IV.3.2 Distr ibution des profi1s,.. . . . . . . , . . . . , . . . . .  . . . . . . .107

IV.3.3 Incidence de la vitesse de déformation.... . . . . . . . .  . . . . . . . .110
'fV.3,4Incidence de la taille du défaut ..............1,1,4

IY.3.5.Laryeur de bande ... . . . . : . . . . . . . . . . . .  . . . . . . . . . . . . . . . . .119

N3.6 Effet de l 'écrouissage.... . . . . . . . . . . . . . .  . . . . . . . . . . . . .1,25

Conclusion générale et perspectives......... .....130

Références bibliographiques ..."....133

Annexe ,.......743





Inuoduction générale

Introduction générale

L'évolution des technologies impose de plus en plus à I'ingénieur de recourir au choix de

matériaux adaptés à des conditions spécifiques. Ceci nécessite une connaissance fine du

comportement des matériaux en service. Ainsi, I'apparition de polymères amorphes

thermopiastiques corrune matériaux de structure dans divers milieux indusuiels (aéronautique,

aviation etc ...) impose une maîuise de leur comportement à Ia fois pour des traiets de

chargement complexes et PouI leur tenue âu coLus du temps.

L'intérêt industriel de ces matériaux est [é essentiellement à leur transParence et à leur rigidité

élasuque élevée. La transparence est due à i'homogénéité statique de l'état amorphe où aucune

particule hétérogène ne peut diffuser les ondes élecuomagnétiques iumineuses' La rigidité

mécanique (module élastique relativement élevé) est assurée par Ia faible mobilité des chaînes

macromoiéculaires qui possèdent des radicaux chimiques rigides et volumineux dans la chaîne

principale ou dans des branches latérales'

Par ailleurs, leur comportement mécanique est compliqué à appréhender puisqu'il dépend non

seulement du temps et de la température, mais il est particulièrement sensible au vieillissement

chimique qui fragilise le matériau et diminue la durée de vie des structures. C'est en ce sens que

ces matériaux suscitent un intérêt croissant pour la compréhension de leurs mécanismes

fondamentaux mis en jeu lors de la déformation plastique

Il existe en général deux raisons principales d'utilisation des polymères. S'ils sont utilisés dans des

pièces techniques devant supporter de façon rigide des contraintes élevées (exemple : bouteille

plastique pour boissons gazeuses), la déformation plastique conduirait irrémédiablement à Ia

destruction de Ia pièce. On recherchera donc à élever au maximum la limite d'élasticité' Dans la

pratique on sera même amené à utiliser des polymères renfotcés par fibres. En revanche, s'ils

sont destinés à subir sâns se fissurer des chocs violents, une ûoP grande rigidité du matériau peut

êue préjudiciable puisqu'aucun mode de déformation ne permet alors de reiaxer les contraintes

en rête d'une fissure éventuelle. On choisira dans ce cas un matédau Pouvânt suPPorter sans se

rompre une certaine quantité de déformation plasuque.

C'est dans ce contexte que se sinre ce travail dont Ia motivation consiste à étudier le

comporremenr élastoviscoplastique d'un polymère amorphe résistant au choc Ie polycarbonate

(PC) dans une large gâmme de vitesses de déformatjon et de température. Ce matériau étant

utilisé dans I'industrie aéronautique pour la fabrication des pare-brises, qui sont d'hâbitude

- l -



Introducdon générale

exposés à différents types de choc (impacts d'oiseaux à titre d'exemple) Pousse les industriels à

utiliser ces matériaux aux [mites de leurs performances. Pour celâ, nous utiliserons deux rypes

d'essais : la compression dynamique pour caractériser le comportement du matériau et le double

cisail.lement dont le but est d'atteindre de uès grandes vitesses de déformation et un Iarge

domaine de déformations.

Le plan de notre uavail obéit à deux logiques :

La première consiste à contribuer à une meilleute analyse et compréhension du comportement

des polymères amorphes résistant au choc. C'est dans cette persPective qu'on vise à approfondir

la connaissance du comportement de ce matériau et en particulier de sa sensibilité à la vitesse de

déformation, moyennant une approche classique basée sur les essais de compression, et de sa

plasticité dynamique à grandes vitesses de déformation au moyen d'une nouveile technique

expérimentale qu'est le double cisaillement par impact direct.

La seconde s'a6ache à effectuer une simulation numérique de l'essai du double cisaillement afin

d'étudier le cisaiilement adiabatique et Ia rupfure dynamique dans ce type de polymère.

Pour se faire, notre choix s'est fixé sur le polycarbonate lvlakrolon 3200, en raison de ses

excellentes propriétés physiques et mécaniques, notafiunent sa trânsPârence et sa bonne

résistance au choc. Il est par conséquent couralrunent utilisé, aussi bien dans le domaine civil

(alimentaire, élecuoménâger etc...) q.t. dans des secteurs de sécurité (casque de sécurité,

bouclier de CRS, pare-brise d'avion etc' '.).

Le contenu du présent mémoire s'articule de la façon suivante :

En première parrie, figure un rappel bibliogtaphique des données de la littérature visant

essentiellement à faire connaître les polymères, leurs caractédstiques dynamiques internes, et

ensuite à metue en évidence des observations expérimentales tels que les effets de la vitesse de

déformation, de Ia température er de la pression hydrostatique. Puis, nous discuterons des

mécanismes physiques de la déformation et d'un ensemble de lois de comportement proposées

dans la littérature.

La présentation du marériau ainsi que la description des différentes techniques expérimentales

utilisées dans Ie cadre de cette thèse seront présentées dans le deuxième chapitre.

L'ensemble des résultats expérimenraux sera érudié dans le uoisième chapitre' Nous analyselons'

premièremenr, les résultats relâdfs à Ia réponse mécanique de notre matériau aux différentes

- 2 -
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sollicitations quasi-stauques et dynamiques auxquelles il est soumis et notamment, à la

compression et au doubie cisaillement. Ensuite, nous examinerons plus particulièrement l'effet de

la vitesse de déFormarion et de I'histoire de la vitesse de déformation relatifs aux essais de

compression, puis I'effet de la vitesse de déformation, de la température et de l'échauffement

adiabauque qui en résulte relatifs aux essais de double cisaillement. Enfin, une loi de

comportement (contrainte, déformation, température et vitesse de déformauon)

phénoménologique sera identifiée.

Le quatrième chapitre sera consacréàla mise en ceuvre de cette ioi constitutive dans un code de

calcul basé sur la méthode des différences finies. Ce code que nous avons conçu et développé au

laboratoire, utilise comme méthode d'intégration dans le temps la méthode d'Euler semi-

implicite. Cette mise en ceuvre du modèle de.comportement proposé dans le chapitre précédent,

nous permettra de faire une analyse de l'incidence des effets de Ia vitesse de déformation, de la

température et du couplage diffusion thermique-inertie sur la réponse thermo-mécanique du

polymère étudié dans le cas des sollicitations rapides en double cisaillement. Dans un premier

remps, I'accenr est porté essentiellement sur les évolutions spauo-temporelles de la déformation

et de la rempérature : ces deux paramèues, faisant l'objet d'un intérêt croissant dans l'étude des

bandes de cisaillement adiabatique (BCA), permettent en effet de quantifier la largeur de la bande

de localisation. On s'intéressera par Ia suite aux effets engendrés par la taille d'un défaut

géométrique initial et le durcissement sur ia localisauon.

Enfin, ce travail s'achèvera par une conclusion ayant pour but de mettre en évidence les points

forts de notre étude tout en proposant de nouvelles perspectives.

- 3 -
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Chapitre I

Chapitre I

Déformation plastique des polymères

I.L Introduction

La déformation plasrique des polymères amorphes a fait i'obfet d'un grand nombre de uavaux

(expérimentaux, théoriques et numériques) et ce à tous les niveaux, en Passant par le niveau

moléculaire jusqu'à I'endommagement et Ia rupture. La détetmination de leurs lois de

comportement présente un intérêt théorique et technologique fondamental, d'une part pour

comprendre ies processus élémentaires à I'origine de cette déformation plastique, et d'auue part

pour leurs applications pratiques (mise en forme, tenue au choc, etc..'). E. raison de la

complexité de leur comporrement et de i'intérêt qu'ils suscitent dans I'industrie, plusieurs

approches phénoménologiques et physiques prédictives ont été développées, capables de

reproduire les résultats expérimentaux observés : effet de la vitesse de déformation, effet de la

température, de la pression hydrostatique, etc'.,.

Les rhéories phénoménologiques du comportement mécanique ignorent les spécificités

microstructurales du matériau. Quant aux théories physiques, elles interprètent les mécarusmes

intermoléculaires à I'origine du comportement macroscopique. Dans cette voie, on distingue deu-x

démarches principales. La première privilégie le caractère intramoléculaire des intetactions qui

contrôlent les processus élémentaires. La deuxième envisage ia nucléation de germe de plasticité

par analogie aux concepts_de dislocation.

Dans ce chapitre, nous allons présenter, sans êue exhaustif, les résultats des travaux menés dans

le domaine des polymères amorphes afin de metue en évidence leurs comportements mécaniques

macroscopiques er les mécanismes microscopiques nécessaires Pour leurs déformations

plastiques. Nous proposons, en premier lieu, de décrire quelques asPects expérimentaux de la

déformation non élastique des polymères amorphes solides pour de petites déformations, tels que

Ies phénomènes de relaxation mécaniques C[, p, etc'.., et Pour de grandes déformations (essais

mécaniques convendonnels). Nous verrons ensuite comment évolue la iimite élastique avec la

température, la vitesse de déformadon et la pression hydrostatique' Le mode de déformation

plastique, la manifestadon des bandes de cisaillement setont également évoqués. Enfin, nous

exposefons les diverses approches proposées ces dernières années rendant comPte des

mécanismes moléculaires de cene déformation plastique'
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Chapiue I

I.2 Aspect général des PolYmères

Les matériaux quaiifiés d'amorphes sont des matériaux qui n'ont pas de structure régulière et dans

lesquels la molécule est I'unité structurale fondamentale. Toutefois, les arrangements des

macromolécules peuvent présenter un ordre à courte distance. Parmr ces matériaux figurent Ies

polymères. Ils sont constitués de longues chaînes macromoléculaires, formées de plusieurs

milliers de monomères identiques. Le squelette de Ia chaîne principale est formé essentiellement

d.'atomes de carbone, reliés enffe eux parla liaison covalente inua-atomique. L'énergie de cette

liaison est très élevée, de I'ordre de 100 kcal/mol. Une liaison secondaire, à longue distance, relie

les âtomes de Ia même chaîne et éventuellement à ceux de chaînes voisines' Cette liaison, de npe

Van der Walls, est de fa.ible énergie comparée aux liaisons covalentes de la chaîne ; elle est de

I'ordre de 1 kcal/mol (G'sell, 88).

Ces polymères adoptenr un aspect et un comportement mécanique bien différents, selon que la

température soit au-dessous ou au-dessus de la température de transition viueuse Tg (cette

caractéfistique importante des polymères est définie avParr gr Phe suivant)'

o A basse tempérarure, le polymère est amorphe, rigide, fragile, avec un module de Young de

I'ordre de 1000 ivlPa;

au-dessus de la température de uansition vitreuse, le cornportement mécaruque devient

viscoélastique, puis caoutchoudque âvec un module de Young de I'ordre de lMPa' Le matériau

peut âlofs subir des allongements hlperélastiques considérables ;

à des rempératures encôre plus élevées, I'agitation thermique est telle que la diffusion des

chaînes devient uès aisée et le compgrtement est alors celui d'un fluide visquer'rx (c'est Ie

domaine d'application des procédés de mise en forme à fétat fondu).

I.3 Observations expérimentales

Dans cette partie, nous nous limitons à la ptésentation des caractéristiques principaies du

comportement mécanique des polymères : du linéaire relatif aux petites déformations (faibles

conuaintes) au non linéaiie pour des gtandes déformations (conuaintes élevées)'

I.3.1 Analyse mécanique dynamique

l.3.7.7Types de relaxation dans un polymère amorphe

Les matériaux polymères amorphes présentent' aux petites déformations' un comPortement

viscoélastique. II est caractérisé par différentes méthodes parmi lesquelles se trouve celle du

pendule de rorsion, appelée méthode de spectroscopie mécanique. Ce dispositif permet de metue

- . f , -
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en évidence plusieurs phénomènes de relaxation par une simple mesure des caractéristiques

propres du pendule, à savoir la pulsation propre o et i'angle de torsion 0. En effet, l'équation du

mouvement d'un pendule placé en régime d'oscillaUons sinusoïdales est :

Mgj * tto G.e = o
dt' 2L

iVI est le moment d'inertie du disque, L et r sont resPectivement Ia longueur

l'échantillon, Gx est le module de cisaillement comPlexe.

( i .1)

et le rayon de

(r.3)

La résolurion de l'équation (I.1) conduit à I'expression suivante du module complexe :

G*=G'+iG".

2Vn-laz
G'=

(.2)
4?

La figure I.1 montre l'allure d'un spectre isochrone de frottement intérieur d'un poiymère

amorphe "le poiycarbonate GC)" à la fréquence de sollicitation de 0.1 Hz (G'sell, 89). Elle

représente Ia variation du module de cisaillement et la tangente de I'angle de perte tgô en

fonction de Ia tempérarure. Cette figure montre les différentes relaxations du matériau qui sont

repérées par les maxima de tg(ô). Ce même phénomène a déià été observé par plusieurs auteurs

(Heigboer, 69, Bauwens, 79). Le pic de la relaxation principale Ct apparaît à 425 K et il

correspond à la température de la uansition vitreuse Tg (ou uansition pdncipale). La valeur de

cette dernière est relarivement élevée, comparée à d'autres polymères amorphes (polystyrène : PS,

polyméthacrylate de méthyle : PIvIivLA...). Cette différence peut être attribuée à la présence des

radicaux phényles dans Ia chaîne du motif constitutif. L'énergie d'activation apparente de cette

uansition principale est de 625kJ/mol (6.48 ev) @Iatsuoka,66). Il est inËéressânt de noter que Ia

courbe tgô présente à basse température, Ty =160 K un pic assez important caractéristique

d'une mobilité partielle des chaînes macromoléculaires. L'énergie d'activation de cette relaxation

esr de 25 kJ /mol (0.26 ev). Il est associé à une transition secondaire, relaxation y . Enue ces deux

pics se situe un troisième de faible amplitude, mais significacif d'une relaxation à une température

T9 =290 K et d'énergie associée 20 kJ/mol (0.20 ev) @Iatsuoka, 66). Cette relaxation est

nommée relaxation P.

- 6 -
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Figure I.l. :Variauon de Ia tangente de I'angle de perte tg(ô)et du module du cisaillement G'en

fonction de la tempérâture' (G'sell, 89)'
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polymère amorPhe (Perez, 94)'
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1.3.7.2 Origine molé culaire

L'odgine moléculaire des diverses relaxations reste encore souvent discutée. On peut cependant

relier chaque relaxation à un type de mouvement plus ou moins localisé Qerez,94) (figure I.2).

Les mouvements û, coffespondent aux déplacements des chaînes entre Ies nceuds chimiques ou

physiques. Ils traduisent donc une perte de cohésion intermoléculaire du matériau et conduisent à

une chute brutaie du module de cisaillement G'.

Les mouvements p correspondent Ie plus souvent à des couplages enue les mouvements de la

chaine principale (changement conformationnel) et les mouvements des radicaux pendants. Ils

vont donc conditionner la flexibiLité de la chaîne macromoléculaire, celle-ci est d'autant plus

flexible que la relaxation p se produit à basse tempérarure. Ceci semble alors avoir des

répercussions directes sur les propriétés ultimes du matériau, car cette temPérarure' (fg)

correspond à la températwe de fragiJ.isation du matériau. En effet, plusieurs auteurs ( Boyer, 68,

Xiao, 94) ont observé sur plusieurs polymères que la température de uansition du comportement

fragile-ducuie esr d'aucant plus faible que Ia température de relaxation p est basse.

Les autres relaxations secondaires (y ...) correspondent à des mouvements

portion de chaînes n'impliquant pas de changements conformationnels.

ûes localsés de

La narure exacre de cette uansition p ainsi que I'influence des traitements thermiques et des

fréquences de sollicitations sur celle-ci a fatt l'objet de nombreuses controverses dans la

littérature.

Bauwens (Bauwens, 79) a monué que le pic associé à la relaxation p disparaît sur la cowbe d'un

échantillon recuit pendant 3 h à 80oC, alors qu'il est toujours présent pour un échandllon trempé.

Varadarjan et Boyer (andaqan, 82), considèrent que cette relaxation est due aux mouvements

locaux de la chaîne principale impliquant plusieurs unités de répétitions (mouvements

coopératifs). Le recuit a pour effet de diminuer le volume libre ; par conséquent cette mobilité

locale se réduit et le pic disparaît.

Hong er Brinain (Hong, 81) observent sur un échantillon déformé, après recuit, que ce pic

réapparaît. Ils concluent que I'origine de celui-ci est due à une désorientation locde des segments

de chaînes. Cene hypothèse a été égdement supposée par (.$fatts, 78).

Par conue G'sell et al. (G'sell, 89) ont observé que ce pic est touiours présent sur des échantillons

recuits (après un chauffage), ou trempés (après un refioidissement). Ce résultat est observé pour

plusieurs fréquences (0.01 Hz, 0.1 Hz et 1Hz). L'influence de I'histoire thermique est mise en

évidence sur le specue de tg(ô). Une baisse du niveau de ce specue est apparente dans le cas du

- 8 -
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refroidissement. Cela montre que cette transluon ne peut êue imputée au recuit (autrement dit ne

peur pas être un artefacr de baisse de tg(ô) due à un effet de recuit), puisque ce pic a été observé

aussi bien pendant le chauffage que le refroidissement. Ces auteurs ont uouvé que cette

relaxarion p dépend de la température suivant une loi d'Arrhénius. L'énergie d'activation associée

à cette uansition est 0.9 (+ O.t5) ev (86.731 kJlmol).

I.3.2 Compoftement plastique des polymères amorphes aux grandes déformations

Le compoftemenr plastique des polymères amorphes a fait I'obiet de nombreuses érudes

expérimentales. Nous citons à titre d'exemple Bauwens @auwens, 72), Argon (Argon, 73), Ward

flWard, 83), G'sell (G'sell, 85) etc..., Ces recherches ont tenté d'exPliquer, d'un point de vue

microscopique, les mécanismes élémentaires qui conuôient la déformation plastique de ces

polymères, et d'un point de vue mâcroscopique, la dépendance de ces matédaux vis-à-vis des

différentes conditions de sollicitations.

Cependant, chaque érude décrit Ie compoïtement des polymères à I'aide d'un seul tlpe d'essai

mécanique, souvent I'essai de Ia uaction uniaxiale. Bien que cet essai soit firucrueux dans

I'obtention des gtandes déformations, il est peu adapté pour étudier la plasticité des polymères.

En effet, Ia [mite de la déformation élastique est souvent suivie, soit par une fl'lPture fiagile,

comme cela est observé sur du PMI\{A à 23"C, soit par I'apparition et la propagation de la

stricrion, phénomène qui rend difficile le contrôle de Ia déformation et de Ia vitesse de

déformation vraie. Pour palier ce problème, plusieurs auteurs ont développé d'autres méthodes

de caractérisation. Bowden et Raha @owden, 70) ont udlisé les essais- de compression en

déformation plane pour étudier le PNI\IA et PS. G'sell et al. (G'sell, 83) ont développé une

technique expérimentale basée sur les essais en cisaillement simple pour le polyéthylène (PE) de

haute densité. Là encore, la striction appanît.Il est donc nécessaire de faire une mesure locale de

la déformation. Pour se faire, ils ont utilisé un dispositif vidéo Permettant de suivre et

d'enregisuer la déformarion locale lors de la striction. Par Ia suite, un Post-traitement Permet

d'accéder à la déformation locale vraie dans I'éprouvette. Wang et al. @ang, 85) ont utilisé sur le

pC les essais de compression uniaxiaux qui sont devenus les plus utilisés pour étudier la plasticité

des polymères.

Actuellement, il est établi, grâce à ces études, que le comPortement des polymères est sensible

non seulement à la température et à la vitesse de déformation, mais aussi à la pression

hydrostatique, à I'histoire thermomécanique et encore à la narure de déformation et à l'état

microstrucrural tié à la relaxation structurale ou vieillissement physique) Qetez,92).

- 9 -
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I.3.2.1.Allure génétale du comportement des polymères amoqphes

Lorsque les polymères sont soumis à des sollicitations mécaniques simples (traction,

compression, cisaillement, etc...), i lr présentent en général, dans ieur état amorphe solide, un

comportement typique reproduit schémauquement par la figure I.3. Celui-ci est caractérisé par un

maximum de Ia contrainte suivi d'un adoucissement puis un durcissement aux grandes

déformations. Le fait le plus remarquable dans ce compoftement est le maximum de la

contrainte, appelé aussi, "seuil de plasticité" (limite élastique).

La figure I.3 canctérisrique du comportement du polycarbonate en sollicitadon uniaxiale (G'seil,

85), représente l'évolution de la conuainte vraie en fonction de la déformation vraie. On peut

distinguer quatre stades

o Stade I : il corrèspond à une réponse viscoélastique homogène du poiymère.

r Stade II : il est caractérisé par une diminution de la conuainte après Passage Par un maximum'

Ce stade nommé "crochet de cisaillementrr ou adoucissement, correspond à la formation et la

propagation d'une bande de déformation longitudinale unique (G'sell, 85). Donc c'est le stade

où débute la déformation plastique.

o Stade III : il commence au minimum de la conuainte. Dans ce stade la bande de défotmation

se propâge latéralement, à charge sensiblement constante, Pour aneindre les deux bords de

l'éprouvette .

o Stade fV: un durcissement structural apparaît aux fortes déformations [é vraisemblablement à

I'orientation progressive des chaînes dans la direction principale de la déformation (Boyce, 90),

et il résulte de la diminurion d'entropie du réseau de chaînes orientées (Ârgon, 73, Boyce, 90).

Ce stade esr caracrérisé par une déformation macroscopique homogène qui se termine pat la

rLlpture de I'éptouvette.

10-
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Figure I.3 : Comportement du polycarbonate en cisaillement simple (G'sell, 85).

l.3.2.2Influence de la température

Les courbes de la figure I.4, dues à Arruda et al. (Arruda, 94) montrent I'influence de la

tempérarure sur le comportement mécaruque des polymères en particulier Ie PlvIlvIA. Cette figure

montre clairement la sensibiljté du comportement à la température. La limite élastique (contrainte

d'écoulement), Ie module de Young, I'ampl-itude du crochet ainsi que le durcissement diminuent

lorsque la température augmente. Afin de bien étudier cet effet, en particulier sur Ie

polycarbonate, nous avons uacé I'évolution de la limite élastique en fonction de la température

pour une vitesse de déformation de I'ordre de 3x10J s-t lors d'un essai de cisaillement simple

(figure L5) (G'sell, 85). Cès résultats montrent que la température a une influence importante sur

la limrte élastique. En effet, ceste limite élastiQue qui diminue quand la température augmente'

tend rapidement vers zéro pour des températures proches de la température de transition vitreuse

Tg=150 oC, alors qu'elle augmente rapidement pour des basses températures. Cette augmentation

de la limite élastique aux basses températures s'accompagne d'une plus grande fragilité qui limite

I'emploi de certains polymères dans des applications en conditions extrêmes.

En fait, cette sensibilité à la température Prouve que les mécanismes physiques qui régissent la

déformation plastique des polymères changent selon les domaines de température. Pour des

températures en-dessous de la température de la uansition secondaire Tp, Ies mouvements de la

chaîne se limitent principalemenr à lâ rotadon du gtoupe du côté du méthane. Pour des

températures au-dessus de la températute de la transition secondaire Tp, les groupes benzèniques

dans la chaîne principale peuvent également tourner ; Ie mouvement de la chaîne principale est

limité pour se produire dans un rube élastique défini par les autres molécules voisines. Lorsque la

. l tl ill

i=3*i0-'s''
'1-a2,o (\

I L
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température est au-dessus de la ternpérature de uansition vitreuse Tg, les liaisons de Van der

Waais de Ia chaîne principale se diffusent facilement. Le comportement des polymères a donc des

propriétés idenuques à celle d'un caoutchouc ou d'un liquide visqueux fleck, 90).
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Figure I.4 : Effer de Ia température sur le comportement du PivlVIA à une vitesse È = 10-3 lors

d'un essai de compression (Arruda,94).
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tempéranue en cisaillement simple, (G'sell, 85).
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I.3.2.3 Effet de la vitesse de déformation

L'effet de la vitesse de déformation est déterminé par un ensemble d'essais mécaruques à

d,ifférentes vitesses de déformation ou à partir de sauts de viresse réalisés au cours d'un essai

donné. De nombreuses érudes expérimentales ont mis en évidence la variation de ia contrainte

d,écoulement avec Ia yrtesse de déformauon. Les courbes de Ia frgure I'6 représentent les résultats

des essais de torsion réai-isés sur un polycarbonate à température ambiante fleck, 90)' ces

résultats montrent que le compoftement du matédau est sensible à la vitesse de déformation' En

effèt, la contrainte d'écoulement augmente en fonction de Ia vitesse de déformadon'

Expérimentalement, cette sensibilité à la vitesse de déformadon est détermtnée' dans le cas de la

tractlon-compresston, par I'une des deux expressions suivantes ((lepaczko, 88) :

B = (âo, /a tog(e)), , ou * = (ô log or/ô rog(e))r,

où m esr appelé coefficient de la sensibilité Iogarithmique à Ia vitesse de déformation' ces deu-x

coefftcients sont liés enûe eux par p = sto '

f i 4 \

i l varie de m=0.03 à l'état

par un maximum vers ia
Pour ies poiymères amorphes, ce coefficient dépend de ia température :

v i t reuxjusqu'àprat iquementzéroàl,étatcaoutchout ique'enPaSSant

température de transition vitreuse (G'sell, 95, Souahi' 92)'
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Effet de la viresse de déformadon sur le comportement d'un PC pour différentes

vitesses de déformadon lors d'un essai de torsion fleck, 94)'
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l.3.2.4Influence de la vitesse de déformation et de la température sur la limite élastique

La [mite élastique macroscopique est la valeut de la contrainte nominale à partir de laquelle le

matédau s'écoule plastiquement et lâ déformation résultant de cet écoulement présente un

caractère "irréversible". Cette limite élastique (appelée aussi seul de plasticité) est en généra-l

difficile à déterminer dans le cas des polymères c^r la déformation apparaît souvent

progressivemenr. En effet, cette limite élastique est définie de deux manières différentes : dans le

cas des polymères amorphes présentant un crochetr la limite élastique peut êue choisie comme Ia

contrainte âu sommet du crochet (c'est la manière la plus usuelle) ou bien au minimum après Ia

chute de la conuainte. Dans le cas où il n'y a pas de crochet, Ia limite élastique est siruée à

I'intersectjon des stades élastiques et plastiques extrapolés linéairement.

