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Introduction

Introduction générale

Résumé succinct de mon parcours professionnel

J'ai commencé mon activité professionnelle dans I’enseignement supérieur en septembre 1996 en tant
que Prag (professeur agrégé) de physique a I'EEIGM (Ecole Européenne d’Ingénieur en Génie des
Matériaux). Pendant environ 10 ans, je me suis essentiellement consacré a I'enseignement de la
physique a un niveau correspondant aux deux premieres années de licence. En 2006, j’ai commencé
une these a I'Institut Jean Lamour (1JL) a Nancy au cours de laquelle j'ai utilisé I'interférométrie de
speckle pour étudier certaines formes d’endommagement (fissuration transverse, délaminage)
susceptibles d’altérer les propriétés mécaniques des matériaux composites stratifiés a plis
unidirectionnels. Bien que faisant largement appel a mes compétences en physique, notamment en
optique, ce travail de these m’a essentiellement permis de me spécialiser dans le domaine de la
mécanique des matériaux. En septembre 2010, j’ai eu I'opportunité d’étre recruté en tant que maitre
de conférences a I’'Université de Lorraine (section CNU 60), avec une affectation pour I'enseignement
a la FST (Faculté des Sciences et Technologies) de Nancy. Le détail de mes activités d’enseignement et
d’administration figure en annexe 4 de ce mémoire. Pour la partie recherche, jai intégré I'équipe
« Rhéologie des matériaux nano/micro structurés » du LEMTA (Laboratoire Energies et Mécanique
Théorique et Appliquée) qui est dirigée par Stéphane André. Depuis, j'ai essentiellement travaillé sur
deux thématiques de recherche distinctes :

1) L’étude du comportement rhéo-physique et thermomécanique des Polymeéres Semi-Cristallins
(PSC). 1l s’agit de ma thématique de recherche principale. Elle correspond au profil du poste
de MCF sur lequel j’ai été recruté. Ce travail de recherche, essentiellement « fondamental », a
pour but de comprendre les mécanismes de déformation plastique au sein des PSC, plus
particulierement du PolyEthyléne Haute Densité (PEHD) sollicité en traction.

2) L'étude des mécanismes de déformation et d’endommagement dans les composites fibres
longues/matrice polymére, thématique de recherche qui se situe dans la prolongation de ma
these. Ce travail de recherche appliquée a été conduit dans le cadre de projets impliquant des
partenaires industriels.

Mes recherches ont donné lieu a quatorze publications de rang A ; huit articles sont relatifs a I'’étude
des PSC [P1,P2,P3,P5,P6,P8,P9,P10] et six a celle des composites [P4,P7,P11,P12,P13,P14]. Parmi les
six publications consacrées aux composites, quatre portent spécifiquement sur mes travaux de these.
Les références notées Pi renvoient aux articles qui figurent dans la liste de mes publications (voir
annexe 3). Par ailleurs, on trouvera un CV détaillé dans I'annexe 2 du document.

Organisation générale du mémoire

Pour ce qui concerne ma premiere thématique de recherche, I'étude des PSC, |'originalité de la
démarche développée au LEMA depuis une dizaine d’années provient essentiellement du fait que nos
travaux portent quasi exclusivement sur un méme matériau, un PEHD grade « 500 naturel » produit
par extrusion par la société Réchling Engineering Plastics KG. Les (micro-)mécanismes de déformation
de ce PEHD ont donc pu étre étudiés avec une gamme tres large de techniques de caractérisation
correspondant a différentes échelles spatiales : Corrélation d’images 3D, thermographie IR,
ptomographie X sur synchrotron, diffusion de la lumiére polarisée, SAXS (Diffraction des rayons X aux
petits angles, Small Angle X-ray Scattering) sur synchrotron et WAXS (Diffraction des rayons X aux
grands angles, Wide Angle X-ray Scattering) sur synchrotron. Des procédures spécifiques ont été
systématiquement mises en ceuvre dans le but d’extraire de nos mesures brutes des parameétres
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Introduction

guantitatifs qui soient facilement interprétables en termes de physique de la déformation. Cela a
permis de:

1) Confronter les résultats issus des différentes techniques de caractérisation, puis de montrer
que le processus de déformation plastique peut se décomposer en plusieurs phases
successives.

2) Analyser les micro-mécanismes de déformation et les transformations spécifiques de la
microstructure qui caractérisent ces différentes phases.

Nous estimons que nous sommes parvenus a dégager une vision relativement synthétique de
I’'ensemble de nos résultats. Aussi, dans le but de garantir la cohérence interne de notre mémoire,
nous avons pris le parti de limiter le corps principal du document a I’étude du comportement rhéo-
physique et thermomécanique de notre PEHD. Les travaux qui sont spécifiquement consacrés aux
composites, et qui ont été réalisés apres ma thése, sont cependant brievement décrits dans I'annexe
1.

Le manuscrit est organisé de la facon suivante :

Chapitre 1 (7 pages): nous rappelons succinctement les principales caractéristiques de la
microstructure des PSC; ainsi que les mécanismes de déformation susceptibles d’affecter cette
microstructure au cours d’un étirement en traction.

