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Introduction générale

Introduction générale

L’évolution des technologies impose de plus en plus a lingénieur de recourir au choix de
matériaux adaptés 4 des conditions spécifiques. Ceci nécessite une connaissance fine du
comportement des matériaux en service. Ainsi, lappariton de polyméres amorphes
thermoplastiques comme matériaux de structure dans divers milieux industriels (aéronautique,
aviation etc ...) impose une maitrise de leur comportement a2 la fois pour des trajets de

chargement complexes et pour leur tenue au cours du temps. -

Lintérét industriel de ces matériaux est lié essentiellement 2 leur transparence et & leur rigidité
élastique élevée. La transparence est due 4 'homogénéité statique de I'état amorphe ou aucune
particule hétérogéne ne peut diffuser les ondes électromagnétiques lumineuses. La rigidité
mécanique (module élastique relativement élevé) est assurée par la faible mobilité des chaines
macromoléculaires qui possédent des radicaux chimiques rigides et volumineux dans la chaine

principale ou dans des branches latérales.

Par ailleurs, leur comportement mécanique est compliqué a appréhender puisqu'il dépend non
seulement du temps et de la température, mais il est particuliérement sensible au vieillissement
chimique qui fragilise le matériau et diminue la durée de vie des structures. Clest en ce sens que
ces matériaux suscitent un intérét 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 polymeéres. S'ils sont utilisés dans des
piéces techniques devant supporter de fagon rigide des contraintes élevées (exemple : bouteille
plastique pour boissons gazeuses), la déformation plastique conduirait irrémédiablement 2 la
destruction de la piéce. On recherchera donc 4 élever au maximum la limite d'élasticité. Dans la
pratique on sera méme amené 2 utiliser des polyméres renforcés par fibres. En revanche, s’ils
sont destinés 4 subir sans se fissurer des chocs violents, une trop grande rigidité du matériau peut
étre préjudiciable puisquaucun mode de déformation ne permet alors de relaxer les contraintes
en téte d’une fissure éventuelle. On choisira dans ce cas un matériau pouvant supporter sans se

rompre une certaine quantité de déformation plastique.

C’est dans ce contexte que se siue ce travail dont la motivation consiste 2 étudier le
comportement élastoviscoplastique d’'un polymére amorphe résistant au choc le polycarbonate
(PC) dans une large gamme de vitesses de déformation et de température. Ce matériau étant

utilisé dans Vindustrie aéronautique pour la fabrication des pare-brises, qui sont d’habitude
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exposés 4 différents types de choc (impacts d’oiseaux 2 titre d’exemple) pousse les industriels 2
utiliser ces matériaux aux limites de leurs performances. Pour cela, nous utiliserons deux types
d’essais : la compression dynamique pour caractériser le comportement du matériau et le double
cisaillement dont le but est d’atteindre de trés grandes vitesses de déformation et un large

domaine de déformations.
Le plan de notre travail obéit a deux logiques :

La premiére consiste 4 contribuer 4 une meilleure analyse et compréhension du comportement
des polyméres amorphes résistant au choc. C’est dans cette perspective qu’on vise & approfondir
la connaissance du comportement de ce matériau et en particulier de sa sensibilité a la vitesse de
déformation, moyennant une approche classique basée sur les essais de compression, et de sa
plasticité dynamique 2 grandes vitesses de déformation au moyen d’une nouvelle technique

expérimentale qu’est le double cisaillement par impact direct.

La seconde sattache 4 effectuer une simulation numeérique de l'essai du double cisaillement afin

d’étudier le cisaillement adiabatique et la rupture dynamique dans ce type de polymere.

Pour se faire, notre choix s’est fixé sur le polycarbonate Makrolon 3200, en raison de ses
excellentes propriétés physiques et mécaniques, notamment sa transparence et sa bonne
résistance au choc. Il est par conséquent couramment utilisé, aussi bien dans le domaine civil
(alimentaire, électroménager etc... ) que 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 fagon suivante :

En premiére partie, figure un rappel bibliographique des données de la littérature visant
essentiellement i faire connaitre les polyméres, leurs caractéristiques dynamiques internes, et
ensuite 4 mettre en évidence des observations expérimentales tels que les effets de la vitesse de
déformation, de la température et 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 matériau ainsi que la description des différentes techniques expérimentales

utilisées dans le cadre de cette thése seront présentées dans le deuxiéme chapitre.

L’ensemble des résultats expérimentaux sera étudié dans le troisiéme chapitre. Nous analyserons,

premiérement, les résultats relatifs 2 la réponse meécanique de notre matériau aux différentes
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sollicitations quasi-statiques et dynamiques auxquelles il est soumis et notamment, 2 la
compression et au double cisaillement. Ensuite, nous examinerons plus particulicrement l'effet de
la vitesse de déformation et de I'histoire de la vitesse de déformation relatifs aux essais de
compression, puis effet de la vitesse de déformation, de la température et de l'échauffement
adiabatique qui en résulte relatifs aux essais de double cisaillement. Enfin, une loi de
comportement (contrainte, déformation, température et vitesse de déformation)

phénoménologique sera identifiée.

Le quatriéme chapitre sera consacré 4 la mise en ceuvre de cette loi constitutive dans un code de
calcul basé sur la méthode des différences finies. Ce code que nous avons congu et développé au
laboratoire, utilise comme méthode d’intégration dans le temps la méthode d'Euler semi-
implicite. Cette mise en ceuvre du modéle de.comportement proposé dans le chapitre précédent,
nous permettra de faire une analyse de l'incidence des effets de la vitesse de déformation, de la
température et du couplage diffusion thermique-inertie sur la réponse thermo-mécanique du
polymére étudié dans le cas des sollicitations rapides en double cisaillement. Dans un premier
temps, 'accent est porté essentiellement sur les évolutions spatio-temporelles de la déformation
et de la température : ces deux paramétres, faisant I'objet d’un intérét croissant dans I’étude des
bandes de cisaillement adiabatique (BCA), permettent en effet de quantifier la largeur de la bande
de localisation. On s’intéressera par la suite aux effets engendrés par la rtaille d'un défaut

géomeétrique initial et le durcissement sur la localisation.

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

forts de notre étude tout en proposant de nouvelles perspectives.
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Chapitre I

Déformation plastique des polymeres

1.1 Introduction

La déformation plastique des polyméres amorphes a fait I'objet d’'un grand nombre de travaux
(expérimentaux, théoriques et numériques) et ce 4 tous les niveaux, en passant par le niveau
moléculaire jusqu’a lendommagement et la rupture. La détermination de leurs lois de
comportement présente un intérét théorique et technologique fondamental, d’une part pour
comprendre les processus élémentaires 2 Porigine de cette déformation plastique, et d’autre part
pour leurs applications pratiques (mise en forme, tenue au choc, etc...). En raison de la
complexité de leur comportement et de Vintérét qu'ils suscitent dans lindustrie, plusieurs
approches phénoménologiques et physiques prédictives ont €té développées, capables de

reproduire les résultats expérimentaux observés : effet de la vitesse de déformation, effet de la
température, de la pression hydrostatque, etc....

Les théories phénoménologiques du comportement mécanique ignorent les spécificités
microstructurales du matériau. Quant aux théories physiques, elles interprétent les mécanismes
intermoléculaires 4 Porigine du comportement macroscopique. Dans cette voie, on distingue deux
démarches principales. La premiére privilégie le caractere intramoléculaire des interactions qui
contrdlent les processus élémentaires. La deuxiéme eavisage la nucléation de germe de plasticité

par analogie aux concepts de dislocation.

Dans ce chapitre, nous allons présenter, sans étre exhaustif, les résultats des travaux menés dans
le domaine des polyméres amorphes afin de mettre en évidence leurs comportements mécaniques
macroscopiques et les mécanismes microscopiques nécessaires pour leurs déformatons
plastiques. Nous proposons, en premier lieu, de décrire quelques aspects expérimentaux de la
déformation non élastique des polyméres amorphes solides pour de petites déformations, tels que
les phénoménes de relaxation mécaniques C, B, etc..., et pour de grandes déformations (essais
mécaniques conventionnels). Nous verrons ensuite comment évolue la limite élastique avec la
température, la vitesse de déformation et la pression hydrostatique. Le mode de déformation
plastique, la manifestation des bandes de cisaillement seront également évoqués. Enfin, nous
exposerons les diverses approches proposées ces derniéres années rendant compte des

mécanismes moléculaires de cette déformation plastique.
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1.2 Aspect général des polymeres

Les matériaux qualifiés d'amorphes sont des matériaux qui n'ont pas de structure réguliere et dans
lesquels la molécule est l'unité structurale fondamentale. Toutefois, les arrangements des
macromolécules peuvent présenter un ordre a courte distance. Parmi ces matériaux figurent les
polymeéres. Ils sont constitués de longues chaines macromoléculaires, formées de plusieurs
milliers de monoméres identiques. Le squelette de la chaine principale est formé essentiellement
d'atomes de carbone, reliés entre eux par la liaison covalente intra-atomique. L'énergie de cette
liaison est tres élevée, de l'ordre de 100 kecal/mol. Une liaison secondaire, 2 longue distance, relie
les atomes de la méme chaine et éventuellement a ceux de chaines voisines. Cette liaison, de type
Van der Walls, est de faible énergie comparée aux liaisons covalentes de la chaine ; elle est de
l'ordre de 1 kcal/mol (G'sell, 88).

Ces polymeres adoptent un aspect et un comportement mécanique bien différents, selon que la
température soit au-dessous ou au-dessus de la température de transition vitreuse Tg (cette

caractéristique importante des polyméres est définie au paragraphe suivant).

e A basse température, le polymére est amorphe, rigide, fragile, avec un module de Young de
l'ordre de 1000 MPa ;

e audessus de la température de transition vitreuse, le comportement mécanique devient
viscoélastique, puis caoutchoutique avec un module de Young de l'ordre de 1MPa. Le matériau

peut alors subir des allongements hyperélastiques considérables ;

e 4 des températures encore plus élevées, l'agitation thermique est telle que la diffusion des
chaines devient trés aisée et le comportement est alors celui dun fluide visqueux (c'est le

domaine d'application des procédés de mise en forme a I'état fondu).
I.3 Observations expérimentales

Dans cette partie, nous nous limitons 3 la présentation des caractéristiques principales du
comportement mécanique des polyméres : du linéaire relatif aux petites déformations (faibles

contraintes) au non linéaire pour des grandes déformations (contraintes élevées).
I1.3.1 Analyse mécanique dynamique

1.3.1. 1 Types de relaxation dans un polymére amorphe

Les matériaux polyméres amorphes présentent, aux petites déformations, un comportement
viscoélastique. Il est caractérisé par différentes méthodes parmi lesquelles se trouve celle du

pendule de torsion, appelée méthode de spectroscopie mécanique. Ce dispositif permet de mettre
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en évidence plusieurs phénoménes de relaxation par une simple mesure des caractéristiques
propres du pendule, 4 savoir la pulsation propre ® et I'angle de torsion 6. En effet, I'équation du
mouvement d'un pendule placé en régime d'oscillations sinusoidales est :
2
a0 nr @)

M——2—+—G*G =0
dt 2L

M est le moment d'inertie du disque, L et r sont respectivement la longueur et le rayon de

Péchantillon, G* est le module de cisaillement complexe.

La résolution de Péquation (I.1) conduit & l'expression suivante du module complexe :

G*=G'+iG",

2
G= 2ML40)
Tr
M 12
G = _ML? 5
Tr
)= - 2
G =m

La figure 1.1 montre lallure d’un spectre isochrone de frottement intérieur d’'un polymere
amorphe "le polycarbonate (PC)" 4 la fréquence de sollicitation de 0.1 Hz (G’sell, 89). Elle
représente la variation du module de cisaillement et la tangente de I'angle de perte tgd en
fonction de la température. Cette figure montre les différentes relaxations du matériau qui sont
repérées par les maxima de tg(8). Ce méme phénomene a déja été observé par plusieurs auteurs
(Heigboer, 69, Bauwens, 79). Le pic de la relaxation principale 0. apparait 2 425 K, et i
cotrespond 4 la température de la transition vitreuse Tg (ou transiton ptincipale). La valeur de
cette dernidre est relativement élevée, comparée a d'autres polyméres amorphes (polystyréne : PS,
polyméthacrylate de méthyle : PMMA...). Cette différence peut ctre attribuée 2 la présence des
radicaux phényles dans la chaine du motif constitutif. L'énergie d'activation apparente de cette
transition principale est de 625 kJ/mol (6.48 ev) (Matsuoka, 66). Il est intéressant de noter que la
courbe tgd présente i basse température, Ty =160 K, un pic assez important caractéristique
d'une mobilité partielle des chaines macromoléculaires. L'énergie d'activation de cette relaxation
est de 25 kJ/mol (0.26 ev). Il est associé 4 une transition secondaire, relaxation Y. Entre ces deux
pics se situe un troisiéme de faible amplitude, mais significatf d’une relaxation 4 une température

TR =290 K et d'énergie associée 20 kJ/mol (0.20 ev) (Matsuoka, 60). Cette relaxation est
nommée relaxation B .
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Figure 1.1 : Variation de la tangente de 'angle de perte tg (8) et du module du cisaillement G’ en

fonction de la température, (G’sell, 89).

Figure 1.2 : Types de mouvements moléculaires participant aux différentes relaxations d’un

polymére amorphe (Perez, 94).
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1.3.1.2 Origine moléculaire

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

relier chaque relaxation 4 un type de mouvement plus ou moins localisé (Perez, 94) (figure 1.2).

Les mouvements O correspondent aux déplacements des chaines entre les nceuds chimiques ou
physiques. Ils traduisent donc une perte de cohésion intermoléculaire du matériau et conduisent 2

une chute brutale du module de cisaillement G’.

Les mouvements  correspondent le plus souvent 4 des couplages entre les mouvements de la
chaine principale (changement conformationnel) et les mouvements des radicaux pendants. Ils
vont donc conditionner la flexibilité de la chaine macromoléculaire, celle-ci est d'autant plus
flexible que la relaxation f se produit i basse température. Ceci semble alors avoir des
répercussions directes sur les propriétés ultimes du matériau, car cette température (Tp)
correspond 2 la température de fragilisation du matériau. En effet, plusieurs auteurs ( Boyer, 68,
Xiao, 94) ont observé sur plusieurs polymeéres que la température de transition du comportement

fragile-ductile est d'autant plus faible que la température de relaxation B est basse.

Les autres relaxations secondaires (Y ..) correspondent a des mouvements trés localisés de

portion de chaines n'impliquant pas de changements conformationnels.

La nature exacte de cette transition {3 ainsi que l'influence des traitements thermiques et des
fréquences de sollicitations sur celle-ci a fait Pobjet de nombreuses controverses dans la

littérature.

Bauwens (Bauwens, 79) a montré que le pic associé 2 la relaxation 8 disparait sur la courbe d’un

échantillon recuit pendant 3 h 2 80°C, alors qu'il est toujours présent pour un échantillon wrempé.

Varadarjan et Boyer (Varadarjan, 82), considérent que cette relaxation est due aux mouvements
locaux de la chaine principale impliquant plusieurs unités de répéttions (mouvements
coopératifs). Le recuit a pour effet de diminuer le volume libre ; par conséquent cette mobilité

locale se réduit et le pic disparait.

Hong et Brittain (Hong, 81) observent sur un échantillon déformé, apres recuit, que ce pic
réapparait. Ils concluent que l'origine de celui-ci est due 4 une désorientation locale des segments

de chaines. Cette hypothése a été également supposée par (Watts, 78).

Par contre G’sell et al. (G’sell, 89) ont observé que ce pic est toujours présent sur des échantillons
recuits (aprés un chauffage), ou trempés (aprés un refroidissement). Ce résultat est observé pour
plusieurs fréquences (0.01 Hz, 0.1 Hz et 1Hz). L'influence de l'histoire thermique est mise en

évidence sur le spectre de tg(8). Une baisse du niveau de ce spectre est apparente dans le cas du
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refroidissement. Cela montre que cette transition ne peut étre imputée au recuit (autrement dit ne
peut pas étre un artefact de baisse de tg(8) due a un effet de recuit), puisque ce pic a été observé
aussi bien pendant le chauffage que le refroidissement. Ces auteurs ont trouvé que cette
relaxation B dépend de la température suivant une loi ’Arrhénius. L'énergie d’activation associce
1 cette transition est 0.9 (£ 0.15) ev (86.731 kJ/mol).

1.3.2 Comportement plastique des polyméres amorphes aux grandes déformations

Le comportement plastique des polyméres amorphes a fait I'objet de nombreuses études
expérimentales. Nous citons 2 titre d’exemple Bauwens (Bauwens, 72), Argon (Argon, 73), Ward
(Ward, 83), G’sell (G'sell, 85) etc.... Ces recherches ont tenté d’expliquer, d’un point de vue
microscopique, les mécanismes élémentaires qui controlent la déformation plastique de ces
polyméres, et d’un point de vue macroscopique, la dépendance de ces matériaux vis-a-vis des

différentes conditions de sollicitations.

Cependant, chaque étude décrit le comportement des polyméres a laide d'un seul type d'essai
mécanique, souvent l'essai de la traction uniaxiale. Bien que cet essal soit fructueux dans
I'obtention des grandes déformations, il est peu adapté pour étudier la plasticité des polymeres.
En effet, la limite de la déformation élastique est souvent suivie, soit par une rupture fragile,
comme cela est observé sur du PMMA & 23°C, soit par l'apparition et la propagation de la
striction, phénoméne qui rend difficile le controle de la déformation et de la vitesse de
déformation vraie. Pour palier ce probléme, plusieurs auteurs ont développé d'autres méthodes
de caractérisation. Bowden et Raha (Bowden, 70) ont utlisé les essais’ de compression en
déformation plane pour étudier le PMMA et PS. G'sell et al. (G'sell, 83) ont développé une
technique expérimentale basée sur les essais en cisaillement simple pour le polyéthylene (PE) de
haute densité. LA encore, la striction apparait. 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'enregistrer la déformation locale lors de la striction. Par la suite, un post-traitement permet
d'accéder 4 la déformation locale vraie dans l'éprouvette. Wang et al. (Wang, 85) ont utilisé sur le
PC les essais de compression uniaxiaux qui sont devenus les plus utlisés pour étudier la plastcité

des polymeéres.

Actuellement, il est établi, grice 4 ces études, que le comportement des polyméres est sensible
non seulement 3 la température et A la vitesse de déformation, mais aussi 4 la pression
hydrostatique, 4 Phistoire thermomécanique et encore 4 la nature de déformation et a Détat

microstructural (lié 4 la relaxation structurale ou vieillissement physique) (Perez, 92).
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1.3.2.1 Allure générale du comportement des polyméres amorphes

Lorsque les polyméres sont soumis i des sollicitations mécaniques simples (traction,

compression, cisaillement, etc...), ils présentent en général, dans leur état amorphe solide, un

comportement typique reproduit schématiquement par la figure 1.3. Celui-ci est caractérisé par un

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

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

contrainte, appelé aussi, "seuil de plasticité” (limite €lastique).

La figure 1.3 caractéristique du comportement du polycarbonate en sollicitation uniaxiale (G’sell,

85), représente Iévolution de la contrainte vraie en fonction de la déformation vraie. On peut

distinguer quatre stades :

Stade I : il correspond 4 une réponse viscoélastique homogene du polymere.

Stade I : il est caractérisé par une diminution de la contrainte aprés passage par un maximum.

Ce stade nommé "crochet de cisaillement” ou adoucissement, correspond 4 la formation et la
P

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

ou débute la déformation plastique.

Stade III : il commence au minimum de la contrainte. Dans ce stade la bande de déformation
se propage latéralement, 4 charge sensiblement constante, pour atteindre les deux bords de

I'éprouvette .

Stade IV : un durcissement structural apparait aux fortes déformations lié vraisemblablement 2
I'orientation progressive des chaines dans la direction principale de la déformation (Boyce, 90),
et il résulte de la diminution d'entropie du réseau de chaines orientées (Argon, 73, Boyce, 90).
Ce stade est caractérisé par une déformation macroscopique homogéne qui se termine par la

rupture de l'éprouvette.

-10 -
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Figure 1.3 : Comportement du polycarbonate en cisaillement simple (G’sell, 85).
1.3.2.2 Influence de la température

Les courbes de la figure 1.4, dues 4 Arruda et al (Arruda, 94) montrent l'influence de la
température sur le comportement mécanique des polyméres en particulier le PMMA. Cette figure
montre clairement la sensibilité du comportement 2 la température. La limite élastique (contrainte
d'écoulement), le module de Young, 'amplitude du crochet ainsi que le durcissement diminuent
lorsque la température augmente. Afin de bien étudier cet effet, en particulier sur le
polycarbonate, nous avons tracé I'évolution de la limite élastique en fonction de la température
pout une vitesse de déformation de l'ordre de 3x10” s* lors d’un essai de cisaillement simple
(figure 1.5) (G'sell, 85). Ces résultats montrent que la température a une influence importante sur
la limite élastique. En effet, cette limite élastique qui diminue quand la température augmente,
tend rapidement vers zéro pour des températures proches de la température de transition vitreuse
Tg=150 °C, alors quelle augmente rapidement pour des basses températures. Cette augmentation
de la limite élastique aux basses températures s'accompagne d'une plus grande fragilité qui limite

Pemploi de certains polyméres dans des applications en conditions extrémes.

En fait, cette sensibilité 2 la température prouve que les mécanismes physiques qui régissent la
déformation plastique des polyméres changent selon les domaines de température. Pour des
températures en-dessous de la température de la transition secondaire Tp, les mouvements de la
chaine se limitent principalement a la rotation du groupe du cété du méthane. Pour des
températures au-dessus de la température de la transition secondaire Tp, les groupes benzéniques
dans la chaine principale peuvent également tourner ; le mouvement de la chaine principale est

limité pour se produire dans un tube élastique défini par les autres molécules voisines. Lorsque la
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température est au-dessus de la température de transition vitreuse Tg, les liaisons de Van der

Waals de la chaine principale se diffusent facilement. Le comportement des polyméres a donc des

propriétés identiques 2 celle d’un caoutchouc ou d’un liquide visqueux (Fleck, 90).

Contrainte, 0 (MPa)

200

cl-I

— 250
w— 50 °C

— 7RO S
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0.2 0.4 0.6 0.8 1.0 1.2
Déformation, €

Figure 1.4 : Effet de la température sur le comportement du PMMA 2 une vitesse € = 107 lors

Contrainte d'écoulement, T (MPa)

)

d’un essai de compression (Arruda, 94).
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Figure L.5 : Evolution de la contrainte d'écoulement du polycarbonate en fonction de la

température en cisaillement simple, (G’sell, 85).
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1.3.2.3 Effet de la vitesse de déformation

L'effer de la vitesse de déformation est déterminé par un ensemble d'essais mécaniques 2
différentes vitesses de déformation ou  partir de sauts de vitesse réalisés au cours d'un essai
donné. De nombreuses études expérimentales ont mis en évidence la variation de la contrainte
découlement avec la vitesse de déformation. Les courbes de la figure L6 représentent les résultats
des essais de torsion réalisés sur un polycarbonate 2 température ambiante (Fleck, 90). Ces
résultats montrent que le comportement du matériau est sensible 4 la vitesse de déformation. En

effet, la contrainte d’écoulement augmente en fonction de la vitesse de déformation.

Expérimentalement, cette sensibilité a la vitesse de déformation est déterminée, dans le cas de la

traction-compression, par l'une des deux expressions suivantes (Klepaczko, 88) :

B= (aoy/a log(é))“ ou  m=(9log c,/d log(é))” @4

-

Ou m est appelé coefficient de la sensibilité logarithmique 2 la vitesse de déformation. Ces deux

coefficients sont liés entre eux par f =mG.