La dépendance de la limite élastique avec la température et la vitesse de déformation a amené

plusieurs auteufs, (Bauwens, 72, Argon,73, Ward, 83, G'sell, 85, Petez, gZ), à interpréter le

mécanisme élémentaire mis en jeu lors de la déformation plastique des polymères soit comme des

défauts microstructaux correspondant à des micro-domaines ciseillés en analogie avec les

dislocarions, soit ils l'idenrifient à des mouvements moléculaires thermiquement activés.

(Argon, 73) a proposé un modèle où la déformation se fait par le décrochement de la chaine

moléculaire. Dans son approche, il a montré qu'à 0 K la limite élastique est voisine de la

conuainte de Frenkel (en cisaillement Ty =0.11F, où [t est le module de cisaillement), et la

décroissance de la limite élastique avec la température est due à I'activation thermique de défaut

correspondant à une concentration locale d'énergie élastique stockée'

@auwens,72),pour étudier la réponse du PC soumis à des sollicitations de compression et de

traction dans un large domaine de tempérâture -140 oC<T<1,20 oC et de vitesses de déformation

10-as-l <Ë<1s-1, a urilisé une approche d'activation thermique basée sur l 'équation d'Eyring

@,yring, 36) . Celle-ci s'écrit :

G.s)

k est la constante de Boltzman, V.*p le volume d'activation expérimentd, Ëo un facteur de

fréquence, et Q l'énergie d'activauon.

Une étude détaillée du comportement des polymères dans un large domaine de vitesses de

déformation er de température montre I'intervention de manière additive de plusieurs

mécanismes. Ainsi, Bauwens et al. (Bauwens, 72a, 72b) ont montré que lorsque Ie matériau

possède une uansirion secondaire p, dans la zone de température explorée, l'équation liant la

iimite élastique à Ia vitesse, est plus complexe (S I.4.1). Pour rendre comPte du comportement des
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polymères d.ans un large domaine de vitesses de déformation et de température' cette approche

d'activarion thermique a êté également utilsée par (Steer, 85, fuetsch, 90)'

Sur la figure L7, les courbes O, lT en fonction de ln(e) a'"tt polycarbonate sollicité en

compression dans Ia plage de températures (-40<T<60) et de vitesses de déformation

l0-os-r < è < 4500s-r sonr quasiment Linéarres dans der-r.x domaines de tempéraures et de

vitesses de déformation. Une vitesse de déformation de uansidon au voisinage de 10*2 s't peut

être mise en évidence. En-dessous de cette vitesse, Ia déformation est dominée pzr Ia relaxation

de mode C[, alofs, qu'au delà, Ie comportement est gouverné par les deux modes de relaxations CX'

et p d'une manière additive.

La valeur mesurée du volume d'activation V..o pour les deux Processus cr et p est de I'ordre de 3-6

nm3 (Ward, 83, Bauwens, 72). Certe valeur est beaucoup plus grande que ie volume d'une unité

monomère. Ceci suggèIe que ia plasticité des polymèfes est contrôlée par des mouvements

coopératifs thermiquement activés de plusieuts segments de la chaîne moléculaire contre les

contraintes élastiques dues à Ia matrice environnante (G'sell, 85a).

L'interprétarion de la iimite élastique en tefme de relaxation élémentairc a été reprise et

développée par Perez Qerez,92) à I'aide d'un modèle Uès élaboré mettant en ieu I'activation

forcée sous l,effet de ia conuainte du mouvement molécuiairê collectif sur la base de la uansiuon

p. Cette analyse reioint donc les modèles de dislocations, caf ces mouvements macromoléculaires

sont localisés dans des microdomaines cisaillés'

I
! <

E
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g 2

L n ( e )

Figure I.7 : Vadation de la limite élastique avec la vitesse de déformation et la température
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l.3.2.5Influence de la pression hydrostatique

De nombreuses études ont montré que le comportement mécanique des polymères est très

sensible à I'existence d'une pression hydrostatique appliquée (figure I.8). Le niveau des

contraintes,la déformation au seuil ainsi que le module élastique augmentent avec la pression.

Un tel phénomène s'observe également lors de la comparaison des courbes obtenues en traction

er en compression (figure I.9) où la contrainte d'écoulement est inférieure pendant le premier

mode de sollicitation que pendant le deuxième. En effet, ces deux essais uniaxiar-r-r développent
I

une pression hydrostatique p définie par i e = 
;Io' 

.

Cette pression hydrostauque a un rôie direct sur Ia dynamique des mécanismes de plasticité

thermomécaniquement activés. Plusieurs auteurs flWard,71, Bauwens,71, Bowden,72) ont

suggéré que Ia pression hydrostatique a pour effet d'augmenter la barrière énergétique à franchir,

ce qui réduit par conséquent la mobilité moléculaire. Pour provoquer I'écoulement plastique, il

faut donc fournir une contrainte importante. Afin de modéliser cet effet, ils postulent alors une

dépendance linéaire de la barrière énergétique avec la pression hydtostatique.

AGo '= AGo @) + QP

avec Ç) le volume d'acdvation de la pression.

(r.6)
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Figure I.8 : Influence de Ia pression hydrostatique (R.abinowitz,70).
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Figure I.9 : Influence de Ia pression hydrostatique (Labinorvttz,74)'
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I.3.3 Critères de plasticité

Un critère de plasticité définit les conditions critiques satisfaites par Ie tenseur de contrainte pour

produire la déformation plastique.

Dans le i:aragraphe précédent, nous avons pu monfté l'influence particulièrement marquée de Ia

pression hydrostatique sur la limite élastique. Pour rendre compte de cette influence, plusieurs

critères onr été proposés. Nous nous limiterons à la présentation des critères Ies plus courants.

I .3.3.7 Cri tère de Tresca

Le premier critère d'écoulement plastique est proposé par Tresca en 1867. Ce critère a été

développé originellement pour les métaux. II suppose que la piasticité se produit lorsque la

contrainte de cisaillement maximale atteint une valeur critique 'C,.F-n utilisant Ia représentatjon

de Mohr, cela correspond à:

6 t - 6 3 = 2 r c (r4

avec ol > ci2 > cl3 o') ?"est une constante du matériau correspondante à la conuainte de

cisai I lement critique.

La surface d'écouiement est un prisme hexagonal dans l'espace des conuaintes pdncipales avec

un axe le long de la ligne hydrostatique.

1.3.3.2 Critère de Von-Mises

Dans ce critère, Von-Mises suppose que la plasticité a lieu lorsque le second invadant du tenseur

déviateur des contraintes atteint une valeur critique ; cela conduit à la relation suivante :

(o, - or) '  * (o, - o,) '  * (o, - o,) '  = 9"czn (r.8)

Pour un matédau isotrope, on obtient dans i'espace des conuaintes principales une surface de

plasticité. Dans une section pelpendiculaire à la direction définie pæ or - 62 = o, (figure I.10a),

cette surface correspond à un cercle pour le critère Von-lvfises, et à un hexagone régulier pour le

critère Tresca. Dans Ie plan o, = 0 (figpre L10b), elle cortespond à une ellipse pour Von-Mises

et à un hexagone irégulier pour Tresca.

Ces deux critères initialement développés pour les métau.x, ne sont pas adaptés à l'étude de Ia

déformation plastique dans les polymères, car ils sont insensibles à la pression hydrostatique et ils

supposent l'égalité du comportement en uaction et en compression. Dans le but de les rendre

valables pour les polymères, ces deux critères ont été modifiés en remarquânt que Ia contrainte

d'écoulement est une fonction linéaire de la pression hydrostatique.
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Chapitre I

Le critère de Tresca modifié (Bowden, 72) s'écrit alors de la manière suivante :

Tr=TI+FrP

Le critère de Von-ivlises modifié @auwens,

Tvr = TI t irr"rP ,

(I.e)

G.10)

où p; et ptM sonr les consranres représentant la sensibilité du matériau à la pression p '

Nous avons représenté sur la figure I.11 I'allure des deux enveloppes de plasticité cotrespondant

à ces deux critères mod.ifiés. Tous deux présentent une forme conique à section circulaire suivant

I'axe [1111. Dans le plan or =0,les critères de Von-Nlises et Tresca, modifiés, correspondent

respectivement à une ellipse et à un hexagone irrégulier excentfés-

Le choix de tel ou tel critère pout décrire Ie comportement des polymères, et en particulier Ia

déformation plasrique, semble difficile étant donné que celui-ci dépend du matériau, du mode de

cléformation ainsi que des condirions d'essais. En effet, Quinson (Quinson, 95) a montré que le

critère de Tresca mod,ifié peïmer une descriptjon satisfaisante du comPortement plastique des

polymères amorphes (PlvIiVIÀ, PC, PS). Dans le cas du PlvNIA, Pouf toutes les tempérarures

étudiées comprises enue 20 oC et 90oC, et dans le cas du PS à 90oC, le critère de Von-lvlises est

tout aussi satisfaisant, ou rnême meilleur. D'autres travaux comme Pâr exemPle ceux de'

(Bowden, 72) et (Souahi, 92) montrent que le critère de von-Nlises modifié décrit rnieux le

comportement de la plupart des polymères.

Figure I.10 : Enveloppes des critères de Tresca et Von Mises observées dans un plan

perpendiculaire à I'axe [111] (a) et dans le plan or = 0 0)'
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Figure I.11 : Représentation dans l'espace des enveloppes des critères modifiés. Les chemins a, b,

c, d, e correspondent respectivement aux'essais : traction biaxiale, tracdon, cisaiilement,

compression et bipoinçonnement.

I.3.4 Mêcanisme de la déformation plastique des polymères

Dans les paragraphes précédents de ce chapitre, nous avons abouti à une inte5prétation du

comportement mécanique des polymères tel qu'il est observé expérimentalement. Il nous reste

donc à essayer d'expLiquer ou de décrire les mécanismes de défolmation pouvant avoir lieu lors des

sollicitations mécaniques. Dans ce cas, plusieurs approches ont été proposées, leurs analyses feront

plus en détail, i'objet d'une discussion. Pour déctire le mécanisme de déformation plastique, nous

allons nous référer à I'approche schématique de G'sell (G'sell, 88).

Aux tempérarures supérieures à Tg, les polymères amorphes caoutchoutiques se déforment de

manière progressive, homogène et réversible. Sous I'effet d'une contrainte, les chaînes diffusent

rapidement et les pelotes moléculaires s'allongent dâns la direction de uaction principale. On

n'observe pas de seuil d'écoulement. La contrainte augmente régulièrement de manière non

linéaire avec la déformation. La force de retour élastique qui s'oppose à l'extension des chaînes

est d'origine entropique. Les molécules tendent à revenir à la forme idéale de pelotes sphériques

ce qui assurent une enuopie ma-'cimale.

Dans le cas des polymères vitreux, le mécanisme de déformadon est moins bien compris. Aux

petites déformations, le comportement est viscoélastique avec une conuibution élastique liée à Ia

distorsion des liaisons de Van-der-Walls (Yannas, 83) et une comPosante retardée due à la

relaxation de certaines conformations à haute énergie sous l'effet de réarrangements diffusionnels

à courte dist^n... À plus forte conuainte, ces liaisons ne tiennent plus et une défotmation

irréversible brutale est observée. Dans certains matériau-r polymères (PS, PIVIMA), elle se produit

avec décohésion de la matière par formation de microcraquelures "crazes" au niveau desquelles

les chaînes s'étirent localement entre les lèvres de cavités internes en forme de fissutes (I(ramer,
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82). Pour les polymères ductiles (PC, PET, PVC à l'ambiante et Presque tous les matériaux à

l'approche de Tg), la matière se déforme pratiquernent sans formation de microcavité. Ceme

plasticité se produir par cisaiilement. Les mécanismes, qui contrôlent ce Processus agissent à uès

courte distance : un petit segment de chaîne emprisonné dans la cage constiuée par ses proches

voisins subit un basculement qui accommode localement le cisaillement macroscopique (Escaig,

78). L'acrivation d'un événement plastique local crée autour du segment concetné un champ de

contrainte élastique qui tend à propager le processus au voisinage immédiat du site initial et dans

la direction du cisaillement macroscopique (Argon, 75). Le front de cisaillement ainsi formé a

toures les caractéristiques d'une dislocation par ces propriétés topologrques générales (Borvden,

74, G'sell, 86). Ce cisaillement reste rarement dispersé dans tout le volume de la mauère mais se

concentïe au contraire dans les lignes de glissement d'épaisseur d'une fraction de micromètre (I-i,

76) car la multipJication des dislocauons dans I'état amorphe est un phénomène qui s'entretient

spontanément. En d'aurres termes, le décienchement de la plasticité dans un verre polymère est

plus d.ifficile que sa propagâtion car c'est la formation des premiers défauts qui demande la

contrainte la plus élevée. Aux plus fortes déformations plastiques, les chaînes subissent aussi une

orientation progressive dans le sens de l'axe principal des déformations, de sorte que Ieur

distorsion ultérieure devient de plus en plus difficile (durcissement plastique). La rupture survient

par des mécanismes d'endommagement.

I.3.5 Mode de déformation plastique des polymères

Les polvmères vitreux présentent deux modes élémentaires de déformation : la "craquelure" (ou

"crasing") et "le cisaillementrr .

La craqueluïe est un mode de déformation propre à Ia traction. Elle apparaît pour une contrainte

prolongée statique et pour une vitesse de déformation imposée. C'est une microfissure contenant

des chaînes moléculaires dont la densité est inférieure à celle du polymère solide. Elle apparaît

également pour une contrainte inférieure au seuil d'écoulement et à basse température. Les

craquelures ont une forme lenticulaire et sont toujours perpendiculaires à la direction de la

traction. Elles sont souvent observées près des zones de concentration de contraintes (entailles,

défaum de surface ...) et produisent un blanchissement caractéri5tique. Leut ouvefixe n'est pas

rout à fait réversible, et la longueur d'une éprouvette déformée par crasing ne retrouve Pas sa

forme initiale après déch zrge. Le crasing a donc pour effet d'augmentet Ia complaisance

mécanique du matériau, de produire un degré de déformation irréversible et de conduire à une

rupture prématurée par coalescence si leur taille est suffisante. Cependant, elle ne Peut rendre

compte de ia déformatjon intensive généralisée qui peut affecter les polymètes amorphes en

compression (Sctr-irrer, 95)'
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En ce qui concerne le cisaillement, il est mis en évidence par Ia formation des bandes de

cisaillement incljnées par rapport à la direction de sollicitation après déformation (figure L12).

Plusieurs auteurs ont observé ces bandes de cisaillement dâns le cas du PS et du PÀ,IMA (figure

I.13). IIs ont montré que la déformation plastique des polymères, cofiIrne dans les métaux, peut

se faire par un cisaillement de la matière sous I'effet des cissions développées sur des plans

inclinés, c'est-à-dire Ie plan de gl-issement qui corncide avec le plan où le cisaillement est

maximum. On distingue alors deux rypes de bandes qui dépendent essentiellement de i'histoire

thermique et des conditions d'essais. Dans certains cas, il est même possible de voir ces deux

bandes dans un même échantillon.

Le premier rype appelé bandes diffuses ("coarse band") apparaît à grande vitesse, à faible

température et aux endroits de fortes concentrations de contrainte. Ces bandes diffuses ont non

seulemenr Ia caractéristique de se propager rapidement, de se localiset à Ia surface mais également

conduire à la rupture fragile le long de la bande. Le deuxième t1,?e, quant à lui, est appelé bandes

fines ("fine band"). Ces dernières apparaissent à faible vitesse et à haute température. Cependant,

elles se développent et se multiplient tout en couvrant une large région. On obsenrera alors une

rupture ductile avec une déformation considérable (I-i, 82).

Figure I.12 : Bandesde cisaillement obserwées en comPression du PMMA à -196"C

@owden,70).

Figure I.13 : Bandes de ciseillement observées en compression du PS à 60'C (Bowden,70).
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I.4 Modèles physiques de déformation plastique des polymères amorphes

vltfeux

L,érude des mécanismes microscopiques à I'origine de ia déformation plastique dans un matériau

amorphe à l'état v-itreux a poussé de nombreux chercheuts 'à proposer des modèles pour

modéliser son comportement et associer ainsi sâ microstructure à I'analyse mécanique

macroscopique de ses propriétés @,yring, 36, Roberston, 66, Argon, 73, Bowden,74,Escug,82,

Perez,88, etc...). Dans ce cadre, on distingue deux démarches principales. La première privilégie

Ie caractère rnuamoléculaire des interactions qui conuôlent les Processus élémentaires' La

deuxième envisage Ia nucléation de germes de plasticité par analogie aux concePts de dislocadon'

Dans ce paragraphe, nous allons Passef en revue quelques modèles proposés pour la déformation

plastique des polymères amorphes à I'état vitreux. cette revue n'étant pas exhaustive, nous

fenvoyons Ie lecteur à des articles de synthèses cornme ceu-'r présentes par Qetez,82) ou plus en

détail dans (Gopez, 85).

I.4.1Modèle d'Eyring

C,est l,un des modèles quantitatifs les plus anciens utilisés pour décrire i'écoulement visqueux

rhermiquement activé des polymères (Eyring, 36). Dans cette approche, les segments

molécula*es sont considérés individueilemenr dans des positions d'équilibre et le passage d'une

position à une autfe suppose I'acquisition de I'énergie d'activadon nécessaire au franchissement

d,une barrière d'énergie aG. L'application d'une contrainte a pour effét de téduire la hauteur de

cette barrière dans le sens de son application, et de I'augmenter dans le sens oPPosé d'une

quant i té v ' t .

La vitesse de ciseillement est propordonnelle à Ia fréquence du saut' ElIe est donnée sous Ia

forme:

f = fo ..n[- oo$'',),,"{#) G.11)

où l0 est le facteur pré-exponentiel, k Ia constante de Boltzman et v* Ie volume d'activation' Ce

volume est égâl au produit d'une aire par Ia distance sur laquelle une unité structurale se déplace'

La quantité v'T représente Ie uavail effectué Pâf un segment mobile lors d'un saut' sous I'action

d'une contrainte effective appliquée T'

La coiruainte d'écoulement Peut s'écdre en inversant I'équation (I'11) soit :

i=î,*''[+..{ #]]
-23 -
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A faibles vitesses de déformation et à hautes tempérarures, c'est-à-dire pour une contralnte

d'écoulement faibie, la contrainte d'écoulement est proportionnelle à la vitesse de cisaillement

appliquée (viscosité Newtonienne). En effet, pour x faible sinh-l(x)=x. Ceci se traduit

physiquement par le fait que autant de sauts au-dessus de Ia barière se produisent dans le sens

inverse oue dans le sens direct.

A grandes vitesses de déformation et aux basses températures, la conuainte d'écoulement varie

linéairement avec le logarithme de la vitesse de cisaillement (sinh-'(*)=log(x), Pour x

important).

S o i t :

(I.1 3)

Dans ce domaine, Ie nombre de saut de la barrière dans Ia direction inverse est négligeable. Le

modèle d'Eyring s'est révélé donc insuffisant pour décrire le comportement plastique des

polymères, étant donné qu'il ne considère qu'un seui processus moléculaire responsable de la

plasticité des polymères. Par conséquent, d'autres approches ont été développées Pour inclure

d'aurres processus. Roelting (R.oelting, 65), Bauwens (Bauwens, 71) et Bauwens (Bauwens, 72)

uulisent I'approche de Ree-Eyring (R.ee, 58), qui considère que la contrainte d'écoulement est Ia

somme de plusieurs contraintes associées à divers types de mouvements moléculaires impliqués

dans le processus de déformation. Ces auteurs, pour rendre compte dans un large domaine de

température er de vitesse-de déformation du comportement du PtvttA S.oelting, 65), du PVC

(Bauwens, 71) et du PC (Bauwens, 72a), n'ont utilisé que deu.x processus correspondant aux

mouvements associés aux relaxations û, et p. Ainsi, I'équation liant la limité élastique t, à la

vitesse de déformation est plus complexe. Elle est donnée Pff :

rT 14\

où les paramèues Ao, Co, Ag et Cg sont des constantes caractéristiques du matériau, Qo et Qp

sont les énergies d'acdvation des mouvements moléculùes de la transition viueuse (ou relaxation

principale a) et de Ia première relaxation secondaire p. Ces différents paramètres sont des

constantes ajustées mathématiquement aux données expérimentales'

Cette approche semi-empirique s'est révélée performante cat elle tient compte de la température

et de la vitesse de déformation de manière quantitative. En effet, elle a été appliquée avec succès

pour le PC (Steer, 85, Rietsch, 90).

f) l
- - t lf ' l l

? 
= o"['n2c*i.*)+ Au sinh-r[.,r..r[#))
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I.4.2 Modèle de Roberston

L'approche de Roberston esr la première qui a tenté d'associer la microstructure à I'analyse des

propriétés mécaniques des polymères (Roberston, 66-68)' Dans son modèle, il suppose qu'à

chaque instant les segments moléculaires sont disUibués statiquement suivant deux

conformations différentes : 
,,cis" de haute énergie et "trans" de basse énergie' La population de

segments "cis" à l'état viUeux est en équilibre à la température de uansidon vitreuse Tg' au-

dessous de laquelle le polymère est "gelé". L'applicadon d'une contrainte Permet à certains

segments de passef de Ia conformation "tfans" à la confofmadon "cis"' ceci augmente

suffisamment Ia popularion "cis", pour produite l'écoulement plasrique (figure I'14) et Pefmet

alors d'assimiler Ia stfucrufe des polymères à celle que I'on trouverait à i'état fondu à une

température T, proche de Ia température de transition viueuse Tg'

La vitesse de déformation plastique est donnée par :

G.1s)

or) 11 est Ia viscosité du polymère à la tempéfarufe T,, calculée par I'intermédiaire de I'équation de

Williams-Landel et Ferry (.WLF) (Ferry,61)'

(r.1 6)

f "  =1'n

/ \ABK
^GtTr )==-

Tr -Tg +B

o; ï'lS est Ia viscosité à la température de Uansition vitreuse Tg, A et B sont les constantes de la

Ioi de (X(LF).

Pour des températures proches de la température de Ia transition viueuse (où les intetactions

intramoléculaires sont prépondérantes) et des vitesses de déformation uès basses' ce modèle

donne des résultats relativement satisfaisants du comportement au seuil de plasticité d'un certain

nombre polymères amorphes GMIVLA, PS, PC). Toutefois, Iors de son extfaPolation aux basses

températures (proches de zêro absolu), ce modèle n'est plus satisfaisant puisque la cohésion des

polymèresestprincipalementdueauxinteractionsintermoléculaires.

(I.17)
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Duckett et al. (Duckett, 70) ont modifié ce modèle en incorporant I'effet de Ia composante

hydrostatique du tenseur des contraintes sur la Iimite élastique. Ils suggèrent que I'effet de la

pression âugmente la différence d'énergie entre Ies confo,rmations "cis" et "trans", câr un segment

dans une conformation "cis" est susceptibie d'embailer moins efficacement et d'occuper un plus

grand volume. Cette théorie modifiée a permis d'obtenir de bons résultats pour la modélisation

du PIvIIvIA ec le poly(ethylène terephtalate) eET)

Figure I.14: Représentation schémadque du modèle de Roberston.

I.4.3 Modèle d'Argon

La première théorie, s'appuyant sur la nécessité de vaincte les interactions intermoléculaires pour

aboutir à la déformation plastique, est celle d'Argon (Argon, 73). Il considère en effet que le

polymère est constitué de segments moléculaires orientés globalement de manière isotroPe, et la

chaîne du polymère est alors assimilée à un rube moléculaire de forme cylindrique. Àinsi, Ie

processus moléculaire responsable de ia déformation locale est basé sur l'hypothèse de formation

d'une paire de disinclinaisons (ou décrochements) ("I(inks pair") (figure I.15). La résistance à Ia

formarion d'une paire de double décrochements dans la molécule est Ie résultat de I'interaction

élastique de la molécule avec ses proches voisins. Utilisant la théorie de Li et Gilman pi, 70) pour

Ie calcul de I'énergie de formation d'une disinclinaison et en tenant comPte de I'effet de la

pression hydrostatique au travers de Ia dilatation accompagnant la formation de paite de

décrochements, Argon calcule I'énergie libte d'activation donnée Par :

aG = ffil'-8 s(r-"É[;)*]+o rsrr"'(,-,.t[i)
(r 18)

où p er v sont respectivement Ie module de cisaillement et le coefficient de Poisson, a est le

rayon du trrbe moléculaire, 0) est l'angle de disinclinaison (angle de rotation du segment de
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disinclinaison), o. est I'angle de rotation critique donnant lieu à une séparation des molécules au

voisinage des disinclinaisons, et P est la pression hydrostatique'

La vitesse de déformation produisant l'écoulement plastique s'écrit :

f =
(r.1 e)

"rr.. 
fo = NoVoy,, .11 est I'incrément élémentaire de déformation associé à Ia création d'une paire

de d.isinclinaisons par unité de volume, No est la densité totale des sites activés et v0 est un

facteur de fréquence.