Chapitre 2 (15 pages) : nous détaillons I'usage spécifique que nous avons fait de la corrélation d’images
3D pour I'étude du développement de la plasticité au sein de notre PEHD. Cette méthode de mesure
de champs cinématiques a été systématiquement exploitée dans I'ensemble des travaux que nous
avons publiés.

Chapitre 3 (36 pages): nous avons regroupé les résultats originaux que nous avons obtenus
relativement a l'identification des micro-mécanismes de déformation au sein du matériau. Ce chapitre
représente donc le coeur du mémoire. Plusieurs techniques de caractérisation locale ont été utilisées,
ce qui nous a permis de construire notre analyse sur des mesures correspondant a des phénomenes
physiques de natures différentes, et intervenant a des échelles spatiales variées : SAXS, WAXS,
ptomographie X et diffusion de la lumiere polarisée. Tous les résultats figurant dans le chapitre 3
proviennent d’expériences réalisées uniqguement dans la zone la plus déformée de I'éprouvette, qui se
situe au centre de la striction. En revanche, dans les chapitres 4, 5 et 6, les techniques qui ont été
exploitées permettent d’obtenir un champ de mesure couvrant la totalité de la longueur des
éprouvettes. Plus spécifiguement :

Chapitre 4 (10 pages) : Grace a des mesures de corrélation d’images, nous avons étudié I'influence de
la température sur les phénomeénes successifs de localisation et de délocalisation de la déformation
qui interviennent au cours d’un essai de traction. Nous montrons que I'analyse de ces phénomenes est
susceptible d’éclairer et de renforcer le cadre interprétatif exposé aux chapitres précédents.

Chapitre 5 (7 pages) : nous décrivons les expériences synchrotron de type « SAXS a balayage » qui nous
ont permis d’analyser et de comparer I'évolution de la microstructure pour tous les points matériels
de nos éprouvettes.

Chapitre 6 (11 pages) : nous mesurons et nous analysons I'évolution de I'activité thermique pour
chacun des différents points de ces mémes éprouvettes.

A la fin du corps principal du manuscrit, dans le chapitre 7 (9 pages), nous concluons notre étude et
nous proposons un résumé synthétique de I'ensemble de nos résultats. Dans ce méme chapitre, nous
présentons aussi quelques pistes que nous envisageons d’emprunter pour prolonger le travail présenté
dans ce mémoire. Plus généralement, nous esquissons les contours d’un projet scientifique pour les
années a venir.
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CHAPITRE 1 : Description sommaire de la microstructure du PEHD, transformations induites par la
déformation

1 Description sommaire de la microstructure du PEHD,
transformations induites par la déformation

1.1 Le PEHD, un polymere semi-cristallin
1.1.1 Introduction

Le PEHD appartient a la famille des polyméres cristallins (PSC). Au début de ce chapitre, nous décrivons
trées brievement la microstructure spécifique des PSC non déformés telle qu’elle apparalt aux
différentes échelles d’observation. Ensuite, nous présentons rapidement les (micro-)mécanismes de
déformation qui peuvent affecter ce type de matériaux. Ces sujets font I'objet d’'une abondante
bibliographie et ne seront abordés ici que de fagon succincte et trés incomplete, sans prétention de
parfaire les connaissances d’un lecteur spécialiste. Nous insistons essentiellement sur les éléments
nécessaires a la compréhension du reste du manuscrit. Les résultats que nous présentons dans le
chapitre 1 sont généralisables a I'’ensemble des PSC. Toutefois, pour illustrer notre propos, nous avons
privilégié des données relatives au PEHD.

1.1.2 Microstructure a I'état non déformé, échelles d’analyse

A partir de I'état fondu, les PSC cristallisent partiellement au cours du processus de solidification
[Haudin (1992)]. Ces matériaux sont donc constitués de cristaux séparés par des régions ou le polymeére
est sous forme amorphe. Pour le PEHD, la fraction massique de cristal est de I'ordre de 70%. La
répartition spatiale des zones cristallines et amorphes induit une structuration du matériau a
différentes échelles.

1.1.2.1 Echelle cristallographique et échelle nanométrique : Lamelles cristallines

Les parties cristallisées des PSC apparaissent sous la forme de lamelles (voir figure 1) qui ont une
épaisseur de I'ordre de 10nm et des dimensions transverses d’environ 10pum . Pour pouvoir
s’'intégrer au sein d’une lamelle, les chaines qui ont une longueur trés supérieure a I'épaisseur des
lamelles, adoptent une configuration repliée. Les régions ou les chaines « se retournent » sont donc
situées a I'extérieur de la zone cristalline. Dans la lamelle, I'orientation moyenne des chaines est quasi-
parallele a la direction de I'épaisseur. Dans le cas du PEHD non déformé, la maille du cristal est

=7,422R ,
= 2,544 A [Russel (1997)]. Par convention on a choisi 'axe C le long de

orthorhombique (voir Figure 2) avec les paramétres de maille suivants: .,
By =4 949 A et C

ortho ortho
I’orientation moyenne des chaines.!. Les plans cristallographiques (h k 0) sont donc paralléles a la

direction des chaines dans les cristaux pour la structure orthorhombique.