Pour les polymeéres amorphes, ce coefficient dépend de la température : il varie de m=0.03 2 l'érat
vitreux jusqu’a pratiquement zéro a I'état caoutchoutique, en passant par un maximum Vers la

température de transition vitreuse (G’sell, 95, Souahi, 92).

x ¥=1830s™
60

4B ¥:0.001s"

20

Contrainte d’écoulement, T (MPa)

| 1 L

0.5 1.0 1.5

Cisaillement, I’
Figure 1.6 : Effet de la vitesse de déformation sur le comportement d’un PC pour différentes

vitesses de déformation lors d’un essai de torsion (Fleck, 94).
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1.3.2.4 Influence de la vitesse de déformation et de la température sur la limite élastique

La limite élastique macroscopique est la valeur de la contrainte nominale 4 partir de laquelle le
matériau s'écoule plastiquement et la déformation résultant de cet écoulement présente un
caractére "irréversible". Cette limite élastique (appelée aussi seul de plasticité) est en général
difficile 4 déterminer dans le cas des polyméres car la déformation apparait souvent
progressivement. En effet, cette limite élastique est définie de deux maniéres différentes : dans le
cas des polyméres amorphes présentant un crochet; la limite élastique peut €tre choisie comme la
contrainte au sommet du crochet (c'est la manicre la plus usuelle) ou bien au minimum apres la
chute de la contrainte. Dans le cas o il n'y a pas de crochet, la limite élastique est située a

l'intersection des stades élastiques et plastiques extrapolés linéairement.

La dépendance de la limite élastique avec la température et la vitesse de déformation a amené
plusieurs auteurs, (Bauwens, 72, Argon, 73, Ward, 83, G'sell, 85, Perez,.92), a Interpréter le
mécanisme élémentaire mis en jeu lors de la déformation plastique des polyméres soit comme des
défauts microstructaux correspondant i des micro-domaines cisaillés en analogie avec les

dislocations, soit ils I'identifient 4 des mouvements moléculaires thermiquement activés.

(Argon, 73) a proposé un modéle ou la déformation se fait par le décrochement de la chaine
moléculaire. Dans son approche, il 2 montré qu'a 0 K la limite élastique est voisine de la
contrainte de Frenkel (en cisaillement T, =0.11, oa P est le module de cisaillement), et la
décroissance de la limite élastique avec la température est due 4 l'activation thermique de défaut

correspondant 2 une concentration locale d'énergie élastique stockée.

(Bauwens, 72), pour étudier la réponse du PC soumis 4 des sollicitations de compression et de
traction dans un large domaine de température -140 °C<T<120 °C et de vitesses de déformation
107571 <¢<1s™!, a utilisé une approche d'activation thermique basée sur I'équation d'Eyring

(Eyring, 36) . Celle-ci s'écrit :

Q €.5)

k est la constante de Boltzman, V., le volume d'activation expérimental, £, un facteur de

fréquence, et Q I'énergie d'activation.

Une étude détillée du comportement des polyméres dans un large domaine de vitesses de
déformation et de température montre lintervention de maniére additive de plusieurs
mécanismes. Ainsi, Bauwens et al. (Bauwens, 72a, 72b) ont montré que lorsque le matériau
posséde une transition secondaire B, dans la zone de température explorée, I'équation liant la

limite élastique 4 la vitesse, est plus complexe (§ 1.4.1). Pour rendre compte du compo&ement des
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polymeéres dans un large domaine de vitesses de déformation et de température, cette approche

d'activation thermique a été également utilisée par (Steer, 85, Rietsch, 90).

Sur la figure 17, les courbes G, /T en fonction de ln(é) d'un polycarbonate sollicité en

compression dans la plage de températures (-40<T<60) et de vitesses de déformation
107*s™ < £<4500s™ sont quasiment linéaires dans deux domaines de températures et de
vitesses de déformation. Une vitesse de déformation de transition au voisinage de 10" s peut
ttre mise en évidence. En-dessous de cette vitesse, la déformation est dominée par la relaxation
de mode @, alors, qu'au dela, le comportement est gouverné par les deux modes de relaxations O

et B d'une maniére additve.

La valeur mesurée du volume d'activation V., pour les deux processus 0. et B est de l'ordre de 3-6
nm® (Ward, 83, Bauwens, 72). Cette valeur est beaucoup plus grande que le volume d'une unité
monomeére. Ceci suggére que la plasticité des polymeres est contrdlée par des mouvements
coopératifs thermiquement activés de plusieurs segments de la chaine moléculaire contre les

contraintes élastiques dues 4 la matrice environnaate (G'sell, 85a).

Linterprétation de la limite élastique en terme de relaxation élémentaire a été reprise et
développée par Perez (Perez, 92) a l'aide d'un modéle trés élaboré mettant en jeu l'activation
forcée sous l'effet de la contrainte du mouvement moléculaire collectif sur la base de la transition
B. Cette analyse rejoint donc les modéles de dislocations, car ces mouvements macromoléculaires

sont localisés dans des microdomaines cisaillés.
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Figure 1.7 : Variation de la limite élastique avec la vitesse de déformation et la température

(Document CTA).
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1.3.2.5 Influence de la pression hydrostatique

De nombreuses études ont montré que le comportement mécanique des polymeres est trés
sensible 4 lexistence d’une pression hydrostatique appliquée (figure 1.8). Le niveau des

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

Un tel phénoméne s'observe également lors de la comparaison des courbes obtenues en traction
et en compression (figure 1.9) ou la contrainte d’écoulement est inférieure pendant le premier

mode de sollicitation que pendant le deuxiéme. En effet, ces deux essais uniaxiaux développent

une pression hydrostatique p définie par: p = %ZG“ :

Cette pression hydrostatique a un rdle direct sur la dynamique des mécanismes de plasticité
thermomécaniquement activés. Plusieurs auteurs (Ward, 71, Bauwens, 71, Bowden, 72) ont
suggéré que la pression hydrostatique a pour effet d’augmenter la barriére énergétique a 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 barriére énergétique avec la pression hydrostatique.

AG, =AG,(P) + QP 1.6)

avec Q le volume d’activation de la pression.
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Figure 1.8 : Influence de la pression hydrostatique (Rabinowitz, 70).
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I.3.3 Criteres de plasticité

Un critére de plasticité définit les conditions critiques satisfaites par le tenseur de contrainte pour

produire la déformation plastique.

Dans le paragraphe précédent, nous avons pu montré Uinfluence particuliérement marquée de la
pression hydrostatique sur la limite élastique. Pour rendre compte de cette influence, plusieurs

critéres ont été proposés. Nous nous limiterons a la présentation des critéres les plus courants.
1.3.3.1 Critére de Tresca

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

développé originellement pour les métaux. Il suppose que la plasticité se produit lorsque la

contrainte de cisaillement maximale atteint une valeur critique 7,. En utilisant la représentation

de Mohr, cela correspond a:

6,-0,=21 (L.7)

[~

avec O, >0, >0, ou 7T.est une constante du matériau correspondante 4 la contrainte de

cisaillement critique.

La surface d’écoulement est un prisme hexagonal dans I'espace des contraintes principales avec

un axe le long de la ligne hydrostatique.
1.3.3.2 Critére de Von-Mises

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

déviateur des contraintes atteint une valeur critique ; cela conduit 2 la relation suivante :
2 2 2
— 2
(cl —0'2) +(cs2 - 03) +(0I —03) = 9T L8)

Pour un matériau isotrope, on obtient dans l'espace des contraintes principales une surface de
plasticité. Dans une section perpendiculaire 4 la direction définie par 0, =0, = 0; (figure 1.10a),
cette surface correspond 4 un cercle pour le critére Von-Mises, et 4 un hexagone régulier pour le

critére Tresca. Dans le plan 6, = 0 (figure 1.10b), elle correspond 4 une ellipse pour Von-Mises

et 4 un hexagone irrégulier pour Tresca.

Ces deux critéres initialemnent développés pour les métaux, ne sont pas adaptés 4 'étude de la
déformation plastique dans les polymeéres, car ils sont insensibles 4 la pression hydrostatique et ils
supposent l'égalité du comportement en traction et en compression. Dans le but de les rendre
valables pour les polyméres, ces deux critéres ont été modifiés en remarquant que la contrainte

d'écoulement est une fonction linéaire de la pression hydrostauque.
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Le critére de Tresca modifié (Bowden, 72) s’écrit alors de la maniére suivante :
=1° +
Tr =Tr TP 1.9)
Le critére de Von-Mises modifié (Bauwens, 70, Sternstein, 68) s’écrit ainsi :
=10 +
Ty =Ty TUMD, 1.10)

ou et My sont les constantes représentant la sensibilité du matériau 4 la pression p.

Nous avons représenté sur la figure 1.11 Pallure des deux enveloppes de plasticité correspondant
3 ces deux critéres modifiés. Tous deux présentent une forme conique 2 section circulaire suivant

I'axe [111]. Dans le plan 6, =0, les criteres de Von-Mises et Tresca, modifiés, correspondent

respectivement 4 une ellipse et 2 un hexagone irrégulier excentrés.

Le choix de tel ou tel critére pour décrire le comportement des polyméres, et en particulier la
déformation plastique, semble difficile étant donné que celui-ci dépend du matériau, du mode de
déformation ainsi que des conditions d’essais. En effet, Quinson (Quinson, 95) a montré que le
critére de Tresca modifié permet une description satisfaisante du comportement plastique des
polyméres amorphes (PMMA, PC, PS). Dans le cas du PMMA, pour toutes les températures
étudiées comprises entre 20 °C et 90°C, et dans le cas du PS 2 90°C, le critére de Von-Mises est
tout aussi satisfaisant, ou méme meilleur. D’autres travaux comme par exemple ceux de,
(Bowden, 72) et (Souzhi, 92) montrent que le critére de Von-Mises modifié décrit mieux le

comportement de la plupart des polymeres.

P Ty
-Mi:
Von-Misas Qb;n ses
r'e
~Tresca / 1,] Tresca
Y,

| Ty

o

—

Figure 1.10 : Enveloppes des criteres de Tresca et Von Mises observées dans un plan
perpendiculaire 4 I'axe [111] (a) et dans le plan 65 =0 (b).
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Figure 1.11 : Représentation dans Uespace des enveloppes des critéres modifiés. Les chemins a, b,
¢, d, e correspondent respectivement aux essais : traction biaxiale, traction, cisaillement,

compression et bipoingconnement.
1.3.4 Mécanisme de la déformation plastique des polymeéres

Dans les paragraphes précédents de ce chapitre, nous avons abouti 4 une interprétation du
comportement mécanique des polyméres tel qu’il est observé expérimentalement. Il nous reste
donc A essayer d’expliquer ou de décrire les mécanismes de déformation pouvant avoir lieu lors des
sollicitations mécaniques. Dans ce cas, plusieurs approches ont été proposées, leurs analyses feront
plus en détail, objet d'une discussion. Pour déctire le mécanisme de déformation plastique, nous

allons nous référer 2 l'approche schématique de G’sell (G’sell, 88).

Aux températures supérieures 2 Tg, les polyméres amorphes caoutchoutiques se déforment de
maniére progressive, homogene et téversible. Sous I'effet d’'une contrainte, les chaines diffusent
rapidement et les pelotes moléculaires s’allongent dans la direction de traction principale. On
n’observe pas de seuil d’écoulement. La contrainte augmente réguliérement de maniere non
linéaire avec la déformation. La force de retour élastique qui s’oppose 4 l'extension des chaines
est d’origine entropique. Les molécules tendent 4 revenir 2 la forme idéale de pelotes sphériques

ce qui assurent une entropie maximale.

Dans le cas des polyméres vitreux, le mécanisme de déformation est moins bien compris. Aux
petites déformations, le comportement est viscoélastique avec une contribution élastique liée & la
distorsion des liaisons de Van-der-Walls (Yannas, 83) et une composante retardée due i la
relaxation de certaines conformations & haute énergie sous Ieffet de réarrangements diffusionnels
A courte distance. A plus forte contrainte, ces liaisons ne tennent plus et une déformation
irréversible brutale est observée. Dans certains matériaux polyméres (PS, PMMA), elle se produit
avec décohésion de la matiére par formation de microcraquelures "crazes" au niveau desquelles

les chaines s’étirent localement entre les lévres de cavités internes en forme de fissures (IKramer,
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82). Pour les polyméres ductles (PC, PET, PVC a I'ambiante et presque tous les matériaux a
Papproche de Tg), la matiére se déforme pratiquement sans formation de microcavite. Certte
plasticité se produit par cisaillement. Les mécanismes, qui contrdlent ce processus agissent a tres
courte distance : un petit segment de chaine emprisonné dans la cage constituée par ses proches
voisins subit un basculement qui accommode localement le cisaillement macroscopique (Escaig,
78). L'activation d’un événement plastique local crée autour du segment concerné un champ de
contrainte élastique qui tend 4 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
toutes les caractéristiques d’une dislocation par ces propriétés topologiques générales (Bowden,
74, G’sell, 86). Ce cisaillement reste rarement dispersé dans tout le volume de la matiére mais se
concentre au contraire dans les lignes de glissement d’épaisseur d'une fraction de micrometre (L,
76) car la multiplication des dislocations dans I'état amorphe est un phénomene qui s’entretient
spontanément. En d’autres termes, le déclenchement de la plasticité dans un verre polymére est
plus difficile que sa propagation car c’est la formation des premiers défauts qui demande la
contrainte la plus élevée. Aux plus fortes déformations plastiques, les chaines subissent aussi une
orientation progressive dans le sens de l'axe principal des déformations, de sorte que leur
distorsion ultérieure devient de plus en plus difficile (durcissement plastique). La rupture survient

par des mécanismes d’endommagement.
1.3.5 Mode de déformation plastique des polymeéres

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

"crasing") et "le cisaillement" .

La craquelure est un mode de déformation propre 4 la traction. Elle apparait pour une contrainte
prolongée statique et pour une vitesse de déformation imposee. C'est une microfissure contenant
des chaines moléculaires dont la densité est inférieure 4 celle du polymére solide. Elle apparait
également pour une contrainte inférieure au seuil d'écoulement et 2 basse température. Les
craquelures ont une forme lenticulaire et sont toujours perpendiculaires a la direction de la
traction. Elles sont souvent observées prés des zones de concentration de contraintes (entailles,
défauts de surface ..) et produisent un blanchissement caractéristique. Leur ouverture n'est pas
tout & fait réversible, et la longueur d'une éprouvette déformée par crasing ne retrouve pas sa
forme initiale aprés décharge. Le crasing a donc pour effet d'augmenter la complaisance
mécanique du matériau, de produire un degré de déformation irréversible et de conduire 2 une
rupture prématurée par coalescence si leur taille est suffisante. Cependant, elle ne peut rendre
compte de la déformation intensive généralisée qui peut affecter les polymeres amorphes en

compression (Schirrer, 95).
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En ce qui concetne le cisaillement, il est mis en évidence par la formation des bandes de
cisaillement inclinées par rapport 4 la direction de sollicitation aprés déformation (figure 1.12).
Plusieurs auteurs ont observé ces bandes de cisaillement dans le cas du PS et du PMMA (figure
1.13). Ils ont montré que la déformation plastique des polymeres, comme dans les métaux, peut
se faire par un cisaillement de la matiére sous l'effet des cissions développées sur des plans
inclinés, c'est-d-dire le plan de glissement qui coincide avec le plan ou le cisaillement est
maximum. On distingue alors deux types de bandes qui dépendent essentiellement de l'histoire
thermique et des conditions d'essais. Dans certains cas, il est méme possible de voir ces deux

bandes dans un méme échanallon.

Le premier type appelé bandes diffuses ("coarse band") apparait a grande vitesse, a faible
température et aux endroits de fortes concentrations de contrainte. Ces bandes diffuses ont non
seulement la caractéristique de se propager rapidement, de se localiser 2 la surface mais également
conduire 4 la rupture fragile le long de la bande. Le deuxiéme type, quant 2 lui, est appelé bandes
fines ("fine band"). Ces detniéres apparaissent 4 faible vitesse et a haute température. Cependant,
elles se développent et se multiplient tout en couvrant une large région. On observera alors une

rupture ductile avec une déformation considérable (Li, 82).

Figure 1.12 : Bandes de cisaillement observées en compression du PMMA 2 -196°C
(Bowden,70).

Figure 1.13 : Bandes de cisaillement observées en compression du PS 4 60 °C (Bowden,70).
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1.4 Modéles physiques de déformation plastique des polymeéres amorphes

vitreux

I'étude des mécanismes microscopiques 4 l'origine de la déformation plastique dans un matériau
amorphe 2 l'état vitreux a poussé de nombreux chercheurs .2 proposer des modeéles pour
modéliser son comportement et associer ainsi sa microstructure 2 l'aﬁalyse mécanique
macroscopique de ses propriétés (Eyring, 36, Roberston, 66, Argon, 73, Bowden, 74, Escaig, 82,
Perez, 88, etc...). Dans ce cadre, on distingue deux démarches principales. La premicre privilégie
le caractére intramoléculaire des interactions qui contrdlent les processus élémentaires. La
deuxiéme envisage la nucléation de germes de plasticité par analogie aux concepts de dislocation.
Dans ce paragraphe, nous allons passet en revue quelques modéles proposés pour la déformation
plastique des polyméres amorphes 2 Pétat vitreux. Cette revue n’étant pas exhaustive, nous
renvoyons le lecteur 4 des articles de synthéses comme ceux présentés par (Petez, 82) ou plus en
détail dans (Gopez, 85). .

1.4.1 Modéle d’Eyring

C’est 'un des modéles quantitatifs les plus anciens utilisés pour décrire 'écoulement visqueux
thermiquement activé des polyméres (Eyting, 36). Dans cette approche, les segments
moléculaires sont considérés individuellement dans des positions d'équilibre et le passage d'une
position 4 une autre suppose I'acquisition de I'énergie d'activation nécessaire au franchissement
d’une barriére d'énergie AG. L'application d’une contrainte a pour effét de réduire la hauteur de -
cette barriére dans le sens de son application, et de l'augmenter dans le sens opposé d'une

quantité v'T.

La vitesse de cisaillement est proportionnelle 4 la fréquence du saut. Elle est donnée sous la

forme :

AG(T,T) V't @L11)

[=T,exp — sinh| —
2kT

ot I est le facteur pré-exponentiel, k la constante de Boltzman et v le volume d'activation. Ce

volume est égal au produit d'une aire par la distance sur laquelle une unité structurale se déplace.
La quantité v'T représente le travail effectué par un segment mobile lors d'un saut, sous l'action

d'une contrainte effective appliquée T.
La contrainte d'écoulement peut s'éctire en inversant I'équation 1.11) soit :

v 2k [T a6l 112)
T v I, kT
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A faibles vitesses de déformation et 3 hautes températures, c'est-i-dire pour une contrainte
d'écoulement faible, la contrainte d'écoulement est proportionnelle 4 la vitesse de cisaillement
appliquée (viscosité Newtonienne). En effet, pour x faible sinh!(x)=x. Ceci se traduit
physiquement par le fait que autant de sauts au-dessus de la barri¢re se produisent dans le sens

inverse que dans le sens direct.

A grandes vitesses de déformation et aux basses températures, la contrainte d'écoulement varie
linéairement avec le logarithme de la vitesse de cisaillement (sinh ™ (x) = log(x), pour x

important).

Soit :

2k ¥ '
T _2k AG(“c ’T)+Io,, I @13
T ¢ kT I,

Dans ce domaine, le nombre de saut de la barriére dans la direction inverse est négligeable. Le
modéle d'Eyring s'est révélé donc insuffisant pour décrire le comportement plastique des
polyméres, étant donné quil ne considére qu'un seul processus moléculaire responsable de la
plasticité des polymeéres. Par conséquent, d'autres approches ont été développées pour inclure
d'autres processus. Roelting (Roelting, 65), Bauwens (Bauwens, 71) et Bauwens (Bauwens, 72)
utilisent 'approche de Ree-Eyring (Ree, 58), qui considére que la contrainte d'écoulement est la
somme de plusieurs contraintes associées 4 divers types de mouvements moléculaires impliqués
dans le processus de déformation. Ces auteurs, pour rendre compte dans un large domaine de
température et de vitesse-de déformation du comportement du PMMA (Roelting, 65), du PVC
(Bauwens, 71) et du PC (Bauwens, 72a), n’ont utilisé que deux processus correspondant aux

mouvements associés aux relaxations o et P. Ainsi, 'équation liant la limité élastique T, 2 la

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

T 3 ' 5
<L=A, 1n2CaF+Q—°‘ + Agsinh ™| CgT'ex )
T RT RT

1.14)

ol les paramétres Ag, Ca, Ap et Cp sont des constantes caractéristiques du matériau, Qq et Qp
sont les énergies d’activation des mouvements moléculaires de la transition vitreuse (ou relaxation
principale o) et de la premiére relaxation secondaire B. Ces différents paramétres sont des

constantes ajustées mathématiquement aux données expérimentales.

Cette approche semi-empirique s'est révélée performante car elle tient compte de la température
et de la vitesse de déformation de maniére quanttative. En effet, elle a été appliquée avec succes
pour le PC (Steer, 85, Rietsch, 90).
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1.4.2 Modéle de Roberston

L'approche de Roberston est la premicre qui a tenté d'associer la microstructure 2 l'analyse des
propriétés mécaniques des polymeéres (Roberston, 66-68). Dans son modéle, il suppose qua
chaque instant les segments moléculaires sont distribués statiquement suivant deux
conformations différentes : "cis" de haute énergie et "trans" de basse énergie. La population de
segments "cis" 4 l'état vitreux est en équilibre 4 la température de transiion vitreuse Tg, au-
dessous de laquelle le polymére est "gelé". L'application d'une contrainte permet 2 certains
segments de passer de la conformation "trans" a la conformation "cis". Ceci augmente
suffisamment la population "cis", pour produire Pécoulement plastique (figure 1.14) et permet

alors d’assimiler la structure des polymeéres 2 celle que l'on frouverait 2 I'état fondu 2 une

température T, proche de la température de transition vitreuse Tg.

La vitesse de déformation plastique est donnée par :

I = - (L.15)
il
o 1 est la viscosité du polymére 4 la température T,, calculée par l'intermédiaire de I'équation de

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

AG(T,) (1.16)
— & -_—
n=m,ex =
avec
AG(T,)= AL (L.17)
T,-T,+B

ou Mg est la viscosité i la température de transition vitreuse Tg, A et B sont les constantes de la

loi de (WLE).

Pour des températutes proches de la tcmpératurc. de la transition vitreuse (ou les interactions
intramoléculaires sont prépondérantes) et des vitesses de déformation trés basses, ce modeéle
donne des résultats relativement satisfaisants du comportement au seuil de plasticité d'un certain
nombre polyméres amorphes (PMMA, PS, PC). Toutefois, Jors de son extrapolation aux basses
températures (proches de zéro absolu), ce modéle n’est plus satisfaisant puisque la cohésion des

polyméres est principalement due aux interactions intermoléculaires.
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Duckett et al. (Duckett, 70) ont modifié ce modéle en incorporant l'effet de la composante
hydrostatique du tenseur des contraintes sur la limite élastique. Ils suggerent que leffet de la
pression augmente la différence d'énergie entre les conformations "cis" et "trans", car un segment
dans une conformation "cis" est susceptible d'emballer moins efficacement et d'occuper un plus
grand volume. Cette théorie modifiée a permis d'obtenir de bons résultats pour la modélisation
du PMMA et le poly(ethyléne terephtalate) (PET).

@

°' @

Figure 1.14: Représentation schématique du modéle de Roberston.
1.4.3 Modele d'Argon

La premiére théorie, s’appuyant sur la nécessité de vaincre les interactions intermoléculaires pour
aboutir 4 la déformation plastique, est celle d’Argon (Argon, 73). Il considére en effet que le
polymeére est constitué de segments moléculaires orientés globalement de maniere isotrope, et la
chaine du polymére est alors assimilée 4 un tube moléculaire de forme cylindrique. Ainsi, le
processus moléculaire responsable de la déformation locale est basé sur I'hypothése de formation
d'une paire de disinclinaisons (ou décrochements) ("Kinks pair") (figure 1.15). La résistance ala
formation d’une paire de double décrochements dans la molécule est le résultat de interaction
élastique de la molécule avec ses proches voisins. Utilisant la théorie de Li et Gilman (Li, 70) pour
le calcul de I'énergie de formation d'une disinclinaison et en tenant compte de l'effet de la
pression hydrostatique au travers de la dilatation accompagnant la formation de paire de

décrochements, Argon calcule I'énergie libre d'activation donnée par :

(1.18)

5
3nw’a’ s(1)s A p
AG = ————|1-8.5(1- — 0.15pa’ (0 - =
60-Y) ( vk(v) +0.15ua% (@ mc)(u]

ol (et Vsont respectivement le module de cisaillement et le coefficient de Poisson, a est le

rayon du tube moléculaire, ® est Pangle de disinclinaison (angle de rotation du segment de
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disinclinaison), @, est l'angle de rotation critique donnant lieu 2 une séparation des molécules au

voisinage des disinclinaisons, et p est la pression hydrostatique.
La vitesse de déformation produisant I'écoulement plastique s'écrit :

I'=TI,ex - &L
kT

avec I, = NyV,¥,, Y est l'incrément élémentaire de déformation associé 2 la création d'une paire

de disinclinaisons par unité de volume, N, est la densité totale des sites activés et V, est un

facteur de fréquence.
Finalement, la contrainte d'écoulement est :

T _ 0077, 16Q-vkT (T, 1.20)
wo (-v)| 3muw?® | T

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

1 _0077 a2l
uo (1-v)

Ce modéle donne des bons résultats confrontés & 'expérience excepté pour des températures
élevées notamment celles proches de Tg, domaine ou le modéle de Roberston devient

satisfaisant.