Finalement. la contrainte d'écoulement est :

(r.20)

A T=0 Il la limite élastique est indépendante de la vitesse de déformation et elle est donnée par :

x 0'0771' 16(1-v)tr '  (
- = - r  l - - . : - l O I i
p (t - u)L 3npuw'a' 

-t,

, \ lr '  l l- : - l l

f i l
/ J

x _ 0.077

r r  ( t -u)

Ce modèle donne des bons résultats confrontés à I'expérience excePté

élevées nommmenr celles proches de Tg, domaine où le modèle

satisfaisant.

G.21)

pour des températures

de Roberston devient

Il est intéressant de distinguer la dualité entre I'interaction intermolécuiaire (basses températures)

dans la théorie d'Argon et l'interaction inuamoléculaire (hautes tempérarures) dans la théorie de

Roberston. Aux basses températures, Ies barrières d'énergies intermoléculaires, qui sont à I'origine

de Ia cohésion des solides vitreux, sont des barrières plus importantes à franchir. En revanche,

aux rempéfatures élevées et proches de Tg, les forces inuamolécuiaires deviennent

prédominantes.

Arruda et Boyce (Arruda, 93) ont étendu ce modèle pour inclure le rôle de la pression et de

l'adoucissement, et I'ont développé pour décrire le comportement aux grandes déformations' Ces

auteurs proposent deu.x origines pour expliquer la tésistance à la déformation' Dans un premier

remps, la déformation nécessite le franchissement d'une batrière énergétique qui s'oppose à la

rotation des segments de chaînes. Cette conuibution prend en compte Ies interactions

intermoléculaires et le formalisme est comParable à celui développé par Argon'
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G.22)

AGo est I'énergie d'acrivation à contrainte nulle et dépend de la pression hydrostatique, Îu est la

contrainte athermique définissant la résistance du matériau. Cette contrainte est [ée au module de

cisaillementp^r xtr=O.0i71l(l-v). e" fut, xu évolue avecla vitesse de déformation iusqu'à

un état de saturation Tu, , et eile varie [néairement aveclapression hydrostarique @oyce, 88)'

rT t2\

I' t l

où h est Ja pente d'adoucissement. Ensuite, la chaîne s'aligne dans Ia direction d'écoulement'

L'entropie du système diminue et crée une contrainte interne. Cette conuainte est calculée en

considérant la mécanique statistique de l'élasticité caoutchoutique. Deux réseaux différents sont

alors utilisés : un réseau modèle à uois chaînons w"tg, 52), qui décrit bien la traction et ia

compresslon, et un réseau modèle à huit chaînons (Souahi, 92), (Arruda,93)' Ce modèle a été

utilisé pour reproduire I'effet de la vitesse de déformation, en tenant comPte des phénomènes

d,échauffement provoqués par le uavail de Ia conuainte. Il dent également comPte des effets de

l'écrouissage lors de l'écoulement après propagation d'une striction (Boyce, 88)'

on les place
sur les faces
opposees ir,/on découpe

deux onglets

a

Figure I.15 : Représentation schématique du modèle d'Atgon'
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I.4.4 Modèle de Bowden et Raha

ces auteurs ont adopté le concept de Gilman (Gilman, 73), pour qui Ia norion de dislocation dans

les matériaux amorphes est raisonnable. Ils ont été les premiers à décrire la déformation plastique

en rerrne de nucléation thermomécaniquement activée de boucles de dislocations coin limitant

des zones cisaillées (Bowden, 74). Le vecteur de Burgers 6 éqrr.i.tal.nt du matériau est défini

comme étant le déplacement (par cisaillement) de i'endroit cisaillé qui constitue un défaut, (figure

I.16). L'énergie d'une boucle de d.islocation ayant un vecteur de Burgers b et un rayon R dans un

solide de module de cisaillement p souffIls à une contlainte appliquée T est donnée par

I'exDression suivante :

aG = (znn) IEO
G.24)

où p est Ie module de cisaiilement, r0 le rayon au cceuf d'une dislocation et R le rayon de la boucle

de dislocadon.

Dans cette expression, le premier terme représente I'énergie élastique du champ de déformation

de Ia d.islocation. Le second terme correspond âu travail. effectué par la contrainte appliquée

pendant la formation de la boucle.

La variation de AG avec R présente un marmum ÀG. Pour un rayoî critique R"' Toute boucle

avec R(R. redisparaît ; seules celles pour lesquelles R>\ peuvent s'étenflre et cottribuer à Ia

déformation plas tique'

La vitesse de déformation plastique s'exprime alors I

(2s)

où N est Ie rerme de site acti{ Vo Ia fréquence de Debye et as I'entropie du processus de

nucléation.

Cependant, deux d.ifficultés apparaissent dans ce modèle' D'une Part, il est difficile de connaîue le

nombre de sites de nucléation. D'autte Part, la valeur théorique de l'énergie d'activation est

supérieure à celle de la relæ<ation primaire C[. Cela suPPose 9u€' s'il y ^ nucléation

thermomécanique de boucles de dislocation, celle-ci a très probablement lieu dans des sites où la

résistance au cisaillement est plus faible que dans Ie cas d'un arrangement comPact d'unités

structurales Q etez, 92)'

i=Nvobd'*r[i).-n(-#)
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Ainsi, pour tenter d'interpréter la déformation plastique des polymères amorphes soldes en

terme de nucléation des défauts, il faudrait plutôt considérer Ia propagation des dislocations. Ces

dislocations ne peuvenr êue que celles de Somigliana A,76,82), elles ne Peuvent Pas se déplacer

par glissemenr (elles sont sessiles) et admettent des fluctuations du vecteur de Burgers le long de

la ligne de dislocation.

Figure I.16 : Représentarion schématique du modèle de Bowden et Rahâ : cisaillement idéal d'un

volume donné (a). Le vecteur de Burgers du polymère réel re[é à un certain nombre de

paramètres : la largeur de la chaîne et sa disinclinaison G) ; l" longueur des chaînons constituant

la macromolécule et I'espacement des groupes (c)'

I.4.5 Modèle d'Escaig-Lefebvre

Ces auteurs ont utilisé une approche thermodynamique et cinérique de l'écoulement plastique des

polymères, exprimée par I'hypothèse des défauts microscopiques appelés "germes de plasticité".

Dans leur approche, ils ont suivi une démarche métallurgique, dans laquelle ils ont transposé à ces

marériaux polymères la démarche et les concepts de plasticité des solides cristallins' Ils

envisagent plus parriculièrement la germination d'une zone cisaillée dans un petit volume V du

matériau à I'aide des flucuarions thermiques cohérentes (Escaig, 82), pefebvre, S2), (figwe I.17)'

L'écoulement observé à Ia limite élastique est le résultat de germes qui ont ameint une taille

critique instable Vc. La propagation de ces défauts nécessite le passage au-dessus d'une barrière
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d'énergie AG^. La vitesse de déformadon macroscopique, produite par Ie développement des

gefmes de cisaillement ayant atteint la configuration criUque, s'exprime par :

Ë = NeoR Q.26)

! = pAeoQR Ç.27)

où p est la densité de sites actifs, eo = Aeo/V,* la déformadon moyenne atteinte à chaque

événement d.'activation, Aeo le cisaillement élémentaire dans le gelme' Çà le volume du germe

totalement développé (Q >> V. ) .t R le taux d'activation donné par :

( lc" (r..r))
R = VN exq --;- 

|
\ o t )

(i.28)

tù l. fr.,.or de fréquence vN e/st Lié à la fréquence fondamentale des vibrations corrélées dans le

germe, alors que Ie terme exp(-AG.k.,f/tf) exprime la probabilité, au sens de Boltzmann,

d'une fluctuation thermique d'énergie pius grande que la hauteur de la barrière AG"'

Finalement,la vitesse de déformation s'expdme sous la forme :

G.2e)

(r.30)

cette approche donne accès aux paramètres de sensibilité de la vitesse de

température et à la contrainte appliquée. Ils sont définis sous la forme suivante :

du défaut, définie
-  a - t  \-  9  u , ,  t .

F '

déformation à la

v.=m[@)
\ dr /,,,*.,

G.32)

^G=kr'[#)"'*"' (r.33)

où V le volume d'activation et ÂG l'énergie libre d'activation.

cette approche thermodynamique permet de reproduire correctement les résultàts expérimentaux

aux températures inférieures à ia température de la relaxation p' A panir de cette température' la

La contrainte T* , dans cette relation, est la contrainte locale effective au niverau

comme la différence enffe Ia contratnte appiiqUée et les conuaintes internes (T.
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mobiijté moléculaire augmente et la déformation fait davantage appel à des phénomènes iiés à des

mouvements coopératifs des segments des chaînes et à une mobilité à caractère diffusionnel dont

ne rend pas bien compte une telle approche.

Figure I.17 : Représentation schématique du modèle d'Escaig .

I.4.6 Modèle de G'sell et Jonas

Ces aureurs ont développé ,rn modèle basé sur I'existence des défauts linéaires localisés ("ondes

de plasticités") dans I'analyse du comportement transitoire des polymères solides à la limite

élastique ou lors d'un changement de vitesse. Ils supposent que Ie déclenchement de Ia plasticité,

dans un polymère amorphe à l'état d'origine, se fait par la multiplication brutale de la densité de

dislocations (défauts) depuis une valeur initiale p, très faible jusqu'à une valeur d'équiJ.ibre

caractéristique du régime plastique établi à vitesse de déformation Ë (figure I.18). Pendant le

régime rransitoire, la densité de dislocations p(e), est fonction de la déformation, elle est linéaire

entre 0 et e'. Dans les conditions du régime établi, elle est constânte, et ne dépend que de la

contrâinte effective o" (G'sell, 81).

pour epr = 0

' ) ;  pouro< tp ,  <e

.) pour eil > t.

<>
D1

Dans leur approche, Ies auteurs ont décomposé Ia déformation totale en

. une composance élastique définie par :

tfols comPosantes :
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. une composante viscoélastique, qui obéit à une loi du qroe Kelvin-Voigt définie par :

/  t -  \

,  (o /E , -e " , , .  1  ( I34 )
L u i s c = l -  

.  I
\ , R  )

TR est le temps de relaxation moyen et E, le module rela-xé associé aux mécanismes

viscoélastiques,

. er une composante plastique déterminée par analogie avec l'équation d'Orowan :

É0, = p(o. ,e)u(o.)o (r.3s)

vitesse moyenne de PtoPagadon

caractérisant le déPlacement en

p est la longueur de I'onde de piasticité par unité de volume, v la

de défaut (onde de plasticité), et ô Ie déplacement moyen

cisaillement, dû au passage d'un défaut.

La longueur de I'onde de plasticité s'écrit :

AG; est l'énergie libre d'activation et

germinadon.

L'expression de la vitesse de propagation

r le volume élémentaire d'activation

(r.36)

du processus de

ntaire d'activadon du processus de

p(".)=p,.*p[ *àgl

/ \
v lo "  /=  Yo '

^G; est l'énergie libre d'activation et

(I.37)

ProPagauon.

D'après les équations précédentes, on à Yu= w+r et ÀGo=AG'o+AG"o, d'où I'expression de Ia

vitesse de déformation qui s'exprime sous la forme :

ro,=èoG)"-r[+) (r.38)

va est le volume d'activation aPParent, Ëo (t) un facteur de fréquence donnant I'effet de

l'activation thermrque et I'effet de la température sut Ia structure du matériau, o* (C)= G 
- ou ) U

contrainte effective activée thermiquement. C'est elle qui est resPonsable de la formation et de la
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propagation des défauts. Alors oÉ est Ia contrainte interne d'origine enuopique, due à

I'allongement des chaînes moléculaires pendant le durcissement.

Ce modèle permet de reproduire avec succès I'allure des courbes contraintes-déformations, ainsi

que I'effet de la vites,se de déformation et de la température. Il est également en mesure

d'expliquer les effets de transition (dris aux sauts de vitesses) ainsi que le crochet de déformation

observé dans les polymères amoqphes vitreux. Cependant, il reste un modèle semi-

phénoménologique.

T-_l_,

Figure I.18 : Représentation schématique du modèle de G'sell .

I.4.7 Modèle de Perez

Le modèle de Perez a été développé initialement afin de reptésenter le comportement des

polymères amorphes aux faibles déformations. Il a été étendu par la suite pour rendre compte du

cor4portement non linéaiie observé aux grandes déformations (Cavaillé, 87,Perc2,88, Nlangion,

92). La non linéarité du comportement est décrite par l'évolution de la microstructure avec la

déformation, et paf I'activation mécanique des mouvements p précurseurs des mouvements

anélastique et plastique associés à la relaxation c[. Ce modèle repose sur uois hypothèses, (figure

r .19).

1. La marjère amorphe est considérée comme un arrangement désordonné d'unités structurales.

Ainsi, il existe des sites présentant un excès d'enthalpie et d'enuopie, qualifiés de défauts quasi-

poncruels, dans lesquels la mobilité moléculùe est supérieure à celle du matériau. Ces défauts

sont répartis avec une concentration p6 ,

2. L'application d'une contrainte de cisaillement conduit à la formation de micro-domaines

cisaillés 1}lDS) qui s'étendent et coalescent si Ia contrainte est suffisartment lente. La ligne

bordant un MDS peut êue considérée coffune une boucle de dislocation de Somigliana (vecteur

de cisaillement variable). La déformation non élastique résulte alors de la nucléation et de la

croissance de ces micro-domaines cisaillés dans les sites où la mobilité moléculaire est élevée.

I
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cette défofmaûon non élastique est recouvrable dans une échelle de temps court' La

coalescence des micro-domaines crée une déformation viscoplastique recouvrabie par un

traitement à une tempéra[Ke supérieure à la température de transition viUeuse Tg'

3. L'extension des micro-domaines cisaillés se fait avec des mouvements moléculaires

hiérarchiquemenr corrélés. Par conséquent, Ies Processus anélastiques s'étendent sur une échelle

de temps comprise entre Ie temPs calactéfistique du mouvement moléculùe élémentaire'

assimilé à 6, et le temps maximum mis par une unité structurale Pour se translater d'une

distance égale à sa longueur définie par :

(r.3e)

t0 esr un paramètre d'échelle des temps moléculùes' i exprime I'intensité des effets de

corrélation. Elle est comprise ente 0 et 1, (0 < I < 1)'

Le temps caractérisrique de la relaxadon p suit la lor d'Arrhénius' Cependant lorsque la conuainte

appiiquée est élevée, le comportement devient non linéaire. Le processus de relaxaUon $ est

assisté par la contrainte.

J

l -o
oo (r.40)

O0 est Ia conuainte à 0 I( qur Pelmettfait de îranchir la barrière énergétique conduisant à

I'écoulement de la Plasticité.

Pour t ( tu la réponse est Purement élastique,

pour tu ( t ( t*or la réponse est comPosée d'une pattie anélastique'

pour t ) t'no, la réponse est complétée par une comPosante viscoplastique'

cette théori e a êtéappliquée avec succès pour décdre les essais mécaniques à Ia fois aux faibles et

aux grandes déformations, et Permet de rend-re comPte du fluage non linéaire' de la relaxadon et

l,anti-relaxation des conrraintes (ouali, 93, P etez, 94, Quinson, 95)'
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Figure I.1.9 : Représentation schématique du modèle de Perez.

I.5 Conclusion

A travers cette étude bibtiographique, nous avons essayé d'aborder tous les points concernant Ie

comporrement mécanique des polymères amorphes à I'état solide, à savoir du comportement

microscopique (aspect et mobilité moiéculaires) iusqu'à Ia phase ultime (instabilité et

endommagement des matériaux). Ainsi, cette éude nous a permis de bien comprendre ie

comPortement de ces matériaux :

. rout d'abord, du point de vue microscopique, ces matériaux dépendent de I'histoire

thermique, notarrunent le vieillissement physique, qui a une influence importante sur les

propriétés physiques, tels que Ie volume spécifique, la température de relaxation secondùe

T g  e t c . . .

Ie comportemenr de ces matédau\ dépend de Ia tempéfature, de la vitesse de déformation, de

Ia pression hydrostatique et également de I'histoire de chargement, ainsi que du mode de

chargement,

deux mécanismes physiques principaux agissent sur la déformation plastique des polymères :

ce sont les mécanismes de mode cr et de mode p,

on d.istingue deux démarches principales utilisées pour modéliser le comPortement plastique

des polymères. La première privilégre Ie caractète inuamoléculute. La deuxième envisage Ia

nucléation de germes de plasticité par analogie avec les concePts de dislocarion,

le modèle de Perez constitue, à notre avis, un aboutissement ûès intéressant pour les travaux

antérieurs car à partir d'une description microscopique de I'état amoryhe, il rend compte du
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comporremenr macroscopique global de la déformation plastique. Cependant, quelques

amétorations sonr à prévoir, celles-ci consistent à réduire le nombre de paramèues

intervenant dans le modèle, et à étendre ce dernier aux gragdes vitesses de soilicitation.

. en plus des modèles physiques évoqués dans ce chapiue, il existe des modèles rhéologiques

basés sur le principe de superposition de Boluman. Ces modèles n'étant pas évoqués cians ce

chapiue resrent largement érudiés et permettenc de reproduire le comPortement

élastoviscoplastique de plusieurs polymères (Hamdy, 81).

Par ailleurs, le comportement des polymères présente uois particularités importantes : à savoir un

adoucissement "thermique" Iié à I'amorçage de la plasticité, suivi d'un durcissement qui peut être

qualitauvement corrélé à I'anisouopie du matériau, puis I'auto-échauffement présent même pour

des vitesses de déformauon faibles. Tout cela est synonyme d'un comportement complexe et

difficile à appréhender notamment dans Ia déterminadon d'une loi de comPortement peninente

pour ces matériaux d'où I'imporrance et I'intérêt de beaucoup d'efforts qu'il faudra invesur dans

ce domaine. En particulier, en ce qui concerne des techniques expérimentales bien développées,

des analyses microstructurales et ensuite, des simulations numériques qui tiennent compte à Ia

fois des phénomènes observés et les caractéristiques du matériau, notamrnent les caractéristiques

thermiques
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Chapitre II

Conditions et techniques expéri.mentales

II.L Introduction

Les moyens techniques expérimentaux mis en ceuvre pour Ia caractérisation mécanique des

matériaux sont très variés. Le choix de ces moyens n'esr pas fornrit mais cible des objectifs bien

précis, selon les besoins des industriels que ce soit dans le domaine civil ou militaire. Ces

techniques peuvenr se diviser en deux grandes catégories :

1,. des techniques utilisant les machines hydrauliques permettanr des sollicitations à des viresses

de déformation faibles er moyennes ;

2. des techniques basées sur le dispositif des barres d'Hopkin_son (ou barres de I(olsky, 49) pour

atteindre des vitesses de déformauon très élevées.

Pour ce qui concerne la deuxième catégorie, ces techniques sont très diversifiées er peuvent être

classées selon trois versions les plus couramment utilisées à savoir : la compression, la traction et

la torsion.

Dans la présente étude, nous n'allons pas passer en revue toutes ies techniques énoncées dans la

Iittétature, mais nous nous limiterons plus particulièrement à la compression et au double

cisaillement (I(lepaczko, 94) : ce sont ces deux techniques expérimentales qui ont été utilisées

pour notre étude.

La présentation du matériau, les méthodes d'essais et le principe de mesure font l'objet de la
description dans ce chapiue.

II.2 Présentation du Matériau

Le matériau étudié est un thermoplastique amorphe vitreux et,transparent: le polycarbonate de

bisphénol A GC). Il est produit par BAYER et commercialisé sous le nom de MAKROLON

3200. Ce polycarbonate nous a été fourni par le Centre Technique d'Arcueil : C. T. A @4onsieur
Bernard Vivien), sous forme de plaque d'épaisseur de 10 mm, dans le cadre du GDR 972 "Impact
Matériaux".

La figure II.1 représente la structure du monomère. La chaîne principale présente à Ia fois un
caractère rigide dû à la présence des groupes de phényl, er un caractère flexible dû au-x simples
liaisons (rotation libre) sur le squelete et à l'absence de radicaux larérau-x encombrante.La masse
moléculaire d'un monomère est de254 g/mol.
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Figure II.1 : Structure chimique du polycarbonate de bisphénol A.

Ce polymère est produitparla phosphogénation du bisphénol A q"i donne la structure Iinéaire

des macromolécules. Il peut être considéré comme un polyester linéaire de I'acide catbonique. Il

n'est pas réticulé.

Une analyse pat chromatographie d'exclusion stérique, réalisée au Laboratoire lvlatériau-

Macromoléculaire et Composite à I'INSA de Lyon, indique des masses moléculaires moyennes en

nombre CNIJ .t en poids G\f,") de 31,207 g/mol et79271. g/mol respectivement. L'indice de

poiymolécularité (}I*/ N{) est égal à 1.85 (Bisilliat, 9f .

Ce polycarbonate présente des propriétés physiques et mécaniques exceptionnelles (tableau II.1),

notamment une température de uansitjon vitreuse élevée Tr=423K, une forte résistance au choc,

une bonne tenue thermique et une excellente transparence dans Ie domaine vitreux T=90o/o'

Ces propdétés en font un matétiau de choix pout la réalisation de vitrage de sécurité, de matériel

de protection (casques, visières, pare-brise, bouclier, etc...). II est aussi employé dans les

domaines de I'alimentaire et de I'élecuoménager (biberons, robots ménagers,...), etc...

Densité 1,.2 g/cm3

Chaleur spécifique 1.170 UkglKl

T, 150 0c

Coefficient de Poisson 0.38

Module de Young 2300 MPa

Conductivité thermique 0.2 Wm''l(t

Tableau II.1 : Propriétés physiques du polycatbonate MAKROLON.
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II.3 Dispositifs expérimentaux

II.3.1 Compression

II.3.1.1 Essais quasi-statiques

Les essais quasi-stariques ont été réalisés par le biais de la machine hydraulique universelle

Zwick-REL G.P.lvI.lvD. Cette machine peut êue décomposée en deux sous-ensembles. Une

partie hydromécanique et une partie commandes et mesures (figure II.2a)'

II.3.1.1.1 Partie hydromécanique

La partie hydromécanique est composée d'un premier bloc purement mécanique équipé de deu.r

vérins hydrauliques indépendants : le premier permet de réaliser les essais de compression et de

traction, il se déplace ̂ vec une vitesse maùmale de 10 m/s et peut délivrer une force ma-rimale

de 100 kN, tandis que Ie deuxième réalise les essaisde torsion. Ce dernier fournit un couple de

150 Nm pour un angle de rotation maximal de 100 o et une vitesse de rotation de 2000 o/s. Le

deuxième bloc est constitué d'un groupe hydraulique d'une puissance de 20 kW fournissant une

pression de 260 bars et un débit de 200 l/min à une température de 60 oC. Le système est refroidi

par un circuit d'eau glacée.

11.3,7.7.2 Partie commandes et mesures

La partie de commande comprend deux générateurs qui prévoit les uois possibilités de

commandes : traction, compression et torsion. Le principe de chargement de l'éprouvefte et de

I'enregisuemenr des déplacements et des forces sont schérnatisés par la figure li.2b.

L'éprouvette est placée enue les deux vérins dont I'un est ft.\e et le deuxième est mobile. Ensuite,

on impose la vitesse de déplacement du vérin mobile en choisissant, su! le bloc de commande, Ie

parcours maximal désiré et la période de I'essai.

Le déplacement du vérin mobile est mesuré par un système de mesures, développé au LPMM,

formé par deux capreurs de déplacement du type LVDT (I-inear Variable Differential

Transducer). Ceux-ci sont montés en parallèle avec l'éprouvette, et placés symétriquement sur la

rallonge de Ia uaverse fixe, de façon I sls5rrrç1 Ie plus précisément possible Ie déplacement du

vérin mobil. ô(t). Celui-ci est relatif à la déformation de l'éprouvette. Quant à la force appliquée

patLa machine F(t), elle est mesurée par un capteur de fotce inco5poré à Ia machine et qui est

monté en série avec I'éProuvette.

L'ensemble de la machine est relié à une chaîne d'appareils électronique et informatique

permertânt Ia visualisation, en temps réel, de l'évolution des signaux de déplacements et de forces

en fonctjon de temps, ainsi que de I'enregisuement sous format numérique de ces derniers.
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I : C.llulc dc fæc (Zwick)

2 : TrlvcÉ lixc

J : Vérin rctâtil(ioôion)

4 ; Vérin lixc ct Rrllong€

5 : Captcu rlc force

6 : Cap(s dc déPlæc661ç IVDT

7 : Vérin mobilc (Eætion'@ePtEssion)

E : Ponb ertcMdhqucs

9 : Aoplficuew

l0 r lDp. ioutcoT@rû

lI : Osciuos@p€ NuEériqu€

l2 Micrcddinâtcû(Acquisidon, IEEE-'t8E)

Figure ll.La:Schéma de I'ensemble machine hydraulique-Appareillage de mesure et de

visualisation des signaux '

I i Vérin mobilc

2 : Eprouvenê

3 : Captes dc déPlacemcnt'LVDT

4 : Pone LVDT

5 : Poi!çoo

6 : Captcu dc forcc

7 | Rallonge de uaverse fixc

+''o

f ut'r

Figure ll.2b :Schéma du montage conçu Pour les essais en comPfession sur Ia machine

hYdraulique.

Blæ HydtMæaniquc
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II.3.7.2 Es sais dynamique s

Aux grandes vitesses de déformation, ia technique la plus utilisée pour I'étude des propriétés

dynamiques des matériâux est celle basée sur Ie dispositif en barres d'Hopkinson "Split

Hopkinson Pressure Bar" (SHPB). Cette méthode développée au départ par I(olsky (l(olsky, 49)

connaîtra parlz suite plusieurs amél.iorations, (-indholm, 64), etc.:.(voir Annexe 1). Son principe

repose sur Ia théorie de la propagation des ondes élastiques dans les barres et permet d'obtenir

des vitesses de déformation comprises entre 102s-r et 5x10*3s'r.