1l est intéressant de distinguer la dualité entre linteraction intermoléculaire (basses températures)
dans la théorie d’Argon et linteraction intramoléculaire (hautes températures) dans la théorie de
Roberston. Aux basses températures, les barricres d'énergies intermoléculaires, qui sont a l'origine
de la cohésion des solides vitreux, sont des barriéres plus importantes & franchir. En revanche,
aux températures Elevées et proches de Tg, les forces intramoléculaires deviennent

prédominantes.

Arruda et Boyce (Arruda, 93) ont étendu ce modéle pour inclure le role de la pression et de
I'adoucissement, et l'ont développé pour décrire le comportement aux grandes déformations. Ces
auteurs proposent deux origines pour expliquer la tésistance & la déformation. Dans un premier
temps, la déformation nécessite le franchissement d'une barriére énergétique qui s'oppose 2 la
rotation des segments de chaines. Cette contribution prend en compte les interactions

intermoléculaires et le formalisme est comparable 4 celui développé par Argon.
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5

= 22

- - AG, T I - d-22)

[, =Lgerp~—=| I=| —
kT T,

AG, est I'énergie d'activation 4 contrainte nulle et dépend de la pression hydrostatique, T, est la
contrainte athermique définissant la résistance du matériau. Cette contrainte est liée au module de
cisaillement par T, = 0.077}.L/(1—v). En fait, T, évolue avec la vitesse de déformation jusqu’a

un état de saturation T .. , et elle varie linéairement avec la pression hydrostatique (Boyce, 88).

ps 7

. T, | 1.23)
Tl»l =h l—“c—u

us

ou h est la pente d'adoucissement. Ensuite, la chaine s'aligne dans la direction d'écoulement.
L'entropie du systéme diminue et crée une contrainte interne. Cette contrainte est calculée en
considérant la mécanique statistique de I'élasticité caoutchoutique. Deux réseaux différents sont
alors utilisés : un réseau modéle A trois chainons (Wang, 52), qui décrit bien la traction et la
compression, et un réseau modéle 2 huit chalnons (Souahi, 92), (Arruda, 93). Ce modéle a été
utilisé pour reproduire l'effetr de la vitesse de déformation, en tenant compte des phénomenes
d'échauffement provoqués par le travail de la contrainte. Il tent également compte des effets de

I'écrouissage lors de I'écoulement aprés propagation d'une striction (Boyce, 88).
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Figure 1.15 : Représentation schématique du modéle d’Argon.
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1.4.4 Modéle de Bowden et Raha

Ces auteurs ont adopté le concept de Gilman (Gilman, 73), pour qui la notion de dislocation dans
les matériaux amorphes est raisonnable. Ils ont été les premiers 4 décrire la déformation plastique
en terme de nucléation thermomécaniquement activée de boucles de dislocations coin limitant
des zones cisaillées (Bowden, 74). Le vecteur de Burgers b équivalent du matériau est défini
comme étant le déplacement (par cisaillement) de l'endroit cisaillé qui constitue un défaut, (figure
1.16). L’énergie d'une boucle de dislocation ayant un vecteur de Burgers b et un rayon R dans un
solide de module de cisaillement W soumis i une contrainte appliquée T est donnée par
I'expression suivante :
ub’ 2R

2 ' 1.24)
AG = (27R )=—1log — |- (mR* b
( T )4‘1'[ 0g . (TE )’E

ou W est le module de cisaillement, 1, le rayon au cceur d'une dislocation et R le rayon de la boucle

de dislocation.

Dans cette expression, le premier terme représente Pénergie élastique du champ de déformation
de la dislocation. Le second terme correspond au travail effectué par la contrainte appliquée

pendant la formation de la boucle.

La variation de AG avec R présente un maximum AG, pour un rayon critique R.. Toute boucle
avec R<R, redisparait ; seules celles pour lesquelles R>R, peuvent s’étendre et contribuer 2 la

déformation plastique.

La vitesse de déformation plastique s'exptime alors :

I = Nv,bd® ex AS )ex _AG(R) @25
’ k kT

ot N est le terme de site actif, v, la fréquence de Debye et AS I'entropie du processus de

nucléation.

Cependant, deux difficultés apparaissent dans ce modéle. D'une part, il est difficile de connaitre le
nombre de sites de nucléation. D'autre part, la valeur théorique de Vénergie d'activation est
supérieure 4 celle de la relaxation primaire . Cela suppose que, ¢l y a nucléation
thermomécanique de boucles de dislocation, celle-ci a tres probablement lieu dans des sites ou la
résistance au cisaillement est plus faible que dans le cas d’un arrangement compact d’unités

structurales (Perez, 92).
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Ainsi, pour tenter d’interpréter la déformation plastique des polyméres amorphes solides en
terme de nucléation des défauts, il faudrait plutét considérer la propagation des dislocations. Ces
dislocations ne peuvent étre que celles de Somigliana (Li, 76, 82), elles ne peuvent pas se déplacer
par glissement (elles sont sessiles) et admettent des fluctuations du vecteur de Burgers le long de

la ligne de dislocation.

Figure 1.16 : Représentation schématique du modéle de Bowden et Raha : cisaillement idéal d'un
volume donné (a). Le vecteur de Burgers du polymére réel relié 4 un certain nombre de
paramétres : la largeur de la chaine et sa disinclinaison (b) ; la longueur des chainons constituant

la macromolécule et I'espacement des groupes (c).
1.4.5 Modéle d'Escaig-Lefebvre

Ces auteurs ont utilisé une approche thermodynamique et cinétique de I'écoulement plastique des
polymétres, exprimée par I'hypothése des défauts microscopiques appelés "germes de plasticité".
Dans leur approche, ils ont suivi une démarche métallurgique, dans laquelle ils ont transposé a ces
matériaux polyméres la démarche et les concepts de plasticité des solides cristallins. Ils
envisagent plus particuliérement la germination d'une zone cisaillée dans un petit volume V du
matériau 3 l'aide des fluctuations thermiques cohérentes (Escaig, 82), (Lefebvre, 82), (figure L.17).
L'écoulement observé i la limite élastique est le résultat de germes qui ont atteint une taille

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

germes de cisaillement ayant atteint la configuration critique, s'exprime par :
¢ = NegjR (1.26)
€ = pAe, 2R @1.27)

ol p est la densité de sites actifs, & =Ae, [V, la déformation moyenne atteinte 2 chaque

événement d'activation, Ae, le cisaillement élémentaire dans le germe, Q le volume du germe
totalement développé (Q >> V) et R le taux d'activation donné par: )

oo 22423

kKT

ou le facteur de fréquence vy est lié 4 la fréquence fondamentale des vibrations corrélées dans le
germe, alors que le terme exp(— AG, (T',T)/ kT) exprime la probabilité, au sens de Boltzmann,

d'une fluctuation thermique d'énergie plus grande que la hauteur de la barriére AG,.

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

AG, (t*,T)} 1.29)

[ =pAe, Qv exp| —
PAC 22V P( KT

el p{ 4G, [ ,T)] 1.30)

kT

La contrainte T, dans cette relation, est la contrainte locale effective au niveau du défaut, définie
2 2

comme la différence entre la contrainte appliquée et les contraintes internes (’L“ =1-1T,)

Cette approche donne accés aux paramétres de sensibilité de la vitesse de déformation 2 la

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

V' = kT( _aﬂg(_é)) 132)
a‘c T,struct

AG = kT? M(é_)
aT T,struct

ou V' le volume d'activation et AG l'énergie libre d'activation.

1.33)

Cette approche thetmodynamique permet de reproduire correctement les résultats expérimentaux

aux températures inférieures a la température de la relaxation B. A partir de cette température, la
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mobilité moléculaire augmente et la déformation fait davantage appel a des phénomenes liés a des
mouvements coopératifs des segments des chaines et & une mobilité a caractére diffusionnel dont

ne rend pas bien compte une telle approche.

<>
Dy

Figure 1.17 : Représentation schématique du modéle d’Escaig .
1.4.6 Modéle de G'sell et Jonas

Ces auteurs ont développé un modeéle basé sur existence des défauts linéaires localisés ("ondes
de plasticités") dans l'analyse du comportement transitoire des polymeres solides 4 la limite
élastique ou lors d'un changement de vitesse. Ils supposent que le déclenchement de la plasticite,
dans un polymére amorphe 4 I'état d'origine, se fait par la multiplication brutale de la densité de
dislocations (défauts) depuis une valeur initiale p;trés faible jusqu'a une valeur d'équilibre
caractéristique du régime plastique établi 4 vitesse de déformation £ (figure 1.18). Pendant le
régime transitoire, la densité de dislocations p(g), est fonction de la déformation, elle est linéaire
entre 0 et € . Dans les conditions du régime établi, elle est constante, et ne dépend que de la

contrainte effective 6~ (G'sell, 81).

0 pour€, =0

(0e)=1p.(07)= ‘
plo’,e)=1p;\O pourO0<eg, <€
0, (cs") pour €, > &’
Dans leur approche, les auteurs ont décomposé la déformation totale en trois composantes :

® une composante élastique définie par :

. ) 1.33)

el
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 une composante viscoélastique, qui obéit a une loi du type Kelvin-Voigt définie par :

“gE &= (1.34)

visc

3
Tr

T, est le temps de relaxaton moyen et E, le module relaxé associé aux mécanismes

viscoélastiques,
e et une composante plastique déterminée par analogie avec 'équation d'Orowan :
ey =00 eplo" )3 @39

p est la longueur de l'onde de plasticité par unité de volume, v la vitesse moyenne de propagation
de défaut (onde de plasticité), et & le déplacement moyen caractérisant le déplacement en
p P b4 P

cisaillement, d au passage d'un défaut.
La longueur de l'onde de plasticité s'écrit :

AG"o —10" (1.36)

p(c*)=p0 eXp — T

AG} est I'énergie libre d'activation et r le volume élémentaire d'activation du processus de

germination.

L'expression de la vitesse de propagation est :

AG"s - wG' @37

v(o”)= v, exp - o

AG, est I'énergie libre d'activation et w le volume élémentaire d'activation du processus de
propagation.
D'aprés les équations précédentes, on a vV, =W +T et AG,=AG,+AG",, d'ou l'expression de la

vitesse de déformation qui s'exprime sous la forme :

L v,0 38
£, = &(T)ex - @.38)

v, est le volume d'activation apparent, &,(T) un facteur de fréquence donnant l'effet de

I'activation thermique et l'effet de la température sur la structure du matériau, G (8) = (0 = Gu) la

contrainte effective activée thermiquement. C'est elle qui est responsable de la formation et de la
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propagation des défauts. Alors G, est la contrainte interne d'origine entropique, due 2

l'allongement des chaines moléculaires pendant le durcissement.

Ce modéle permet de reproduire avec succes l'allure des courbes contraintes-déformations, ainsi
que l'effet de la vitesse de déformation et de la température. Il est également en mesure
d'expliquer les effets de transition (dds aux sauts de vitesses) ainsi que le crochet de déformation
observé dans les polyméres amorphes vitreux. Cependant, i reste un modéle semi-

phénoménologique.

Figure 1.18 : Représentation schématique du modele de G’sell .
1.4.7 Mod¢le de Perez

Le modéle de Perez a été développé initialement afin de représenter le comportement des
polymeéres amorphes aux faibles déformations. Il a été étendu par la suite pour rendre compte du
comportement non linéaire observé aux grandes déformations (Cavaillé, 87, Perez, 88, Mangion,
92). La non linéarité du comportement est décrite par I'évolution de la microstructure avec la
déformation, et par l'activation mécanique des mouvements  précurseurs des mouvements
anélastique et plastique associés 2 la relaxation . Ce modéle repose sur trois hypothéses, (figure
1.19).

1. La matiére amotphe est considérée comme un arrangement désordonné d'unités structurales.
Alnsi, il existe des sites présentant un excés d’enthalpie et d’entropie, qualifiés de défauts quasi-

ponctuels, dans lesquels la mobilité moléculaire est supérieure & celle du matériau. Ces défauts
sont répartis avec une concentration Py,

2. L’application d’une contrainte de cisaillement conduit 4 la formation de micro-domaines
cisaillés (MDS) qui s'étendent et coalescent si la contrainte est suffisamment lente. La ligne
bordant un MDS peut étre considérée comme 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 ou la mobilité moléculaire est élevée.
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Cette déformation non élastique est recouvrable dans une échelle de temps court. La
coalescence des micro-domaines crée une déformation viscoplastique recouvrable par un

traitement 4 une température supérieure 4 la température de transition vitreuse Tg.

3. Lextension des micro-domaines cisaillés se fait avec des mouvements moléculaires
hiérarchiquement corrélés. Par conséquent, les processus anélastiques s’étendent sur une échelle
de temps comprise entre le temps caractéristique du mouvement moléculaire élémentaire,
assimilé 4 tg, et le temps maximum mis par une unité structurale pour se translater d’une

distance égale 4 sa longueur définie par:

. 1.39)

t, est un paramétre d’échelle des temps moléculaires.} exprime lintensité des effets de

corrélation. Elle est comprise ente O et 1, (0 <x <1).

Le temps caractéristique de la relaxation B suit la loi ¢’ Arrhénius. Cependant lorsque la contrainte
appliquée est élevée, le comportement devient non linéaire. Le processus de relaxation B est

assisté par la contrainte.

(1.40)

ty (6) = tog €XP)

o, est la contrainte 2 0 K qui permettrait de franchir la barriére énergétique conduisant 4

l'écoulement de la plasticité.

Pour t <ty la réponse est purement élastique,
pour tg <t<t,,laréponse est composée d’une partie anélastique,

our t >t . la réponse est complétée par une composante viscoplastique.
mol

Cette théorie a été appliquée avec succés pour décrire les essais mécaniques  la fois aux faibles et
aux grandes déformations, et permet de rendre compte du fluage non linéaire, de la relaxation et

Panti-relaxation des contraintes (Ouali, 93, Perez, 94, Quinson, 95).
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Figure 1.19 : Représentation schématique du modéle de Perez.

1.5 Conclusion

A travers cette étude bibliographique, nous avons essayé d'aborder tous les points concernant le
comportement mécanique des polyméres amorphes a l'état solide, a savoir du comportement
microscopique (aspect et mobilité moléculaires) jusqu'a la phase ultme (instabilité et

endommagement des matériaux). Ainsi, cette érude nous a permis de bien comprendre le

comportement de ces matériaux :

e tout d'abord, du point de vue microscopique, ces matériaux dépendent de lhistoire
thermique, notamment le vieillissement physique, qui a une influence importante sur les

propriétés physiques, tels que le volume spécifique, la température de relaxation secondaire
Tgetc...

e le comportement de ces matériaux dépend de la température, de la vitesse de déformation, de
la pression hydrostatique et également de l'histoire de chargement, ainsi que du mode de

chargement,

o deux mécanismes physiques principaux agissent sur la déformation plastique des polymeres :

ce sont les mécanismes de mode O et de mode §,

e on distingue deux démarches principales utlisées pour modéliser le comportement plastique
des polymeéres. La premiére privilégie le caractére intramoléculaire. La deuxiéme envisage la

nucléation de germes de plasticité par analogie avec les concepts de dislocation,

e le modeéle de Perez constitue, 4 notre avis, un aboutissement trés intéressant pour les travaux

antérieurs car 4 partir d'une description microscopique de I'état amorphe, il rend compte du
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comportement macroscopique global de la déformation plastique. Cependant, quelques
améliorations sont a prévoir, celles-ci consistent 2 réduire le nombre de parameétres

intervenant dans le modele, et & étendre ce dernier aux grandes vitesses de sollicitation.

e en plus des modéles physiques évoqués dans ce chapitre, 1l existe des modéles rhéologiques
basés sur le principe de superposition de Boltzman. Ces modeles n'étant pas évoqués dans ce
chapitre restent largement étudiés et permettent de reproduire le comportement

élastoviscoplastique de plusieurs polymeres (Hamdy, 81).

Par ailleurs, le comportement des polyméres présente trois particularités importantes : a savoir un
adoucissement "thermique" lié 4 'amorgage de la plasticité, suivi d'un durcissement qui peut étre
qualitativement corrélé 4 I'anisotropie du matériau, puis l'auto-échauffement présent méme pout
des vitesses de déformation faibles. Tout cela est synonyme d'un comportement complexe et
difficile 4 appréhender notamment dans la détermination d'une loi de comportement pertinente
pour ces matériaux d'ott l'importance et l'intérét de beaucoup d'efforts qu'il faudra investir 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 ala
fois des phénoménes observés et les caractéristiques du matériau, notamment les caractéristiques

thermiques.
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Chapitre I1

Conditions et techniques expérimentales

II.1 Introduction

Les moyens techniques expérimentaux mis en ceuvre pour la caractérisation mécanique des
matériaux sont trés variés. Le choix de ces moyens n’est pas fortuit mais cible des objectifs bien
précis, selon les besoins des industriels que ce soit dans le domaine civil ou militaire. Ces

techniques peuvent se diviser en deux grandes catégories :

1. des techniques utilisant les machines hydrauliques permettant des sollicitations a des vitesses

de déformation faibles et moyennes ;

2. des techniques basées sur le dispositif des barres d'Hopkinson (ou barres de Kolsky, 49) pour

atteindre des vitesses de déformation trés élevées.

Pour ce qui concerne la deuxiéme catégorie, ces techniques sont trés diversifiées et peuvent étre
classées selon trois versions les plus couramment utilisées 2 savoir : la compression, la traction et

la torsion.

Dans la présente étude, nous n’allons pas passer en revue toutes les techniques énoncées dans la
littérature, mais nous nous limiterons plus particuliérement & la compression et au double
cisaillement (Klepaczko, 94) : ce sont ces deux techniques expérimentales qui ont été uilisées

pour notre étude.

La présentation du matériau, les méthodes d’essais et le principe de mesure font objet de la

description dans ce chapitte.
I1.2 Présentation du Matériau

Le matériau étudié est un thermoplastique amorphe vitreux et.transparent : le polycarbonate de
bisphénol A (PC). 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 (Monsieur
Bernard Vivien), sous forme de plaque d'épaisseur de 10 mm, dans le cadre du GDR 972 "Impact

Matériaux".

La figure I1.1 représente la structure du monomére. La chaine principale présente 4 la fois un
caractére rigide dd 4 la présence des groupes de phényl, et un caractére flexible dit aux simples
liaisons (rotation libre) sur le squelette et 2 I'absence de radicaux latéraux encombrante. La masse

moléculaire d’un monomere est de 254 g/mol.
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CH,
et
CH,

n
Figure I1.1 : Structure chimique du polycarbonate de bisphénol A.

Ce polymére est produit par la phosphogénation du bisphénol A qui donne la structure linéaire
des macromolécules. 1l peut étre considéré comme un polyester linéaire de l'acide carbonique. Il

n’est pas réticulé.

Une analyse par chromatographie d’exclusion stérique, réalisée au Laboratoire Matériau-
Macromoléculaire et Composite 4 'TNSA de Lyon, indique des masses moléculaires moyennes en
nombre (M) et en poids (M,) de 31207 g/mol et 79271 g/mol respectivement. L’indice de
polymolécularité M,/ M,) est égal 4 1.85 (Bisilliat, 97).

Ce polycarbonate présente des propriétés physiques et mécaniques exceptionnelles (tableau IL1),
notamment une température de transition vitreuse ¢levée T,=423K, une forte résistance au choc,

une bonne tenue thermique et une excellente transparence dans le domaine vitreux T=90%.

Ces propriétés en font un matériau de choix pour la réalisation de vitrage de sécurité, de matériel
de protection (casques, visiéres, pare-brise, bouclier, etc...). Il est aussi employé dans les

domaines de l'alimentaire et de l'élecroménager (biberons, robots ménagers,...), etc...

Densité 12 g/cm’
Chaleur spécifique 1.170 kJkg 'K
T, | 150 °C
Coefficient de Poisson 0.38
Module de Young 2300 MPa
Conductivité thermique 0.2 Wm'K"

Tableau I1.1: Propriétés physiques du polycarbonate MAKROLON.
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I1.3 Dispositifs expérimentaux
I1.3.1 Compression
I1.3.1.1 Essais quasi-statiques

Les essais quasi-statiques ont été réalisés par le biais de la machine hydraulique universelle
Zwick-REL (L.P.M.M). Cette machine peut étre décomposée en deux sous-ensembles. Une

partie hydromécanique et une partie commandes et mesures (figure I1.2a).
I1.3.1.1.1 Partie hydromécanique

La partie hydromécanique est composée d’un premier bloc purement mécanique équipé de deux
vérins hydrauliques indépendants : le premier permet de réaliser les essais de compression et de
traction, il se déplace avec une vitesse maximale de 10 m/s et peut délivrer une force maximale
de 100 kN, tandis que le deuxiéme réalise les essaisde torsion. Ce dernier fournit un couple de
150 Nm pour un angle de rotation maximal de 100 ° et une vitesse de rotation de 2000 °/s. Le
deuxiéme bloc est constitué d’un groupe hydraulique d’une puissance de 20 kW fournissant une
pression de 260 bars et un débit de 200 |/min 4 une température de 60 °C. Le systéme est refroidi

par un circuit d’eau glacée.
11.3.1.1.2 Partie commandes et mesures

La partie de commande comprend deux générateurs qui prévoit les trois possibilités de
commandes : traction, compression et torsion. Le principe de chargement de I'éprouvette et de

I'enregistrement des déplacements et des forces sont schématisés par la figure I1.2b.

L'éprouvette est placée entre les deux vérins dont l'un est fixe et le deuxiéme est mobile. Ensuite,
on impose la vitesse de déplacement du vérin mobile en choisissant, sur le bloc de commande, le

parcours maximal désiré et la période de l'essai.

Le déplacement du vérin mobile est mesuré par un systéme de mesures, développé au LPMM,
formé par deux capteurs de déplacement du type LVDT (Linear Variable Differential
Transducer). Ceux-ci sont montés en paralléle avec I'éprouvette, et placés symétriquement sur la
rallonge de la traverse fixe, de fagon 4 mesurer le plus précisément possible le déplacement du
vérin mobile B(t). Celui-ci est relatf 4 la déformation de l'éprouvette. Quant 4 la force appliquée
par la machine F(t), elle est mesurée par un capteur de force incorporé 4 la machine et qui est

monté en série avec I'éprouvette.

L'ensemble de la machine est relié 4 une chaine d'appareils électronique et informatique
permettant la visualisation, en temps réel, de I'évolution des signaux de déplacements et de forces

en fonction de temps, ainsi que de l'enregistrement sous format numérique de ces derniers.
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Figure I1.2a : Schéma de l'ensemble machine hydraulique-Appareillage de mesure et de

visualisation des signaux.
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Figure II.2b : Schéma du montage congu pour les essais en compression sur la machine

hydraulique.
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I1.3.1.2 Essais dynamiques

Aux grandes vitesses de déformaton, la technique la plus utilisée pour Iétude des propriétés
dynamiques des matériaux est celle basée sur le dispositif en barres d'Hopkinson “Split
Hopkinson Pressure Bar” (SHPB). Cette méthode développée au départ par Kolsky (Kolsky, 49)
connaitra par la suite plusieurs améliorations, (Lindholm, 64), etc...(voir Annexe 1). Son principe
repose sur la théorie de la propagation des ondes élastiques dans les barres et permet d’obtenir

des vitesses de déformation comprises entre 10%™ et 5x107s™.

11.3.1.2.1 Dispositif en barre d"Hopkinson utilisé

Le montage utilisé dans notre étude est illustré sur la figure IL3. Il est constitué de deux barres
élastiques dites incidente et transmettrice (respectivement d'entrée et de sortie), de méme
diamétre (®=20 mm) et parfaitement alignées, entre lesquelles I'échantillon est pris en sandwich.
Le projectile, de longueur Lp, propulsé 4 l'aide d'un canon & air comprimé vient frapper
Pextrémité libre de la barre incidente engendrant ainsi une onde de compression élastique
longitudinale qui se propage vers 'échantillon suivant le diagramme de marche illustré sur la
figure I1.4. En raison de la différence d’impédance entre la barre incidente et I'échantillon, seule
une partie du signal de I'onde est transmise 4 travers l'échantillon dans la barre transmettrice,
Pautre étant réfléchie en une onde de traction. Au moyen des jauges de déformation collées sur
les barres & égale distance de I’échantillon, il est possible de déterminer les déformations des
barres d’entrée et de sortie dues respectivement aux signaux 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 grice 4 un systéme de mesure, constitué de trois sources de
lumiéres-photodiodes placées sur I'extrémité libre du tube du canon. Les intervalles de temps At,,
et At,, sont mesurés par des compteurs de temps. On peut ainsi déterminer l'accélération (ou la
décélération) du projectile aprés avoir parcouru une distance d'environ 2.5 m dans le tube du
canon. Connaissant la distance entre I'échantillon et le dernier point de mesure, on peut calculer

avec précision la vitesse du projectile au point d'impact.

Deux projectiles de longueurs différentes ont été utilisé. Le premier de longueur 400 mm pour
une vitesse de déformation de 10™s™. Le deuxiéme de longueur 300 mm pour une vitesse de
déformation de 5x10%%s"

Une fois essai réalisé, les signaux produits par les ondes incidentes, réfléchies et transmises
seront traités 4 I'aide du logiciel DAVID "Dépouillement Automatique et VIsualisation pour
compression Dynamique" (Gary, Klepaczko et Zhao, 91), qui permet de calculer 4 tout instant la

vitesse de déformation, la déformation et la contrainte au sein de I’échantillon.

-42-



Chapitre II

C )
i

Figure I1.3 Montage des barres d'Hopkinson en compression utilis¢ dans cette étude.
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Figure I1.4 : Diagramme de Lagrange.

Barre incidente

distance x

Barre transmettrice Barre d'amortissement

Echantillon

- 43 -



Chapitre II

I1.3.1.2.2 Analyse des signaux des jauges

Une fois les différentes ondes enregistrées, nous pouvons alors calculer les valeurs moyennes de
la déformation, de la vitesse de déformation et de la contrainte en fonction du temps dans

éprouvette.

T O,m Kol
Figure I1.5 : Schéma simplifié montrant la méthode de dépouillement.

Le déplacement U,(t) sur la face de la barre incidente, a linterface avec I'éprouvette est la
résultante de deux ondes superposées se déplagant vers les x positifs (€(t)) et les x négatifs (Eq(t))
(figure IL.5).

Ua(t)= 00+ Ve () L)

A P'aide de la théorie de la propagation des ondes élastiques (IKolsky, 49), on peut démontrer que :
’ 12
U() = C, [ e(8)a8 Sk
0

ot C, est la célérité de propagation des ondes élastiques dans la barre, définie par: €, =/E, /p,

avec E, le module de Young, et p la masse volumique des barres d’Hopkinson.

Alors :
U, ()= Coj[el(e)—eR(e)he (IL3)

De méme, le déplacement Ug(t) sur la face de la barre de transmission est obtenu 4 partir de la

déformation transmise €(t) se propageant vers les x positifs.

Uy(t)= Coj'zsT (6)d0 (I1.4)

0

La force F,, agissant sur la face d’échantillon en contact avec la barre incidente, s’écrit :
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F, (t)=EyA, [e, (1) + - (t)] (IL5)

La force Fy, agissant sur la surface en contact avec la barre de transmission, est donnée par :
Fy (t)zEbAbET(t) (11.6)

ou E,, et A, sont respectivement le module de Young et la section des barres d’Hopkinson.

Connaissant les déplacements 4 ces interfaces, la déformation nominale moyenne dans

éprouvette est donnée par:

e, (t)= U, (- a7

ot I, est la longueur initiale de I'éprouvette.

En utilisant les relations (I1.3) et (I1.4), la déformation moyenne dans Péprouvette sera écrite :

eo(t)= S [[le,(0)-eq(®)~¢,(6)h0 (IL8)

ik »

Il suffit de dériver cette expression par rapport au temps pout obtenir la vitesse moyenne de

déformation :
C
MO HORNORENY) @)

La contrainte moyenne dans 'éprouvette est donnée pat la demi-somme des forces agissant sur

les deux interfaces :

o (t)=2 (;)1: Fy (t) (IL.10)

ep0
A, étant la section initiale de 'éprouvette.

En combinant les relations (IL.5) et (I1.6), la contrainte moyenne dans ’éprouvette devient :

Gep(t)=%;—b[ey(t)+ £ (t)+&:(t)] w11

ep0

On considére que 'éprouvette est courte pour appliquer hypothése d’équilibre des forces aux

deux interfaces, ce qui a pour conséquence d'aprés (I11.5) et (L) :

gx(t)+&,(1) = &(t) 11.12)
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En substituant la relation (I1.12) dans les expressions (IL.8), (IL.9) et (I1.11), elles deviennent

respectivement égales 2 :

Eep(t)—_- -2C, IER(B)iG 1L13)
: 10 0
£a1)= e (0 @t
0
A 115
0 ()= By 22 ler (1) L
ep0

La simplicité de la technique des barres d’Hopkinson en comptession, appelées aussi barres de
Kolsky, fait d’elle 'une des techniques les plus utilisée aujourd’hui. Cependant cette technique
présente deux séries d'inconvénients dés que la vitesse de déformation est supérieure a 105" La
premiére source d'inconvénient est le temps de montée de l'onde incidente qui est de I'ordre de
20 Ws 4 30 s pour un diameétre de 20 mm d’une barre standard. Ainsi, la vitesse de déformation
pendant les oscillations ne peut pas étre considérée comme constante. Le deuxieme type
d'inconvénient est la limitation des déformations maximales. En effet pour une éprouvette
courte, la déformation est limitée par les frottements et inertie radiale, il s’ajoute 2 cela les
oscillations de Pochammer-Chree des barres d’Hopkinson (Davies, 48) qui rendent plus difficile

Vinterprétation des essais de compression.
I1.3.2 Le double cisaillement

Le double cisaillement est, parmi les méthodes expérimentales, la plus prometteuse pour la
caractérisation mécanique des matériaux sollicités en dynamique. Cette méthode a été introduite
par Ferguson et al. (Ferguson, G7), pour étudier la plasticité dynamique des monocristaux, en

utilisant pour la premiére fois I’éprouvette du double cisaillement 2 double entaille (figure II1.72).

Par la suite Campbell et Ferguson (Campbell, 70) ont utilisé une telle éprouvette dont la longueur
utile est de 0.84 mm, dans le but d’étudier la dépendance de la contrainte d’écoulement des aciers
doux en température et en vitesse de déformation. Le systéme de chargement utlisé est composé
d’une barre incidente et d’un tube transmetteur d'Hopkinson. Dans cette méthode, la vitesse de

déformation maximale atteinte dépasse 10%™.

Toutefois, ce montage présente deux principaux inconvénients. Le premier est dd au faible temps
de montée de Ponde incidente dans la barre incidente qui est souvent de l'ordre de 20 us 2 30 ps.
Tandis que le deuxiéme est dii 4 la petite longueur utile de 'éprouvette du double cisaillement. Ce

qui a pour conséquent d’imposer des déformations relativement larges dans les coins de 'entaille,
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et conduit 3 un cisaillement non uniforme ainsi qu'd une concentration de la déformation

plastique dans les appuis de I'éprouvette.

En effet, l'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 DIéprouvette ont été étudiées dans (Ruiz, 88) en utlisant la méthode
expérimentale de la photoélasticité dynamique et une analyse numérique par un code de calcul
ABAQUS. Ce qui 2 montré que dans la région des pétitcs déformations, la distribution des
contraintes de cisaillement dans la zone de cisaillement ne doit pas beaucoup varier, mais les
concentrations de contraintes dans les coins de I'entaille carrée de largeur 0.84 mm sont élevées.
Lors des déformations plastiques, elles ont également été analysées (Ruitz, 91). Cette étude
montre que la non-uniformité des déformations plastiques dans les sections transversales de
Pentaille et dans les supports sont aussi trés élevées. Toutefois, une tentative faite par (Ruitz, 91)
pour calibrer cette éprouvette 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, Klepaczko (Klepaczko, 94) a développé une nouvelle technique expérimentale,
basée sur I’éprouvette du double cisaillement modifiée (voir paragraphe suivant), appelée aussi
technique 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 flexibilité dans la programmaton de la vitesse de cisaillement nominale. Le temps de
montée présent dans le cas de la configuration barre-tube est pratiquement éliminé et elle permet
d’avoir une large gamme de vitesses de déformation nominales 10°s™ <T'<10°s™, pour des
vitesses d'impact comprises entre 2 m/s <V, <200 m/s. Cette méthode apparait donc tout a fait
efficace et flexible pour tester les matériaux a grande vitesse de déformation comme pour I'étude

des bandes de cisaillement adiabatique.
11.3.2.1 Essais dynamiques
I1.3.2.1.1 Dispositif expérimental

Le montage utilisé a été congu au LPMM par (Klepaczko, 94). Ce montage (figure I1.0) consiste
en un impact direct du projectile plat sur 'éprouvette du double cisaillement modifiée (MDS :
Modified Double Shear geometry). Le principe de cette technique est relativement simple : apres
avoir fixé I’éprouvette sur le tube de sortie, par l'intermédiaire d'un bouchon en acier 35NCD
traité thermiquement, un projectile 4 fond plat de diametre d,=10 mm est lancé par un canon a
gaz A la vitesse désirée V; (1<Vi< 100m/s). A Parrivé du projectile sur éprouvette de double
cisaillement, le déplacement axial U (t) de la partie centrale de celle-ci est mesuré en fonction du
temps par un extensométre optique (type Zimmer OHG 200), agissant comme une jauge de

déplacement sans contact. L’extensométre optique réagit au mouvement axial des petites cibles
puq g
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blanches et noires implémentées 2 la partie centrale de I'éprouvette du double cisaillement. La
force axiale, transmise par les supports symétriques de I’éprouvette, peut étre déterminée en
fonction du temps 4 partir de Ponde longitudinale transmise mesurée par des jauges de
déformation collées parallélement & l'axe de sollicitation sur le tube de sortie. Tous les signaux
électriques sont amplifiés, puis ensuite enregistrés par l'oscilloscope digital et stockés sur le disque
dur d’un micro-ordinateur. De plus, une copie des signaux enregistrés peut étre produite avec un

enregistreur ou une imprimante.

Le systéme de mesure de vitesse d'impact qu'on a adopté est le méme que celui utilisé pour la

compression dynamique (voir paragraphe I1.3).

Un autre paramétre important est la longueur du projectile L,. Pour éviter les vibrations de
I'éprouvette, il est souhaitable d'atteindre le temps de rupture t, pendant le premier cycle de la
propagation de l'onde élastique dans le projectile. Si la vitesse de déformation nominale est

choisie et la contrainte critique de cisaillement est estimée, la longueur du projectile L, qui assure

le contact avec I'éprouvette jusqu' la rupture est donnée par: L, = Y2—°_’C0 :

i
Par exemple, pour une déformation critique Y, égale 2 1.0 et une vitesse de déformation
nominale V , égale 2 5.10% s, la longueur du projectile L, peut étre réduit a 50 mm. Mais, pour
une vitesse de déformation nominale ¥, égale 4 10° s, la longueur du projectile L, doit étre égale

4 2500 mm. On remarque que pour des vitesses de déformations faibles, il est impossible de

2=
a , : P .
déformer et fracturer Péchantillon pendant le temps de contact t, =——. Il est donc important
. N 0

d'utiliser des longueurs de projectile trés grandes.

Dans notre cas, pour deux vitesses de déformation nominales égales a 5x10° s et 1.6x10%, les
longueurs de projectiles sont respectivement égales 2 300 et 200 mm, ce qui correspondaient 2

des déformations respectivement égales 4 0.6 et 1.3 (C,=4.733mm/ s).
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Figure I1.6 : Schéma du dispositif de double cisaillement par impact direct.

11.3.2.1.2 Géométrie de éprouvette

: Source de lumiére

: Cellule photovoltaique (3)
: Fibres optiques (6)

: Compteur de temps (2)

: Anneau en Teflon (2]

: Trame noire et blanche

: Jauges de déformation (2)
: Extensométre optique

. Géndrateur de 1'extensometre
: Amplificateur (2)

: Alimentation des jauges

: Oscilloscope numérique

: Micro-ordinateur

: Interface IEEE-488

: Imprimante ou Traceur

/.
0

Bien que Pessai du double cisaillement soit un bon essai pour l'étude dynamique des matériaux 2

grande vitesse de déformation, la géométrie de P'éprouvette quant 2 elle, joue un réle tres

important dans l'efficacité de la technique et la validité des résultats. Donc Pamélioration de la

géométrie de 'éprouvette est tres importante pout optimiser les résultats obtenus par la méthode

du double cisaillement.

Dans notre étude, la géométrie de 'éprouvette a été définie suite 4 des travaux antérieurs dans ce

laboratoire (Rezaig, 94), (Klepaczko, 94), illustrée sur la figure IL7b. Celle-ci présente deux

caractéristiques principales. D'une part, une longueur utile plus grande, h=2 mm, ce qui réduit

fortement les concentrations de contraintes aux bords de Pentaille. D'autre part, les parties

extérieures étant plus longues (10 mm de largeur), ce qui permet une meilleure fixation au tube

transmetteur, par conséquent, éviter tout mode de flexton ou

satisfaire I'hypothése d'un cisaillement pur.

de rotation. En d'autres termes,
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A : Vue de face B : Vue de gauche
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Figure I1.7 : Géométrie de I’éprouvette de double cisaillement utilisée dans le cadre de ce travail.
I1.3.2.1.3 Dépouillement des essais dynamiques )

Dans le cas des essais de compression (SHPB), la déformation et la contrainte de I'éprouvette
sont déterminées par les ondes incidentes et réfléchies. Par contre, dans le cas du double
cisaillement, elles sont calculées 4 partir du déplacement de la partie centrale de 'éprouvette qui
est mesuré 4 l'aide d'un extensométre optique sans contact et par le signal de l'onde transmise

dans le tube d'Hopkinson grice 4 une jauge de déformation collée sur ce dernier.

Le déplacement axial U,, imposé 4 I'éprouvette par impact du projectile est obtenu a laide de la

relation suivante :

Uep(®=UA0-Uns(®) (IL.17)

ou U, est le déplacement axial de la partie centrale de Péprouvette du double cisaillement mesuré
par Pextensométre optique, U, est le déplacement du tube d’Hopkinson, ce dernier peut étre
exprimé par : -

Un () = C, [ £-(6)d8 1L.18)

0

ol &; est le signal transmis dans le tube d’Hopkinson mesuré par la jauge fixée sur la surface du

tube de sortie 4 une distance de 5D, oi D est le diamétre extérieur du tube d’Hopkinson.

Si I'on note que h est la longueur de la partie cisaillée de 'échantillon, la déformation nominale

moyenne s’écrira :
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r(t)= l{UA (t)—cojeT(e)de} (11.19)

h 0

Par conséquent, la vitesse de déformation nominale est obtenue par dérivation par rapport au
temps de (I1.19) :

r()=1] el @

La force axiale transmise par le support de 'échantillon au tube d'Hopkinson est calculée 4 partir

du signal de I'onde transmise dans le tube :
F(t)= E Aty (t) (1.21)

ou E_, et A, sont respectivement le module de Young et la section du tube, celle-ci étant définie

par 0

A = %(Dz - &) (11.22)

tub

ou D et d sont respectivement les diamétres externe et interne du tube d’Hopkinson avec des
valeurs respectivement égales 4 32.3 mm et 14.2 mm. La contrainte de cisaillement moyenne peut

étre déterminée 4 partir de :

)= F(t) 11.23)

ou A, =ab est la section de I'une des parties actives de ’éprouvette du double cisaillement.
En utilisant, les expressions (I1.21), (I1.22), la relation (I1.23) devient alors :

) n(D* - d*)E (11.24)

o(t) = ——5— = er(t)

Ainsi, la contrainte de cisaillement est proportionnelle au signal courant de 'onde longitudinale
transmise €(t). Toutes ces relations sont obtenues en utilisant la théorie élémentaire des ondes

élastiques longitudinales.
I1.3.2.1.4 Principe de mesure

Le signal de sortie V,(t) de extensométre optique, aptes son étalonnage, permet de remonter au

déplacement axial de la partie centrale de I'éprouvette du double cisaillement, en effet :
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U(0=ky V4(© (11.25)

ou ky est le facteur de calibration du déplacement (k,=0.35 mm/V).

Aprés amplification, le signal de la jauge est mesuré, V(t) s’exprime en fonction du signal de
'onde transmise €(t) par :

Ve®=ke &) (I1.26)
ou kg est un facteur de calibration (alimentation+gain) des jauges (kz=9903.1V).

En tenant compte de Pexpression (I1.26), la force F(t) (I1.21) s’écrira alors :

F(t)= Am}zEmb V. (0) (1.27)
F

En utlisant les expressions (I1.25) et (I1.26), le déplacement réel (I1.17) de Iéchantillon

s’exprimera donc :

C, | 1.28
Uy =k, V() ~ 22 [ Vi (B0 (11.28)
Fo

Un exemple d’oscillogramme des signaux mesurés V(t) et Vi(t) est représenté sur la figure 118, il

est obtenu pour un essai réalisé 4 une vitesse d’impact égale a 10 m/s.

T T T T L — T T T T T T T T I '03

.........................................................

0.25

02

Pl s o v o e e v o

Tension, V J W)
(o]
() A vaisuag,

............................................................................

0 500 1000
Temps, t (Us)

Figure I1.8 : Oscillogramme représentant les signaux de déplacement et de la force mesurés lors

d’un essai de double cisaillement réalisé 4 une vitesse d’'impact de 'ordre de 10 m/s.
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La déformation moyenne dans Déchantillon donnée par lexpression (I1.19) s’exprimera en

fonction des signaux Vy(t) et Vg(t), par:

1 Cy | 1.29
T(t)=— ky V()= [ V¢ (6)d0 )
h|. | 4
Par dérivation par rapport au temps de Iexpression (I1.29), la vitesse de déformation moyenne
sécrit :
. 1. dv(t) C (11.30)
() = = kg —— == Vi (t
( ) h[ d dt kF F( )}

Finalement I’expression de la contrainte (I1.24) devient :

! D’ -d’ b VE .
,E(t): n( — )Etu k(t) 11.31)

11.3.2.2 Essais quasi-statiques
I1.3.2.2.1 Description du montage utilisé

Dans le cas du double cisaillement en quasi-statique, les essais ont été réalisés sur la machine de
traction-compression-torsion conventonnelle Zwick REL décrite précédemment, mais avec un

montage propre 4 ce type d’essai (figure 1L.9).
I1.3.2.2.2 Dépouillement des essais quasi-statiques

Le déplacement de I'échantillon dans le temps, est obtenu par une moyenne des déplacements

mesurés par les deux LVDT:

U ()= Ul(t); U, (1) IL.32)

En divisant le déplacement par la longueur de Pentaille, la déformation sera donnée par :

£(0)= U, (t) I1.33)

Par dérivation par rapport au temps de (I1.33), la vitesse de déformation s'écrit :

B(1) = %%(Uep(t)) (134)

Finalement, la contrainte est donnée, comme dans le cas dynamique, par la relation :
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() == () (11.35)

: Support sur vérin mobile
: Matrice |
: Eprouvette

: Piece de fixation |
+ Poingon |

: Capteur de déplacement-LVDT {2} v ‘
: Porte-LVDT

: Jauges de déformation

: Rallonge de la traverse fixe 2
{

[P R R O N

i
\;
E

i

J_T‘a

" Figure I1.9 : Schéma du montage congu pour les essais de double cisaillement sur la machine
hydraulique.

I1.3.2.2.3 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 deux capteurs par les coefficients

d’étalonnage k,, et ky, respectivement égal 2 0.1762 mm/V et 0.1973 mm/V.

Les déplacements réels U, (1) et U,(t) des capteurs sont exprimés en fonction des tensions V, (t) et

V., (t) fournies par le pont des jauges.

U, (0=ky V() (11.36)
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U,(0=ky V(D) 11.37)

Les jauges extensométriques de déformation collées sur le poingon, ont €té étalonnées sur une
machine de traction-compression hydraulique (Zwick-REL). Celle-ci permet de choisir, par
affichage digital et avec une bonne précision, la valeur de la force appliquée. La force F(y)
appliquée a I'échantillon s’exprime en fonction de la tension du signal V(t) fournie par le pont de

jauges par :
F(t)=keve(t) (11.38)
ou ki est le coefficient d’étalonnage de la force égal 2 11.2548kN/V.

Un exemple des signaux Vy(t), V,(t) et Vi(t) mesurés, lors d’un essai du double cisaillement est

illustrés sur la figure I1.10.
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Figure I1.10 : Oscillogramme représentant les signaux de déplacement et de la force mesurés lors

d’un essai de double cisaillement réalisé 4 une vitesse nominale moyenne de 'ordre de

'=10"2s".

"En substituant les expressions de (I1.36), I1.37), dans (11.32), (11.33) et (11.34), on obtient :

U, (1= ~ula (1) ; KizVar (V) (I11.39)
F(t) L Ky Va (t);'hkdzvdz (t) (11.40)

1
w
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- 1 dv,, (t dv, (t |
F(t):i K, cdllt() , ;l;() IL41)

En tenant compte de la relation (I1.38), 'expression de la contrainte devient alors :

‘L'(t) =K V(D) (11.42)
2A

ep
I1.4 Conclusion

Dans ce chapitre, sont présentées les conditions et les techniques expérimentales mises en ceuvre
pour la caractérisation du comportement d'un polymere qu'est le polycarbonate Makrolon 3200.

A savoir la compression 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 a 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 LPMM qui

consiste en un impact direct et basé sur le ptincipe du tube d'Hopkinson.

L'ensemble des résultats issus de ces expériences sont comparables a ceux exposés dans la
littérature. 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 le plus utilisé
pour créer une sollicitation rapide car il permet d'obtenir une large gamme de vitesses de
déformation comprise entre 10"%s" et 5x107 57, 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 l'étude de la
plasticité dynamique des matériaux. En effet, ce dispositif permet d'avoir acceés a une gamme plus

étendue des vitesses de déformation qui varie de 107%s™ jusqu'a 107 ™.

Toutefois, cette caractérisation est loin d'étre compléte. Pour ce faire, il est nécessaire de lui
associer une étude morphologique (observation par microscope...), afin de mieux comprendre
les mécanismes physiques induisant 4 l'écoulement et  l'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
coutbes contrainte-déformation, qui seront analysés puis discutés en détail dans le chapitre

sutvant.
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Chapitre III

Résultats expérimentaux et discussions

I11.1 Introduction

Les récents développements de la chimie des polymeéres ont eu pour conséquence la modificaton
des polyméres de base pour les applications dites techniques. Une grande partie des modifications
vise I'amélioration des propriétés mécaniques, particuliérement en ce qui concerne les propriétés
de résistance aux vitesses de déformation élevées et leur réponse aux choc. Dans ce domaine, ces
polyméres ont fait l'objet de peu d'investigations expérimentales, par conséquent leurs
caractéristiques mécaniques sont peu connues. Un des aspects de notre travail consiste 2
contribuer 4 la connaissance du comportement mécanique de ces matériaux notamment sous
sollicitations dynamiques. Pour parvenir 2 cet objectif, nous avons choisi un polymeére amorphe,
le polycarbonate PC 3200, sur lequel a été effectué une série d’essais en quasi-statiques et en
dynamiques sur deux modes de chargements différents, 4 savoir la compression et le double

cisaillement décrits dans le chapitre précédent.

La premiére partie de ce chapitre concerne les résultats des essais quasi-statiques et dynamiques
de compression. Elle vise surtout 4 évaluer Pinfluence de la vitesse de déformation et effer de
Phistoire de la vitesse de déformation : ainsi, il sera possible de calculer quelques grandeurs
caractéristiques tel que le coefficient de la sensibilité & la vitesse de déformation. La deuxi¢me
partie est consacrée aux résultats des essais du double cisaillement en quasi-stadque et en
dynamique, o nous examinerons plus particuliérement influence de la vitesse de déformation,

de la température ainsi que I'élévation de la température dans le matériau.