I1.3.7.2.7 Dispositif en barre d'Hopkinson utilisé

Le montage utilisé dans notre étude est illustré sur la figure Ii.3. n est consticué de deux barres

élastiques dites incidenre et transmettrice (respectivement d'entrée et de sortie), de rnême

diamètre (Q-20 mm) et parfaitement alignées, entre lesquelles l'échantiilon est pris en sandwich.

Le projectile, de longueur Lp, propulsé à I'aide d'un canon à ait comprimé vient frapper

l'exuémité libre de la barre incidente engendrant ainsi une onde de compression éiastique

longitudinale qui se propage vers l'échantillon suivant le diagramme de marche illusué sur la

figure Ii.4. En raison de la différence d'impédance entre la barre incidente et l'échantillon, seule

une partie du signal de l'onde est transmise à travers I'échantjllon dans la barre transmetuice,

l'autre étant réfléchie en une onde de traction. Au moyen des jauges de déformation collées sur

les barres à égale distance de l'échantillon, il est possible de déterminer les déformations des

barres d'entrée et de sortie dues respectivement aux signau.r des ondes incidentes, réfléchies et

transmises. Ces signaux sont ensuite amplifiés, enregistrés dans un oscilloscope numérique puis

stockés sur un micro-ordinateur PC.

La vitesse d'impact est mesurée grâce à un système de mesute, constitué de uois sources de

lumières-photodiodes placées sur I'extrémité libre du tube du canon. Les intervalles de temps At,,

et ^t,, sonr mesurés par des compteurs de temps. On peut ainsi déterminer I'accélétation (ou Ia

décélération) du proiectile après avoir parcouru une distance dlenviron 2.5 m dans le tube du

canon. Connaissant ia distance entre l'échantillon et le dernier point de mesure, on Peut calculer

avec précision la vitesse du proiectile au point d'impact.

Deux proiectiles de longueurs différentes ont été utilisé. Le premier de longueut 400 mm pout

une viresse de déformadon de 10*3s'r. Le deuxième de Iongueut 300 mm Pour une vitesse de

déformation de 5x10*3s'r

Une fois I'essai réalisé, les signau-x produits par les ondes incidentes, téfléchies et transmises

seronr traités à I'aide du logiciel DAVID "Dépouillement Automatique et Vlsualisation pour

compression Dynamique" (Gary, Klepaczko etZhzo,91), qui permet de calculer à tout instant la

vitesse de déformation.la déformation et la conuainte au sein de I'échantillon'
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[ : Oscillospc DùrÉnqua
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Figure II.4 : Diagramme de Lagrange-

Figure II.3 Montage des barres d'Hopkinson en compression utilisé dans cette étude.
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'ul-,'

Echantillon
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II.3.1.2.2Analyse des signaux des jauges

Une fois les différentes ondes enregistrées, nous pouvons alors calculer

la déformation, de la vitesse de déformation et de la contrainte en

l'éprouvette.

les valeurs moyennes de

foncdon du temps dans

(rr.2)

Figure II.5 : Schéma simplifié montrant la méthode de dépouillement.

Le déplacement UA(D sur la face de la barre incidente, à I'interface avec l'éprouvette est la

résultante de deux ondes superposées se déplaçant vets les x positifs (e,(t)) et les x négatifs (eo(t))

(figure II.5).

u^ (,)= u, (t)+ u- (r) Gr.1)

A I'aide de la théorie de la propagation des ondes élastiques ((olsky, 49), on peut démontrer que :

où Co est la célérité de propagation des ondes élastiques dans la barre, définie par : Co = .ffi,

avec Eo le module de Young, et p Ia masse volumique des barres d'Hopkinson.

Alors :

u^ (r)= co i[r, (e)- e. (e)!e
i

De même, Ie déplacement UB(t) sur la face de la barre de transmission

déformation transmise etG) se propageant vers les x positifs.

(rr,3)

est obtenu à partir de Ia

t

U(t) = CoJ e(0)d0
0

- -  / \  -  i  / ^ \ .^
U, (t) = Co I er (e)de

i,

La force F^, agissant sur la face d'échantillon en contact avec Ia barre incidente, s'écrit :

- 4 4 -
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où lo est la longueur initiale de l'éprouvette'

En utilisant les reladons (II.3) et (II.4), la déformation moyeflne dans l'éprouvette sera écrite :

Fn (r) = EoAo [t,  (,)* t- (t)]

La force Fr, agissant sur la surface en contact avec la barre de uansmission, est donnée par :

F, ( t )= Eoeoe, ( t )

où Eo, et Ao sont respecdvement le module de Young et la section des barres d'Hopkinson'

Connaissant les déplacements à ces interfaces, la défotmation nominale moyenne

l'éprouvette est donnée Par :

"o( t ) -  

u^( ' ) -u ' ( ' )
l o

o.o (r) = 
ffi 

tt, (t)+ e* (,)* t, (,)l

GI.5)

(rr.6)

dans

(rI.7)

(ir.8)

(II.1 1)

Il suffit de dériver ce$e exPression par i^ppo,t au temPs pour obtenir Ia vitesse moyenne de

déformation:

c  .  / \  / \  -  / - \ t  GI '9 )
e .- (t) = !l [e, (,) - t * (,) - t' (t)]- eP  \ - /  I  

'
t 0

La contrainte moyenne dans l'éprouvefte est donnée patlademi-somme des forces agissant sur

les deu-x interfaces :

o*(t)=W GI'10)

A*o étant la section initiale de l'éptouvette'

En combinant les relations (IL5) et (II.6), la contrainte rnoyeÊne dans l'éprouvefte devient :

On considère que I'éprouvette est courte pour appliquer l'hypothèse d'équilibre des forces au'x

deux interfaces, ce qui a pour conséquence d'après (II'5) et (II'6) :

e* (ù+e , ( t )=er ( t ) (rr.12)
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En substituanr Ia relation GL1,2) dans les expressions (iI.8), (IL9) et (II.11), elles deviennent

respectivement égales à :

e.o(t)=fi'-t,

Ë.0(t)=#t-U,

(ir.13)
Fe

(rr.14)

(rr.1 s)

La simplicité de la technique des barres d'Hopkinson en comPression, appelées aussi barres de

I(olsky, fait d'elle I'une des techniques les plus utilisée aulourd'hui. Cependant cette technique

présente deux séries d'inconvénients dès que la vitesse de déformation est supérieure à 103s1. La

première source d'inconvénient est le temps de montée de I'onde incidente qui est de l'ordre de

20 ps à 30 ps pour un diamèue de 20 mm d'une barre standard. '-\insi, la vitesse de déformation

pendant les oscillarions ne peut pas êue considérée comme constante. Le deuxième type

d'inconvénient est la limitation des déformations maximales. En effet pour une éprouvette

courte, la déformation est limitée par les frottements et I'inenie radiale, il s'aioute à cela les

oscillarions de Pochammer-Chree des barres d'Hopkinson @avies, a8) qui rendent plus difficile

l'intelprétation des essais de compression.

ï1.3.2 Le double cisaillement

Le double cisaillement est, parmi les méthodes expérimentales, la plus Prometteuse pour la

caractérisarion mécanique des matériaux sollicités en dynamique. Cette méthode a été introduite

par Ferguson et al. (Ferguson, 67), pour étudier la plasticité dynamique des monocristaux, en

urilisant pour la première fois l'éprouvette du double cisaillement à double entaille (figure III.7a)'

Parla suite Campbell et Ferguson (Campbell, 70) ont utilisé une telle éprouvette dont la longueur

utile est de 0.84 mm, dans le but d'érudier la dépendance de Ia contrainte d'écoulement des aciers

doux en température er en vitesse de déformation. Le système de chargement utilisé est composé

d'une barre incidente et d'un tube transmetteur d'Hopkinson. Dans cette méthode, la vitesse de

déformation maximale atteinte dépasse 10as-1.

Toutefois, ce moûtage présente deux principaux inconvénients. Le premier est dû au faible temPs

de montée de l'onde incidente dans la barre incidente qui est souvent de I'ordre de 20 ps à 30 ps.

Tand.is que le deuxième est dû à la petite longueur utile de l'éprouvette du double cisaillsmstti. ç.

qui a pour conséquent d'imposer des déformations relativement larges dans les coins de l'entaille,

o.o(t)=r,[+'lu,(,)
L ̂ .po I

- 4 6 -
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et conduit à un cisaillement non uniforme ainsi qu'à une concentration de la déformation

plastique dans les appuis de I'éprouvette'

En effet. I'influence des dimensions des entailles de I'éprouvette du double cisaillement utilisée

par (Campbell, 70) a été analysée par Ruiz et al. (Ruiz, 88, Ruiz, 91). Les étapes initiales de

déformation de l'éprouvette ont été étudiées dans Goir, 88) en utiLisant la méthode

expérimentale de Ia photoélasticité dynamique et une analyse numérique Par un code de calcul

ABAeUS. Ce qui a montré que dans la région des petites déformations, la disuibution des

conrraintes de cisaillement dans \a zorre de cisaillement ne doit pas beaucoup var\er, mais les

concentrations de contraintes dans les coins de I'entaille carrée de largeur 0.84 mm sont élevées'

Lors des déformarions plastiques, elles ont également été analysées (R-uitz, 91). Cette étude

montre que la non-uniformité des déformations plastiques dans les sections transversales de

I'entaille et dans les supports sont aussi uès élevées. Toutefois, une tentative faite par (Luiu, 91)

pour calibrer cetre éprouverte de double cisaillement par la méthode des éléments finis ABAQUS

montre que les facteurs de calibration de contrainte et la déformation ne sont Pas constants.

Récemment, I(lepaczko (I(lepaczko, 94) a développé une nouvelle technique expérimentale,

basée sur l'éprouverte du double cisaillement modifiée (voir paragraphe suivant), appelée aussi

rechnique d'impact direct. Cette méthode combine plusieurs avantages des différents montages

utilisés en dynamique, tels que la compression, la traction, la torsion etc"" En effet, elle donne

plus de flexibiljté dans la programmadon de la vitesse de cisaillement flominale. Le temps de

montée présent dans le cas d.e Ia configuration barre-tube est pratiquement éliminé et elle Permet

d,avoi;r une iarge gamme de vitesses de déformadon nominales 103s-r <-i < 105s-1, pour des

viresses d'impact comprises enteZm/s <v, < 200 m/s. cette méthode apparaît donc tout à fait

efficace et flexible pour resrer les matériaux à grande vitesse de déformation comme pour l'étude

des bandes de cisaillement adiabatique'

1I.3.2.1 Ess ais dynamiques

T1.3.2.7.7 Dispositif expérimental

Le montage utilisé a éré conçu au LPMM par (i(lepaczko,94). Ce montage (figure II.6) consiste

en un impact direct du projectile plat sur I'éprouvette du double cisaillement modifiée (NIDS :

Modified Double Shear geometry). Le principe de cette technique est relativement simple : après

avoir fixé l'éprouverte sur Ie tube de sortie, par I'intermédiaire d'un bouchon en acier 35NCD

uaité ùermiquement, un proiectile à fond plat de diamèue do=10 mln est lancé par un canon à

gaz àlavitesse désirée vi (1<vi< t00m/o.A l'arrivé du proiectile sur I'éprouvette de double

cisaillement, le déplacement axial U.(t) de la partie centrale de celle-ci est mesuré en fonction du

temps par un extensomètre optique (type Zimmer OHG 200), agissant conune une iauge de

déplacemenr sans contact. L'extensomèue optique réagit au mouvement axial des petites cibies
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blanches et noires implémentées à la partie cenûale de l'éprouvette du double cisaillement. La

force axiale, transmise par les supports syméuiques de l'éprouvette, Peut être déterminée en

fonction du remps à partir de I'onde longitudinale transmise mesurée par - des iauges de

déformarion collées parailèlement à l'axe de soilicitation sur Ie tube de sortie. Tous les signaux

élecuiques sont amplifrés, puis ensuite enregistrés par I'oscilloscoPe digital et stockés sur le disque

dur d'un micro-ordinateur. De plus, une copie des signaux enregisués peut êûe produite avec un

enregisueur ou une imprimante.

Le système de mesure de vitesse d'impact qu'on a adopté est le même que celui utilisé pour la

compres sion dynamique (voir paragraphe II. 3).

Un auue paramèue important est la longueur du proiectile Lo. Pour éviter les vibrations de

I'éprouvette, il est souhaitable d'atteindre le temps de rupture t. Pendant Ie premier cycle de la

propagation de l'onde élastique dans le proiectile. Si la vitesse de déformation nominale est

choisie et la conuainte critique de cisaillement est estimée, la longueur du proiectile Lo qui assure

le contact avec l'éprouvette jusqu'à Ia rupture est donnée par : Lo = hCo'' 2y

Par exemple, pour une déformation critique y., égale à 1.0 et une vitesse de déformation

nominale y n égale à 5.101 s-t, la longueur du proiectile Lo peut être réduit à 50 mm. Nlais, pour

une vitesse de déformadon nominaie yn égale à 103 s-1, la longueur du proiectile Lo doit êue égale

à 2500 mm. On remarque que pour des vitesses de déformations faibles, il est impossible de
) l

déformer et fracrurer l'échantillon pendant le temps de contact ,. = 
f 

. Il est donc important

d'utiliser des longueurs de projectile uès gtandes'

Dans notre cas, pour deux vitesses de déformation nominales égales à 5x103 s-1 et 1.6x100s-t, les

longueurs de proiectiles sont respectivement égales à 300 et 200 mm, ce qui correspondaient à

des déformations respectivement égales à 0.6 et 1"3 (Co=a,.7:Emm/t'ls)'
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Figure II.6 : Schéma du dispositif de double cisaillement Paf imPact direct'

I1.3.2.7.2 Géométrie de 1'éprouvette

Bien que l,essai du double cisaillement soit un bon essai pour l'étude dynamique des matériaux à

grande vitesse de déformation, la géoméuie de l'éprouvette quant à eile, ioue un rôle Uès

important dans l'etficaciré de la technique et Ia val-idité des résultats. Donc I'amélioration de la

géoméuie de l,éprouveffe est uès importante pow optimiser les résultats obtenus par Ia méthode

du double cisaillement.

Dans notre étude, la géoméuie de I'éprouvette a été définie suite à des travau-x antédeurs dans ce

Iaboratoire (R.ezaig, 94), (l{epaczko, 94), illustrée sur la figure II'7b' Celle-ci présente deux

caractérisriques principales. D'une Part' une longueur utile plus grande, h=2 mm' ce qui réduit

fortement les concentrations de contraintes aux bords de I'entaille. D'autre Part, les parties

extérieures étant plus longues (10 mm de largeur), ce qui Permet une meilleure fixation au tube

ffansmetreu r., p^r conséquent, éviter tout mode de flexion ou de rotation' En d'auues termes'

satis faire I'hypo thèse d'un cisaillement Pur'

- 4 9 -
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A : Vue de face B : Vue de gauche

l o+ l JJ

- ;

Figure II.7 : Géoméuie de I'éprouvette de double cisaillement utilisée dans le cadre de ce travail.

11.3.2.1.3 Dépouillement des essais dynamiques 
'

Dans le cas des essais de compression (SHPB), Ia déformation et la conrainte de i'éprouvette

sonr dérerminées par les ondes incidentes et réfléchies. Par contre, dans le cas du double

cisaillement, elles sont calculées à partir du déplacement de la partie centrale de l'éprouvette qui

est mesuré à I'aide d'un extensomètre optique sans contact et par le signal de I'onde transmise

dans le tube d'Hopkinson grâce à une fauge de déformation coilée sur ce dernier.

Le déplacement axial U.o imposé à l'éprouvette par I'impact du proiectile est obtenu à I'aide de la

relation suivante :

U*(t)=U^(t)-U.o(t) (rr.17)

où U^ est le déplacemenr axial de Ia partie centrale de l'éprouvette du double cisaillement mesuré

par l'extensomètre optique, U*o est le déplacement du tube d'Hopkinson, ce dernier Peut êûe

exprimé par:

U*o(t) = CoJer(e)de
(rI.1 8)

0

où e, est le signal uansmis dans le nrbe d'Hopkinson mesuré par Ia iauge fixée sur la surface du

rube de sortie à une d.isrance de 5D, où D est le diamèue extérieu du tube d'Hopkinson.

Si I'bn nore que h est la longuew de la panie cisaillée de l'échantillon, la déformation nominale

moyenne s'écrira:

. 5 0 -
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(II.1 e)

Par conséquenr, la viresse de déformauon nominale est obtenue par dérivation Par raPPort au

temps de (II.19) :

r(,)=ii!9#-c,,'(t)] (rr.20)

La force axiale transmise par Ie support de I'échanrillon au rube d'Hopkinson est calculée à partir

du signal de I'onde transmise dans Ie tube :

F(,)= E*oA*oe, (t) er.21)

où E*o et A*o sont respectivement le module de Young et la section du rube, celle-ci étant définie

D^f i

A*u =f,(o'-o') (1.22)

où D et d sont respecrivement les diamètres externe et interne du tube d'Hopkinson avec des

valeurs respectivement égaies à32.3 mm et 1.4.2 mm. La contrainte de cisaillement moyenne Peut

êue déterminée à partir de :

r(t)=# GI23)

où A.o=ab e st la section de I'une des panies actives de l'éprouvette du double cisaillement.

En utilisant,les expressions (IL21), ÇI.22),la relation GI.23) devient alots :

Gr.24)

Ainsi, la contrainte de cisaillement est proportionnelle au signal courant de I'onde longitudinale

transmise er(t). Toutes ces relations sont obtenues en utilisant Ia théotie élémentaire des ondes

élastiques longitudinales.

TT.3.2..7.4 Principe de mesute

Le signal de sortie Vo(t) de l'extensomèue optique, après son étalonnage, Permet de remonter au

déplacement axial de la partie centrale de l'éprouvette du double ci5eillsrnsng, en effet :

r(r) = 
*["^ 

(,)- co i,, ftFt]
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U^(t)=ko Vo(t)

où ko est le facteur de calibration du déplacement Go=0.35 mm/!,

(rr.2s)

Après amplification, le signal de la jauge est mesuté, V.(t) s'exprime en fonction du signai de

I'onde transmise er(t) par:

V.(t)=k, q(r) (rr.26)

où k. est un facteur de calibration (alimentation+gain) des jauges (kr=9903.19.

En tenant compte de I'expression (II.26),la force FG) GI.21) s'écrira alors :

F(t)=*u,t,i 8I'27)

En urilisant les expressions (II.25) et GL26), le déplacement réel (Ii.17) de l'échanullon

s'exorimera donc :

(rr.28)

Un exemple d'oscillogramme des signaux mesurés Vo(t) et Vr(t) est représenté sur Ia figure IL8, il

est obtenu pour un essai réalisé à une vitesse d'impact égale à 10 m/s.
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Figure II.8 : Oscillogramme représentant les signaux de déplacement et de la force mesurés lors

d'un essai de double cisaillement réalisé à une vitesse d'impact de I'ordre de 10 m/s.
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La déformation moyenne dans I'échantillon donnée par l'expression (II.19) s'exprimera en

fonction des signaux %G) .t V.(t), par :

r(r) = *[u.u. r,r - ff i v. (tFt] gr.2e)

Par dérivarion par rapport au temps de l'expression (IL29), la vitesse de déformation moyenne

s'écrit :

r(t) =+['.,#-ff".t,r] (rr.30)

Finalement I'expression de Ia contrainte (II'24) devient :

, / t) _ n(P' - o'F*; vr(,)
'\"./ gab k

(rr.31)

I1.3.2.2 Essais quasi-statiques

Il.3.2.2.L Description du montage utilisé

Dans 1e cas du double cisaillement en quasi-statique, les essais ont été réalisés sur la machine de

traction-compression-torsion conventionnelle Zutick REL décrite précédemment, mais avec un

montage propre à ce type d'essai (figure II.9).

I1.3,2.2.2 D ép ouiJlement des es s ais quasi-statiques

Le déplacement de l'échantillon dans Ie temps, est obtenu Par une moyenne des déplacements

mesurés par Ies deux LVDT :

/ \ u,(t)* U,(t) Gr:z)u.e(r )=ï

En d.ivisant le déplacemenr par la longueur de l'entaille, la déformation sera donnée par :

r(,)=g'O GI'33)
n

par dérivation par rappon au remps de (IL33),la vitesse de déformation s'écrit :

r(t) = 
**(q,to) 

GI34)

Finalement, la contrainte est donnée, comme dans le cas dynamique' Par la relation :
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où A.r=ab est la secrion de I'une des parties actives de l'échantillon du double cisaillement.

Figure II.9 ; Schéma du montage conçu pour les essais de double cisaillement sur la machine

hydraulique.

II.3.2.2.3 Principe de mesure

Une vis micrométrique a permis la détermination . de la sensibilité des deux capteurs de

déplacement LVDT: celle-ci s'exprime pour chacun des deu-x capteurs Pal les coefficients

d'étalonnage ko, et k* respectivement égal à 0.1762 rnrrr/V et0.1,973 mm/V.

Les déplacements réels U,(t) et U2(t) dep capteurs sont exprimés en fonction des tensions Vt,(t)

Vr,(t) fournies par le pont des jauges.

U,(t)=ko,Vo,(t)

(rr.3s)

1 :  supporc sur vér in rcbi le

2 :  M à l r r c e

4  :  P i è c e  d e  t i x a E i o n

5 :  P o i n ç o n

5 :  CapEeur de déplacsenÈ-Lv[Yl

? :  P o r t . e - L V S I

I :  Jàuqes de défotMEion

9 :  Ral longe de Ia Eraverse f ixe
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Ur(t)=k*V*(t) (IL37)

Les fauges extensoméUiques de déformation collées sur le poinçon' ont été étalonnées sur une

machine de uaction-compression hydraulique (Zwick-REL). Ceile-ci Permet de choisir, par

affichage digital er avec une bonne précision, la vaieur de Ia florce appliquée. La force F(t)

appliquée à l,échanti-llon s'exprime en fonction de Ia tension du signal vr(t) fournie par le Pont de

jauges par :

F(t)=k.v.(t) (rI.38)

où k. est le coefficient d'étalonnage de la force égal à 11.2548kN/V.

Un exemple des signaux Vor(t), V*(t) et Vo(t) mesurés, lors d'un essai du double cisaillement est

illusués sur la figure II.10.

20

t \

o
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250

2W

150

100

50
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-50
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150 200
Temps, t (s)

350

Figure II.10 : Oscillogramme représentant les signaux de déplacement et de Ia force mesurés lors

d'un essai de double cisaillement réalisé à une vitesse nominale moyenne de I'ordre de

i  =  10 -2s - t .

En substituant Ies expressions de (II.36), (II.37), dans (II.32), (II.33) et (II'34), on obtient:

Kn,Var  ( t )  +  ro rvur ( t )
U.e( t )  = - : ! ' : : ' '  

2

r(t\ = ko,vo, (t)* trr%, (')
^ \-/ zh

(rr.3e)

(rr.40)
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r( t )=

En tenant compte de la relation (II.38),I'expression de la contrainte devient alors :

t(t) = *" 
V'(t)

'  
) A e o

(rr.41)

ÇL42)

II.4 Conclusion

Dans ce chapitre, sont présentées les conditions et les techniques expérimentales mises en cÊuvre

pour la caractérisation du comportement d'un polymère qu'est le polycarbonate Makrolon 3200.

A savoir la comoression et le double cisaillement.

Les essais en compression quasi-statiques ont été réalisés sur la machine hydraulique de type

Zwick REL. Quant aux essais dynamiques, ils ont été conduits à I'aide de la technique des barres

d'Hopkinson. En ce qui concerne les essais de double cisaillement quasi-statiques, ils ont été

menés aussi sur la machine hydraulique (Zwick REL), mais avec un montage propre, alors que

pour les grandes vitesses, nous avons utilisé un nouveau dispositif développé au LPMNI qui

consiste en un impact direct et basé sur le principe du tube d'Hopkinson.

L'ensemble des résultats issus de ces expériences sont comparables à ceux exposés dans Ia

iittérature. Nous concluons alors que notre méthode est bien réussie aussi bien en quasi-statique

qu'en dynamique. D'autre part, le dispositif des barres d'Hopkinson reste le moyen Ie plus utilisé

pour créer une sollicitation rapide car il permet d'obtenir une large gâmme de vitesses de

déformation comprise entre 10*2s-t et 5x10*3 s-t, malgré les inconvénients cités auparavant. Et si,

la technique du double cisaillement est accompagnée d'une optimisation adéquate des dimensions

des éprouvettes, elle représente un des moyens futurs les plus prometteurs pour I'étude de la

plasticité dynamique des matériaux. En effet, ce dispositif permet d'avoir accès à une gamme plus

étendue des vitesses de déformation quivarie de 10*2s-1 jusqu'à 10*5 s-t.

Toutefois, cette caractétisation est loin d'être complète. Pour ce faire, il est nécessaire de lui

àssocier une étude morphologique (observation par rnicroscope...), afin de mieux comprendte

les mécanismes physiques induisant à l'écoulement et à I'instabilité plastique et de trouver par la

suite des lois de comportements pertinentes pour modéliser leur écoulement plastique.