Une fois la caractérisation mécanique faite, nous nous pencherons sur la détermination d’une loi
de comportement qui permet 4 la fois de reproduire les observations expérimentales et d’avoir
une connaissance approfondie de ces matériaux que sont les polymeres. Cette loi sera exploitée

dans les calculs numérnques.
II1.2 Partie I : Essais de compression

Nous allons ici nous intéresser  la caractérisation du comportement du polycarbonate lors des
essais de compression. Ainsi, des essais 4 vitesses de déformation constantes ont été réalisés ala
fois en quasi-statique et en dynamique. Ces expériences ont pour objectif d’étudier 'effet de la
vitesse de déformation et de mettre en évidence linfluence de Ihistoire de la vitesse de

déformation.

Les conditions d'essais sont les suivantes :
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¢ Essais quasi-statiques 4 quatre vitesses de déformation nominales égales 2 107s™, 107%™, 107's™

et 1s",
e Essais dynamiques 2 deux vitesses de déformation nominales égales 2 1075 et 5x107s™

Tous ces essais ont été effectués a température ambiante (296K) sur des éprouvettes ayant la
dimension d’un parallélépipéde a base carrée de 10 mm de coté sur 8 mm d’épaisseur. Ces
éprouvettes ont été lubrifiées afin de réduire les forces de frottements. Pour chaque vitesse, trois
éprouvettes ont été testées. Les résultats présentés ici correspondent aux valeurs moyennes des

trois essais.
111.2.1 Résultats sur les essais quasi-statiques

La figure 1111 représente les courbes contrainte vraie-déformation vraie obtenues en sollicitation
quasi-statique en compression du polycarbonate pour quatre vitesses de déformation couvrant la
gamme explorée. Ces courbes nous permettent d’effectuer les premiéres observations sur le
comportement du polycarbonate. Nous constatons qu'elles représentent le comportement
classique d’un polymére amorphe a savoir une réponse viscoélastique, qui devient de plus en plus
non linéaire quand la déformation augmente, essentiellement contrdlée par les interactdons de
Van der Waals entre les groupements moléculaires. Au fur et 2 mesure que l'on s'approche de la
limite élastique, des processus de déformation pré-plastique commencent i &tre activés,
correspondant 2 la multplication de micro-domaines cisaillés. Une fois que la contrainte passe
par un maximum, considéré généralement comme étant la limite élastique (C’est la maniére usuelle
adoptée par plusieurs auteurs), elle commence a chuter. Le maximum de la contrainte est associé
au début d'instabilité ou le phénoméne de multiplication (qui s'auto-accélére) dépasse le seuil
strictement nécessaire 2 'accommodation de la déformation imposée & l'échantillon. La chute de
contrainte appelée adoucissement correspond 2 la propagation de linstabilit¢ (G'sell, 85). La

déformation résultant de cet écoulement présente un caractére irréversible.

Nous remarquons ensuite I'effet peu marquant de la vitesse de déformation, notamment sur la
contrainte au seuil (limite élastique G, ), qui augmente de 17.4% quand la vitesse de déformation

augmente de 1073s7! 2 1s™!. La déformation au seuil, correspondant a la contrainte seuil, est aussi

sensible 4 la vitesse de déformation : lorsque la vitesse de déformation augmente, la déformation

au seuil augmente aussi. En effet, elle varie d'environ 0.070 4 1075 jusqu'a environ 0.078 a 1s™.
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Contrainte vraie, a(MPa)

0 0.05 0.1 0.15 0.2 0.25 0.3
Déformation vraie, €

Figure IT1.1: Courbe contrainte vraie-déformation vraie du polycarbonate en compression

quasi-statique 4 température ambiante pour différentes vitesses de déformation.
111.2.2 Résultats sur les essais dynamiques

Les figures IT1.2a et II1.2b représentent les résultats moyens obtenus aux barres d'Hopkinson a
deux vitesses de déformation respectivement égales 2 107s™ et 5x10"%s™. Nous signalerons tout
d'abord que pour la vitesse élevée (5x107s™), I'éprouvette est totalement détruite : ce qui rend
difficile la détermination de Peffet de la vitesse de déformation dans le domaine dynamique. En
revanche, on constate I’évolution vers un comportement fragile de notre matériau pour de trés
grandes vitesses de déformation, se traduisant la par une baisse du niveau de la contrainte
maximale (figure II1.2b). Nous observons ensuite l'effet notable de la vitesse de déformation sur
la limite d’écoulement par rapport aux résultats en quasi-statique. En effet, nous avons une
contrainte moyenne 4 la limite élastique égale 4 65.874 MPa en quasi-statique (€ = 107s7), a

comparer 3 123.480 MPa en dynamique (€ = 10"s™"), soit une variation de 87.449%.

Enfin, Pélévation de température induite par sollicitation dynamique ( €= 107s™") savére
importante. Celle-ci est calculée & partir de I'équadon (IIL6) (§ 3.5), elle est de lordre de 20 K d la
fin de D’essai pour un taux de déformation € =0.25. Par conséquent, 'adoucissement thermique
du & cette élévation de température I'emporte sur écrouissage et entraine par la suite une
instabilité pouvant provoquer 'endommagement du matériau par cisaillement adiabatique. 1l
important de noter que lors de ces essais dynamiques, la vitesse de déformation reste constante

au cours des essais (figure IIL.3).
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Figure II1.2.a : Courbe contrainte vraie-déformation vraie du polycarbonate en compression

dynamique 4 température ambiante pour deux vitesses de déformation.
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Figure I11.2b : Courbe contrainte vraie-déformation vraie du polycarbonate en compression

dynamique 4 température ambiante pour deux vitesses de déformation.
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log(€) (s")

0 0.2 0.4 0.6 0.8 1 1.2
Déformation vraie, €

Figure II1.3 : Histoire de vitesse de déformation lors d'un chargement en compression

dynamique.
I11.2.3 Comportement du polycarbonate aprés décharge

Afin d'étudier le comportement mécanique du matériau aux grandes déformations et d'analyser le
comportement cyclique charge-décharge, nous avons rechargé quasi-statiquement les éprouvettes,
initialement déformées en quasi-statique jusqu'a € = 0.2, avec les mémes vitesses jusqu'a des taux
de déformation d'environ 0.4. La décharge est obtenue en mettant la contrainte 4 zéro, et le
rechargement est effectué aprés avoir laissé les éprouvettes déchargées pendant 33 min a 35 min.

Ainsi, I'épaisseur de toutes les éprouvettes a augmenté de 0.02 mm 2 0.03 mm.

Les courbes des figures I11.4, IIL.5, IIL.6 et IIL.7 illustrent les résultats de ces essais. On note, tout
d'abord, que les pics observés lors du premier chargement disparaissent lors du deuxi¢me et le
matériau a tendance 4 se durcir. Ces figures montrent également la réponse non linéaire de
déchargement. Cette non linéarité est représentative d'un phénoméne de mémoire d'énergie qui
pilote la reprise non élastique de la contrainte lors du déchargement pendant que la contrainte
diminue (Hasan, 95).

-61 -



Chapitre III

120

£=10"s"(1*" chargement)

96 £=107s"(2°™ chargement)

Contrainte vraie, 6(MPa)

0] 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5
Déformation vraie, €

Figure I1L.4 : Courbe contrainte vraie-déformation vraie du polycatbonate en compressmn

quasi-statique a temperature ambiante pour deux chargements successifs, € =107s™

“ """" """" ressr= i £=107s (1% chargement)

96 —----- -------- oo oo | T £=10"s"' (2™ chargement)

Contrainte vraie, o(MPa)

0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5
Déformation vraie, €

Figure II1.5 : Courbe contrainte vraie-déformation vraie du polycarbonate en compression

d o A . -2 —1
quasi-statique a température ambiante pour deux chargements successifs, €=107"s .
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100 =g M i g=10"s"' (2™ chargement)

Contrainte vraie, 6(MPa)

0 0.1 0.2 03
Déformation vraie, €

Figure II1.6 : Courbe contrainte vraie-déformation vraie du polycarbonate en compression

. . N p . . L -1 -1
quasi-statique 4 température ambiante pour deux chargements successifs, €=10"'s".
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Figure I11.7 Courbe contrainte vraie-déformation vraie du polycarbonate en compression quasi-

g . 2 0 . d -1
statique 4 température ambiante pour deux chargements successifs, € =1s"".
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111.2.4 Evaluation des coefficients de la sensibilité a la vitesse de déformation

La sensibilité a la vitesse de déformation est un paramétre essentiel pour la caractérisation du
matériau. Elle représente, en effet, la fagon dont varie la contrainte d'écoulement en foncton de
la vitesse de déformation. Cette sensibilité présente deux intérét fondamentaux : prévoir l'effort
demandé 4 '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 linfluence de la vitesse de déformation sur la contrainte d’écoulement sont faites
lors des expériences 4 vitesses de déformation constantes. Par contre, les études sur les effets de
Ihistoire de la vitesse de déformation nécessitent des changements de vitesses durant la
déformation ou aprés un déchargement de la contrainte. Ainsi, deux sensibilités a la vitesse de
déformation peuvent étre évaluées, en comparant les différences de contrainte suivant la valeur
de pré-déformation, 4 savoir la sensibilité instantanée 2 la vitesse de déformation et la sensibilité

totale 2 la vitesse de déformation.

ag

o R
Ag i : :

OB Lrssihissnissesesebipers trgeesssssssssssssesd

T\ I TR SR

Figure I11.8 : Schéma d'un essai avec un changement de vitesse.

En effet, la courbe de la figure IT1.8 montre schématiquement la courbe contrainte-déformation
lors d'un essai avec un changement de vitesse de déformation. La courbe la plus basse et la haute
représentent 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 £, 4 €, avec un accroissement de contrainte résultant : AG,. Aux point B et C, la
contrainte est différente pour une méme déformation et vitesse de déformation, aussi
Ao, = (GC -O'B) représente la dépendance de lhistoire, Ac = (O'C -0 A) est relatif a la

sensibilité totale P, tandis que Ao, = (GB -c A) est relatif 3 la sensibilité instantanée B, .

En général, la définition de la sensibilité 4 la vitesse de déformation est donnée, dans le cas de

traction-compression, par 'une des deux relations suivantes (Klepaczko, 88) :
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B = oo, o— 1 dlogo 1.1
dlogé |, . dlogé

eT

ol P et m sont respectivement la sensibilité a la vitesse de déformation et la sensibilité

logarithmique i la vitesse de déformation, liées entre elles par :
Be =m,0 112

En ce qui concerne la sensibilité 2 la vitesse, dite sensibilité instantanée a la vitesse de

déformation, elle est définie selon la forme suivante :

_los-0,) ___log(os/0,) I3
S : o oS — 3 g
’ log(sd/ss) log(gd/ss)

la deuxiéme, dite sensibilité totale 4 la vitesse de déformation, est définie par :

_loc-0,) ___logloc/o,) IIL4
’ IOg(Sd/ES) ° log(sd/ss)

Pour montrer l'effet de la vitesse de déformation sur l'écoulement plastique du polycarbonate,
nous représentons sut la figure 1119 I'évolution de la contrainte d'écoulement avec la vitesse de

déformation pour différents niveaux de déformation.

Dans le domaine des vitesses obtenues sur le banc quasi-statique 107s™ <g<ls™ (figure
I11.10), la contrainte peut étre représentée en fonction du log(é) par le coefficient de sensibilité
totale B,. Ainsi, l'approximation par des droites de la variation de la contrainte donne pour
chaque niveau de déformation une valeur de f§, (tableau IIL1). Ces valeurs montrent bien que
B, semble étre indépendant de la déformation, d'ou sa valeur moyenne entre 0.05<€<0.2 de
I'ordre de 4.020 MPa. En revanche, dans le domaine dynamique, B, n'a pas été déterminé faute
de n'avoir pu réaliser suffisamment d'essais. Néanmoins, comme nous pouvons le constater
(figure 1I1.9), la pente hypothétique est plus accentuée dans le domaine dynamique, ou B, est
beaucoup plus important que dans le domaine quasi-statique. Cette différence de pente suffit
pour justifier que des mécanismes de déformation différents régissent ces deux domaines de

vitesses de déformation.
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Figure III. 9 : Variation de la contrainte vraie en fonction de la vitesse de déformation pour
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différents niveaux de déformation.
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Figure I11.10 : Variation de la contrainte d'éc

2 . =
log(e) (s

pour différents niveaux de déformation.

oulement en fonction de la vitesse de déformation
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Déformation Coefficient de la Coefficient de
sensibilité a la vitesse corrélation
dans le domaine quasi-
statique
€ Bc (:L\/IPB.) r
0.05 3.042 0.98033
0.07 4.135 0.97268
0.1 4.604 0.97057
0.15 4.475 0.97622
0.2 3.846 0.96325
0.05<e<0.2 4.020 0.97363

Tableau IT1.1 Coefficient de la sensibilité totale B 2 la vitesse de déformation pour différents

niveaux de déformation pour 107s™ <& <1s™.

Pour l'étude de l'effet de I'histoire de la vitesse de déformation sur le comportement du

polycarbonate, nous avons rechargé en dynamique, avec une vitesse de déformation de 1077,

des éprouvettes initialement pré-déformées deux fois successivement en quasi-statique pour des

vitesses de déformation respectivement égales 2 107%™ et 1s'. Les figures IIL11 et IIL13

montrent les résultats de ces essais. Ces derniers sont importants car ils permettent d'une part

d'évaluer la sensibilité instantanée 4 la vitesse de déformation, et d'autre part, de mettre en

évidence I'histoire de la vitesse de déformation qui reste constante au cours de l'essai (figures

111.12, II1.14).
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Figure II1.11 : Courbe contrainte vraie-déformation vraie lors d’un rechargement en
) 4 g 3 -1 . : . . .
compression dynamique € = 10"s™ d’une éprouvette chargée deux foix en compression quasi-

statique € = 1077

O hmsarstieninansites ....... 1 =107 s' (1 chargement)  |----
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Figure I11.12 : Histoire de la vitesse de déformation lors du rechargement dynamique.
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Figure I11.13 : Courbe contrainte vraie-déformation vraie lors d’un rechargement en
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Figure IT1.14: 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 2 107s" et 1s”, est illustrée schématiquement sur les schémas III.1 et II1.2. Leurs

valeurs pour deux niveaux de déformation sont données dans le tableau I11.2.

200

(0 — RS- ..........

120

80 ; s, 2 LHe S LI

Contrainte vraie, o(MPa)

40 ...... ....... '

i i
0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5 0.6 0.7 0.8
Déformation vraie, €

Schéma IT1.1 :Schéma d'illustration des niveaux de contraintes pour le calcul des sensibilites

. . . , ! B T2 p Ao 3
instantanées a la vitesse de déformation correspondant a I'éprouvette pré-chargée a 107 s™.

Contrainte vraie, o(MPa)

.............................................

i i !
% 01 02 03 04 05 06 07 08
Déformation vraie, €

Schéma II1.2 :Schéma d'illustration des niveaux de contraintes pour le calcul des sensibilités

: P \ Ot . : T . PN -1
instantanées 4 la vitesse de déformation correspondant 2 I'éprouvette pré-chargéea 157
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£ £=10"s"" £=10"s"" B, (MPa) | B,,(MPa) | B, (MPa)

0.42 o, =6639(MPa) | oy =120.00(MPa). 8.935

0.42 o, =66.39(MPa) | O =168.46(MPa) 17.012

0.53 6. =68.87(MPa) | o =176.76(MPa) 17.982
3 g=1s" £=10"s""

0.43 o, =84.64(MPa) | o, =110.00(MPa) | 8453

0.43 o, =84.64(MPa) | 0. =134.43(MPa) 16.597

0.48 6. =8547(MPa) | o, =138.58(MPa) 17.703

Tableau IT1.2 : Coefficient de la sensibilité instantanée 4 la vitesse de déformation (B,, relatif 2
Ac,,, B, relatif & AG, et B, relatif a AC).
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Figure I11.15 : Accumulation de la sensibilité 2 la vitesse de déformation en grandes

déformations.
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En comparant les valeurs de sensibilité totale obtenues lors des essais a vitesses constantes et 2
celles obtenues en dynamique aprés un pré-chargement quasi-statique (figure II1.15), on constate
que ces derniéres sont beaucoup plus grandes. Cette différence peut étre associée a l'effet de
'histoire de la vitesse de déformation. En revanche, l'effet de pré-chargement a différentes

vitesses n'influe pas, ou légérement, sur la sensibilité instantanée.

La figure I11.16 représente la courbe dynamique contrainte-déformation obtenue & une vitesse de
déformation de 10%’s" sur des éprouvettes pré-chargées en quasi-statique a deux vitesses de
déformation respectivement égales 2 107 s' et 4 1 s™. On constate que l'éprouvette pré-déformée
21 s est en-dessous de celle pré-déformée 2 10° 5. Ceci pourrait étre expliqué de la fagon
suivante : pendant la déformation, le matériau subit une réorganisation structurelle liée a des
changements de la microstructure (orientation des chaines macromoléculaires). Cette
modification de la microstructure dépend donc de I'histoire du chargement appliqué au matériau.

Par conséquent, la déformation dans un polymére ne dépend pas seulement du triplet (e.&,T),

mais aussi de toute I'histoire thermomécanique antérieure du matériau.

200

160

120

80

Contrainte vraie, o(MPa)

40 —_— oy atd -l -3 -1
g=10"s" (107s)

—_— é=10+3svl (154)

0
0 0.05 0.1 0.15 0.2 0.25 0.3
Déformation vraie, €

Figure I11.16 : Courbe contrainte vraie-déformation vraie lors d’un rechargement en
compression dynamique, € = 10"3s™ de deux éprouvettes déja chargées en compression quasi-

statique d £ =107s7 era é=1s.
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II1.3 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 a différentes températures. Nous
examinerons plus particuliérement leffet de la vitesse de déformation, de la température et

I'élévation de la température au sein du matériau.

Pour se faire, deux séries d'essais ont été réalisées. La premiére 4 température ambiante (296K)
pour différentes vitesses de déformation allant de 10%s" 4 1.65x10™*". Quant 2 la deuxiéme, elle
a été effectuée pour deux vitesses de déformation : 107s" et 107, et a différentes températures
comprises entre 260K et 390K. Pour chaque essai, trois éprouvettes ont été testées. Ainsi,
l'ensemble des résultats présentés est la moyenne des trois essais pour la vitesse et la température

considérées.
II1.3.1 Allure générale du comportement du polycarbonate en double cisaillement.

La courbe expérimentale de la figure II1.17 montre le comportement typique du polycarbonate
sollicité en double cisaillement. Cette courbe a été enregistrée 4 température ambiante (296K) et a

une vitesse de cisaillement constante I' = 107s™ . On distingue quatre stades différents :

e le stade I correspond 2 une réponse viscoélastique homogene, jusqu’a une déformation de
cisaillement d’environ 0.024, avec un accroissement non linéaire de la contrainte en fonction

de 1a déformation;

o le stade II associé au pic de la contrainte, s'étend d'environ I'=0.12 jusqua I'=0.33. Ce
stade, qui correspond 4 la formation et & la propagation d’une bande de déformation, est
appelé généralement ‘crochet de cisaillement’ ou adoucissement. Cest en général le stade ou

débute la déformation plastique du matériau (G’sell, 85);

e le stade III commence au minimum de la contrainte et correspond généralement 2

Pécoulement plastique uniforme;

e durant le stade IV, la contrainte semble augmenter 2 nouveau: c'est-a-dire qu'un
durcissement apparait. Ce dernier est lié vraisemblablement 2 Porentation des chaines
macromoléculaires dans la direction principale de déformation (Boyce, 90). Enfin, la
contrainte 2 tendance A se stabiliser vers les grandes déformations pour atteindre la méme

valeur que celle de la contrainte au seuil correspondant a a contrainte maximale.
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ha i

Contrainte de cisaillement, t(MPa)

0 0.2 0.4 0.6 0.8 1 1.2 1.4
Cisaillement, I

Figure 111.17 : Courbe typique du polycarbonate sollicité en double cisaillement & une vitesse de

déformation égale 2 107 s™ & température ambiante.

I11.3.2 Influence de la vitesse de déformation

Les figures IIL18 et III19 représentent respectivement les résultats obtenus en double
cisaillement sous sollicitations quasi-statiques et dynamiques a température ambiante et pour
toute la gamme de vitesses de déformation explorées, allant de 107s" 2 1.65x107*s"". On remarque
que dans le domaine des vitesses de déformation compris entre 107" et 107%™ (domaine quasi-
statique) (figure IIL18), l'allure des courbes est similaire au comportement typique des
polyméres : c’est-a-dire une réponse viscoélastique suivie d'une limite élastique prise ici comme
étant le maximum de la contrainte T,, d'un adoucissement (chute de contrainte), et puis d'un
durcissement aux fortes déformations qui est dd aux forces entropiques. Quant au domaine
dynamique (figure II1.19), le comportement différe légerement puisque pour la vitesse de
déformation 5x107s™ 'éprouvette est fissurée, et pour la vitesse de déformation 1.65x10™*s™ elle
est totalement détruite. Cette fissuration est due principalement 4 la concentration des contraintes

dans les coins des entailles.

Un effet assez remarquable consiste dans le fait que la phase de durcissement semble disparaitre
aux grandes vitesses de déformation. Ceci est certainement lié 3 'effet de l'auto-échauffement qui
a pour effet d'adoucir le matériau entrainant la réduction du niveau de contrainte. Il est a noter
également que ce phénoméne d’auto-échauffement n’a d’effet quapres le début de la déformation
plastique. Il semble donc que clest le travail de la déformation plastique qui conduit & ce

phénoméne aux grandes vitesses de déformation. Ce point sera discuté ultérieurement.
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On peut constater également que l'effet de la vitesse de déformation semble faible dans le

domaine de vitesses de déformation faibles. Par exemple, la contrainte maximale d'écoulement
T, augmente seulement de 26% quand la vitesse de déformation passe de 107 512 107%™

D’apreés ces résultats dynamiques, on en conclut que le matériau présente un comportement plus
fragile aux trés grandes vitesses de déformation (voire faciés de rupture Annexe 3). On a donc

probablement une transition ductile-fragile aux grandes vitesses de déformation (>5x107s™).

Contrainte de cisaillement, T©(MPa)

0 0.2 0.4 0.6 0.8 l 1.2 1.4
Cisaillement, T’

Figure II1.18 : Courbe contrainte de cisaillement-cisaillement du polycarbonate en double

cisaillement quasi-statique 4 température ambiante pour différentes vitesses de déformation.
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Figure IT1.19 : Courbe contrainte de cisaillement-cisaillement du polycarbonate en double

cisaillement dynamique 2 température ambiante pour deux vitesses de déformation.

Il est possible de déterminer le coefficient de la sensibilité a la vitesse de déformation du
polycarbonate en tragant I'évolution de la contrainte d’écoulement en fonction du logarithme de
la vitesse de déformation pour deux niveaux de déformation respectivement égaux 2 0.15 et 0.2
(figure 111.20). Nous signalons que le niveau 0.15 de déformation correspond environ i la
contrainte seuil d'écoulement (contrainte maximale). Nous voyons sur cette figure que la

contrainte croit de fagon linéaire avec le logarithme de la vitesse de déformation.

Le coefficient de la sensibilité a la vitesse de déformation s'exprime, dans le cas du cisaillement,

par l'une des deux expressions suivantes (Klepaczko, 88) :

B = ot o = dlogt I11.5
©odlogl ., © | 9logl ),

ces deux coefficients sorit reliés entre eux par §, =m_ T
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Figure I11.20 : Variations de la contrainte d’écoulement en fonction de la vitesse de déformation

pour deux niveaux de déformation : I'=0.15 et ['=0.2 2 T=300 K.