L'ensemble des résultats expérimentaux obtenus seront traités numériquement afin d'obtenir des

courbes conuainte-déformation, qui seront analysés puis discutés en détail dans le chapitre

sulvant.
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Chapitre III

Résultats expérimentaux et discussions

III.1 Introduction

Les récents développements'de Ia chimie des polymères ont eu pour conséquence la modificadon

des polymères de base pour les appiications dites techniques. Une grande partie des modifications

vise I'amélioration des propriétés mécaniques, particulièrement en ce qui concerne les propriétés

de résistance aux vitesses de déformation élevées et leur réponse au.x choc. Dans ce domaine, ces

polymères ont fait I'obfet de peu d'investigations expérimentales, Par conséquent Ieurs

caractéristiques mécaniques sont peu connues. Un des aspects de notre travail consiste à

conuibuer à la connaissance du comportement mécanique de ces matédaux notafiIrnent sous

soilicitations dynamiques. Pour parvenir à cet objectlf, nous avons choisi un polymère amorphe,

le polycarbonate PC 3200, sur lequel a été effectué une série d'essa-is en quasi-statiques et en

dynamiques sur deux modes de chargements différents, à savoir la compression et le double

cisaillement décrits dans le chapitre précédent.

La première partie de ce chapitre concerne les résultats des essais quasi-statiques et dynamiques

de compression. Flle vise surtout à évaluer I'influence de la vitesse de déformation et l'effet de

l'histoire de la vitesse de déformation : ainsi, il sera possible de calcuier quelques grandeurs

caractéristiques tel que le coefficient de la sensibilité à Ia vitesse de déformation. La deu-dème

partie est consacrée aux résultats des essais du double cisaillement en quasi-statique et en

dynamique, où nous examinerons plus particulièrement I'influence de la vitesse de déformatjon,

de la températufe ainsi que i'élévation de la température dans le matériau'

Une fois la caractérisadon mécanique faite, nous nous pencherons sur la détermination d'une loi

de comportemenr qui permet à la fois de reproduire Ies observations expérimerttales et d'avoir

une connaissance approfondie de ces matériaux que sont les polymères. Cette loi sera exploitée

dans les calculs numériques.

lII.2 Partie I : Essais de compression

Nous allons ici nous intéresser à lz caractérisation du comportement du polycarbonate lors des

essais de compression. Ansi, des essais à vitesses de déformation constantes ont été réalisés à la

fois.en quasi-starique et en dynamique. Ces expériences ont pout obiectif d'étudier I'effet de la

vitesse de déformation et de mettre en évidence l'influence de I'histoire de la vitesse de

déformation.

Les conditions d'essais sont les suivantes :

-  ) /  -
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o Essais quasi-statiques à quatrevitesses de déformationnominales égales à 10-3s-r, to-zt-t, 10-1s-r

et 1 s-t .

o Essais dynamiques à deux vitesses de déformation nominales égales à 10*3s-1 et 5x10*rs-1.

Tous ces essais onr été effectués à tempérarure ambiante (296Ç sur des éprouvettes ay2;r\t l^

dimension d,un paraliélépipède à base carrêe de 10 mm de côté sur 8 mm d'épaisseur. Ces

éprouvertes ont éré lubrifiées afin de réduire les forces de frottements. Pour chaque vitesse, trois

éprouvettes ont éré testées. Les résultats présentés ici correspondent aux valeurs moyennes des

trois essais.

\I1.2.7 Résultats sur les essais quasi-statiques

La figure III.1 représente les courbes conuainte vraie-déformation vraie obtenues en sollicitation

quasi-statique en compression du polycarbonate Pouf quatre vitesses de déformadon couvrant Ia

gamme explorée. Ces courbes nous permeftent d'effèctuer les premières observations sur le

comportement du polycarbonate. Nous constatons qu'elles représentent le comportement

classique d'un poiymère amorphe à savoir une réponse viscoélastique, qui devient de plus en plus

non linéaire quand la déformation augmente, essentiellement conuôlée par les interactions de

Van der Waals entre les gïoupements moléculaires. Au fur et à mesure que I'on s'approche de la

iimite élastique, des pfocessus de déformation pré-plastique comrnencent à êue activés,

correspond21ît àl^ multiplication de micro-domaines cisaillés' Une fois que la conuainte Pâsse

par un maximum, considété généralement comme étant Ia limite élastique (c'est la manière usuelle

adoptée par plusieurs auteurs), elle commence à chuter. Le maximum de la contrainte est associé

au début d'instabiliré où le phénomène de multiplication (qui s'auto-accélére) dépasse le seuil

srrictement nécessaire à I'accommodarion de la déformation imposée à l'échantillon. La chute de

contrainre appelée adoucissement correspond à la propagation de I'instabilité (G'sell, 85)' La

déformation résultant de cet écoulement présente un caractère irréversible'

Nous remafqLrons ensuite I'effet peu mafquant de Ia vitesse de déformadon, notamment sut la

contrainre au seuil (limite élastique or), qui âugmente de17'4o/o quandlavitesse de déformation

augmente de l0-3s-r à ls-l . La déformadon au seuil, correspondant à la conuainte seuil, est aussi

sensible à la vitesse de déformation : lorsque la vitesse de déformation augmente, la déformation

au seuil augmente aussi. En effet, elle varie d'environ 0.070 à 10-3s-1 iusqu'à environ 0'078 à 1s-t'

- 5 8 -
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Ë40
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Figure III.1 : Courbe contrainte vraie-déformation vraie du polycarbonâte en comPression

quasi-statique à température ambiante pour différentes vitesses de déformation.

lII.2.2 Résultats sur les essais dynamiques

Les figures lII.2a et III.2b représentent les résultats moyens obtenus aux barres d'Hopkinson à

deux vitesses de déformation respectivement égales à 1O*rs-t et 5x10*3s-1. Nous signalerons tout

d'abord que pour la vitesse élevée (5x10*3s-1), I'éprouvette est totalement détruite : ce qui rend

difficile la déterminarion de I'effet de la vitesse de déformation dans le domaine dynamique. En

revanche, on constate l'évolutjon vers un compoftement fragile de noue matériau pout de uès

grandes vitesses de déformation, se uaduisant là par une baisse du niveau de la conuainte

maximale (fig*. III.2b). Nous observons ensuite l'effet notable de la vitesse de déformation sur

Ia limite d'écoulement par rapport aux résultats en quasi-statique. En effet, nous avons une

conrrainre moyenne à la [mite élastique égzle à 65.874 MPa en quasi-statique (Ë = lO-'s-t), à

compafer à1,23.480lvfPa en dynamique çe = 10*3s-r), soit une variationde87.449o/o.

Enfin, l'élévation de température induite par sollicitation dynamique ( è =1013s-r) s'avète

importante. Celle-ci est calculée à pattir de I'équation (III.6) (S 3.5), elle est de I'ordre de 20 K à la

ûn de I'essai pour un taux de déformation e=0.25. Par conséquent, l'adoucissement themique

du à cette élévation de température I'emporte sur I'écrouissage et entraîne Par Ia suite une

instabilité pouvanr provoquer I'endommagement du matériau par cisaillement adiabatique. Il

important de noter que lors de ces essais dynamiques, la vitesse de déformation reste constante

âu cours des essais (figure III.3).

- 5 9 -
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6 rzo
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.E 80

0.15 0.2 0.25
Déformation vraie, E

0.35

contrainte vraie-déformation vraie du polycarbonate en comPresslon

tempérarure ambiante pour deux vitesses de déformadon'

0.4

Figure IIl.2.a: Courbe

dynamique à

o
.9

L

U

0.6 0.8
Déformation vtaie, Ê

Figure III.2b : Courbe contrainte vraie-déformation vraie du polycarbonâte en comPresslon

dynamique à température ambiante pour deux vitesses de déformation'
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' q J

0.4 0.6 0.8
Déformation vraie, €

Figure III.3 : Histoire de vitesse de déformation lors d'un chargement en compression

dynamique.

lII.2.3 Comportement du polycarbonate après décharge

Afin d'étudier le comportement mécanique du matériau aux grandes déformations et d'analyser le

comporrement cyclique charge-décharge, nous avons rechargé quasi-statiquement les éprouvettes,

initialemenr déformées en quasi-statique iusqu'à E = 0.2, avec les mêmes vitesses jusqu'à des taux

de déformation d'environ 0,4. La décharge est obtenue en mettant Ia conuainte à zéro, et le

rechargemenr esr effectué après avoir laissé les éprouvettes déchargées pendant 33 min à 35 min'

Ainsi, I'épaisseur de toutes les éprouvettes a augmenté de 0.02 mm à 0.03 mm.

Les courbes des figures IIL4, III.5, [I.6 et IILT illusuent les résultats de ces essais. On note, tout

d'abord, que les pics observés lors du premier chargement disparaissent lors du deuxième et le

matériau a tendance à se durcir. Ces figures montrent égaiement la réponse non linéaire de

déchargemenr. Cene non linéarité est représentative d'un phénomène de mémoire d'énergie qui

pilote Ia reprise non élastique de la contrainte lors du déchargement pendant que Ia contrainte

diminue (Hasan,95).

1 .20.2
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Figure III.4 : courbe conuainte vraie-déformation vraie du polycatbonate en comPlesslon

quasi-statique à température ambiante Pour deux chargements successifs, e = 10-3s-t'

Figure III.5 : Courbe contrainte vraie-déformation vraie du polycarbonate en comPresslon

quasi-statique à température ambiante Pour deux chargements successifs' è = 10-2 s-' '
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Déformation vraie, e
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Figure III.6 : Courbe contrainte vraie-déformation vraie du polycarbonate en comPresslon

quasi-statique à tempérarure ambiante pour deux chargements successifs, è = 10-rs-r'

o o .1 0-2 0'3 0'4 u'5

Déformation vraie, E

Figure III.7 Courbe conûainre vraie-déformation vraie du polycarbonate en compression quasi-

statique à température ambiante pour deux chargements successifs, è = ls-r.
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lll.2.4 Evaluation des coefficients de la sensibilitê àLavitesse de déformation

La sensibilité à la vitesse de déformadon esr un paramèue essentiel pour la caractérisation du

matériau. ElIe représente, en effet, la façon dont varie la contrainte d'écoulement en foncrion de

la viresse de déformarion. Cette sensibilité présente deux intérêt fondamentaux : prévoir I'effoÉ

demandé à I'outil pendant son chargement (sa mise en forme), et d'autre part prévoir la stabilité

de la déformation et modéliser son comPortement.

Les études sur I'influence de la vitesse de déformation sur la conuainte d'écoulement soflt faites

lors des expériences à vitesses de déformation constantes. Par contre, les études sur les effets de

I'histoire de Ia vitesse de déformation nécessitent des changements de vitesses durant la

déformation ou après un déchargemenr de la conuainte. Ainsi, deux sensibilités à la vitesse de

déformation peuvent êue évaluées, en comparant les différences de contrainte suivant la valeur

de pré-déformation, à savoir la sensibilité instantanée à la vitesse de déformation et Ia sensibilité

totale à Ia vitesse de déformation'

Figure III.8 : Schéma d'un essai avec un changement de vitesse.

En effet, la courbe de la figure III.8 montre schématiquement la courbe contrâinte-déformation

lors d'un essai avec un changement de vitesse de déformation. La courbe la plus basse et Ia haute

représenteht respectivement la contrainte d'écoulement aux vitesses constantes quasi-statique et

dynamique. La courbe DABE montre le résultat d'un pré-chargement quasi-statique (DA) suivi

d'un changement dynamique (ABE), A est le point correspondant au brusque changement de

vitesse de e. à èo avec un accroissement de containte résultant : ÂOr ' Aux point B et C' Ia

contrainte est d,ifférente Pour une même déformation et vitesse de déformation' aussi

l;r= G. 
- o, ) représente la dépendance de I'histoire, Ao = (o" - o^ ) est relatif à la

sensibi l i térotale p,tandisque Ào, =(o, -o^)estrelat i f  àlasensibi l i té instantanée p, '

En général, la définition de Ia sensibilité à la vitesse de déformation est donnée, dans le cas de

uaction-compression, par I'une des deux relations suivantes (I{epaczko, 88) :
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m.1

où p et m sonr respectivement Ia sensibilité à la vitesse de déformation et Ia sensibilité

Iogarithmique à la vitesse de déformation, lées entre elles par :

Fo = ffioo III.2

En ce qui concerne la sensibilité à Ia vitesse, dite sensibilité instantanée à la vitesse de

déformation, elle est définie selon la forme suivante :

^  (  ôo )  fâ loeo)o" =[.arosè,J,,, ou'" =[ 
arË.,J,,,

u,,=ffi ou Dos=

Ia deuxième, d.ite sensibilité totale à la vitesse de défotmation, est définie par :

B - (o.,- oo 
l ou n'_ - 

log(g./on )
' -  o log(eo /è, )  "  log(eo /e, )

III.3

III.4

Pour montrer I'effet de la vitesse de déformation sur l'écoulement plastique du polycarbonate,

nous représentons sur la figure IILS l'évolution de Ia conuainte d'écoulement avecla vitesse de

déformation pour différents niveaux de déformation.

Dans Ie domaine des vitesses obtenues sur le banc quasi-statique 10-3s-t <ri<ls-t (figure

III.10), la conuainte peur êue représentée en fonction du log(Ë) par le coefficient de sensibiLité

totale Bo. Ainsi, I'approximation par des droites de la variation de la contrainte donne pour

chaque niveau de déformarion une valeur de Fo (tableau III.i). Ces valeurs montrent bien que

po semble être indépendant de la déformation, d'où sa valeur moyenne entre 0.05 < e < 0.2 de

I'ordre de 4.020 MPa. En revanche, dans le domaine dynamique, Fo.'" pas été déterminé faute

de n'avoir pu réaliser suffisamment d'essais. Néanmoins, comme nous pouvons le constater

(figure IILS), Ia pente hypothétique est plus accenûée dans le domaine dynamique, où po est

beaucoup plus importânt que dans le domaine quasi-statique. Cette différence de pente suffit

pour justifier que de's mécanismes de déformation différenti régissent ces deux domaines de

vitesses de déformation.

log(eo /e, )

- 6 5 .
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Figure III. 9 : Variation de la contrainte vraie en fonction de la vitesse de déformauon Pouf
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Figure III.10 : Variation de la conUainte d'écoulement en fonction de la vitesse de déformadon
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Déformation Coefficient de la

sensibilité à la vitesse

dans Ie domaine quasi-

statique

Coefficient de

corrélation

c 0o CtP^) r

0.05 3.042 0.98033

0.07 4.r35 0.97268

0,1 +.604 0.97057

0 .15 4.475 0.97622

0.2 3.846 0.96325

0.05<e<0.2 4.020 U.9 /J (JJ

Tableau III.1 Coefficient de Ia sensibilité totale p" à la vitesse de déformation pour différents

niveaux de déformation pour 10-3 s-r < è < ls-t .

pour I'étude de I'effet de I'histoire de Ia vitesse de déibrmation sur le comportement du

poiycarbonate, nous avons rechargé en dynamique, avec une vitesse de déformation de 10*3s-1'

des éprouvertes initialement pré-déformées deux fois successivement en quasi-statique pour des

vitesses de déformation respecrivement égales à 10'3s-t et 1s-r. Les figures III.11 et III '13

montrenr les résultats de ces essais. Ces derniers sont importants car ils Permettent d'une part

d'évaluer la sensibilité instantan ée à la vitesse de déformation, et d'autre Paft, de metÛe en

évidence I'histoire de la vitesse de déformation qui reste constante au cours de I'essai (figures

TTIJ,2,I I I .14).
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Figure III.11 : Courbe contrainte vraie-déformation vraie lors d'un rechargement en

compression dynamique e = 10*3S-t d',rn. éprouvette chargée deu-r foix en comPfession quasi-

s ta t ique e=10-3s- r '

0 .80.70.60.20 .1

I e=10'3 s-t 11o chægement)

2 ë=r0'3 s t (2*' chargement)

3 è=10*3 s'l (3*'chargement)
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Figure lII.72: Histoire de la vitesse de déformation lors du rechargement dynamique'
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Figure III.13 : Courbe contrainte vraie-déformation vraie lors d'un rechargement en

compression dynamique è = 10*3s-t d'l..r,.. éprouvette chargée deux foix en comPression quasi-

stat ique è = 1s- ' .
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Figure III.14: Histoire de la vitesse de déformation lors d'un rechargement dynamique'
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La détermination des valeurs des coefficients des sensibilités instantanées, corresPondant au pré-

chargement à 10-rs-t et 1.s-1, est i.l lusûée schématiquement sur les schémas III.1 et III.2' Leurs

valeurs pour deux niveaux de déformation sont données dans le tableau III.2.

200

Schéma III.l :Schéma d'illusuation des niveau-x de contraintes Pour le calcul des sensibilités

instantanées à la vitesse de déformation correspondant à iiéprouvette pré-chargée à 1O 3 s-''

Schéma III.2 :Schéma d'illusuation des niveaux de conuaintes Pour le calcul des sensibilités

instantanées à la vitesse de déformation correspondant à l'éprouvette pré-chargée à 1 s-''

A

Ë rzo
. i

Ë 8 0
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U
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Déformation waie, e

- 7 0  -



Chapiue III

e Ë = 10-3s- l g = 10*3 s- l F,, (MPa) 9,, (MPa; p* (MPa)

0.42 oo = 66.39(MPa) os = l2o.oo(wa) 8,935

0.42 o e = 66.39(twu) oc = 168.40(tvna) 17.01,2

0.53 os = 68.87(ttæu) oo =176.70(vna) 17.982

e E = ls - l ê  =  10*3  s - l

0.43 a r =84.64(twu) os = 1lo.oo(MPa) 8,453

0.43 o o 
--84.64(tæu) oc =r34.4t(vra) 16.597

0.48 oe =85.47 (læu) on = 138.54(wa) r7.703

Tableau lII.2 : Coefficient de la sensibiljté instantanée à la vitesse de déformarion (p,, relatif à

Aor, , 9,, relatif à Aor, et Po, relatif à ^o).
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34

0 0.12 0.24 0.36 0.48 0'6
Déformation vraie, €

Figure III.15 : Accumulation de la sensibilité à la vitesse de déformation en grandes

déformadons.
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En comparant les valeurs de sensibilité totale obtenues lors des essais à vitesses constantes et à

celles obtenues en dynamique après un pré-chargement quasi-statique (figure III.15), on constate

que ces dernières sont beaucoup plus grandes. Cette différence peut êue associée à I'effet de

I'histoire de Ia vitesse de déformadon. En revanche, I'effet de pré-chargement à différentes

vitesses n'influe pas, ou légèrement, sur la sensibilité instantanée.

La figure III.16 représente la courbe dynamique contrainte-déformation obtenue à une vitesse de

déformatjon de 10*3s't sur des éprouvettes pré-chargées en quasi-statique à deux vitesses de

déformat ionrespec t ivementéga lesà103s1età1s- t .Onconsta teque l 'éprouvet tepré-dé formée

à 1 s-l est en-dessous de celle pré-déformée à 10-r s-1. Ceci pourrait êue expliqué de la façon

suivante : pendant Ia déformation, le matériau subit une réorganisation structurelle liée à des

changements de la microstrucrure (orientat-ion des chaînes macromoléculaires). Cette

mod.ification de la microstrucrure dépend donc de I'histoire du chargement appliqué au matériau'

par conséquent, la déformation dans un polymère ne dépend pâs seulement du triplet (e,Ë,T),

mais aussi de toute I'histoire thermomécanique antérieure du matériau'

0.05 0.1  0 . l5  0 .2
Déformation waie, e

0.25 0.3

Figure III.16 : Courbe contrainte vraie-déformarion vraie lors d'un rechargement en

compression dynamique, t = 10*3s-r de deux éprouvettes déjà chargées en comPression quasi-

statique à è = 10-3s-1 et à Ë = ls-r'
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III.3 Partie II : Essais de double cisaillement

Dans cette partie, nous allons tenter de caractériser le comportement du polycarbonate sollicité

en double cisaillement quasi-statique et dynamique, et à différentes temPératures. Nous

examinerons plus particulièrement I'effet de la vitesse de déformation, de la température et

l'élévation de la température au sein du matériau.

Pour se faire, deux séries d'essais ont été réaiisées. La première à température ambiante (296IÇ

pour différentes viresses de déformation allant de 10-3s-t à 1.65x1O*ns-'. Quant à la deuxième, elle

a été effectuée pour deux vitesses de déformation : 10-3s-1 et 10'2s-1, et à différentes tempérarures

comprises entre 260I( et 390K. Pour chaque essai, trois éprouvettes ont été testées. Ainsi,

I'ensemble des résultats présentés est la moyenne des trois essais pour Ia vitesse et Ia temPérature

considérées.

III.3.1Allure générale du comportement du polycatbonate en double cisaillement.

La courbe expérimentale de la figure III.17 montre le comportement typique du polycarbonate

sollicité en double cisaillement. Cette courbe a été enregisuée à température ambiante (296I! et à

une vitesse de cisaillement constant. i = l0-3s-t . On distingue quatre stades différents :

Ie stade I correspond à une réponse viscoélastique homogène, iusqu'à une déformation de

cisaillement d'environ 0.024. avec un accroissement non linéaire de la conuainte en fonction

de ia déformation;

le stade II associé au pic de la contrainte, s'étend d'environ | =0.72 jusqu'à f =0.33. Ce

stade, qui correspond à la formation et à la propagation d'une bande de déformation, est

appelé généralement 'crocher de cisaillement' ou adoucissement. C'est en général le stade où

débute Ia déformation plastique du matériau (G'sell, 85);

Ie stade III commence au minimum de la contrainte et corresPond généralement à

l'écoulement plastique uniforme;

durant Ie stade fV, lz conftainte semble augmenter à nouveau : c'est-à-dire qu'un

durcissement apparaît. Ce dernier est lié vraisemblablement à I'orientation des chaînes

macromoléculùes dans la direction principale de déformation (Boyce, 90)' Enfin, Ia

conuainte a tendance à se stabiliser vers les grandes déformations Pour atteindre Ia même

valeur que celle de la conuainte au seuil correspondant à la conuainte maximale'
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F

(,)
o

ô

I

Figure IIl.77: Courbe rypique du polycarbonate sollicité en double cisaillement à une vitesse de

déformation égale à 10-2 s-1 à température ambiante'

Ill.3.zlnfluence de Ia vitesse de déformation

Les figures IIL18 et III.19 représentent respectivement les résultats obtenus en double

cisaillement sous sollicitations quasi-statiques et dynamiques à tempérarure ambiante et Pour

toute la gamrne de vitesses de déformadon explorées, allant de 10 rs't à 1.65x1O*ns-t' On remarque

que dans le domaine des vitesses de défotmarion compris enue 10-3s-t et LO*2s-t (domaine quasi-

statique) (figure III.18), I'allure des courbes est similaire au comPortement ripique des

polymères : c'est-à-d.ire une réponse viscoélastique suivie d'une limite élastique prise ici colrune

étant le maximum de la contrainte T' d'un adoucissement (chute de contrainte), et puis d'un

durcissement aux fortes déformations qui est dû aux forces enuopiques' Quant au domaine

dynamique (figure IIL19), le comportement diffère légèrement puisque pour la vitesse de

déformation 5x10*3s-r I'éprouvette est fissurée, et pour la vitesse de déformation 1'65x10*ns-t elle

est toalement détruite. Cette fissuradon est due principalement à la concentration des contraintes

dans les coins des entailles'

Un effet assez remarquable consiste dans le fait que la phase de dutcissement sernble disparaître

aux grand.es vitesses de déformation. Ceci est certainement lié à I'effet de I'auto-échauffement qui

a pour effet d'adoucir le matériaLr entraînant la réduction du niveau de contrainte' Il est à noter

également que ce phénomène d'auto-échauffement n'a d'effet qu'après Ie début de la déformadon

plastique. Il semble donc que c'est le uavail de la déformation plastique qui conduit à ce

phénomène aux grandes vitesses de déformation. Ce point sera discuté ultérieurement'

Cisaillement, f
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On peut constater également que I'effet de la vitesse de déformadon semble faible dans le

domaine de vitesses de déformation faibles. Par exemple, la contrainte maximale d'écoulement

Ty augmenre seulementde26o/oquand lavitesse de déformation passe de 10-r s-t à 10't s-t'

D'après ces résultats dynamiques, on en conclut que le

fragile aux très gtandes vitesses de déformation (voire

probablement une uansition ductile-fragile au-x grandes

matériau présente un comPortement Plus

faciès de nrprure Annexe 3). On a donc

vitesses de déformation (>5x10*3s-t).

F+o
P

-î
Eqo

q

a 2 0

É,

5to
f )

0.4 0,6 0.8
Cisaillement, F

Figure III.18 : Courbe conrrainte de cisaillement-cisaillement du polycarbonate en double

cisaillement quasi-starique à température ambiante pour différentes vitesses de déformation'
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140

r20

3 1 ^
F lL/\J

-î

880
C)

. 2
o 6 0

c)

F40

Ivzo

0 0 .4  0 .8  1 .2  1 .6  Z
Cisaillement. f

Figure III.19 : Courbe contrainte de cisaillement-cisaillement du polycarbonate en double

cisaillement dynamique à température ambiante pour deux vitesses de déformation.

Il est possible de déterminer le coefficient de la sensibilité à la vitesse de déformation du

polycarbonare en traçant l'évolution de la contrainte d'écoulement en fonction du logarithme de

la vitesse de déformation pour deux niveaux de déformation respectivement égaux à 0.15 et 0.2

(figure III.20). Nous signalons que le niveau 0.15 de déformation correspond environ à la

contrainte seuil d'écoulement (contrainte maimale). Nous voyons sur cette figure que la

conrrainte croît de façon linéaire avec le logadthme de la vitesse de déformation.

Le coefficient de Ia sensibilité à la vitesse de déformation s'exprime, dans le cas du cisaillement,

par I'une des deux expressions suivantes (Klepaczko, 88) :

u.5

ces deux coefficients sont reliés entre err,x Par 0" = D"T

^  (  h  )  f  ô loer )P' =[a.rr 
J.,, 

ou 'n' =[ffi,j.,,
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È rôoà
P

P 6 u

'8 60
(.)