Dans le domaine quasi-statique, pour 107s™ <T'<10%s™, le coefficient de la sensibilité totale a
la vitesse de déformation P est déterminé par l'équation (II1.5). Sa valeur moyenne est de l'ordre
de 1.838 MPa. Dans le domaine dynamique, pour 10257 < T £1.64x10"s™, ce coefficient,
donné par I'équation (IL.5), est trés grand : de l'ordre de 53.562 (figure 111.21). 1l est important de
noter que dans notre cas ces coefficients restent pratiquement constants au cours de la

déformaton.
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Figure II1.21 : Variation de la sensibilité moyenne 4 la vitesse de déformation P en fonction de

la vitesse de déformation.
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En ce qui concetne la sensibilité logarithmique 4 la vitesse de déformation m., nous avons vu

qu'elle est liée 2 la sensibilité B, par I'équation suivante :

B, 1116

Or, nous avons remarqué que pour une déformation constante, la contrainte peut-€tre approchée

par une droite linéaire de pente {3 selon la forme suivante :

T=1, +f, log(%] 1Ly

0

On déduit alors la valeur de my a partir de I'équation suivante :

m_= 1 1118
7,/B. +log(F/F0)

= 5 , o o d d o - o - |
I, est une vitesse de déformation de référence : dans le domaine quasi-statique Ty =107"s™.
Dans le domaine de grandes vitesses de déformation, [, est considérée comme une vitesse de

transition, elle est de 'ordre de [; = 446.684s™". Cette vitesse de déformation est définie comme

étant lintersection des droites qui approchent la variation de la contrainte en fonction de la
vitesse de déformation relative aux deux zones (de vitesses de déformation) définies
précédemment (figure 111.20). De plus, la valeur de T, est déterminée par l'équation (I11.7), elle
est respectivement égale 4 32.046 MPa et 42.438 MPa dans le domaine quasi-statique et
dynamique. Dans le tableau II1.3, on donne les valeurs de la sensibilité logarithmique m¢ calculées

A partir de I'équation (I11.8) dans tout le domaine de vitesses de déformation utilisé.

ris™) o6") 7, (MPa) B. (MPa) m,
10° 10° 32.046 1.838 0.0249
10? 10° 32.046 1.838 0.0235
10" Igd 32.046 1.838 0.0223
1 10° 32.046 1.838 0.0212
10 10° 32.046 1.838 0.0203
10*2 10°? 32.046 1.838 0.0193
5x10° 446.684 42.438 53.562 0.236
1.6x10* 446,684 42.438 56.652 0.185

Tableau II1.3 : Coefficients de la sensibilité logarithmique 4 la vitesse de déformation, calculés a

partir de I'équation (I11.8).
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La figure II1.22 décrit la variation de la sensibilité logarithmique my en fonction du logarithme de
la vitesse de déformation. Cette sensibilité diminue légérement jusqu'a la vitesse de déformation
£=10"s"", puis croit rapidement vers un maximum atteint 3 € = 5x107s™ avant de chuter. Ce
changement correspond au passage d'un état isotherme 2 un état de transition isotherme-

adiabatique qui 2 grande vitesse de déformation conduit 2 lendommagement du matériau.

0.3 i ] . i

0. [Ffssisess ........ ........ ........ ....... o ........ ,. ...... -

|

0'1 _.___.;.......,,i......__.;......,,:-........i._.._.,.i,..‘-.r.._::___...._':.......-.:__._.___

Sensibilité logarithmique
la vitesse de déformation, m

a

< 0.05— - ........ ........ ........ h ....... . ........ ...... _

Log(D) (s")

Figure II1.22 : Variation de la sensibilité logarithmique my en fonction de la vitesse de

déformation.
111.3.3 Comparaison du comportement en compression et en double cisaillement

Pour valider les résultats du double cisaillement, nous avons transformé les résultats de

compression par le critére de Von Mises. Ainsi, les contraintes, les déformations et les vitesses de

déformation seront écrites :

Jos I11.9
3

I =43¢

I =43¢

=

La figure I11.23 représente le résultat issu de cette transformation. Nous signalons que cette
comparaison est faite uniquement pour la valeur de contrainte correspondant 2 ['=T,. On

observe une légére différence qui est due tout simplement au coefficient moyen de calibrage de la

déformation noté A. Ce dernier n'a pas été pris en compte durant toute notre analyse, il est égal a
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1.2 (Oussouadi, 94), (Klepaczko, 94). Il est important de calculer le coefficient de sensibilité 4 la

vitesse de déformation issu de cette transformation (tableau II1.4).

T T T T . . T !' 1
= 120|L ¥ Cisaillement RIS ,,,,,,,, l ........ ________ .. ...... -
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Figure I11.23 : Comparaison des résultats du double cisaillement 4 ceux de la compression

modifiés par le critére de Von-Mises.

D'aprés cette transformation, on doit s'attendre 4 ce que le coefficient de la sensibilité totale
Bt(von_mes) obtenu soit égal a4 f3; calculé en double cisaillement.

En effet, d'aprés (111.9) on a:

B. _Bs I1.10
+(Von-Mises) _'ﬁ

Or, il est important de signaler que pendant le calcul de [3;, nous n'avons pas tenu compte du

coefficient A. S'il est pris en considération, I'équation (I11.10) devient :

B = Bs 1111
t(Vf)n-stes) }\’\/'3‘

Dans le tableau II1.4, on compare la valeur de la sensibilité donnée par l'équation (III.11) 4 celle
obtenue en compression. On constate dans le domaine quasi-statique une légere différence, de
I'ordre de 5%. Celle-ci peut étre due soit 4 la différence de la gamme de vitesse de déformation
utilisée dans les deux modes de sollicitations, soit aux différentes erreurs de l'instrumentation
utilisée (défauts géométriques d'usinage, etc ...). Alors que dans la domaine dynamique, les

valeurs de P; restent constantes (figure III1.23). Néanmoins, cette comparaison des deux
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sensibilités prouve la validité de nos résultats et en particulier celle de la technique du double

cisaillement.

B, (MPa)

Br(Von—Miscs) (1\(1132)

4.020

1.838

1.934

Tableau II1.4 : Coefficient de la sensibilité instantanée a la vitesse de déformation dans le

domaine de vitesses de déformation allant de 10°s™ 4 103%™

IT1.3.4 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 gamme de températures comprise entre

250 K et 390 K (~23°C et 120°C). Deux vitesses de déformation ont été choisies : 107s™ et 107%™,

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 permettant de situer les éprouvettes  la température souhaitée. Celle-ci peut

aller de 273 K 2 473 K (-60 °C 4 200 °C).

Les résultats de ces essais aux différentes températures sont reportés sur les figures I11.24 et

II1.25 ot nous montrons les variations de la contrainte en fonction de la déformation pour les

deux vitesses de déformation utilisées.

60, .,
b | ——T=250K
S o _— e e b b
o] e .. ........ .. ........ , ........ _ AAAAA —e—T=296 K
S S A S N b | ——T1=323K
—e—T=350K

Contrainte de cisaillement, T(MPa)
Led
(]

..................................................

—— T=390K

.......................................
_______________

...............

0.8

2
Cisaillement, I

1

Figure I11.24 : Effet de la température sur la réponse du polycarbonate en double cisaillement a

107 s
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Figure 111.25 : Effet de la température sur la réponse du polycarbonate en double cisaillement a
10%s™.
Pour des températures comprises entre 296 K<T<390 K, nous notons un comportement élasto-
visco-plastique typique des polyméres poutr les deux vitesses testées. Aux petites déformations, on
observe un comportement viscoélastique avec un accroissement non linéaire de la contrainte en
fonction de la déformation jusqu’a la limite élastique. Le matériau présente un adoucissement
plus ou moins important avec chute de contrainte, et un durcissement plastique aux grandes
déformations. Dans le domaine des basses températures 250 K et 263 K (-23°C et -10°C), nous
avons assisté 2 la rupture des éprouvettes. Cette rupture est précédée par une déformation
plastique 2 partir d’un certain seuil de déformation, sauf pour 107 s" 4 250 K ou la rupture est

intervenue dans le domaine élastique aprés une faible déformation.

En ce qui concerne l'effet de la température, il semble globalement important et se traduit par
une chute de la résistance mécanique du matériau. En effet, quand la température augmente, la
pente de durcissement diminue en méme temps que 'amplitude du crochet augmente. Ces
résultats rejoignent en général les observations rapportées dans la littérature (G'sell, 85, Arruda,
95).

Nous avons également représenté sur la figure I11.26, I'évolution de la limite élastique en fonction
de la température pour une vitesse de déformation de 10% s'. 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 et -10°C). Pour cette derniére valeur de température la pente de la courbe change.
Nous rappelons que pour ces deux températures, nous avons assisté a la rupture des éprouvettes.

De plus, on observe une décroissance réguliere de la limite élastique. Quand on s'approche de la
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température vitreuse Tg, on note une chute rapide de la limite €lastique. Cette décroissance est
due i lactivation thermique de défauts correspondant 2 une concentration locale d’énergie
stockée (Argon, 73).

Ainsi, nous remarquons que la température a une influence importante sur la limite élastique des
polyméres dans leur domaine vitreux. A basse température, la plasticité se déclenche difficilement
érant donné que les mouvements moléculaires sont impossibles : ce qui permet a la rupture
fragile de se produire dans le domaine élastique sans aucun mécanisme d’endommagement.
Autrement dit, cette rupture fragile est provoquée par la rupture en chaine des molécules sans
quil n’y ait aucun glissement entre celles-ci. Par contre, en-dessous de la température de
transition vitreuse, la déformation plastique activée thermiquement implique des glissements
relatifs des molécules de la chaine principale. A partir de la température de transition vitreuse, les
liaisons de Van-der-Waals entre les molécules du polycarbonate disparaissent et le matériau se
comporte comme un élastomere, c’est-d-dire qu'il a les propriétés d’un caoutchouc ou d’un

liquide visqueus, selon sa masse moléculaire ou son degré de réticulation (Fleck, 90).
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Figure 111.26 : Variation de la limite élastique en cisaillement en fonction de la température 2
I'=10"%".

II1.3.5 Transition ductile fragile du polycarbonate

Alnsi concluons-nous que la réponse du polycarbonate varie d’'un comportement de type fragile
un comportement de type ductile selon les conditions expérimentales telles que la température et
la vitesse de déformation. Il existe donc une frontiére entre ces deux comportements que l'on

qualifie de transition ductile-fragile. En ce qui concerne les essais en température 4 vitesse de
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déformation de 107%™, cette zone peut se situer 2 basse température et notamment entre 250K et
263K (~23°C et —10°C) (figure I11.26). En revanche, dans le cas des essais en vitesses, elle peut
étre située 4 de grandes vitesses de déformation variant de 1x10° s* 4 10* 7. Par ailleurs, comme
nous avons signalé dans le premier chapitre, la déformation plastique des polymeres vitreux se
présente suivant les conditions de sollicitation selon deux modes de déformations distincts : la
plasticité par cisaillement qui conduit 4 la rupture ductile, puis les craquelures « crazing » qui

peuvent étre les précurseurs de la rupture fragile.

111.3.6 Effet de la vitesse de déformation et de la température sur la limite élastique en

cisaillement

Sur la figure II1.27, on représente la variation de la limite €lastique en cisaillement rapportée a la
température ambiante en fonction du logarithme de la vitesse de déformation pour toute la
gamme de vitesses de déformation utilisée allant de 107%™ jusqu’a 1.65x10™"s"

Nous observons que la contrainte seuil augmente linéairement avec le logarithme de la vitesse de
déformation dans deux domaines de variation. Ce résultat ressemble 4 ceux prévus par la loi de
Eyring-Bauwens (équation II1.12), qui montre qu'aux grandes vitesses de déformation l'amorgage
de plasticité des polyméres nécessite l'activation de manicre additive de deux mécanismes de
déformation O et P. Aux basses vitesses, l'activation d'un seul mécanisme de déformation ¢ est
nécessaire. Ce mécanisme correspond au saut des segments élémentaires de la chaine
macromoléculaire d'une position d'équilibre 3 une autre sous l'activation conjuguée de la
contrainte appliquée et de l'activation thermique. Par contre, aux grandes vitesses, un mécanisme
de mode P est activé; il traduit des mouvements trés localisés de la structure moléculaire

(groupements latéraux) (Bauwens, 82).
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Figure I11.27 : Variation de la limite élastique T, rapportée 4 la température ambiante en

fonction de la vitesse de déformation.

Ce modeéle a été trés bien mis en évidence par plusieurs auteurs et ce, dans un large domaine de
vitesses et de températures :

T Qa

) 112
< =A,In2C '+ I
& : RT

+ Ay sinh ™| Cpllexp %

ol les paramétres Aq, Co, Ap et Cp sont des constantes caractéristiques du matériau, Qq et Qp
sont les énergies d’activation des mouvements moléculaires de la transition vitreuse (ou relaxation
principale 0) et de la premiére relaxation secondaire B. Ces différents paramétres sont des

constantes ajustées aux données expérimentales.

En fait, pour bien mettre en évidence I'évolution de la limite élastique selon la loi d’Eyring-
Bauwens (Bauwens, 72) (équation IIL.12), 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 utilisées 2 différentes températures, ce qui pose probléme dans la
détermination des paramétres intervenant dans l'équation ITL.12. Cest pourquoi, nous nous
contenterons de les déterminer 4 partir de la température ambiante ou différentes vitesses de
déformation ont été mises en ceuvre. Bien que ces derniers ne soient qu'approximatifs, ils restent

dans Uordre des grandeurs des valeurs trouvées par (Rietsch, 90, Bauwens, 84, et Steer, 87).

Les valeurs de ces parameétres sont représentées comme suit :
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Parameétres Nos résultats (Bauwens, 82) (Steer, 87) (Rietsch et
Bouette, 90)
Aq (MPa K 3.0016 10° 5.7 107 4.6 10° 6.0 10°
Co (s) 8.66 10 2.410™ 1.810™% 41107
Qe (keal mol™) 68.216 75.5 78.5 68.0
Ap (MPa K 77.15 10° 55.7 10° 56.0 10° 54.0 10°
Cp (5) 3.0563 107 2.76 10° 2.76 10° 2.9 107
Qp (kcal mol™) 4.8193 9.57 9.57 5.0

Tableau II1.5 : Valeurs identifiées des paramétres intervenant dans I'équation I11.12.

Une vitesse de déformation critique proche de 452 s™ peut étre définie comme l'intersection de
ces deux domaines, ce qui révéle Dexistence d’un phénomene de transition du matériau. Celle-ci
peut étre définie aussi par équation 11113 qui obéit 2 la théorie de Eyring-Bauwen. Dans notre
cas, cette vitesse critique est égale 2 508.3 5.

IT1.13

FC = _1_.. exp(_ &)
2C, ' RT

111.3.7 Echauffement adiabatique

En général, un matériau soumis 2 une sollicitation dynamique s’échauffe : les échanges de chaleur
avec le milieu extérieur nont pas le temps de seffectuer. Le processus de déformation est donc
adiabatique. L’énergie de déformation viscoplastique, dissipée sous forme de chaleur, entraine
une augmentation de la température du matériau. Cette augmentation peut étre trés importante ce
qui entraine un adoucissement thermique du matériau et en comséquence, conduit a une
instabilité provoquant par la suite 'endommagement du matériau par cisaillement adiabatique. Il
est donc possible d'estimer 1'élévation de la température au sein de I'échantillon. Celle-ci peut étre
calculée en tenant compte de la dissipation d’énergie, de la conductivité thermique du polymere,
ainsi que des échanges thermiques avec Pextérieur. L'équation de la conservation d *énergie est la

suivante :

pCy % —div(R.gradT)-w =0 I11.14
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ol p estla densité, C, la capacité calorifique, et X la conduction thermique du matériau, tandis

que W est la dissipation de puissance dans le matériau due 2 la déformation plastique.

Contrairement aux métaux, les polyméres présentent en général une faible conductivité thermique
ce qui permet de considérer un régime adiabatique méme pour des vitesses de déformation
modérées. Des calculs numériques sur le méme polycarbonate par un code de calcul Forge 2
(Bisilliat, 97) montrent que pour des vitesses de déformations supérieures ou égales 2 s, le

régime de la déformation est considéré comme adiabatique.

Finalement, sous cette condition, les variations de la température au cours de la déformaton

seront calculées par une simple intégration numérique de l'équation de la chaleur :

¢t I11.15
AT = T(Cdr
oo, X

{ 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 'élévation
de la température par infra-rouge, montre que dans le cas des polymeres ce coefficient est égala 1
(Matchand, 84). Clest-a-dire, on considére que toute la partie du travail de la déformation

plastique est dissipée sous forme de chaleur.

Sur la figure 111.28, on représente I'élévation de la température au cours de la déformation a
vitesse de déformation constante (I = 5x10™s™). On constate que 'élévation de la température
augmente quasi-linéairement avec la déformation. A dtre d'exemple, pour une déformation
constante de 1.0, I'élévation de la température atteinte est de l'ordre de 60 K. Par contre, sur la
figure II11.29, nous avons représenté cette fois-ci, 1'élévation de la températuré au sein de
I'échandllon en fonction du logarithme de la vitesse de déformation pour un niveau de
déformation égal 4 1.0. Les valeurs de ces températures témoignent que les polymeres sont le
sigge d'un échauffement adiabatique trés important méme pour de faibles vitesses de
déformation. Cet échaufferment est di essentiellement 2 la faible conductivité thermique des

polyméres, ce qui favorisera davantage la déformation plastique du matériau.
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Elévation de la température, AT (K)

0 0.2 0.4 0.6 0.8 1 1.2 1.4
Cisaillement,_ r

Figure I11.28 : Evolution de la température calculée dans le cadre de 'approximation adiabatique

en fonction de la déformation pour une vitesse de déformation de 5107 s a température initiale

ambiante T=300 K.
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Figure II1.29 : Estimation de Pechauffement adiabatique au cours de la déformation en fonction

de la vitesse de déformation.
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Connaissant la sensibilité 4 la température 9, il est possible de rapporter une correction sur la
contrainte d'écoulement dynamique afin de trouver des courbes isothermes. Cette correction est

donnée par :

Tiotn = Cagir — OAT 1116

ou 9=(—] est la sensibilité moyenne i la température. Elle est déterminée & partir des
£,€

valeurs de contrainte 2 des taux de déformation pour lesquelles I'adoucissement thermique est
négligeable. Pour un niveau de déformation correspondant au seuil d'écoulement (contrainte

maximale), la valeur de 6 vaut approximativement —0.123 MPa K" (figure I11.26).

La figure 11130 compare les courbes adiabatiques et isothermes dans le cas d’un essai de double

cisaillement pour deux vitesses de déformation 10?5 et 5x107° s 4 température ambiante.

140 : | |
-—-----A-.T ---------- ‘I..v.----—-—: ....... —e— I:‘= '2 -.l 5
120 bsommsssssnmmsadisusse Brsvess . 107 s (isotherme)
SR W S S I=5%10"s" (adiabatique)
100 |----o-en- T —*—'=5%10" 5" (isotherme)

Contrainte de cisaillement, T(MPa)

Cisaillement, T

Figure I11.30 : Comparaison des courbes isothermes et adiabatiques du polycarbonate sollicité
en double cisaillement & deux vitesses de déformation (107 s et 5x10™ s™), 4 température initiale
300 K

Cette technique de correction sera appliquée 2 l'ensemble des courbes dynamiques analysées par
la suite, notamment dans le cas de l'identification de la loi de comportement aux grandes vitesses

de déformation.
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IT1.4 Choix d’une loi de comportement

La connaissance de la loi de comportement du matériau est un élément clé qu'il est obligatoire de
définir précisément si l'on désire optimiser les performances d'une structure réalisée dans un

matériau donné.
En général, le choix d’une loi de comportement doit s"appuyer sur trois grands points :
o laloi doit étre adaptée aux mécanismes physiques impliqués dans la déformation;

e elle ne doit faire intervenir que des paramétres mesurables expérimentalement, et qui ont une

interprétation physique;

e dans la perspective de l'utilisation de codes de calcul, il faut que la loi choisie soit adaptée aux

moyens informatques.

Les polymeres, par la nature complexe de leurs comportements et du matériau lui méme,
présentent une difficulté dans l'analyse physique fine de leur comportement. Pour cela,
Putilisation d’une loi phénoménologique reste encore une solution au probléme de la prédiction

du comportement des polymeres.

Deux modéles, trés utilisés actuellement, permettent de modéliser le comportement des
polyméres 4 partir d'une base physique. Le premier est celui de Perez, qui interprete la
déformation viscoplastique (non élastique) macroscopique 4 partir d'une analyse basée sur la
mobilité moléculaire, et ce en termes de nucléation thermomécaniquement activée de
microdomaines cisaillés Perez, 88). Le deuxiéme est celui d'Argon (Argon, 73) et qui a été
ensuite développé par Boyce (Boyce, 88). Ce modeéle, par contre, est largement utilisé dans des
codes de calcul par éléments finis, pour traiter les problémes d'instabilité plastique, par exemple
la striction (Tomita, 94), et les bandes de cisaillement (Giessen, 94). Ces deux modeles sont en
bon accord avec plusieurs résultats expérimentaux, notamment, dans le cas du PMMA (Ouali,
93) pour le premier modeéle, et PC (Boyce, 93) pour le deuxiéme. Cependant leur application est

limitée aux 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). Cette loi a été utilisée avec succés pour caractériser le comportement des
polymeéres 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 I'écoulement plastique de ces matériaux aux sollicitations rapides et aux impacts
(Billion, 92).
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A lorigine, cette loi s'écrit sous la forme suivante, avec la contrainte dépendant de la

déformation, de la vitesse de déformation et de la température :

1=K, (1-exp(~ wI'))1 +cexp(- bI')X1 +hD)I™™ 11117

ou szKexp(%W, avec K un facteur déchelle. Le terme l—exp(—wl’) décrit le
) :

comportement viscoélastique, tandis que 1+cexp(—bI’) présente un éventuel crochet de tracton.

1+hIdécrit quant 4 lui le durcissement progressif aux grandes déformations. Finalement, la
sensibilité A la vitesse de déformation est exprimée en terme d’une loi en puissance sous la forme

de I'™, m étant la sensibilité logarithmique 4 la vitesse de déformation.

La modification que nous avons apporté a cette loi semble importante. Celle-ci touche
notamment la dépendance du coefficient d'échelle K vis-a-vis de la température. En effet, nous
nous sommes basés sur le fait que la limite élastique tend rapidement vers zéro lorsque la
température est proche de la température de transition vitreuse Tg, ce qui n'est pas le cas pour

I'équation II1.17. Ainsi, la nouvelle expression de K sera donnée par la forme suivante :

K, =Ko| 1-—— | 1-tanh| 6" =1 LIS
s T

K, le coefficient 4 0 K, Ty la température de normalisation (Ty= T,+100 K), 6 =T /TN ),

et T est la température caractéristique correspondant 4 la température 2 partir de laquelle la

courbe change de pente (figure II1.32).

Par ailleurs, comme la valeur de m dépend de la vitesse de déformation, nous lui avons proposé

une expression simple donnée par :

. ' I.19
m(l") = mo[l +m, tanh(m, IOg{f‘LD

c
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Figure IT1.31 Variation de la sensibilité logarithmique 4 la vitesse de déformation me en fonction

du logarithme de la vitesse de déformation.
II1.4.1 Identification des paramétres de la loi de comportement

Une fois le modéle sélectionné, il reste a calculer les coefficients inconnus intervenant dans celui-
ci et qui conduisent 2 la meilleure représentation possible des essais. Lors de la premiére analyse,
ce modéle fait intervenir six paramétres indépendants. Pour les identifier, nous utisons la
procédure numérique moyennant la méthode des moindres carrés. Celle-ci consiste 2 réduire

Pécart pouvant exister entre le résultat de la modélisation (’c}h) et les résultats de 'expérience du

double cisaillement ‘C;XP. Cet écart est appelé fonction écart type moyen, donné par la relation

sulvante :

P =

E =LZ

ou N est le nombre de points expérimentaux.

Pour trouver les paramétres de l'équation II1.18, nous avons utilisé, en premier liey, les résultats
expérimentaux de G'sell (G'sell, 85) qui donnent la variation de la limite élastique en fonction de
la température (figure. I11.32). Ainsi, K,, T  sont définis.
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80| | T . I | | I
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TOp i e Expérience (Gisell, 85) [
: ! ; : Kp : Equation (I11.18)
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Figure I11.32 : Variation de la limite élastique en fonction de la température.

L’identification des autres paramétres montre quils dépendent tous plus ou moins, de la vitesse
de déformation, sauf le h qui dépend nettement de la vitesse de déformation (figure II1.33). Cest

pourquoi nous écrivons son expression en fonction de la vitesse de déformation sous la forme :

. h
e— 111.20
)

a . , . .. g -4 -1
I ., vitesse de déformation minimale, I';, =107s™.