E40
r )

Figure III.20: Variarions de la contrainte d'écoulement en fonction de la vitesse de déformation

pour deux niveaux de déformation : f=0.15 et f=0'2 à T=300 I('

Dans le domaine quasi-statique, pour 10-3s-t < f < 102s-t,le coefficient de la sensibilité totale à

Ia vitesse de déformation p, est déterminé par l'équation (III.5). Sa vaieur moyenne est de I'ordre

de 1.838 lv lPa. Dans le domaine dynamique, pour 10*2s-t<i<1.64x10ss-t ,  ce coeff ic ient,

donné par l'équarion (III.5), est très grand : de I'ordre de 53.562 (figure III.21).Il est importânt de

noter que dans notre cas ces coefficients restent pratiquement constants au cours de la

déformation.

4 - 2 0 2 4 6
Iog(D (s ')

Figure III.Z1.: Variarion de la sensibilité moyenne à la vitesse de déformation p" en fonction de

la vitesse de déformation.
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En ce qui concerne la sensibilité logarithmique à la vitesse de déformation m' nous avons !'u

qu'elle est liée à ia sensibiLité p. par i'équarion suivante :

III.6

Or, nous avons remarqué que pour une déformation constante, la containte Peut-être approchée

par une droite linéaire de pente 0, selon la forme suivante :

I I I .7
T=To+p , l og

_0,
I l l l  -  -

I

f )

T,]
On déduit alors Ia valeur de m. à partir de l'équation suivante :

1
rI-I? =-----.'..:.7_T'  ro19, + log(f/ \J

I] .rt une viresse de déformation de référence : dans le domaine quasi-statique l0 =10-3s-r.

Dans Ie domaine de grandes vitesses de déformation, fo est considérée comme une vitesse de

transirion, elle esr de I'ordre de fo = 446.684s-t. Cette vitesse de défotmation est définie comme

étant i'intersection des droites qui approchent la variation de la contrainte en fonction de la

vitesse de déformation relative aux deux zones (d. vitesses de déformation) défrnies

précédemment (figure III.20). De plus, la valeur de to est déterminée par l'équation (III.7), elle

est respectivement égale à 32.046 NfPa et 42.438 MPa dans le domaine quasi-statique et

dynamrque. Dans le tableau IIL3, on donne les valeurs de la sensibi.lité logarithmique m. calculées

à parrir de l'équarion (IIL8) dans tout le domaine de vitesses de déformation utiiisé.

r('-') t ' ( t - ' ) ro(MPa) p"(rwu) m r

10r 10r 32.046 1.838 0.0249

1.0-z 10r 32.046 1 .838 0.0235

10'1 10'3 32.046 1 .838 0.0223
1 10r 32.046 1.838 0.021,2

10 10-3 32.046 1.838 0.0203

1 0*2 103 32.046 1.838 0.0193

5x103 M6.684 42.438 53.562 0.236

1.6x10n 446.684 42.438 56.652 0.185

Tableau III.3 : Coefficients de la sensibilité logarithmique à la vitesse de déformation, calculés à

partir de l'équation (III.8).

III.8
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La figure IIL22 décrit la variation de la sensibilité logarithmique IrIl €rI fonction du logarithme de

la vitesse de déformation. Cette sensibilité diminue légèrement jusqu'à la vitesse de déformation

t =10*2s-l , puis croît rapidementvers un maximum atteint à Ë =5x10*'s-t 
"lr"rlt 

de chuter. Ce

changement correspond au passage d'un état isotherme à un état de uansition isotherme-

adiabatique qui à grande vitesse de déformation conduit à I'endommagement du matériau.

' : : , : ; i l

I -oe(f)  (s ' )

Figure IIl.22: Variauon de la sensibilité logarithmique Irll €rI fonction de Ia vitesse de

déformauon.

III.3.3 Comparaison du comportement en compression et en double cisaillement

Pour valider les résultats du double cisaillement, nous avons transformé ies résuitats de

compression par le critère de Von Nlises. Ainsi, les contraintes, les déformations et les vitesses de

déformation seront écri.tes :

IIi.9

La figure lIL23 représente Ie résultat issu de cefte transformation. Nous signalons que cette

comparaison est faite uniquement pour Ia valeur de conuainte corresPondant à f = fr. O"

observe une légère différence qui est due tout simplement au coefficient moyen de caiibrage de Ia

déformation noré À. Ce dernier n'a pas été pris en compte durant toute notre analyse, il est égal à

0.

0.

0.

0 .1
F =

,: .o
= v;--^ . )

.c.l â

' ô >

0 J -u) 'â

0 .1

0.05

1

o
t;

{ J

.6t

J-tt
f -

i=
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1.2 (Oussouadt,94), (I(lepaczko,94). Ii est important de calculer le coefficient de sensibilité à la

vitesse de déformation issu de cette uansformation (tableau IIi.4).

Log(f) (ft)

Figure IlI.23: Comparaison des résultats du double cisaillement à ceux de la compression

modifiés par Ie critère de Von-N'Iises.

D'après cette transformation, on doit s'attendre à ce que le coefficient de ia sensibiljté totale

Ê,(voo_vi,".) obtenu soit égalà p" calculé en double cisaillement.

En effet, d'après (III.9) on a-:

? 120

Ë roo
OJ

#
.E 80

€60
x
d

540
'a

É ')^
ri

u.10

Or, il est important de signaler que pendant Ie calcul de 0., nous n'avons Pâs tenu compte du

coefficient 1,. S'il est pris en considération, l'équation (III.10) devient :

Êr(voo-t'tir.r) = 
h

0"(voo-vi..r) =# i I I .11

Dans le tableau IIL4, on compare lavaleur de Ia sensibilité donnée par I'équation (IIi.11) à celle

obtenue en compression. On constate dans le domaine quaslstatique urie légère différence, de

I'ordre de 5o/o. Celle-ci peut êûe due soir à la différence de la gamme de vitesse de déformation

utilsée dans les deux modes de sollicitations, soit aux différentes eïrews de I'instrumentation

utilisée (défauts géoméuiques d'usinage, etc ,..). Alors que dans la domaine dynamique' Ies

valeurs d. Ê" restenr consrantes (figure IIL23). Néanmoins, cette comparaison des deux
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sensibilités prouve Ia validité de nos résultats et en particulier celle de la technique du double

cisaillement.

Ê, GlrP^) p" (IrPa) 0r(voo-vtt,.r) G\{1'4

4.020 1 .838 1,.934

Tableau III.4 : Coefficient de la sensibilité instantanée à la vitesse de déformation dans le

domaine de vitesses de déformation ailant de 10-3s-r à 10*2s-1.

III.3.4 Influence de la temPérature

L'influence de la température sur la réponse mécanique du polycarbonate est mise en évidence

par des essais effectués en double cisaillement dans une gâmme de températures comPrise enue

250 K et 390 K (-23"C et 120oC). Deux vitesses de déformatio.n ont été choisies : 10-3s-' et 10'2s'1.

Pour chaque vitesse, deux éprouvettes ont été testées. Ces essais en température ont été effectués

au moyen d'une machine Zwick 1484 dont la force maximale est de 200 kN. Cette machine est

équipée d'une étuve permetrant de situer les éprouvettes à ia température souhaitée. Celle-ci peut

ai ler de 273l<à 473 K (-60 "C à 200 "C).

Les résultats de ces essais aux différentes

III.25 où nous montrons les variations de

deux vitesses de déformation utiiisées.

températures sont reportés sur les figures III.24 et

la contrainte en fonction de la déformadon pour les

P

v1
(J

C)

CJ

0.4 0.8 1.2
Cisaillement, f

Figure lll.24: Effet de la tempérarure sur la réponse du polycarbonate en double cisaillement à

1O-3 s- l .

- 8 1



Chapiue III

50
d

P
- 40

(J

€30
U)

0)

o ? n

Ero

0 0 .4  0 .8  1 .2  1 .6  z

Cisaillement, f

Figure lll.25: Effet de la température sur la réponse du polycarbonate en double cisaillement à

10-z s-t .

Pour des tempérarures comprises entre 296 K<T<390 K, nous notons un comPortement élasto-

visco-plastique qypique des polymères pollr les deux vitesses testées. Aux petites déformations, on

observe un comportement viscoélastique avec un accroissement non linéaire de la conuainte en

fonction de la déformation jusqu'à la limite élastique. Le matériau présente un adoucissement

pius ou moins important avec chute de conuainte, et un durcissement plasdque aux grandes

déformarions. Dans Ie domaine des basses températures 250 I{et263 K (-23"C et-10oC), nous

avons assisté à la rupture des éprouvettes. Cette rupture est précédée par une défbrmation

plastique à partir d'un certain seuil de déformation, sauf pour 10-2 st à 250 I( où la ruPtute est

intervenue dans le domaine éiastique après une faible déformadon.

En ce qui concerne I'effet de Ia température, il semble globalement important et se traduit par

une chure de la résistance mécanique du matériau. En effet, quand la température augmente, la

pente de durcissement diminue en même temps que I'amplitude du crochet augmente. Ces

résultats rejoignent en général les observations rapportées dans la littérature (G'sell, 85, Arruda,

es).

Nous avons également représenté sur la figure lll.26,l'évolution de la limite élastique en fonction

de la température pour une vitesse de défotmation de 10-2 s-r. On note tout d'abord une

croissance de la limite élastique dans le domaine des températures comPrises entre 250 K et 263

K (-23.C er -10oC). Pour cene dernière valeur de température Ia pente de la courbe change'

Nous rappelons que pour ces deu-x températures, nous avons assisté à la rupture des éprouvettes'

De plus, on observe une décroissance régulière de Ia limite élastique' Quand on s'approche de Ia
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tempérarure vitreuse Tg, on note une chute rapide de la [mite éiastique. Cette décroissance est

due à I'activation thermique de défauts correspondant à une concentration locale d'énergie

stockée (,\rgon, 73).

Àinsi, nous remarquons que la tempérarure a une influence importante sur la limite élastique des

polymères dans leur domaine vitreux. A basse température, la plasticité se déclenche difficilement

étant donné que les mouvements moiéculaires sont impossibles : ce qui permet à la ruprure

fragile de se produire dans le domaine élastique sans aucun mécanisme d'endommagement.

Autrement dit, cette ruprure fragile est provoquée par la ruprure en chaîne des molécules sans

qu'il n'y ait aucun glissement entre celles-ci. Par contre, en-dessous de la tempérarure de

transition virreuse, la déformauon plastique activée thermiquement implique des glissements

relatifs des molécules de la chaîne principale. A partir de la température de uansition vitreuse, les

liaisons de Van-der-Waals entre les molécules du polycarbonate disparaissent et le matériau se

comporte comme un élastomère, c'est-à-dire qu'il.a les propriétés d'un caoutchouc ou d'un

liquide visqueux, selon sa masse moléculaire ou son degré de réticulation f,leck, 90).

40

J )

JU
. î
=
-ul

J ,)\
c).=

:

20

15
273 315 357

Température (K)

Figure lïI.26: Variation de la limite élastique en cisaillement en fonction de la tempérarure à

i  =  l0-2s- t .

III.3.5 Transition ductile fragile du polycarbonate

Anii concluons-nous que la réponse du polycarbonate varie d'un comportement de rype fragile à

un comporrement de rype ductile selon les conditions expérimentales telles que la tempérarure et

la vitesse de déformadon. Il existe donc une frontière entre ces deux comPortements que I'on

qualifie de transition ductile-fragile. En ce qui concerne les essais en température à vitesse de

399
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déformarion de 10-2s-r, certe zone peut se situer à basse tempérarure et notamment entre 2501( et

263l< (-23"C et -1OoC) (figure lII.26). En revanche, dans le cas des essais en vitesses, elle peut

êue siruée à de grandes vitesses de déformation variant de 1x103 s t à 100 s-t. Par ailleurs, comme

nous I'avons signalé dans le premier chapitre, la déformation plastique des polymères vitreu-r se

présente suivanr les conditions de sollicitation selon deux modes de déformations distincts : Iâ

plasucité par cisaillement qui conduit à la rupture ductile, puis Ies craquelures < crazing > qui

peuvent être les précurseurs de la ruprure fragile.

III.3.6 Effet de la vitesse de déformation et de la température sur la limite élastique en

cisaillement

Sur la figure III.27,on représentelava;itaiLon de la limite élastique en cisaillement raPPortée à Ia

température ambiante en fonction du logarithme de la vitesse de déformation pour toute la

gamme de vitesses de déformation utilisée allant de 10-3s-t jusqo'à 1.65x1O*as-r.

Nous observons que la contrainte seuil augmente linéairement avec le logarithme de Ia vitesse de

déformation dans deux domaines de vadation. Ce résultat ressemble à ceux prér'us par la loi de

Eyring-Bauwens (équation III.12), qui monue qu'aux grandes vitesses de déformation I'amorçage

de plasticité des polymères nécessite I'activation de manière additive de deux mécanismes de

déformation cx, et p. Aux basses viresses, I'activation d'un seul mécanisme de déformation c)(' est

nécessaire. Ce mécanisme correspond au sâut des segments éIémentaires de Ia chaîne

macromolécuiaire d'une posidon d'équiJibre à une auue sous I'activation coniuguée de Ia

contrainte appliquée et de I'activation thermique. Par contre, aux grandes vitesses, un mécanisme

de mode p est activé ; il uaduit des mouvements uès localisés de la structure moiéculaire

(groupements latéraux) (Bauwens, 82).
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Figure TIl.27 : Variation de la [mite élastique t, rapportée à Ia température ambiante en

foncuon de la vitesse de déformation.

Ce modèle a été uès bien mis en évrdence par plusieurs auteurs et ce, dans un large domaine de

vitesses et de températures :

+ 
= o-[,n 2cor . 

*)+ 
Au sinh-' l[.,..-r[*))

TTI.1,2

où les paramètres Ao, Co, Ap et Cp sont des c'onstantes caractéristiques du matériau, Qo et QP

sont les énergies d'activation des mouvements moléculaires de la transition vitreuse (ou relaxation

principale cr) et de la première relaxation secondaire p. Ces différents paramètres sont des

constantes ai ustées aux données expérimentales.

En fait, pour bien meftre en évidence l'évolution de Ia limite élastique selon la loi d'Eyring-

Bauwens (Bauwens, 72) (équation UL12), nous devons envisager une étude dans un champs de

températures et de vitesses de déformation plus vaste. Or, dans cette étude, seules deux vitesses

de déformation ont été uti.lisées à différentes températures, ce qui pose problème dans la

détermination des paramèues intervenant dans l'équation III.12. C'est pourquoi, nous nous

conrenterons de les déterminer à partir de la températute ambiante où différentes vitesses de

déformation ont été mises en ceuvre. Bien que ces detniers ne soient qu'approximatifs, ils restent

dans I'ordre des grandeurs des valeurs trouvées par (R.ietsch, 90, Bauwens, 84, et Steer, 87).

Les valeurs de ces paramètres sont rePrésentées comme surt :

- 8 5 .
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Paramètres Nos résultats @auwens,82) (R.ietsch et

Bouete,90)

Ao çIfPa I(') 3 .001610-3 5.710r + .o 10r 6.010'3

cq 1s\ g.66 10-33 2.41.0'31 1.9  10-30 4.1 10'30

Qo Q<cal mol-') 68.216 75.5 68.0

AB @{Pa I(') 77.1,5 1,01 55.7 10r 56.0 10r 54.0 10-l

cp (ù 3.05631.01 2.761,0s 2.76 r}-, 2.910r

Qp G.^l mol-') 4.8193 9 . 5  / 9.57 5.0

Tableau III.5 : Valeurs idenufiées des paramètres intervenant dans l'équation III'1'2.

Une vitesse de déformadon critique proche de 452 s-r peut êue définie comme I'intersection de

ces deux domaines, ce qui révèle I'existence d'un phénomène de transition du matériau. Celle-ci

peut êue définie aussi par l'équation III.i3 qui obéit à Ia théorie de Eyring-Bauwen. Dans notre

cas, cette vitesse critique est égale à 508.3 s'1.

III.3.7 Echauffement adiabatique

En général, un matériau soumis à une sollicitation dynamique s'échauft'e : les échanges de chaleur

avec Ie milieu extérieur n'ont pas le temps de s'effectuer. Le Processus de déformation est donc

ad.iabarique. Llénergie de déformation viscoplastique, dissipée sous forme de chaleur, entraîne

une augmentation de la température du matériau. Cette augmentation Peut êue uès importante ce

qui enuaîne un adoucissement thermique du matériau et en conséquence, conduit à une

instabilité provoquânt par la suite I'endommagement du matériau pzt cisaillement adiabatique. Il

est donc possible d'estimer l'élévation de la température au sein de I'échantillon. Celle-ci Peut êffe

calculée en renanr compte de la dissipation d'énergie, de la conductivité thermique du polymère,

ainsi que des échanges thermiques avec l'extérieur. L'équation de la conservation d 'énergie est Ia

sulvante :

.. T , QE
f" = -exp(-=)' ZCu RT

pC" 
# 

- div(N.gradT) - ù = 0

III.1 3
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où p est la densité, Cu ia capacitê calorifique, et N la conduction thermrque du matériau, tandis

que w est Ia dissiparion de puissance dans le matériau due à la déformation plastique.

Contrairement aux métaux, les polymères présentent en générai une faibie conductivité thermique

ce qui permet de considérer un régime adiabatique même pour des vitesses de déformauon

modérées. Des calculs numériques sur le même polycarbon^te Par un code de caicul Forge 2

@isill iat,97) monuent que pour des vitesses de déformations supérieures ou égales à 1s-r, ie

régime de la déformation est considéré comme adiabatique.

Finalement, solls cette condition, les variations de la tempérarure au cours de la déformation

seront calculées par une simple intégration numérique de l'équation de la chaleur :

u.15

( est le coefficient de Taylor-Quiney, représentant la fraction du travail de la déformation

plastique transformée en chaleur. Une mesure expérimentale, pour la détermination de i'élévation

de la tempérarure par infra-rouge, montre que dans le cas des polymères ce coefficient est égal à 1

(Ilarchand, 84). C'est-à-dire, on considère que toute la partie du travail de Ia déformation

plastique est d.issipée sous forme de chaleur.

Sur Ia figure III.28, on représente l'élévation de ia température au cours de Ia déformation à

viresse de déformarion constante (i = 5xl0*3s-t). On constate que l'élévation de Ia tempérarure

augmente quasi-linéarrement avec ia déformation. A titre d'exemple, Pour une déformation

consrânre de 1.0, l'élévauon de Ia température afteinte est de I'ordre de 60 I( Par contre, sur Ia

figure III.2\, nous avons représenté cette fois-ci, l'élévation de la tempérarure au sein de

l'échanrillon en fonction du logarithme de Ia vitesse de déformation pour un niveau de

déformation égal à 1.0. Les valeurs de ces températures témoignent que les polymères sont le

siège d'un échauffement adiabatique très important même Poul de faibles vitesses de

déformation. Cet échauffement esr dû essenrieliement à la faible conductivité thermique des

polymères, ce qui favorisera davantage Ia déformation plastique du matériau.

ot = #i,1.y.
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Figure III.28 : Evolution de la température calculée dans le cadre de l'approximation adiabatique

en fonction de Ia déformation pour une vitesse de déformation de 5x10-3 s'l à température initiale

ambiante T=300 I(
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Figure lll.Zg: Estimation de I'echauffement adiabatique au cours de Ia déformation en fonction

de la vitesse de déformation.
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Connaissant Ia sensibilitê à Ia température 0, il est possible de

conuainte d'écoulement dynamique afin de rouver des courbes

donnée par :

rapporter une correcuon sur la

isothermes. Cette coffection est

Tiro* =Trdirb -eAT I I I .16

f&\
où 0=l+ I esr la sensibilité moyenne à la température. Elle est détermrnée à partir des

\  o r  / r , c

vaieurs de contrainte à des taux de déformation pour lesquelles I'adoucissement thermique est

négligeable. Pour un niveau de déformation correspondant au seuil d'écoulement (conuainte

maximale), la vaieur de 0 vaut approximativement -.0.I23lvlPa I('1 (figure III'26).

La figure III.30 compare les courbes adiabatiques et isothermes dans le cas d'un essai de double

cisaillement pour deux viresses de déformauon 10-2 s-r et 5x10*3 s-t à tempérarure ambiante.

140

r20

0.6 0.8
Cisaillement, f

Figure III.30 : Comparaison des courbes isothermes et adiabatiques du polycarbonate sollcité

èn double cisaillemenr à der.r-xvitesses de déformation (10-2 s-r et 5x1.0*3 s-t), à température initiale

300 K

Cette technique de correcdon sera appliquée à I'ensemble des courbes dynamiques analysées par

la suite, notamment dans le cas de I'idendfication de la loi de comPortement aux grandes vitesses

de déformation.

çr 100
.j

E U U
o
Ë

6'5 
60

c)

E40

r-iv 2 0

- 8 9 -



Chapiue III

III.4 Choix d'une loi de comPortement

La connaissance de la loi de comportement du matériau est un élément clé qu'il est obl-igatoire de

définir précisément si I'on désire optimiser les performances d'une structure réa[sée dans un

matériau donné.

En général, le choix d'une loi de comportement doit s'appuyer sur trois grands points :

o la loi doir être adaptée au-x mécanismes physiques impliqués dans Ia déformation;

o elle ne doit faire intervenir que des paramètres mesurables expérimentalement, et qui ont une

interprétation physique;

. dans Ia perspectrve de I'utilisadon de codes de calcul, il faut que la loi choisie soit adaptée aux

moyens informatiques.

Les polymères, par la narure complexe de leurs comportements et du matériau lui même,

présentent une difficulté dans I'analyse physique fine de leur comportement. Pour cela,

l'utilisation d'une loi phénoménologique reste encore une solution au problème de la prédiction

du comportement des polymères.

Deux modèles, très uulisés acruellement, permettent dê modéIiset le comportement des

polymères à parur d'une base physique. Le premier est celui de Petez, qui interprète la

déformation viscopiastique (non élastique) macroscopique à partir d'une analyse basée sur Ia

mobii.ité molécuiaire, et ce en termes de nucléation thetmomécaniquement activée de

microdomaines cisaillés @erez, 88). Le deu-rième est celui d'Argon (Argon, 73) et qui a été

ensuite développé par Boyce (Boyce, 88). Ce modèle, par contre, est lârgement utilisé dans des

codes de calcul par éléments finis, pour traiter ies problèmes d'instabilité plastique, par exemple

la suiction (Iomita, 94), et les bandes de cisaillement (Giessen, 94). Ces deux modèles sont en

bon accord avec plusieurs résultats expérimentaux, notamment, dans le cas du PtvIMA (Ouaii,

93) pour le premier modèle, et PC (Boyce, 93) pour le deurième. Cependant leur application est

limitée au.x faibles vitesses de déformation.

En ce qui nous concerne, nous avons modifié la loi de comportement proposée par G'sell et

Jonas (G'sell, 79). Cetre loi a été utilisée avec succès pour caractériser le comPortement des

polymères dans plusieurs modes de chargements simples (traction, compression ) (G'sell, 83).

Elle a été également employée dans des codes de calculs numériques par éléments finis pour

modéliser l'écoulement plasrique de ces matériaux aux sollicitations rapides et aux impacts

@illion,92).
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A I'origine, cette loi s'écrit sous la forme suivante, avec la contrainte dépendant de Ia

déformation, de la vitesse de déformation et de la température :

r = Ko (t - exp(- *f )Xl + ..xp(- ur)lt + hr)f ' I I I .1 7

ou Ko = Kexpl: I , avec K un facteur d'écheile. Le terme 1- exp(-wf ) décrit le
'  ' [T ,

\ /
comportement viscoélastique, tandis que I + c exp(-bf) présente un évenruel crochet de traction.

I + hf décrit quanr à lui le durcissement progressif aux grandes déformations. Finalement, la

sensibilité à la vitesse de déformation est exprimée en terme d'une loi en puissance sous la forme

d. i', m étant la sensibilité logarithmique à Ia vitesse de déformation.

La modificauon que nous avons apporté à cette loi semble importante. Celle-ci touche

noramment Ia dépendance du coefficient d'éihelle IÇ vis-à-vis de la température. En effet, nous

nous sommes basés sur Ie fait que la limite élastique tend tapidement vers zéro lorsque Ia

température est proche de la températuïe de uansition vitreuse Tg, ce qui n'est pas Ie cas Pour

l'équation III.17. Ainsi, la nouvelle expression d. Itr sera donnée par la forme suivante :

I I I ,18

Ç le coefficient à 0 K T* la température de normalsation CN= Tr+100 I9, (e- = ((T"/T")),

et f est Ia tempérarure caractéristique cortespondant à la température à partir de laquel-le Ia

courbe change de pente (figure IIL32).

Par ailleurs, comme la vaieur de m dépend de la vitesse de déformation, nous lui avons proposé

une expression simple donnée par :

trI.19

r, =r,[r-+l'-*"r,[e.[+'))]

m(r) = *r[t* m, tanh(mr lo
f ) )

tl l
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Figure III.31 Variarion de la sensibilité logarithmique à la vitesse de déformation m. en fonction

du logarithme de la vitesse de déformation.

III.4.1 Identification des paramètres de la loi de comportement

Une fois le modèle sélectionné, il reste à calculer les coefficients inconnus intervenant dans celui-

ci et qui conduisent à la meilleure représentation possible des essais. Lors de ia première analyse,

ce modèle fait intervenir six paramètres indépendants. Pour les identifier, nous utilisons la

procédure numédque moyennant la méthode des moindres carés. Celle-ci consiste à réduire

l'écart pouvant exister entre le résultat de la modélisation (rf ; et les résultats de l'expérience du

double cisaillement tf-p. Cet écart est appelé fonction écart rype moyen, donné par la relation

suvante :

où N est le nombre de points expérimentaux'

Pour trouver les paramètres de l'équation III.18, nous avons utilisé, en premier lieu, les résultats

expérimentaux de G'sell (G'sell, 85) qui donnent la variation de la limite élastique en fonction de

la température (figure. III.32). Ainsi, K0, T sont définis.

D 1  -

N

N r

>t'i
i - t

L
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Figure IIl.32: Variation de Ia limite élastique en foncuon de la température.