Une autre expression pour h est aussi valable, elle consiste & approximer la variation de h en

fonction de la vitesse par une ligne droite :

F 11.21
h=h, 1-h,log T

c

Toutefois, cette expression présente quelques inconvénients notamment lors de l'exploitation de

la loi dans les calculs numériques. D'ou 'intérét de I'équation (I11.20).

Nous en déduisons les valeurs de h, et h, en ajustant cette fois-ci les valeurs de h obtenues pour
chaque vitesse de déformation par l'expression (II1.20). Pour les autres constantes, nous avons

utilisé leur moyenne.
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0.35 ; . T ] T |

*  Expérience -
Equation I11.20

0‘07.__._.....12 .......... Ei __________ Eu......v-J;--____-A__:....-...‘..:;...-v-.,..ai .........

Figure I11.33 : Variation de h en fonction de la vitesse de déformation. Les points représentent

les valeurs expérimentales et le trait continu représente les prédictions pour h d'apres I'équation
HI.20.

Finalement, les valeurs des paramétres ajustant les prévisions du modéle aux résultats des essais

de double cisaillement sont regroupées dans le tableau IIL.5 suivant :

N° Paramétres Valeurs Unités l
1 K, 35.427 MPa
2 0’ 79.367 1
3 T 412.0 K
4 w 23.237 1
5 c 0.579 1
6 b 6.126 1
7 h 0.286 1
8 h, 0.0813 1
9 Lia 10* !
10 m, 0.116 1
11 m, 0.811 1
12 m, 4.531 1
13 I, 446,684 5!

Tableau II1.6 : Valeurs identifiées des paramétres intervenant dans la loi de comportement

utilisée.
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Toutefois, cette identification n’est pas tout & fait exacte, érant donné qu'elle peut donner
plusieurs solutions arbitraites sans tenir compte de la physique des choses. Néanmoins, elle
permet d’aboutir 2 des paramétres qui ajustent au mieux les résultats de I'expérience et par
conséquent, rend le modéle juste descriptif dans le domaine de petites et grandes déformations

pour l'ensemble des vitesses de déformation et de température considérées.

Les courbes de la figure I11.34 montrent une bonne corrélation entre les résultats expérimentaux
et ceux issus de la modélisation. En effet, le modéle proposé permet de reproduire toutes les
phases de déformation (élastique, plastique et durcissement) dans une gamme de vitesse de
déformation trés large de 10 5™ jusquau 10 s™. Les formulations suggérées pour K, m et h
semblent aussi convenir. Par conséquent, ce modéle posséde tous les critéres recherchés pour une
loi de comportement. Cependant, il présente une faiblesse dés que la vitesse de déformaton

devient trop grande. Plusieurs raisons peuvent expliquer ce phénomene :
o peut étre la dépendance de ses coefficients en vitesse soit mal prise en compte,

o les coefficients doivent également dépendre de la température, notamment le coefficient de la

sensibilité a la vitesse de déformation : m,

e et finalement, le modéle ne tient pas compte de la transition ductile-fragile.
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Figure III. 34: Comparaison des courbes contrainte-déformation prévues pat le modele avec

celles de I’expérience pour différentes vitesses, 4 température ambiante (T =300K).
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Figure III. 35: Prévision du modeéle dans l'approximation isotherme aux grandes vitesses de
déformation, (T=300K).
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I11.5 Conclusion

La caractérisation du polycarbonate Makrolon 3200 nous a permis d'évaluer plus particulierement
les effets de l'écrouissage, de la vitesse de déformation et de la température sur son
comportement mécanique vis-a-vis de deux modes de déformation. La synthese de tous ces

résultats expérimentaux nous conduit aux conclustons suivantes :

¢ le polycarbonate 3200 présente une sensibilité 4 la vitesse de déformation relativement

faible mais non négligeables dans le domaine de vitesses faibles.
e il présente une sensibilité forte 2 la température,

e nous avons observé une transition nette de la limite élastique en fonction de la vitesse de
déformation aux alentours d'une vitesse critique de l'ordre de 446.684 s, significative d'un

mécanisme de déformation qui s'amorce aux grandes vitesses de déformation,

e le polycarbonate peut étre sensible i l'endommagement par bandes de cisaillement
adiabatique ou par la transition ductile-fragile aux trés grandes vitesses de déformation entre
(107 s et 55107 s) en compression dynamique, et entre (5x107 s et 1.6x10™ ) en double

cisaillement,

e il présente aussi une transition ductile-fragile aux basses températures environ 260 K dans

notre cas. En réalité cette température de transition dépend de la vitesse de déformation,

o le polycarbonate, comme la plupart des polyméres est le siége d'un échauffemnent
adiabatique important méme aux faibles vitesses de déformation du fait de la faible conducuvité

thermique,

e laloi de comportement choisie, bien qu'elle soit phénoménologique, a permis d'identifier de
maniére simple les constantes du matériau, de modéliser et de reproduire toutes les phases de
I'¢coulement plastique tels que 'adoucissement, le durcissement, la sensibilité 4 la vitesse et la

température.

Par la suite, la loi de comportement proposée sera exploitée dans la partie numérique (chapitre
IV) concernant l'analyse des conditions d'apparition d'instabilité et de localisation de la

déformation dans le cas des polymeres.
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Chapitre IV

Simulation numérique d'une couche infinie cisaillée en cisaillement
simple

IV.1 Introduction

A l'échelle macroscopique la déformation plastique des matériaux, pendant les processus de mise en
forme ou lorsqu'ils sont soumis 2 de grandes vitesses de déformation, parait homogene. Cependant, 2
une certaine charge critique le mode de déformation passe d'un mode homogéne 4 un mode
fortement hétérogéne, synonyme d'une instabilité. Ainsi, une localisation importante de la
déformation, et donc aussi un accroissement local de température, apparait dans des zones tres
étroites appelées bandes de cisaillement adiabatique (BCA). Lorsque le matériau est
thermoadoucissant, la chute de la contrainte d'écoulement (adoucissement thermique) provoquée par
I'¢lévation de la température favorise la concentration de la déformation et I'échauffement local. Le
mécanisme est alors auto-catalytique. Ce sont donc des facteurs déterminants pouvant provoquer la

formation des bandes de cisaillement ou bien conduire 4 une rupture ductile dans le matériau.

Ce phénoméne n'apparait que si la chaleur n'a pas le temps de se diffuser rapidement dans le
matériau et par conséquent uniformiser le champ de température. La formation des bandes de
cisaillements est donc favorisée aux grandes vitesses de déformation ou dans les métaux dont la
conductivité thermique est faible. Il faut noter que des bandes de cisaillement sont également
observées dans certaines conditions ot la conduction thermique ne joue aucun role. Il s'agit des
bandes de cisaillement isotherme dont l'origine est un adoucissement purement mécanique

(géométrique), par exemple les bandes de striction.

La nature particuliére du comportement des polyméres est caractérisée par deux phénomenes
principaux. Le premier est celui de l'adoucissement isotherme lié 4 I'écrouissage négatif, da 4 la
multiplication des défauts. Le second est le phénomeéne d'auto-échauffement di en général 4 leur
conduction thermique particuliérement faible par rapport aux métaux. Ce comportement spécifique
aux polyméres fait qulils sont sujet i ces phénomeénes d'linstabilités sous forme de bande de

cisaillement isotherme et adiabatique.

Si la littérature concernant les métaux est beaucoup plus rche en ce qui concerne la description
quantitative de ces phénoménes de localisation, elle I'est moins dans le cas des polyméres, si ce n'est

uelques études qualitatives. Pourtant l'expérimentation témoigne de leur existence et met en
quelq q P gn
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évidence deux sortes d'instabilité, la striction (G'sell, 88) et les bandes de cisaillement (Li, 76, Wu, 73,
Bowden, 70). Ces derniéres constituent l'un des principaux mécanismes de la déformation plastique

des polyméres, l'autre étant I'endommagement (crazing) (Kramer, 82).

La striction est souvent observée pendant les essais de traction et se manifeste par une concentration
locale de la déformation plastique, de sorte que la section s'y amincit plus qu'ailleurs. Pour un métal,
I'amincissement local au centre de l'éprouvette s'accentue de plus en plus jusqu'a conduire a la
rupture de l'échantillon. Au contraire, pour un polymére I'amincissement dans la striction 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 comptression, de cisaillement ou de torsion etc...

sous forme de micro-bandes cisaillées (Bowden, 70).

Ce phénoméne de localisation de la déformation, en forme de bande de cisaillement, est largement
étudié au sein de notre laboratoire (LPMM) dans le cas des métaux, par exemple (Klepaczko, 87-95,
Molinari, 88, Lipinski, 87). La présente étude a pour originalité d'étre orientée pour la premicre fois
aux cas des polyméres. La différence principale entre cette étude et les travaux réalisés
antérieurement au LPMM réside dans la loi qui régit le comportement du matériau, qui est
totalement différente de celle décrivant les matériaux métalliques, ainsi que les mécanismes induisant

aux instabilités thermoviscoplastiques.

Récemment, plusieurs auteurs ont porté un intérét croissant au phénomene d'instabilité dans les
polyméres amorphes. Nous citons  titre d'exemple (Tomita, 94) et (Giessen, 97), (Tomita, 97). Ces
auteurs, en partant d'une approche physique basée sur le modele constitutif de Boyce (Boyce, 88) et
en utilisant la méthode des éléments finis, ont pu prédire la formation des bandes de cisaillement et

étudier les mécanismes de leur propagation.

Dans ce chapitre, nous nous intéressons aux conditions critiques d'instabilité et de localisation de la
déformation par une approche numérique basée sur la méthode des différences finies, en utilisant le
schéma d'Euler semi-implicite. L'avantage de cette méthode par rapport aux autres schémas
(implicite, explicite, etc ...) c'est que pour une valeur donnée du pas d'espace, l'erreur de troncature
sur le terme en pas de temps est nettement plus petite que dans les autres méthodes. Dans la
présente étude, nous tenons compte du couplage thermomécanique qui se manifeste par I'évolution
de I'écrouissage, de la sensibilité 2 la vitesse de déformation, de l'adoucissement thermique, de la

conduction thermique et des effets d'inertie.
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IV.2 Formulation du probléeme

Le modéle choisi pour étudier la localisation est une couche de hauteur h constante, d'extension
infinie suivant la direction de z et de largeur variable w(y) suivant x soumise 4 un cisaillement simple
paralléle & l'axe z, (figure IV.1). Les dérivées par rapport a x et z de toutes les grandeurs physiques

sont supposées nulles ; en outre on admet que la déformation, définie par T’ =0dz/dy, est nulle

suivant x (cisaillement simple).

L'évolution de la largeur de la couche cisaillée le long de l'axe y se fait par le biais de la fonction
sinusoidale (IV.1) adoptée par Lipinski et al. dans (Klepaczko, 87).

w(y) = w0(1+5w Sin[g—h%n Tv.1)

et h sont respectivement la largeur moyenne, le coefficient du défaut géométrique et la

Ou wy, 9J,

hauteur de la couche, qui ont pour valeur respective 6.0 mm, 0.029 et 2.0 mm. La largeur et la

hauteur de la couche sont supposées les mémes que dans l'éprouvette de double cisaillement (MDS).

Figure IV.1: Géométrie de la couche cisaillée
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IV.2.1 Mise en équation du probléme
Les équations gouvernant le probléme sont les suivantes :
a) l'équation constitutive :
=7, 1,7T) : av.2)

Dans cette équation la loi de comportement s'exprime en fonction de la déformation, la vitesse de
déformation et de la température. Nous allons revenir en détail sur cette loi dans le paragraphe

suivant.

b) L'équation de la conservation de la quantité de mouvement dans le cas d’une couche cisaillée

s’écrit :

d(x w(y))

vyl pu(y)2

dy ot av-)

Dans cette relation, T est la contrainte de cisaillement, p la masse volumique du matériau, v est la

vitesse dans la bande et w(y) est la largeur de la couche cisaillee.

¢) L’évolution de la température est gouvernée par ’équation de la chaleur :

oT , of 0T » IV.4)
24 R
PC, =" T 5y

les coefficients C, et R représentent respectivement la capacité calorifique et le coefficient de
conduction thermique. Le coefficient de Taylor-Quinney €, supposé constant et égal a 1, traduit le

travail plastique dissipé sous forme de chaleur.

d) La condition de compatibilité cinématique

ov_or av.s)
dy ot
avec
C=T,+T,,
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1V.2.2 Analyse dimensionnelle

Dans le but d’obtenir des équations adimensionnelles, nous utilisons les variables suivantes :

f 2 ~2p.2 ]
')7=h;V=hll_'0;‘t.=.—l-;E=roroh ;(~:v=r°h ;'ﬁ=.‘507
I, T T; I,h*

Ou T, est la vitesse de cisaillement nominale (F y =V,/ h), T, est la température de référence du

matériau égale 3 Tg+100K et T, est la contrainte de référence.

A partir de cette analyse, les équations (IV.3, IV.4 et IV.5) peuvent étre écrites sous forme

adimensionnelle :

Equation de mouvement

2
pa_valaTv+T2_a£+T3_a_T_+_T_.ai (IV6)
ot d°y ay dy w dy .
g ot ot
avec leﬁ: T2=3—F .T3=ﬁ
Equation de la conservation d'énergie
aT , ov . T v.7)

AOLA
Lk i

Equation de compatibilité

ov _dI aAv.g)

IV.2.3 Conditions aux limites

Les conditions aux limites adoptées pendant le calcul sont :

Une vitesse V,, constante imposée sur le bord supérieur de la couche, le bord inférieur étant encastré.
V=V, poury=h av.I

- V=0 poury=0
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La couche est supposée thermiquement isolée (parois adiabatiques)

.al =0 poury=h )
dy

a—T =0 poury=0

dy

IV.2.4 Discrétisation des équations

Pour la résolution du probléme, nous avons utilisé la méthode des différences finies, en adoptant le
schéma d'Euler semi-implicite avec un coefficient de pondération 8. Ce schéma permet d’approximer

les dérivées premiéres et secondes de la fagon suivante :

ggzxﬁ—xg IV.11)
ot At
X _ ( Xl = XL, ] (v.12)
ay 24y
PX _of Xl - 2K X)) _gf X 22X+ Xy (IV.13)
ay~ Ay~ ‘ Ay~

La condition de stabilité n'est assurée que pour un At inférieur 2 une valeur critique At.. De plus At
doit étre assez petit pour que les erreurs des approximations soient acceptables. Ainsi, pour que
I'algorithme soit inconditionnellement stable, nous avons utilisé la condition de stabilité proposée par
Lipinski, dans (Klepaczko, 87). Celle-ci consiste a calculer At pour chaque itération en vérifiant la

condition de stabilité suivante :

e=§F o<e<y 19
p

At ol 1
Oue= e p est la plus grande valeur propre de la matrice [A]. En effet, le systéme d'équation 2
5 .

résoudre est le suivant :

2

o{w} d _
vk [A]ayz {w}+ [B]a—y {w}, avec {W}— {V,F,G}

-104 -



Chapitre IV

IV.2.5 Loi de comportement utilisée

Afin de traiter les instabilités plastiques sur une base quantitative, et obtenir des résultats numériques

fiables, il est nécessaire de connaitre la loi de comportement du matériau. Ainsi, la loi utilisée est celle

décrite au chapitre III dont la forme est la suivante :

1=K, (1-exp(-=wl)1+c exp(-bl)XL +hD)I™

el [fo(2-]

m(l") = mo[l +m, tanh(m, log(rl)]

e T
{7

L'identification des paramétres a été discutée au chapitre I11.

(IV.15)
(IV.16)

@av.17)

@V.18)

Les propriétés mécaniques et thermiques du matériau utilisées dans ce calcul sont énoncées ci-

dessous :
Parameétres Valeurs Unités
Masse volumique P 1200 (kg/m’)
Chaleur spécifique C, 1170 (J/kg/K)
Température de transition 423 K
vitreuse T,
Conductivité thermique X 0.21 (W/mK)

Tableau IV.1: Propriétés mécaniques et thermiques du polycarbonate utilisées lors de cette

simulation, (Bisilliat, 97).
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IV.3 Résultats numériques
1V.3.1 Incidence de la taille du maillage

Tous les calculs qui font appel 4 la résolution des systémes spatio-temporels nécessitent une
discrétisation. En général, il existe deux fagons d'envisager ces problémes. La premicre consiste a
utiliser un maillage progressif. Ce dernier permet d'avoir une bonne résolution dans la zone critique
de localisation avec un temps de calcul moins long, mais cette méthode exige la connaissance a
I'avance de la zone critique de localisation. Dans ce contexte, Batra et Kim (Batra, 91) ont utilisé un
maillage adapratif de la structure en fonction des gradients rencontrés, c'est-a-dire, un remaillage de la
structure 4 chaque fois que les gradients dépassent un seuil pré-défini. Une autre méthode, simple 2
mettre en ceuvre, consiste 4 utiliser un maillage fixe présentant une trés bonne résolution au centre.

L'inconvénient de cette méthode c'est qu'elle est assez longue.

Une série de calculs préliminaires a été effectuée pour différentes tailles de maille qui sont égales a 40
um, 28.57 wm, 20 um, 13.2 Um, 11.6 um et 10 um et qui correspondent respectivement aux
nombres des nceuds suivants : 51, 71, 101, 151, 171, 201. Nous avons remarqué que la modification
de maillage n'entraine pas trop de changement au niveau de l'allure générale des résultats, mais
permet de poursuivre les calculs plus loin en déformation. Nous avons remarqué aussi que linstant
d'apparition de la localisation n'est pas influencé par la taille de maille. Ainsi, une taille de maille

moyenne suffit largement pour connaitre seulement le début de la localisation.

Pour cette étude, le maillage utilisé est homogéne mais suffisamment fin au centre de la bande. En
effet, la couche a été discrétisée en 100 parties élémentaires ( 101 aceuds) dont la taille du plus petit

élément est de 20 um.

Sur la figure IV.2 nous montrons l'évolution de la contrainte de cisaillement au centre de la couche,
en fonction de la déformation nominale pour trois vitesses de déformation respectivement égales 2
107 57, 5x107° 5™ et 10™* s™. Nous observons d'abord une augmentation de la contrainte jusqud un
maximum, correspondant au début d'instabilité, suivie d'une chute due 4 'adoucissement thermique
provoqué par 'énergie de la déformation plastique. Cet adoucissement est d'autant plus fort que la
vitesse de déformation est élevée. A un stade de la déformation, la chute de contrainte devient trop
rapide, synonyme de la localisation de la déformation plastique. A ce niveau de déformation, I'histoire
de la température au centre de la couche montre une élévation locale importante de la température. Ii
faut dire aussi que cette chute rapide de contrainte est prévue par notre loi de comportement. Celle-ci
tend rapidement vers zéro une fois que la température est proche de la température de transition

vitreuse. Ceci peut étre considéré, en fait, pour nous comme une approche qui conduit a la
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localisation. Nous constatons également que I'augmentation de la vitesse entraine une diminution de
la déformation nominale nécessaire 4 la localisation de la déformation plastique. Cette derniére est
peut étre définie comme étant la déformation a partir de laquelle la contrainte chute brutalement.
Cette manifestation précoce de la localisation est due tout simplement au régime adiabatique et au

processus auto-catalytique.

120 T
—_— r=1 0+3S-1
100 _3(\ — f=5X1O+3S-1
| o a0
80

il _

60 :
201 T

|

| | | [ | | J

0 0.4 0.8 1:2 1.6 2 24 2
Déformation, I

Contrainte de cisaillement, T (MPa)

Figure VI.2 : Evolution de la contrainte d'écoulement en fonction de la déformation pour trois

valeurs de vitesses de déformation.

Par ailleurs, comme la chute de la contrainte se fait progressivement, c'est-a-dire, sans discontnuité
de pente, il est difficile de déterminer avec une grande précision l'instant de la localisation finale. Par
conséquent, nous définissons le moment de localisation "conventionnel". Ainsi, on dira que I'on a

une localisation si le rapport I(y= h/2)/T'(y=0)=P, ou P est un nombre fini choisi 4 l'avance,

dans notre cas P=50.
IV.3.2 Distribution des profils

Pour montrer I'évolution du processus de déformation au cours du temps, nous montrons les profils
de déformations F(t, y) de températures T(t, y) et de vitesses de déformation f(t, y), dans la

couche pendant différents temps d'écoulements (différentes déformations nominales équivalentes)
(figures IV.3, IV.4, IV.5). La vitesse de déformation nominale égale 2 L =10"s" correspond 4 une

n
vitesse de cisaillement V, =2 m s™. Sur ces figures, nous observons que l'évolution de la déformation,

de la température et de la vitesse de déformation dans la bande reste homogéne jusqu'a un certain
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niveau, au-deld duquel une instabilité commence 4 se développer. Elle se traduit par une faible
inhomogénéité de température et de déformation. Cette instabilité s'accélére avec la déformation
jusqu'a la localisation finale de la déformation plastique. Celle-ci se traduit, sur la figure IV.5, par une
augmentation locale rapide de la vitesse de déformation au centre de la couche. Il est important aussi
de remarquer que ce processus se produit trés lentement. En effet, le temps nécessaire pour obtenir
cette localisation est trés lent. Ce retard d'apparition des BCA peut étre dd soit a la viscosité élevée
des polyméres soit a l'écrouissage positif (durcissement) dans le domaine des grandes déformadons

qui permet 4 l'instabilité de se propager jusqu'a conduire 2 la ruine du matériau.

3
5w=0.0?.9
2.5
2 I -
= ﬂ
é /\
i !
g L5
5
=}
[het
) =2.5
x| |
051 -
[=16517175181851919522325
I'=1.65
0 | ! |
0 0.5 1 1.5 2

Hauteur, y(mm)

Figure IV.3. Distributions de déformations dans la couche.
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Température, T(K)

Vitesse de déformation, F (s'l)

420 [ T
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340 — _
=1. T 1. 8L 91 . 2.32.
5 F165171751|8185191952 32|5 r=1.65
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Figure IV.4. Distributions de températures dans la couche.
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Figure IV.5. Distributions de vitesses de déformation dans la couche.
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1V.3.3 Incidence de la vitesse de déformation

Dans cette section, nous nous intéressons 4 l'effet de la vitesse de déformation nominale sur
l'évolution des profils de déformations, de températures, de vitesses de déformation et au démarrage
de la localisation. Ainsi, nous avons réalisé une série de calculs pour différentes vitesses de

déformation nominales, ou l'hypothése de la déformation plastique adiabatique est vérifiée
3x10%s™ < T, <2x10™s™ (6x107 ms™ <V, <40ms™).

Les résultats de ces calculs sont montrés sur les figures IV.6, IV.7 ol nous avons présenté les
distributions spatiales de la déformation, de la température et de la vitesse de déformation

5. Tout d'abord, nous observons

respectivement pour deux vitesses de déformation 5x107s™ et 10
une tendance similaire de ces distributions, avec bien sir une augmentation rapide de la température
au centre pour les plus grandes vitesses, et par conséquent, une augmentation locale et rapide de la
vitesse de déformation (figure IV.6c et IV.7c), ce qui explique en d'autres termes l'effet auto-
catalytique (aux bords de la couche les températures ont tendance 2 diminuer ). Il est important aussi
de constater une stabilisation de la température au centre aux alentours de 400 K. En réalité la valeur
maximale de la température atteinte en fin de localisation est de l'ordre de 410 K. L'histoire de la
déformation et de la température 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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Figure IV.7 : Distributions de déformations (a), de températures (b) et de vitesses de déformation

(c) dans la couche.
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Comme nous l'avons vu, la vitesse de déformation joue un réle trés important sur l'apparition de la
localisation de la déformation plastique. Il est 2 noter que cette observation est faite uniquement aux
grandes vitesses de déformation. Pour bien mettre en évidence l'effet de la vitesse de déformation,
des simulations 2 vitesses moyennes ont été effectuées, notamment a2 300s” et 500 s Ces deux
vitesses ne permettent pas seulement d'étendre le domaine des vitesses étudiées, mais également
d'introduire 'effet du coefficient de la sensibilité 4 la vitesse de déformation, inférieur 4 celui utilisé

dans la premiére simulation (107 s, 5x107 s et 10™ s™).

En analysant l'effet de la vitesse de déformation sur la déformation nominale de la localisation Y,

(figure IV.8), on distingue quatre zones. La premiére pour des vitesses inférieures & 300 s dans
laquelle la déformation nominale 2 la localisation tend vers l'infini. La deuxiéme zone se situe entre
300 s' et 500 s', dans laquelle la déformation 2 la localisation diminue. Elle augmente dans la
troisieme zone, comprise entre 500 s ' et 107 s* . Cela peut étre dd au fait que dans cette zone la
sensibilité a la vitesse augmente plus rapidement, ce qui a pour conséquence de retarder la
localisation. Finalement, dans la quatriéme zone, la déformation a la localisation commence 2
diminuer car comme nous l'avons signalé le processus auto-catalytique conduit a 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 phénomene. En
effet, nous constatons que lorsque la vitesse de déformation augmente, le rapport de température et
de déformation entre le centre et le bord de la couche devient plus important. La déformation
nominale nécessaire 2 la localisation diminue excepté pour la vitesse 500 s, qui correspond dans
notre cas a la vitesse de transition ou la sensibilité a4 la vitesse devient plus importante. Ce qui

confirme son rdle stabilisant dans le processus de déformation plastique.
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Figure IV.8 : Déformation nominale de la localisation 2 la déformation plastique en fonction du

logarithme de 1a vitesse de la déformation.
IV.3.4 Incidence de la taille du défaut

Les paramétres rhéologiques du matériau, la géométrie de la structure ainsi que les conditions de
chargements aux limites jouent un réle important dans le développement ou le non développement

des bandes de cisaillement.

Dans cette étude, on s'attache plus particuliérement & quantifier l'influence de la taille du défaut sur la
localisation de la déformation plastique. Les autres parametres restent fixes. La vitesse nominale de

cisaillement est de 107s™.

En premier lieu, nous allons montrer de maniére schématique l'effet de la taille du défaut sur la
largeur de la couche, étant donné qu'elles sont lices par I'équation (IV.1). Alnsi, trois valeurs de
défauts ont été choisies, de facon arbitraire, égales 2 Sw =12%, 24%, 30%. Nous observons sur la
figure IV.9 que plus la taille du défaut est grande plus la largeur de Bande est fine, ce qui constitue un
site propice 4 la concentration des températures, des déformations et des vitesses de déformation, et
par conséquent favorisera davantage la localisation de la déformation plastique. Autrement dit, si le

défaut est sévére l'apparition des BCA est accélérée.

Ceci est confirmé sur les figures IV.10, IV.11, IV.12 ou nous représentons respectivement I'évolution
au cours du temps de la déformation et de la température dans la couche pour chaque taille de

l'amplitude défaut. Nous observons que plus l'amplitude du défaut augmente plus la zone qui
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entoure la bande devient étroite, ol les températures sont plus élevées, d'ou une concentration locale

plus importante de la température et de la déformation au centre de la bande. Conjointement, la

température et la déformation restent quasiment figées aux bords, car la diffusion de la température

par conduction thermique vers les bords devient faible. Il est également important de remarquer que

le temps nécessaire 2 la localisation de la déformation plastique devient plus rapide quand le défaut

est grand. La figure VI.13 confirme cette tendance. En effet, sur cette figure nous avons tracé

I'évolution de la déformation de localisation de la déformation plastique en fonction de différentes
tailles du défaut (8w =2.9%, 6%, 12%, 18%, 24%, 30%). Nous constatons que la déformation

nominale 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 (Marchand, 88) et (Batra,

96) dans le cas des métaux.

Les gradients de température de ces profils seront donnés dans I'Annexe 2.

Hauteur, y(mm)

1.5

0.5

—— 3 =2.9%
W

== 5w=1 2%

——— 8w=24°/o

= 5w=30%

5

6 7 8
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Figure IV.9 : Variation de la largeur de I'éprouvette pour différentes tailles du défaut.
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Figure IV.10 : Distributions de déformations (a), et de températures (b) dans la couche.
L'amplitude du défaut est dw=12%.
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Figure IV.11: Distributions de déformations (a), et de températures (b) dans la couche.
L'amplitude du défaut est Sw=24%.
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Figure IV.12 : Distributions de déformations (a), et de températures (b) dans la couche.
L'amplitude du défaut est Sw=30%.
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Figure IV.13 : Evolution de la déformation 4 la localisation en fonction de la taille du défaut.
IV.3.5.Largeur de bande

Un des paramétres importants dans l'étude du cisaillement adiabatique est la largeur de bande
puisquiil indique limportance de la localisation. Il existe plusieurs méthodes permettant la
détermination de cette largeur de bande. On citera 4 titre d'exemple celle proposée par Batra et Kim
(Batra, 91), qui définissent la bande comme étant la région ou les déformations ont une valeur
supérieure ou égale 2 95 % de sa valeur maximale au centre de l'échantillon. Celle ualisée par
Marchand et Duffy (Marchand, 88) qui considérent la bande comme étant la région ou la
déformation reste constante. Ou encore la technique adoptée par Klepaczko (Klepaczko, 90), qui
utilise comme mesure de la largeur de bande la distance qui sépare les maximums du gradient de
déformation ou de la température. C'est de cette derniére technique dont nous nous servirons dans

cette étude.

Par la suite, la valeur de'l'amplitude du défaut sera fixée 2 8w=0.029. Ce choix correspond en fait 2 la
déformation nominale de la localisation comparable 2 celle obtenue pendant I'expérience pour une

vitesse de déformation égale 2 5x107s™.

Les figures VI.14, IV.15 représentent respectivement les gradients de déformation et de température

4 . .
*451 seront donnés dans

pour la vitesse de déformation nominale 10"s". Ceux pour 5x10%s" et 10
I'Annexe 2. Les figures IV.14b, IV.15b correspondent au dernier stade de localisatdon. Ainsi, il est

possible de calculer la largeur de bande pendant différents niveaux de déformation. Les résultats de
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ce caleul sont illustrés sur la figure VI.16. Il est important de remarquer que la mesure de la largeur

de bande, faite 4 partir de ces deux grandeurs physiques, donne des résultats légérement différents.

En effet, la largeur obtenue a partir des gradients de température est légérement supérieure.

Toutefois, d'apres les figures IV.16a et IV.16b, on constate que cette largeur 2 tendance 4 se stabiliser

au fur et 2 mesure que la déformation nominale augmente pour se stabiliser finalement aux alentours

de 80 um tableau IV.2.

Sur les figures IV.17, IV.18 est tracée l'évolution des maximums des gradients de déformation et de

température en fonction de la mi-hauteur de la couche, pour trois vitesses de déformation. Nous

observons une évolution lente de ces maximums en fonction de I'épaisseur jusqu'a une distance

proche du centre ou ils augmentent brusquement en faisant une asymptote verticale indicative du

stade final de la localisation.

Vitesse de déformation

Largeur de bande 2 Ow calculée

Largeur de bande 2 8w calculée

nominale 1 partir du gradient de a partir du gradient de
déformation température
ol 40 um 80 um
5107 s 80 um 80 um
107" 80 um 80 wm

Tableau IV.2 : Valeurs de largeur de bande calculée 2 partir des gradients de déformation et de

température.
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Figure IV.14 : Gradients des profils de déformation : (a) au cours de la déformation, (b) au stade
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IV.3.6 Effet de I'écrouissage

L'effet de l'écrouissage est étudié ici en modifiant la valeur de la constante h du terme qui décrit le
durcissement dans la loi de comportement (équation II1.17). En effet, la nouvelle valeur de cette
constante h sera égale 3 deux fois celle trouvée par lidentfication des parametres (Chapitre III-
tableau I11.5). Son influence sur la courbe contrainte déformation est représentée sur la figure IV.19.
Comparée 4 celle de la figure IV.2 pour la méme vitesse 10 5™, notons I'absence de 'adoucissement
thermique aprés la chute de contrainte, et aussi lapparition précoce de la localisation de la

déformation plastique.

80 | | I I I ]

| T=10"%" —e— h=0.57
700" —o— h=0.28
60

50

40

Contrainte de cisaillement, T (MPa)

30 l._
20 -
101 n
0 | 1 | 1 1 |
0 0.4 0.8 1.2 1.6 2 2.4 2.8

Déformation, I’

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 la distribution spatale des profils de déformation F(t,y) et de température
T(t,y) (figure IV.20, IV.21), nous observons une évolution homogene dans le temps presque
paralléle jusqu'au stade final de la localisation. Le rapport 8T = AT/T reste constant, contrairement
au cas du coefficient d'écrouissage h faible ou la distribution des profils de déformation et de
température presente une certaine inhomogénéité. On peut penser peut-étre qu'il s'agit d'une
instabilité qui se propage indéfiniment. En revanche, soulignons que la largeur de la bande donnée
par le maximum des gradients de déformation et de température (figures Iv.22, TV.23) donne

exactement la méme valeur que celle trouvée dans le cas ou la constante h est faible. Cette valeur est

de l'ordre de 80 pm
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Figure IV. 20 : Distribution de la déformation ou le coefficient d'écrouissage h =0.57.
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Figure IV. 21 : Distribution de la température ou le coefficient d'écrouissage h =0.57.
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IV.4 Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons simulé par une approche numérique, utilisant la méthode des
différences finies, la formation du cisaillement adiabatique. Nous avons plus particulicrement
examiné leffet de la vitesse de déformation, la taille du défaut et l'effer de l'écrouissage sur le

développement ou le non développement de la bande de cisaillement, ainsi que sa largeur.

Plusieurs hypothéses ont été faites pour simplifier le probléme. Celles-ci, concernent en premier lieu
les caractéristiques thermo-physiques, la conduction ¥, et la chaleur spécifique C,, qui sont
considérées constantes. En réalité, pour une étude plus précise il faudrait les prendre dépendantes de

la température.

Trois remarques essentielles se dégagent de cette étude. Tout d'abord, une localisation de la
déformation trés tardive 4 cause de la viscosité élevée des polymeres. Ensuite, le role stabilisant de la
sensibilité 2 la vitesse est confirmé. Ceci est démontré par la présence d'une vitesse critique de
transition qui définit l'importance de I'évolution du processus de la localisation de la déformation
plastique. Dans notre cas, cette vitesse de transition I", est de l'ordre de 500 s'. En effet, quand la
sensibilité 4 la vitesse de déformation est grande la formation de la bande est trés ralentie. Enfin, la
troisiéme remarque concerne l'effet de I'écrouissage (durcissement) qui permet une stabilisation

rapide de la déformation.

En ce qui concerne la taille du défaut, nous avons observé qu'il s'agit d'un parameétre déterminant
pour la formation de la localisation. Son rdle sur la déformation de localisation a montré que si la
taille du défaut est grande, la’ déformation 2 la localisation est faible. Ce résultat est commun aux
métaux (Marchand, 88).

La largeur de bande déterminée 4 partir des gradients de température et de déformation semble
légérement différente. Cependant, elle a tendance 2 se stabiliser aux alentours d'une méme valeur,

excepté pour une vitesse de 107s™,

L'analyse de la localisation de la déformation plastique est complexe pour plusieurs raisons. Il s'agit
d'un probléme rapide trés localisé avec de nombreux couplages thermiques, mécaniques, et
géométriques, il est par conséquent difficile de déterminer l'incidence propre 4 chaque parametre. Le
role de la simulation numérique est de permettre, grice 2 une étude moins cotteuse, de découpler les
paramétres cités, et de comprendre quantitativement quels paramétres jouent le plus grand role dans
le phénomene d'instabilité. Cependant le choix de telle ou telle méthode est primordial. Ainsi, la
méthode des différences finies, en I'occutrence le schéma d'intégration d'Euler semi-implicite utilisé

dans cette étude, semble trés utile pour la simulation du développement des bandes de cisaillement.

-128 -



Chapitre IV

Elle est également trés utilisée en raison de sa stabilité et sa bonne précision. Toutefois, I'amélioration
de lois de comportements demeure un probleme de priorité dans la mesure ou elles permettent de

rendre compte des phénomenes de base et de modéliser systématiquement les cas réels observés.
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Conclusion générale et perspectives

Le travail réalisé dans le cadre de cette thése concerne d'une part la caractérisation dynamique
d'un polymére amorphe résistant au choc, qu'est le polycarbonate MAIKROLON 3200 (PC),
dans un large domaine de vitesse de déformation et de température. D'autre part, il est
consacré 4 une étude numérique du cisaillement adiabatique dans les polymeéres amorphes et

en particulier le PC.

Dans un premier temps, une large étude expérimentale a été effectuée selon deux modes de
sollicitation qui sont la compression et le double cisaillement. Dans cette étude, nous avons
examiné plus particuliérement l'influence de la vitesse de déformation et de la température sur
le comportement mécanique du PC via des essais réalisés dans des conditions quasi-statiques
et dynamiques. Les vitesses de déformation sont comprises entre 10%s" et 1.6x10™s". Quant 2
la température, elle varie de -23°C 4 120°C. L'effet de l'échauffement adiabatique qui en
résulte est également examiné. L'analyse des résultats expérimentaux nous a montré d'une part
la faisabilité de la technique des barres d'Hopkinson pour I'étude des polymeres, 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 :

e linfluence de la vitesse de déformation sur la contrainte d'écoulement montre une
sensibilité faible, mais non négligeable dans le domaine des faibles vitesses de déformation,
tandis qu'aux grandes vitesses de déformation (>10™ s7), cette influence devient tres

importante,

e le comportement mécanique macroscopique du polycarbonate est tres sensible a4 la
température, notamment la limite élastique qui diminue quand la température augmente.
L'influence de la température a révélé également la tendance de notre matériau a évoluer
vers un comportement fragile aux basses températures. Ainsi une zone de transition

ductile-fragile est observée. Dans notre cas, elle se situe aux alentours de 260 K,

o le polycarbonate est sensible 4 'endommagement par bandes de cisaillement adiabatique et

par la rupture de type ductile ou fragile aux grandes vitesses de déformation,

e la déformation s'accompagne d'une élévation de température importante méme pour des
vitesses de déformation modérées (1s™ < I'<10*?*s™). Dans ce domaine des vitesses de

déformation, l'élévation de température est de l'ordre de 25 K,

o cette étude a permis aussi de mettre en évidence l'existence de transition du matériau
exprimée en termes de vitesse critique, aux alentours de 500 s, liée & l'activation des

mouvements moléculaires locaux de la relaxation  (Bauwens, 72),
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e 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 étre utilisé sans manifestation de

fissures.

Par ailleurs, nous nous sommes penchés sur la formulation d'une loi de comportement
permettant 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
notre attention pour sa simplicité et sa large utilisation pour I'étude de l'écoulement plastique
de plusieurs polyméres. De plus, elle est simple 2 implanter dans les codes de calcul
numérique. Toutefois, cette loi, telle qu'elle a été proposée, a montré que pour des
températures proches et supérieures de la température de transition vitreuse Tg, la limite
élastique continue toujours a diminuer, ce qui n'est pas le cas expérimentalement. Clest
pourquoi nous avons proposé une modification qui prend en compte essentiellement la chute
de contrainte vers zéro 4 l'approche de Tg, ainsi qu'une autre amélioration qui tient compte
cette fois-ci des effets de I'auto-échauffement aux grandes vitesses de déformaton.
Finalement, la nouvelle loi proposée, bien qu'elle ne soit que phénoménologique a permis de
reproduire d'une maniére simple et précise, A partir des données expérimentales (chapitre 1I),

toutes les phases de I'écoulement plastique.

Dans la deuxiéme partie, nous nous sommes intéressés 4 étudier l'incidence de quelques
paramétres sur la localisation des BCA en incorporant la loi proposée et identifiée, dans une
simulation numérique basée sur la méthode des différences finies. Les effets de l'inertie, de la
conduction ainsi que du couplage thermomécanique sont ptis en compte. L'analyse de cette
simulation numérique montre plus particulierement l'incidence de la vitesse de déformation,
I'amplitude de la taille du défaut et l'effet de I'écrouissage sur le développement des bandes de
cisaillement. Pour ce qui concerne 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 paramétres susceptibles d'intervenir dans les processus de déformations,
mais qu'il en existe d'autres qui sont trés déterminants, telles que la largeur du défaut, les
propriétés thermiques et qui ne sont pas étudiés ici. Enfin, nous avons constaté que pour un

taux d'écrouissage élevé, la Jocalisation est freinée pour des déformations faibles.

I'ensemble de ces résultats expérimentaux acquis au cours de ce travail constitue une base de
données assez large pour permettre de mieux cerner les mécanismes élémentaires intervenant
lors de la déformation plastique, et en particulier ceux liés 2 l'activation des mouvements
moléculaires locaux. Pour se faire, il serait intéressant de confronter ces résultats
expérimentaux 4 des modéles basés sur des descriptions physiques, ensuite les intégrer dans les
codes de calcul, dans la perspective de modéliser systématiquement les cas réels observés et de

rendre compte de maniére quantitative des phénomenes d'instabilité et de localisation. Dans la
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mesure ou nous nous contentons des modéles semi-empiriques (lois phénoménologiques), il
faudrait que la détermination des parameétres intervenant dans ces modeles soit définie avec

plus de précision. C'est pourquoi la méthode inverse est la plus adéquate.
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Annexel

Annexe 1: Rappel sur le dispositif de compression dynamique

Historiquement, le systéme des batres d'Hopkinson ou encore SHPB (Split Hopkinson
Pressure Bar) doit son nom 4 Beltram Hopkinson, qui fut le premier, en 1914, 4 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 et de 25 mm de diamétre. L'impact est produit sur 'une des
extrémités de la barre par un projectile ou un par un explosif. Une petite picce cylindrique,
ayant le méme diamétre que la barre, est collée 4 l'autre extrémité libre. Cette piéce, qui est
constituée du méme matériau que la barre et qui est libre de se détacher sous l'effet de
l'impact, sert d'échantillon. L'onde incidente se transmet 4 la piéce et se réfléchit a4 son
extrémité libre en une onde de détente. Quand celle-ci atteint de nouveau linterface
barre/piéce, elle se libére et vient heurter un pendule balistique (figure, A1.1). La conservation
de I'énergic mécanique de l'ensemble barre-piéce-pendule permet de déterminer la pulsation
d'origine et par la suite, la longueur d'onde de l'onde incidente qui est égale a deux fois la
longueur L de la piéce libre. En répétant l'expérience avec différentes valeuts de L,, plusieurs

renseignements concernant la pulsation d'origine peuvent en étre tirés.

Les premiéres améliorations effectuées pour lexploitation de la technique des barres
d’Hopkinson ont été apportées par (Davies , 48). Il a proposé un montage électrique qui
permet non seulement 'analyse de la propagation de I'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 permet de déterminer la contrainte longitudinale ou la pression par
différentation de U(t).

Cest en 1949, que (Kolsky, 49) a développé une nouvelle configuraton des barres
d’Hopkinson dans laquelle un échantillon de faible dimension est inséré entre deux longues
barres parfaitement alignées. Celles-ci sont équipées de deux jauges de déplacement (capacités
électriques) qui mesurent les amplitudes des ondes pendant leur passage dans les barres. Le
chargement est produit par un détonateur placé 4 lextrémité de la barre incidente, (figure
A1.2). Dans cette technique, Kolsky suppose que les barres restent élastiques pour que
Panalyse de la propagation des ondes dans les barres soit applicable. Par conséquent, grice a
une analyse des ondes générées dans les barres, il est possible de déterminer les

caractéristiques mécaniques des matériaux  grandes vitesses.

Depuis, plusieurs améliorations sont effectuées dans les barres de Kolsky, on peut citer celle
de (Lindholm, 64) qui a remplacé les deux capacités électriques par deux jauges
extensométriques permettant ainsi de mesurer ditectement les déformations dans les barres. I

a également remplacer Iexplosif par une barre projectile dans le but de développer une onde
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incidente réguliere (figure A1.3). Ainsi, au fil du temps, les techniques expérimentales reposant
sur le principe des barres d'Hopkinson ont pris une grande dimension. Actuellement, elles
sont dotées d'instrumentation électronique trés développée permettant de réaliser des mesures
précises. Ces mesures permettent, en utlisant la théorie de propagation des ondes élastique
dans les barres, de déterminer les caractéristiques mécaniques du matériau : contrainte,

déformation, vitesse de déformation etc...

Projectile rigide Barre élastique Echantillon Pendule balistique

Figure Al.1: Schéma du dispositif d'Hopkinson (Hopkinson, 14).

Barre incidente Echantillon
Explosif Condensateur Condensateur
L 4 4 s
T ? ? T
| | | |

Amplificateurs

a, b, ¢ : sorties d'oscilloscope

Figure Al1.2 : Schéma du dispositif congu par Kolsky pour I'étude des ondes de compression
(Kolsky, 49).

Jauges extensométriques

Projectile Barre incidente Barre transmétrice
Echantillon

Figure Al.3 : Schéma du dispositif de compression dynamique congu par Lindholm
(Lindholm, 64).
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Annexe2 : Courbes de simulation numérique

4 T T T T T
r=3x10*%" 5,,:'0'029

Déformation locale

0 ! ! I ! | !
0 0.5 1 1.5 2 2.5 3 3.5 4

Déformation nominale

Figure A2.1: Evolution de la déformation aux bords et au centre de la couche.

Représentation de Marciniak, (Litonski, 77).

380 -

360 -

Température (K)

340 -

320 -

300 3 1 | | | 1 . |
o o5 1 L5 2 25 3 35 4

Déformation nominale

Figure A2.2 : Evolution de la température aux bords et au centre de la couche.

Représentation de Marciniak, (Litonski, 77).
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[=5x10"%s" 5w=0.029

2.54

L5

Déformation locale

0 | | I ! !
0 0.5 1 1.5 2 2.5 3

Déformation nominale

Figure A2.3 : Evolution de la déformation aux bords et au centre de la couche.

Représentation de Marciniak, (Litonski, 77).

420 T T T T T
I'=5x10*%" /  8,=0.029
400

380 -

w

[=)]

o
I

Température (K)

300 : . : '
0 0.5 1 15 2 25 3

Déformation nominale

Figure A2.4: Evolution de la température aux bords et au centre de la couche. Représentation
/ de Marciniak, (Litonski, 77).
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Déformation locale

0 0.5 1 1.5 2 2.5 3
Déformation nominale

Figure A2.5 : Evolution de la déformation aux bords et au centre de la couche.

Représentation de Marciniak, (Litonski, 77).

420

400 [~

380

360

Température (K)

340

| | 1 1
0 0.5 1 1.5 2 2.5 3
Déformation nominale

Figure A2.6: Evolution de la température aux bords et au centre de la couche. Représentation
de Marciniak, (Litonski, 77).
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3.5 T T S
. |
r=5x10*%" § =0.029

Déformation locale

1.5 2 2.5 3
Déformation nominale

Figure A2.7 : Evolution de la déformation aux bords et au centre de la couche.

Représentation de Marciniak, (Litonski, 77).

420 T T T
r=5x10"’" ) § =0.029
400 -
380 -
<
2
.g 360 -
2,
§
& 340 | -
200 /.0 == Bords |
Centre
300 . : . =
0 0.5 1 1.5 2 2.5 3

Déformation nominale

Figure A2.8: Evolution de la température aux bords et au centre de la couche. Représentation
de Marciniak, (Litonski, 77)
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3.5 T
[=10"s" §,=0.029

25 .

Déformation locale

1.5 2 2.5 3
Déformation nominale, [’

Figure A2.9 : Evolution de la déformation aux bords et au centre de la couche. .

Représentation de Marciniak, (Litonski, 77).

420

5w=0.029
400

380

360

Température (K)

340

320

1.5 2 2.5 3
Déformation nominale, T'

300

Figure A2.10 : Evolution de la température aux bords et au centre de la couche.

Représentation de Marciniak, (Litonski, 77).
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Figure A2.11 : Gradient des profils de déformation : (a) au cours de la déformation, (b) au

stade final de la localisation.
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Gradient de température, /dT/dy/ (K/mm)
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Figure A2.12 : Gradient des profils de température : (a) au cours de la déformation, (b) au
stade final de la localisation.
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Figute A2.13 : Gradient des profils de déformation : (a) au cours de la déformation, (b) au

stade final de la localisation.
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Figure A2.14 : Gradient des profils de température : (a) au cours de la déformation, (b) au
stade final de la localisation.
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Figure A2.15 : Gradient des profils de déformation pour trois tailles de défaut : (a) dw=12%,
(b) dw=24% et (c) dw=30%.
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Figure A2.16 : Gradient des profils de température pour trois tailles de défaut : (2) dw=12%,
(b) dw=24% et (c) dw=30%.
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Annexe3

Annexe 3 : Faciés de rupture

i Grand.= 1
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Observation au MEB d'une faciés de rupture (éprouvette déformée 4 30 m/s).
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