L'identification des auffes paramèues montre qu'ils dépendent tous plus ou moins, de la vitesse

de déformarion, sauf Ie h qui dépend nettement de Ia vitesse de déformauon (figure III.33). C'est

pourquoi nous écrivons son expression en fonction de la vitesse de déformation sous la forme :

350

( i^ \n,
h=h"l  +l

" \ , f  
)

inno , rritesse de déformation minimale, f." = 10-ts-t'

Une autre expression pour h est aussi valable, elle consiste à approximer

fonction de Ia vitesse par une ligne droite :

r l l
tlt

III.2O

la variation de h en

TII,21,

Toutefois, cetre expression présente quelques inconvénients notamment lors de I'exploitation de

la loi dans les calculs numériques. D'où I'intérêt de l'équation (III.20).

Nous en déduisons les vaieurs de ho et h, en aiustant cette fois-ci les valeurs de h obtenues Pour

chaque vitesse de déformation par I'expression (IIi.20). Pour Ies autres consuntes' nous avons

utilis6leur moyenne.
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Figure III.33 : Variation de h en fonction de la vitesse de déformation. Les points représentent

les valeurs expérimentales et le trait continu représente Ies prédictions Pour h d'après I'équadon

TII.2O.

Finalement, les valeurs des paramèûes aiustant les prévisions du modèle aux résultats des essais

de doubie cisailLement sont regloupées dans le tableau III.5 suivant :

NO Paramètres Valeurs Unités

I

I ç 35.427 lvIPa

2 e- 79.367 1

3 T. 41.2.0 K

Â w 23.237 1

5 0.579 1

o b 6.1.26 1

7 h 0.286 1

8 h1 0.0813 1

9 f,oio 10-n
- l

)

10 mo 0 .116 1

11 m1 0 .811 1

1,2 +..f J I 1

I J r: +46.684
- 1

Tableau III.6 : Valeurs identifiées des paramètres intervenant dans Ia Ioi de comPortement

utilisée.
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Toutefois, cette identification n'est pas tout à fait exacte, étant donné qu'elle peut donner

plusieurs solutions arbiuaires sans tenir compte de la physique des choses. Néanmoins, elle

permet d'aboutir à des paramèues qui ajustent au mieux les résultats de l'expérience et Pat

conséquent, rend le modèle juste descriptif dans ie domaine de petites et grandes déformations

oour I'ensemble des vitesses de déformation et de tempérarure considérées.

Les courbes de la figure III.34 montrent une bonne cotrélation entre les résultats expérimentaux

et ceux issus de la modélisation. En effet, le modèle proposé permet de reproduire toutes les

phases de déformation (élastique, plastique et durcissement) dans une gamme de vitesse de

déformation très large de 10-r s-l iusqu'au 10*2 s-1. Les formulations suggérées Pour ç, m et h

semblent aussi convenir. Par conséquent, ce modèie possède tous ies critères recherchés Pour une

loi de comportemenr. Cependant, il présente une faiblesse dès que la vitesse de déformation

devient trop grande. Plusieurs raisons Peuvent expliquer ce phénomène :

o peur être la dépendance de ses coefficients en vitesse soit mal prise en comPte,

o les coefficients doivent également dépendre de la température, notamment Ie coefficient de la

sensibilité à la vitesse de déformadon : m,

. et finalement, ie modèle ne tient pas compte de la transition ductile-fragile.
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Figure III. 34: Comparaison des courbes contrainte-déformation Pfévues PaI le modèle avec

celles de I'expérience pour différentes vitesses, à tempétatufe âmbiante G-30019'

-96  -



Chapitre III

ts,

c)

0)

a

.Y

120

100

80

60

40

20

-----o- 
i=10*3s-t

------+- 
i=5x10*3s-l

-r- 
i=1g*as't

0ô 0.2 0.4 0.6 0.8 r  r .?.  r .4 1.6
Cisaillement, f

Figure III. 35: Prévision du modèle dans I'approximation isotherme aux grandes vitesses de

déformation, G=300I9'

Figure III. 35: Comparaison des courbes contrainte-déformation prévues par le modèle avec

celles de I'expérience pour différentes températures, à vitesse constante 1i = 10-3s-t).
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III.5 Conclusion

La caractérisation du polycarbonate Nlakrolon 3200 nous a permis d'évaluer plus particulièrement

les effets de I'écrouissage, de la vitesse de déformauon et de lz tempérarure sur son

comporrement mécanique vis-à-vis de deux modes de déformation. La synthèse de tous ces

résultats expérimentaux nous conduit aux concluslons survantes :

. Ie polycarbonate 3200 présente une sensibilité à la vitesse de défotmation relativement

faible mais non négligeables dans le domaine de vitesses faibles.

o il présente une sensibilité forte à la tempétature,

. nous avons observé une uansition nette de Ia limite élastique en fonction de la vitesse de

déformation aux alentours d'une vitesse critique de I'ordre de 446.684 s-1, significative d'un

mécanisme de déformation qui s'amorce aux grandes vitesses de déformation,

. le polycarbonate peut être sensible à I'endoÀagement par bandes de cisarllement

adiabarique ou par la transition ductile-fragile aux uès grandes vitesses de déformation enue

(10*3 s1 er 5x10*3 s-'; en compression dynamique, et entre (5x10*3 s-l et 1.6x10*o s-t) en double

cisaillement.

o il présente aussi une uansition ductile-fragile aux basses tempérarures environ 260 I{ dans

noûe cas. En réalité cette température de transition dépend de la vrtesse de déformation,

o le polycarbonate, comme la plupart des polymères est le siège d'un échauffemenc

adiabarique important même aux faibles vitesses de déformation du fait de Ia faible conductivité

thermique,

e la ioi de comportement choisie, bien qu'elle soit phénoménologique, a permis d'identifier de

manière simple les constantes du matériau, de modéliser et de reproduire toutes les phases de

I'écoulement plastique tels que I'adoucissement, le durcissernent, la sensibilité à la vitesse et la

température.

ParIa suite, Ia loi de comportement proposée sera exploitée dans la partie numérique (chapitre

fV) concernanr I'analyse des conditions d'apparition d'instabilité et de localisation de la

déformation dans le cas des polvmères.
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Chapitre IV

Simulation numérique d'une couche in{inie cisaillée en cisaillement
simple

IV.l. Introduction

A l'échelle macroscopique Ia déformation plastique des matériaux, pendant les processus de mise en

forme ou lorsqu'ils sont soumis à de grandes vitesses de déformation, paraît homogène. Cependant, à

une certaine charge critique le mode de déformation passe d'un mode homogène à un mode

fortemenr hétérogène, synonyme d'une instabilité. Ainsi, une localisation importante de la

déformation, et donc aussi un accroissement local de température, apparaît dans des zones uès

éuoites appelées bandes de cisrillement adiabatique (BCA) Lorsque le matériau est

thermoadoucissant, la chute de la conuainte d'écoulement (adoucissement thermique) provoquée par

l'éiévarion de ia tempéïarure favorise la concentration de la déformation et i'échauffement local. Le

mécanisme est alors auro-catalytique. Ce sont donc des facteurs déterminants pouvant provoquer Ia

Formation des bandes de cisaiilement ou bien conduire à une rupture ductile dans le matériau.

Ce phénomène n'apparaît que si la chaleur n'a pas Ie temps de se diifuser rapidement dans Ie

matériau et par conséquent uniformiser Ie champ de tempérarure. La formation des bandes de

cisaillements esr donc favorisée aux grandes vitesses de déformation ou dans les métaux dont la

conducrivité thermique est faible. Il faut noter que des bandes de cisaillement sont également

observées dans cenaines conditions où la conduction thermique ne joue aucun rôle. II s'agit des

bandes de cisaillemenr isotherme dont I'origine est un adoucissement Purement mécanique

(géométrique), par exemple Ies bandes de suiction.

La narure particulière du comportement des polymères est caractérisée par deux phénomènes

principaux. Le premier est celui de i'adoucissement isotherme lié à l'écrou.issage négatif, dû à la

mukiplication des défaqts. Le second est le phénomène d'auto-échauffement dû en général à leur

conduction thermique parriculièrement faible par rapport au-x métaux. Ce comportement spécifique

aux polymères fait qu'i-ls sont sujet à ces phénomènes d'instabilités sous forme de bande de

cisaillement isotherme et adiabatique.

Si la littérature concernant Ies métau-x est beaucoup plus riche en ce qui concerne la description

quantitauve de ces phénomènes de localisation, elle I'est moins dans Ie cas des polymères, si ce n'est

quelques érudes qualitatives. Pourtant I'expérimentation témoigne de leur existence et met en
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évidence deux sortes d'instabilité, la suiction (G'sell, 88) et les bandes de cisaiilement (U, 76, Wu, 73,

Bowden, 70). Ces dernières constituent I'un des principaux mécanismes de la déformation plastique

des polymères,l'autre étant I'endommagement (crazing) (ftamet, 82).

La striction est souvent observée pendant les essais de uaction et se manifeste Par une concentration

locale de la déformation plastique, de sorte que la section s'y amincit plus qu'ai.lJeurs. Pour un métal,

I'amincissement local au centre de l'éprouvette s'accentue de plus en plus iusqu'à conduire à Ia

rupfure de l'échantillon. Au contraire, pour un polymère I'amincissement dâns Ia suiction se stabilise,

et on observe alors une propagation des épaules de la striction. Quant aux bandes de cisaillement,

elles sont en général produites lors des essais de compression, de cisaillement ou de torsion etc...

sous forme de micro-bandes cisaillées (Bowden, 70).

Ce phénomène de locaiisation de Ia déformation, en forme de bande de cisaillement, est largement

étud.ié au sein de noue laboratoire GPIvI\D dans Ie cas des métaux, par exemple (I(lepaczko, 87-95,

lvlolinari, 88, Upinski,ST).La présente étude a pour odginalité d'êue orientée pout la première fois

aux cas des polymères. La différence principale entre cette étude et les trâvaux réalisés

anrérieurement au LPN,f,\I réside dans la loi qui régit le comPortement du matériau, qui est

totalemenr d.ifférente de celle décrivant les matériaux métalliques, ainsi que ies mécfnismes induisant

aux instabilités thermoviscoplasuques.

Récemment, plusieurs auteurs ont porté un intérêt croissant au phénomène d'instabilité dans les

polymères amorphes. Nous citons à tiue d'exemple (Iomita,94) et (Giessen, 97), (Iomita,97). Ces

aureurs, en parranr d'une approche physique basée sur le modèle constirutif de Boyce (Boyce, 88) et

en utilisant ia méthode des éléments finis, ont pu prédire la formation des bandes de cisaillement et

érudier les mécanismes de leur propagation.

Dans ce chapiue, nous nous intéressons aux conditions criciques d'instabilité et de localisation de Ia

déformation par une approche numérique basée sur la méthode des différences finies, en utilisant Ie

schérqa d'Euler semi-implicite. L'avantage de cette médrode par raPPort aux autres schémas

(implicite, explicite, etc ...) c'est que pour une valeur donnée du pas d'espace, I'ereur de uoncature

sur le terme en pas de temps est nettement plus petite que dans les autres méthodes. Dans Ia

présente étude, nous tenons compte du couplage thermomécanique qui se rnanifeste par I'évolution

de i'écrouissage, de la sensibilité à ia vitesse de déformation, de i'adoucissement thermique, de la

conduction thermique et des effets d'inertie.
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IV.2 Formulation du problème

Le modèle choisi pour étudier la localisation est une couche de hauteur h constante, d'extension

infinie suivant la direcrion de z et de largeur variâble w(y) suivant x soumise à un cisaillement simple

parallèle à I'axe z, (figure IV.l). Les dérivées par rapport à x et z de toutes les grandeurs physiques

sont supposées nuiles ; en outre on admet que la déformation, définie par f =ôzlày, est nulle

suivant x (cisaillement simple).

L'évolution de la largeur de la couche cisaillée Ie long de I'axe y se fait par le biais de la fonction

sinusoidale (IV 1) adoptée par Lipinski et al. dans (l(lepaczko, 87).

(IV 1)

Où wo, ô* er h sont respectivement la largeur -oyàrr., le coefficient du défaut géométrique et la

haureur de la couche, qui ont pour valeur respective 6.0 mm, 0.029 et 2.0 mm. La largeur et la

hauteur de la cquche sont supposées les mêmes que dans l'éprouvette de double cisaillement ODS).

Figure IV.1 : Géoméuie de la couche cisaillée

w(y) = *,[r * o- snfr1 - r*))

woit+ôw;
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IY.z.tùfise en équation du problème

Les équations gouvefnant le problème sont les suivântes :

a) I'équation constitutive :

r = r(f,f,T) (IV 2)

Dans cette équation la loi de comportement s'exprime en fonction de la déformation, la vitesse de

déformation et de la tempétature. Nous allons revenir en détail sur cette loi dans le paragraphe

suvant.

b) L'équation de Ia conservation de la quantité de mouvement dans le cas d'une couche cisaillée

s'écrit :

GV.3)

Dans cette relation, I est la contrairlte de cisaillement, p la masse volumique du matériau, v est la

vitesse dans la bande et w(y) est la largeut de la couche cisaillée.

c) L'évolution de la température est gouvernée par I'équation de la chaleur :

pc"#= ('*+ NH GV4)

les coefficients C"et N représentent respectivement la capacité calorifique et le coefficient de

conduction thermique. Le coefficient de Taylor-Quinney (, supposé constant et égal à 1, traduit le

travail plastique dissipé sous forme de chaleur.

d) La condition de compatibiJité cinématique

ôv ar Gv.s)
au= at

avec

f  = \ r  + f . r .
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lV .2.2 Analys e dimensionnelle

Dans le but d'obtenir des équarions adimensionnelles, nous utilisons les variables suivantes :

Ï=h ;  V=hfo,  T=* ;  [=tolot t '  ;  ô"  =+, F=, l l ,
T f  

' - v  
T ,  

' r  
f o ' h '

Où fo est la viresse de cisaillement nomi.,a. (fo =%/h), T, est la température de référence du

macériau égale àTg+100i( et ti est la contrainte de référence.

A partir de certe analyse, les équations (fV.3, fV.4 et IV.5) peuvent être écrites sous forme

adimensionnelle :

Equation de mouvement

âv  ^ô tv . -a f  . -AT , tôw ( IV .6 )
P 

a,  
= , ,  

Ary '  
'1[u *  t ,  

Aî- ;  Ay

avec r, =# r, =# q =#

Equation de ia conservation d'énergie

aT , ,àu . . ,  âtT ( IV.7)

- 
p(-" 

a, 
=,tc* n 

al

Chapitre [V

Equarion de compatibiiité

GV 8)

IY.2.3 Conditions aux limites

Les conditions aux limites adoptées pendant le calcul sont :

Une vitesse Vo constante imposée sur le bord supérieur de la couche,le bord inférieur étant encastté'

V=Vo pour y=h GV.9)

' V=0 pour y=0

Fâv  a f
I  = - = --ôyâ t

- 103 -



a

Chapiue IV

La couche est supposée thermiquement isolée (parois adiabatiques)

Pouf y=h GV.10)

Pow y=0

IY.2.4 Discrétisation des équations

pour la résolution du problème, nous avons utilsé Ia méthode des différences finies, en adoptant Ie

schéma d'Euler semi-implicite avec un coefficient de pondération 0. Ce schéma Permet d'approximer

les dérivées premières et secondes de la façon suivànte :

ax = xJ.'-xi
ôt At

GV.11)

GV.12)

4=o
ây

4=o
ôy

(rv.13)

La cond.ition de stabiiité n'esr assurée que poff un At inférieur à une valeur critique At.' De plus At

doit êue assez petit pour que ies erreurs des approximations soient acceptables. Ainsi, Pour que

i'algorithme soit incond.itionnellement stable, nous avons utilisé la condition de stabilité proposée par

Upinski, dans (I{epaczko,87). Celle-ci consiste à'calculer At pour chaque itération en vérifiant ia

condition de stabilité suivante :

o<E<1 GV'ta)

Où e = +, p est Ia plus grande valeur propre de la matdce [A]. En effet, le système d'équation à
Av-  

. '

résoudre .rt la ,oirr^rr, ,

Y = r^r$Or. Fl*t-), ^,,.. {*}= {v,r,e}

#={*+:*).0_,{%J-l
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IV.2.5 Loi de comportement utilisée

Afin de uaiter les instabilirés plastiques sur une base quantitative, et obtenir des résultats numériques

fiables, il est nécessaire de connaître la loi de comportement du matériau. Ainsi, la loi utilisée est celle

décrite au chapitre III dont Ia forme est la suivante :

(iv.1t

(rv.16)

GV.17)

0v.18)

r = Ko (r - exp(- *r)Xl + ..*p(- ur)Nt + hf)r'

r, = r,[r +Ï'-,*r,[e.[+'))]
m(r) = -,[t*m, tanh(m,t"{i))

^=r{+)
L'identification des paramètres a été discutée au chapitre III'

Les propriétés mécaruques et thermiques du matériau utilisées dans ce calcul sont énoncées ci-

dessous :

Tableau IV.1 : Propriétés mécaniques et thermiques du polycarbonate utilisées lors de cette

simulation, (Bisilliat, 97).

Paramètres Valeurs Unités

Nlasse volumique p 1,200 itg/mr)

Chaleur spécifique C" 1  170 0 /ks/rg

Température de transruon

vitreuse \

423 K

Conductivité thermique N 0.21, Cv/*I9
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IV.3 Résultats numériques

IV.3.1 Incidence de la taille du maillage

Tous les calculs qui font appel à Ia résolution des systèmes spatio-temporels nécessitent une

d.iscrérisation. En général, il existe deux façons d'envisager ces problèmes' La première consiste à

uri1iser un maillage progressii Ce dernier permer d'avoir une bonne résolutton dans la zone critique

de iocalisation avec un temps de calcul moins long, mais cette méthode edge la connaissance à

I'avance de Ia zone cririque de locatsarion. Dans ce contexte,Bava et l(im (Batra,91) ontutilisé un

mailiage adaptarif de la structure en foncrion des gtad.ients rencontrés, c'est-à-dire, un remaillage de Ia

srructure à chaque fois que les grad.ients dépassent un seuil pré-défini' Une autre méthode' simple à

mettre en ceuvre, consiste à utiliser un maillage fixe présentant une très bonne résolution au cenffe'

L'inconvénient de cette méthode c'est qu'elle est assez longue.

une série de calcuis préliminaires a éré effectuée pour différenres tâilles de maille qui sont égales à 40

11"m, 28.57 ptm, 20 1tm, 1,3.2 !tm, 11.6 ptm et 10 ptm et qui correspondent respecrivement aux

nombres des nceuds suivants :  51,71, 101, 151,17L,201. Nous avons remarqué que la modif lcadon

de maillage n'entraîne Pas ffoP de changement âu niveau de I'allure générale des résultats' mais

permet de poursuivre les calculs plus loin en déformation. Nous avons remarqué aussi que I'instant

d,apparition de ra Iocaiisation n,est pas influencé pzr ra taine de maille. Ainsi, une raille de maille

- 
movenne suffirt largement pouf connaîue seulement Ie début de Ia localisation'

Pour cette étude, Ie maiilage utilisé est homogène mais suffisamment fin au centre de Ia bande' En

effet, Ia couche a été disctétisée en 100 paaies élémentaires ( 101 næuds) dont la taille du plus peut

élément est de 20 Pm.

Sur la figure fV.2 nous montrons l'évolution de Ia conuainte de cisaillement au centre de la couche'

en fonction de la déformation nominale pout trois vitesses de déformation respectivement égales à

10*3 s-r, 5x10*3 s-1 et 1g*o s-t. Nous obserwons d'abord une augmefltation de la contrainte iusqu'à un

maximum, correspondanr au début d'instabilité, suivie d'une chute due à I'adoucissement thermique

provoqué par l'énergie de la déformation plastique. Cet adoucissement est d'âutant plus fort que la

vitesse de déformation est élevée. A un stade de la défotmation, la chute de contfainte devient trop

rapide, synonyme de la localisation de la déformation plastique. A ce niveau de déformation, i'histoire

de la tempérarure au centre de la couche montre une élévation locale importante de la température' Il

faut dire aussi que cette chure rapide de contrainte est prévue Paf notfe ioi de comportement' celle-ci

tend rapidement vers zéro une fois que Ia température est proche de la température de transition

virreuse. Ceci peut êue considéré, en fait, pour nous comme une approche qui conduit à Ia
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localisation. Nous consratons également que I'augmentation de la vitesse entraîne une diminution de

la déformauon nominale nécessaire à la localsation de la déformation plastique. Cette dernière est

peut êue définie comme étant Ia déformation à partir de iaquelle la contrainte chute brutalement.

Cette manifestation précoce de Ia localisation est due tout simplement au régime adiabatique et au

DrocessLrs auto-cataivtique.

Déformation, I

Figure Yl.2: Evolution de la contrainte d'écoulement en fonction de ia déformation pour uois

valeurs de vitesses de déformation.

Par ailleurs, comme Ia chute de ia conuainte se fait progressivement, c'est-à-dire, sans discontinuité

de pente, il est difficile de déterminer avec une grande précision I'instant de la Iocalisation finale. Par

conséquent, nous définissons le moment de locaiisation "conventionnel". Ainsi, on dira que I'on a

une Iocalisarion si Ie rapport f(y= n1Z)lf(y=0)=P, où P est un nombre fini choisi à I'avance,

dans noue cas P=50.

ïY.3.2 Distribution des profils

Pour montrer l'évolution du processus de déformation au cours du temps, nous montrons les profi.ls

de déformations f(t,y) d. températures T(t,y) et de vitesses de défotmation i(t,y), dans Ia

couche pendant différents remps d'écoulements (différentes déformadons nominales équivalentes)

(figures fV.3, fV.4, IV.5), La vitesse de déformation nominale égale à io =19+r s-t cotrespond à une

vitesse de cisaillementV0=2 m s'l. Sur ces figures, nous observons que l'évolution de la déformation,

de Ia tempérarure et de la vitesse de déformation dans Ia bande reste homogène jusqu'à un certain

t20

^ I00É

P g 0

{)

Ê 6 0€
(,
OJ

o + u-c

tr
,C )ô

+ i=10*3s'1
* i=Sx'l 0*3s-1
---o- 

i=1g*oS-t

0
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niveau, au-delà duquel une instabilité commence à se développer. Elle se uaduit par une faible

inhomogénéité de température et de déformation. Cette instabilité s'accélère avec la déformation

jusqu'à la localisarion finale de la déformation plastique. Celle-ci se traduit, sur Ia figure fV'5, par une

augmentation locale rapide de la vitesse de déformation au centre de Ia couche. Il est important aussi

de remarquer que ce processus se produit très lentement. En effet, Ie temPs nécessaire pour obtenir

cette localisarion est uès lent. Ce retard d'apparition des BCÂ Peut être dû soit à la viscosité élevée

des polymères soit à l'écrouissage positif (durcissement) dans le domaine des grandes déformarions

qui permet à I'instabilité de se ProPagef iusqu'à conduire à la ruine du matériau.

I

llauteur, y(mm)

Figure fV.3. Distributions de déformations dans la couche.

2
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- 1 0 8 -



Chapiue IV
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f=1.65 1.7 1.75 1.8 1.85 1.9 r .95 22.3 2 '5
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Figure IV.4. Disuibutions de tempérarures dans la couche.
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Figure IV.5. Disuibutions de vitesses de déformation dans Ia couche.
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IV.3.3 Incidence de la vitesse de déformation

Dans cette section, nous nous intéressons à I'effet de la vitesse de déformation nominale sur

l'évolution des profils de déformations, de températures, de vitesses de déformation et au démarrage

cie la localisation. Ainsi, nous avons réalisé une série de calculs pour différentes vitesses de

déformarion nominales, ou I'hlpothèse de la déformadon piastique adiabatique est vérifiée :

3x l0*2s- t  (  io  (  2x l0*as- '  16x10- tms- r  
(  vo  <  40ms- ' ) .

Les résultats de ces calculs sont montrés sur les figures ry.6, fV.7 où nous avons présenté les

disuibutions spatiales de la déformation, de la température et de la vitesse de déformation

respectivement pour deux vitesses de déformation 5x10*3s-1 et 1O*os-t. To.,t d'abord, nous observons

une rendance similaire de ces distributions, avec bien srir une augmentation rapide de Ia température

au cenue pour les plus grandes viiesses, et par conséquent, une augmentation locale et rapide de Ia

viresse de déformation (figure fV.6c et fV.7c), ce qui explique en d'autres termes I'effet auto-

catalytique (aux bords de la couche les températures ont tendance à diminuer ). Il est important aussi

de constarer une stabilisation de la température au centre aux alentours de 400 I( En réalité Ia valeur

maximale de la température atteinte en fin de localisation est de I'ordre de 410 I( L'histoire de la

déformation et de la tempérarure aux bords'et au centre de la couche confirme cette tendance (voir

Annexe 2).
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Figure IV.6 : Distributions de déformations (a), de températures (b) et de vitesses de déformation

(c) dans la couche.
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(c) dans la couche.
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Comme nous I'avons vu, la vitesse de déformation joue un rôle uès important sur I'apparition de la

localisation de Ia déformarion plastique. Il est à noter que cette observation est faite uniquement aux

grandes vitesses de déformation. Pour bien mettre en évidence I'effet de la vitesse de déformation,

des simulations à vitesses moyennes ont été effecuées, notammenr à 300s-t et 500 s-t Ces deux

vitesses ne permettent pas seulement d'étendre le domaine des vitesses étudiées, mais égaiemenr

d'inuoduire I'effet du coefficient de la sensibrlité à ia vitesse de déformation. inférieur à celui utilisé

dans la première simulation (10*3 s-t, 5x10*3 s-r et 10*a s-1).

En analysant I'effet de la vitesse de déformation sur la déformation nominale de la localisation y*

(figure fV.8), on distingue quatre zones. La première pour des vitesses inférieures à 300 s-t dans

laquelle la déformatjon nominale à la localisation tend vers finfini. La deuxième zone se sirue entre

300 s-t et 500 sr, dans laquelle ia déformation à la locaiisation diminue. Elle augmente dans la

uoisième zone, comprise entre 500 s 
-t 

et 10*r s-t . Cela peut êtïe dû au fait que dans cette zone Iz

sensibilité à la vitesse augmente plus rapidement, ce qr'ti a pour conséqueflce de retarder la

localisation. Finalement, dans la quauième zone, la déformation à la localisation commence à

dimrnuer car conune nous I'avons signalé le process-us auto-catalyuque conduit à une localisation

précoce de la déformation qui se manifeste sous forme de bande de cisaillement. L'histoire de la

déformation et de la température au centre et aux bords de la couche illustre bien ce phénomène. En

effet, nous constatons que lorsque la vitesse de déformation augmente, Ie rapport de température et

de déformation entre le cente et Ie bord de la couche devient plus important. La déformation

nominale nécessaire à la localisation diminue excepté pour la vitesse 500 s-r, qui correspond dans

notre cas à la vitesse de uansition où la sensibilité à la vitesse devient plus importante. Ce qui

conFrrme son rôle stabilisant dans le processus de déformation plastique.
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ô =0.029

t l -
v ' t 2.5 ?  ? 5

log(f) (s')

Figure IV.8 : Déformation nominale de la iocalisation à la déformation plastique en fonction du

Iogarithme de la vitesse de la déformadon'

IV.3.4 Incidence de la taille du défaut

Les paramètres rhéoiogiques du matériau, la géoméuie de la structure ainsi que les conditions de

chargements aux limites iouent un rôle important dans le développement ou le non développement

des bandes de cisaillement'

Dans cene érude, on s,anache plus particulièrement à quantifier I'influence de la taille du défaut sur la

localsation de Ia déformadon plastique. Les auues paramèues festent fixes. La vitesse nominale de

cisaillement est de 10*'s-t.

En premier lieu, nous allons montrer de manière schématique I'effet 4s 12 leille du défaut sur Ia

largeur de la couche, étant donné qu'elles sont liées pat I'équation (IV.l). Àinsi, trois valeurs de

défauts ont été choisies, de façon arbitraire, égales à 6w =12o/o, 24o/o,30%o' Nous observons sur la

figure fV.9 que plus la taillê du défaut est grande plus Ia largeur de bande est fine, ce qui constitue un

site propice à Ia concenuation des tempérarures, des déformations et des vitesses de déformation, et

par conséquent favorise ra davantage Ia localisation de la déformation plastique' Autrement dit, si le

défaut est sévère I'apparition des BCA est accéiérée'

Ceci est confirmé sur les figures fV.10, fV.11, |V'1'2où nous représentons respectivement I'évolution

au cours du temps de Ia déformation et de la température dans la couche pour chaque taille de

l,amplitude défaut. Nous observons que plus I'amplitude du défaut augmente plus la zone qui
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Chapitre fV

entoure ia bande devient étroite, où les tempérarures sont plus élevées, d'où une concentration locale

plus importante de la température et de la déformation au centre de la bande. Conjointement, ia

température et ia déformation restent quasiment figées aux bords, car la diffusion de la tempérarure

par conducuon rhermique vers les bords devient faible. Il est également important de remarquer que

Ie temps nécessaire à la localsation de la déformation plastique devient plus rapide quand le défaut

est grand. La figure \T.13 confirme cette tendance. En effet, sur cette figure nous avons tracé

I'évolution de la déformarion de localisation de Ia déformation plastique en fonction de différentes

tailles du défaut (6w =2.90/o, 60/o, 72o/o, 1.8o/o, 24o/o, 30o/o). Nous constatons que la déformation

norninale de la localisation de la déformation plastique est d'autant plus faible que le défaut est plus

profond (taille du défaut plus grande). Ce résultat a été aussi observé par (rllarchand, 88) et (Batra,

96) dans le cas des métau.r.

Les gradients de température de ces profils seront donnés dans I'Annexe 2.

6
l:rgeur de l'éprouvene, W(y) (mm)

Figure IV.9 : Variation de Ia largeur de l'éprouvette pour différentes tailles du défaut.
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Figure IV.10 : Distributions de déformations (a), et de températures @) dans Ia couche.
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Figure fV.11 : Distributions de déformations (a), et de températures ft) dans la couche.

L'amplitude du défaut est ôw=24%0.
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Figure 1V,72: Distributions de déformations (a), et de températures (b) dans la couche.

L'amplitude du défaut est ôw=307o.
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i=10*3s-t

t4 2L 28 35

Amplitude du défaut, ôw (7o)

Figure IV.13 : Evolutjon de Ia déformation à la localisation en fonction de la taille du défaut.

IV.3.5.Largeur de bande

Un des paramèues importants dans l'étude du cisaillement adiabatique est la largeut de bande

puisqu'il indique I'importance de la locaiisation. Il existe plusieurs méthodes permettant la

déterminarion de cette largeur de bande. On citera à tiue d'exemple celle proposée par Batra et l<im

@arra, 91), qui définissent Ia bande comme étant la région où les déformations ont une valeur

supérieure ou égale à 95 o/o de sa valeut maximale au centre de l'échantilion. Celle utilisée par

Marchand et Duffu (1llarchand, 88) qui considèrent la bande colrune étant la région où Ia

déformarion resre consrante. Ou encore la technique adoptée par l(lepaczko ({epaczko, 90), qui

utilise corrune mesure de Ia largeur de bande la distance qui sépare les maximums du gradient de

déformation ou de Ia tempérarure. C'est de cette dernière technique dont nous nous servirons dans

cette érude.

par Ia suite, la valeur de l'amplitude du défaut sera fixée à ôr,v=0.029, Ce choix correspond en fait à Ia

déformation nominale de la locaiisation comparable à celle obtenue pendant I'expérience Pour une

vitesse de déformation égale à 5x10*3s'1.

Les figures VI.14, fV.15 représentenr respectivement les gradients de déformation et de température

pour la vitesse de déformation nominale 10*3s-1. Ceux pour 5x1O*rs'r et 1O*as-r seront donnés dans

l'Ânnexe 2.Les figures IV.14b, IV.15b correspondenr au dernier stade de localisarion. Ainsi, il est

possible de calculer Ia largeur de bande pendant différents niveaux de déformation. Les résultats de

i
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Chapiue [V

ce calcul sont iliusrrés sur la figure VI.16. Il est important de remarqueï que la mesure de la largeur

de bande, faite à partir de ces deux grandeurs phvsiques, donne des résultats légèrement différents'

En effet, la largeur obrenue à partir des gradients de tempérarure est légèrement supérieure'

Toutefois, d'après les figures TY.1,6aet IV,16b, on constate que cette largeut à tendance à se stabiliser

au fur et à mesure que Ia déformation nominale augmenre pour se stabil-iser finalement aux alentours

de 80 pm tableau fV.2.

Sur les figures fV.17, IV.1g est tracée l'évolution des maximums des gradients de déformation et de

température en fonction de Ia mi-haureur de Ia couche, pour trois vitesses de déformation' Nous

observons une évolution lente de ces maximums en fonction de l'épaisseur iusqu'à une distance

proche du centre où ils augmentenr brusquement en faisant une asymPtote verticale indicative du

stade final de la localisation.

température.

Vitesse de déformation

nominale

Largeur de bande 2 ôw calculée

à partir du gtadient de

déformation

Largeur de bande 2 ôw calculée

à partir dg $adient de

température

10*' s- ' 40 pm 80 pm

-  - a + 1  . l

5 x l u  -  s - 80 pm 80 pm

10*n  s ' t 80 pm 80 pm

Tableau Iy.2 :Valeurs de largeur de bande calculée à partir des gradients de déformation et de
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Figure IV.14 : Gradients des profi.ls de déformation : (a) au cours de la déformation, (b) au stade

final de localisation.
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Figure IV.15 : Gradients des profils de température : (a) au cours de la déformation, ft) au stade
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Figure IV.16 : Evolution des largeurs de bandes en fonction de Ia déformation : (a) calculée à partir

des gtadients de déformation, @) calculée à panir des gradients de température.
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Figure LY.17 : Evoluuon des maximums des gradients de déformation en fonction de Ia mr-hauteur

de la couche.
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Figure IV.18.: Evolution des maximums des gradients de température en fonction de la mi-hauteur
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Chapiue IV

IV.3.6 Effet de l'écrouissage

L'effet de l'écrouissage est étudié ici en modifiant Ia valeur de la constante h du terme qui décrit le

durcissemenr dans la loi de comportement (équation III.17). En effet, la nouvelle valeur de cette

constanre h sera égale à deux fois celle trouvée par I'identification des paramèues (Chapiue III-

tableau IIL5). Son influence sur la courbe contrâinte déformation est représentée sur Ia figure fV'19.

Comparée à celle de la figure fV.2 pour Ia même vitesse 1.0*3 s-1, notons i'absence de I'adoucissement

thermique après la chute de contrainte, et aussi I'apparition précoce de la locaiisation de la

déformation plastique.

Figure IV. 19 : Evolution de la contrainte de cisaillement au centre de la couche en fonction de la

déformation nominale, pour deux valeurs du coefficient d'écrouissage h'

En ce qui concerne Ia distribution spatiale des profils de déformation f (t, y) et de température

T(t,V) (figure IV.IO,IV.21), nous observons une évolution homogène dans le temPs Presque

parallèle fusqu'au stade final de la iocalisation. Le rapporr ôT = AT/T reste constant, contrairement

au cas du coefficienr d'écrouissage h faible où la disuibution des profi,ls de déformation et de

température presenre une certaine inhomogénéité. On peut Penser Peut-êûe qu'il s'agit d'une

instabilité qui se propage indéfirument. En revanche, soulignons que la largeur de Ia bande donnée

par le ma.dmum des gradients de déformation et de température (figures IV.22, 
'N.23) 

donne

exactement la même valeur que celle trouvée dans le cas où la constante h est faible. Cette valeur est

de I'ordre de 80 Pm

80
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--+- h=0.28

-125-



Chapiue IV

f = 0 . 6  0 . 8  |  1 . 2 1 . 4 1 . 6  1 ' 8  2 2 . 2 2 . 4

i=10*3s't -// 
------r- 

w

a
J

2.5

2

1.5

I

0.5

0 '|

llauteur, y (mm)

Figure IV. 20 : Disuibution de la déformation où le coefficient d'écrouissage h =0'57'
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Figure IY.22: Gradient des profils de déformation où le coefficient d'écrouissage h =0.57.
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Figure TV.23: Gradient des profils de température où le coefficient d'écrouissage h =0.57.
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IV.4 Conclusion

Dans ce chapiue, nous avons simulé par une approche numérique, utilisant Ia méthode des

différences finies, la formarion du cisaillement adiabatique. Nous avons plus particulièrement

examiné I'effet de la utesse de déformation, la taille du défaut et I'effet de l'écrouissage sur le

déveioppement ou le non développement de la bande de cisaiilement, ainsi que sa largeur.

plusieurs hlpothèses onr été faites pour simplifier le problème. Celles-ci, concernent en premier lieu

les caractéristiques thermo-physiques, la conduction N , et Ia chaleur spécifique C,, qui sont

considérées consrantes. En réalité, pour une érude plus précise il faudrait les prendre dépendantes de

Ia température.

Trois remarques essentielies se dégagent de cette étude. Tout d'abord, une localisauon de Ia

déformation rrès rardive à cause de la viscosité élevée des polymères. Ensuite, le rôle stabrlisant de Ia

sensibilité à Ia vitesse esr confirmé. Ceci esr démontré par la présence d'une vitesse critique de

ransition qui définit I'importance de l'évolution du processus de la localsation de la déformation

plastique. Dans notre cas, cette vitesse de uansicio.t f. .tt de I'ordre de 500 s't' En effet, quand la

sensibilité à Ia vitesse de déformation esr grande la formation de Ia bande est uès ralentie. Enfin, Ia

uoisième remarque concerne I'effet de I'écrouissage (durcissement) qui permet une stabilisation

rapide de la déformadon.

En ce qui concerne la taille du défaut, nous avons observé qu'il s'agit d'un paramèue déterminant

pour la formadon de la localisarion. Son rôle sur la déformation de localisation a monué que si Ia

taille du défaut est grande, la déformation à la localisation est faible. Ce résultat est commun au'\

métaux (Marchand, 88).

La largeur de bande déterminée à parrir des grad.ients de tempérarure et de déformation semble

Iégèrement d.ifférente. Cependant, elle a tendance à se stabiliser aux alentours d'une même valeur,

excepté pour une vitesse de 10*3s-1'

L'analyse de la localisation de la déformation plastique est complexe Pour plusieurs raisons' Il s'agit

d'un problème rapide très localis ê avec de nombreu.x couplages thermiques, mécaniques' et

géométriques, il esr par conséquent difficile de déterminer I'incidence ProPre à chaque paramèue' Le

rôle de Ia simulation numérique est de Permettfe, grâce à une étude moins coûteuse, de découpler les

paramètres cités, et de comprendre quantitativement quels paramètres iouent le plus gtand rôle dans

le phénomène d'instabiliré. Cependant le choix de telle ou telle méthode est primordial' Ainsi, la

méthode des différences finies, en I'occurrence le schéma d'intégration d'Euler semi-implicite utilisé

dans cette érude, sembie très uriie pour la simulation du développement des bandes de cisaillement'
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Elle est également très utilisée en raison de sa stabi-lité et sa bonne précision. Toutefois, I'amélioration

de lois de comportements demeure un problème de priorité dans Ia mesure où elles permettent de

rendre compte des phénomènes de base et de modéliser systématiquement les cas réels observés.
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Conclusion générale et perspectives

Conclusion générale et PersPectives

Le travail réalisé dans le cadre de cette thèse concerne d'une part la caractérisation dynamique

d'un polymère amo5phe résistant au choc, qu'est le polycarbonate IvIAI(ROLON 3200 (?C),

dans un large domaine de vitesse de déformation et de tempéraure. D'autre Part, il est

consacré à une érude numérique du cisaillement adiabatjque dans les poiymères amorphes et

en particulier Ie PC.

Dans un premier temps, une large étude expérimentale a été effectuée selon deux modes de

sollicitation qui sont la compression et Ie double ciseillement. Dans cette érude, nous avons

examiné plus parriculièrement I'influence de la vitesse de déformation et de la température sur

le comportement mécanique du PC via des essais réalisés dans des conditions quasi-stauques

et dynamiques. Les viresses de déformadon sont comprises entre 10-3s't et 1.6x10*as-1. Quant à

la tempérarure, elle varie de -23oC à I20oC. L'effet de l'échauffement adiabatique qui en

résulte est également examiné. L'analyse des résuitats expérimentaux nous a montré d'une part

Ia faisabilité de la technique des barres d'Hopkinson pour I'étude des polymères, notamment

celle de la méthode du double cisaillement. D'autre part, elle nous a permis de faire, sur le

comportement du polycarbonate, les constatations suivantes :

o I'influence de Ia vitesse de déformation sur la conuainte d'écoulement montre une

sensibilité faibie, mais non négligeable dans le domaine des farbles vitesses de déformation,

tand.is qu'aux grandes vitesses de déformauon (>10*2 s-t), cette influence devient uès

rmPortante,

le comportement mécanique macroscopique du polycarbonate est uès sensible à Ia

température, notarrunent la limite élastique qui diminue quand la température augmente.

L'influence de la température a Évélé également la tendance de notre matériau à évoluer

vers un compoftement fragile aux basses températures. Ainsi une zone de uansition

ductile-fragile est observée. Dans notre cas, elle se situe aux alentours de 260 K

le polycarbonate esr sensible à I'endommâgement par bandes de cisaillement adiabatique et

par Ia mpture de type ductile ou fragile aux grandes vitesses de déformation,

la déformation s'accompagne d'une élévation de température importante même pour des

vitesses de déformation modérées (1s-t <f <10*2s-r;. Dans ce domaine des vitesses de

déformation, l'élévation de température est de I'ordre de 25 K,

o cefte érude a permis aussi de meftte en évidence I'existence de transidon du matériau

exprimée en rermes de vitesse critique, aux alentours de 500 s't, liée à I'activation des

mouvements moléculaires locau-r de la rela-ration p (Bauwens,72),
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. enfin, du point de vue pratique, cette étude nous a permis de situer le domaine de vitesses

et de températures dans lequel ce matériau pourra êue utilisé sans manifestation de

fissures.

Par ailleurs, nous nous sommes penchés sur la formuladon d'une loi de comportement

permetrant d'appréhender les mécanismes élémentaires qui régissent la déformation plastique'

Plusieurs lois sont évoquées dans la littérature, mais celle proposée par (G'sell, 79) a retenu

noffe attenuon pour sa simplicité et sa large utilisation pour l'étude de l'écoulement plastique

de plusieurs pol,vmères. De plus, elle est simple à implanter dans les codes de calcul

numérique. Toutefois, cette loi, telle qu'elle a êré proposée' a montfé que pour des

températures proches e! supérieures de Ia température de transition viffeuse Tg' la limite

élastique continue touiours à d.iminuer, ce qui n'est pas le cas expérimentalement' C'est

pourquol nous avons proposé une modification qui prend en comPte essentiellement la chute

de conuainte vers zéro à I'approche de Tg, ainsi qu'une autre améliotation qui tient comPte

cette fois-ci dg, effets de I'auto-échauffement aux grandes vitesses de déformatjon'

Finalement, Ia nouvelle Ioi proposée, bien qu'elle ne soit que phénoménologique a permis de

reproduire d'une manière simple et précise, à panir des données expérimentales (chapitre II;'

toutes les phases de I'écoulement piastique'

Dans la deuxième pâftle, nous nous sommes intéressés à étudier I'incidence de quelques

paramètres sur la locahsation des BCÀ en incorpotant la loi proposée et idenrifiée' dans une

simulation numérique basée sur Ia méthode des d.ifférences finies. Les effets de I'inertie, de la

conduction ainsi que du couplage thermomécanique sont pris en comPte' L'analyse de cefte

simulauon numérique monue plus parriculièrement I'incidence de la vitesse de déformadon,

l'ampLirude de Ia taille du défaut et I'effet de l'écrouissage sur le développement des bandes de

cisaillement. Pour ce qui concefne la taille de défaut nous avons montré une fois de plus que si

celle-ci est grande, la déformation de la localisation plastique est faible. Il faut préciser, que ce

ne sont pas les seuls paramètres susceptibles d'interwenir dans les Pfocessus de déformations'

mais qu'il en existe d'autres qui sont uès détetminants' telles que la largeur du défaut' les

propriétés thermiques et qui ne sont pas étudiés ici' Enfin, nous avons constaté que PouI un

taux d'écrouissage élevé,.Ia localisation est freinée pour des déformations faibles'

L,ensemble de ces résultats expérimentaux acquis au cours de ce travail constitue une base de

données assez large pour pefmettre de mieux cerner les mécanismes élémentùes intefvenant

lors de la déformation plastique, et en particuliet ceux liés à I'activation des mouvements

moléculaires. Iocau-x. Pour se faire, iI serait intétessant de confronter ces résultats

expérimentaux à des modèles basés sur des desctiptions physiques, en3uite les intégrer dans les

codes de calcul, dans la perspective de modétsef systématiquement les cas réels observés et de

rendre compte de manière quantitarive des phénomènes d'instabilité et de localisation' Dans la
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mesure où nous nous contentons des modèles semi-empiriques Qois phénoménologiques), il

faudrait que la détermination des paramètres intenrenant dans ces modèles soit définie avec

plus de précision. C'est pourquoi la méthode inverse est la plus adéquate.

. r32 .
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Annexel

Arinexe 1 : Rappel sur le dispositif de compression dynamique

Historiquemenr, le système des barres d'Hopkinson ou encore SHPB (Split Hopkinson

Pressure Bar) doit son nom à Beltram Hopkinson, qui fut le premier, en 1914, à avoir réalisé

des mesures dynamiques de pression basées sur les propriétés de propagation d'ondes

élastiques dans les barres (Hopkinson, 14). En effet, il a suspendu balistiquement une barre

d'acier de longueur de 1 m er de 25 mm de diamètre. L'impact est produit sur I'une des

exûémités de Ia barre par un projectiie ou un par un explosif. Une petite pièce cylindrique,

ayanr le même diamèue que la barre, est collée à I'autre exûémité libre. Cette pièce, qui est

constiruée du même marériau que la barre et qui est libre de se détacher sous I'effet de

I'impact, sert d'échantillon. L'onde incidente se transmet à Ia pièce et se rét-léchit à son

extrémiré libre en une onde de détente. Quand celle-ci atteint de nouveau I'interface

barre/pièce, elle se libère etvient heurtet un pendule balistique (figure,41.1). La conservation

de I'énergie mécaruque de I'ensemble barre-pièce-pe.ndule Permet de déterminer la puisation

d'origine et par la suire, la longueur d'onde de I'onde incidente qui est égùe à deu-r fois la

Iongueur \ de la pièce libre. En répéunt I'expérience avec différentes valeurs d. Lo, plusieurs

renseignements concernant la pulsadon d'origine Peuvent en être tirés.

Les premières améliorations effectuées .pour l'exploitation de Ia technique des barres

d'Hopkidson ont été apportées Par (Davies , 48)' Il a proposé un montage élecuique qui

permet non seulement I'analyse de Ia propagation de l'onde incidente, mais aussi la mesure du

déplacement de l'extrémité libre de la barre en fonction du temps U(t). La mesure du

déplacement permer de déterminer la contrainte longitudinale ou la pression Par

différentiation de U(t).

C'est en 7g4g, que (I(olsky, 49) a développé une nouvelle configuration des barres

d'Hopkinson dans laquelle un échantillon de faible dimension est inséré entre deux longues

barres parfaitement al.ignées. Celles-ci sont équipées de deux iauges de déplacement (capacités

électriques) qui mesurent les amplirudes des ondes pendant leur passage dans les barres. Le

chargement est produit par un détonateur placé à I'extrémité de la barre incidente, (figure

A1^Z). Dans cette technique, I(olsky suppose que les barres restent élastiques Pour que

I'analyse de la propagation des ondes dans les barres soit applicable' Par conséquent, glâce à

une analyse des ondes générées dans les barres, il est possible de déterminer les

carâctédstiques mécaniques des matériaux à grandes vitesses'

Depuis, plusieurs améliorations sont effecruées dans les barres de l(olsky, on Peut citer celle

de pindholm, 64) qui a templacé les deux capacités élecuiques Pat deux iauges

extensométriques permettant ainsi de mesr.uer directement les déformations dans les barres. Il

a égalemenr remplacer I'explosif par une barre proiectile dans le but de développer une onde
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incidente régulière (figure À1.3). Ainsi, au fil du temps,les techniques expérimentales reposant

sur le principe des barres d'Hopkinson ont pris une grande dimension. Acruellement, elles

sont dotées d'instrumentation électroruque uès développée permettant de réaliser des mesures

précises. Ces mesures permettent, en udlisant ia théorie de propagation des ondes élastique

dans les barres, de déterminer les caractédstiques mécaniques du matériau : conrrainte,

déformation, vitesse de déformation etc...

4
I

I
I

Echantillon

i
I
I

Pendule balistique

Figure 41.1 : Schéma du dispositif d'Hopkinson (Hopkinson, 14).

a b, c : sonies d'oscilloscope

Figure A7.2 : Schéma du dispositif conçu par Kolsky pcur l'étude des ondes de compression

(Itolsky,49).

Echantillon

Figure 41.3 : Schéma du dispositif de compression dynamique conçu par Lindholrn

(I-indholrn, 64).
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Annexe 2

Annexe2 : Courbes de simulation numérique
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Figure M.t: Evolution de Ia déformation aux bords et au centre de la couche.

Représentadon de Marciniak, (Litonski, 77).
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Figure li2.Z: Evolution de la température aux bords et au centre de la couche.

Représentation de lvfarciniak, (Litonski, 77)'
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i=5x1 0 *2s'1 ôn =0'029

- - - - - B o r d s
- Centre

1 1 . 5 2
Déformæion nominale

Figure L2.3 : Evolurion de Ia déformation aux bords et au centre de Ia couche.

Représentation de ÙIarciniak, (I-itonski, 77).
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Figure eZ.+, grrofution de la tempérarure aux bords et au centre de Ia couche. Représentation

de Marciniak, (-itonski, 77).
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Figure M.5 : Evolution de Ia déformation aux bords et au centre de ia couche.

Représentation de lvfarciniak, (Litonski, 7f .
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Figure 42.6: Evolution de la température aux bords et au centre de la couche. Représentation

de lvlarcinialq (I-itonski, 77).
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Figure M.7 :Evolutjon de la déformation aux bords et au centfe de la couche'

Représentation de Marciniak, pitonski, 77)'
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Figute A2.8: Evolution de Ia température aux bords et au centre de la couche' Représentation

de lvlarciniak, (I-itonski, 77)
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Figure !t2.9 : Evolution de la déformation aux bords et au centre de la couche. .

Repré senta tion de lvfarciniak, (I-itonski, 7 7).

J q0.5

v̂
I

\()

c)
F

1 1 . 5 2
Déformation nominale, f

Figure lL2.l0: Evolution de Ia température aux bords et au centre de la couche.

Repré s entation de Marciniak, (I-itonski, 77).
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Figure M.72: Gradiènt des profrls de température : (a) au cours de la déformation, 0) ^"

stade final de la localisation.
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Figure L2.13: Gradient des profils de déformation : (a) au cours de la déformation, @) au

stade final de la localisation'
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Figure A2.75: Gradient des profils de déformation pour trois tailles de défaut : (a) ôw=12%'

@) ôw=24% et (c) ôw=30%.
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Figure 10.16: Gradient des profils de température pour uois tailles de défaut : (a) 6w=12o/o,
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Annexe 3 : Faciès de rupture

Observation au MEB d'une faciès de rupture (éprouvette déformée à 30 m/s).
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