! Connaissant les caractéristiques trés connues de la liaison C —C , liaison entre deux atomes de carbone en

état d’hybridation Sp3 (taille de la liaison : dC_C=1.54A et l'angle formé entre deux liaisons
a . =109°28" ), on retrouve alors facilement le troisitme parametres de maille (voir Figure 2):
cl

C

f C
Cortho = 25iN 2‘° de ¢

ortho
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déformation

Epaisseur

Epaisseur

T
Corno = 2,544 A

B

ortho

=4,949 A

Figure 1 Lamelle cristalline au sein d’un PSC Figure 2 Maille orthorhombique du PEHD
[Callister(2011)]. [Callister (2001)].

1.1.2.2  Structure intralamellaire

Il est important de noter que les lamelles ne sont pas des monocristaux. Elles présentent une structure
granulaire constituée de blocs monocristallins séparés par des régions imparfaitement cristallisées
[Hippler (2005), Strobl (2006), Patlazhan (2012)] (Figure 3). Les tailles des monocristaux (quelques
dizaines de nanometres) sont de I'ordre de grandeur de I'épaisseur des lamelles mais trés petites
devant leurs dimensions transverses. Le glissement individuel des blocs monocristallin relativement au
reste de la lamelle intervient pour les PSC avant le point de striction, pour un niveau de déformation (

~0,03) correspondant au point A dans les travaux du groupe Strobl [Hiss (1999), Hobeika (2000)].

1.1.2.3 Organisation spatiale a I'échelle micrométrique , structure lamellaire et superstructure
sphérolitique

En observant la structure du matériau a une échelle correspondant a quelques épaisseurs de lamelles
(=~0,25um ), on peut constater que ces dernieres sont séparées par des couches de polymeére
amorphe et qu’elles sont empilées d’une fagon quasi-périodique. Une longue période | peut alors étre
définie pour caractériser la périodicité de I'amas lamellaire (Figure 4).

| I Tl
N S _.4.?._‘:1 ‘

i T

I

AU
il

Figure 3 Blocs cristallins a l'intérieur des
lamelles observés pour du polyéthyléne par
AFM (Atomic Force Microscopy) a contraste
de phase [Loos (1999)].

Figure 4 Périodicité de la structure lamellaire,
adapté de :
https://faculty.uscupstate.edu/llever/polymer%20r
esources/Crystalline.htm
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En élargissant la fenétre d’observation a quelques micromeétres ou a quelques dizaines de
micrometres, il apparait que les lamelles s’assemblent en superstructures appelées sphérolites (Figure
5 et Figure 6). A I'échelle de la totalité d’'un sphérolite, la distribution des lamelles est uniforme. Les
tailles des sphérolites peuvent varier entre SIM pour le PEHD [Morgeneyer (2014)] et environ 1mm
pour le polybuténe [Weynant (1980)]. Pour le PEHD, I’échelle micrométrique peut étre assimilée a une
échelle mésoscopique puisque comprise entre les tailles nanométriques caractérisant les plus petites
dimensions des lamelles et le niveau macroscopique.

d
amorphous
polymer
= crystalline
lamella

Figure 5 Sphérolite a) Représentation schématique Figure 6 Structure sphérolitique du
(https://www.doitpoms.ac.uk/tIplib/polymers/spher  polyhydroxybutyrate, image obtenue par
ulites.php), b) Micrographie MEB d’un sphérolite de microscopie a transmission entre polariseur
PEHD contenant des particules nanométriques de noir et analyseur croisés.

de carbone [Morgeneyer (2014)]. (https.//www.doitpoms.ac.uk/tIplib/polym
ers/spherulites.php)

1.1.2.4 Réseau macromoléculaire, enchevétrements, molécules liens et transmetteurs de contraintes

Dans le paragraphe précédent, nous avons décrit I'organisation interne des PSC qui résulte de la
distribution spatiale des lamelles cristallines au sein du polymére (réseau lamellaire). Cependant, pour
décrire le détail des propriétés mécaniques de ces matériaux dans le régime plastique, on ne peut pas
se limiter a la représentation qui consisterait a décrire la microstructure du polymeére sous la simple
forme d’un matériau composite qui serait constitué d’'un empilement de lamelles homogenes séparées
par des couches amorphes également homogenes. Comme cela été mentionné au paragraphe
précédent, il faut tenir compte en premier lieu de la structure interne des lamelles qui sont constituées
de blocs monaocristallin. Par ailleurs, il est indispensable de prendre en considération la structuration
sous-jacente induite par la présence du réseau macromoléculaire. Par exemple, certaines molécules
relient deux lamelles cristallines adjacentes ; d’autres molécules appartenant partiellement a deux
lamelles adjacentes sont enchevétrées (Figure 7). Ces chaines sont appelées « molécules liens » (Tie
Molecules), elles assurent la cohésion de la structure lamellaire. Plus généralement, les nceuds
d’enchevétrement (Entanglements) situés dans la phase amorphe (Figure 8) conditionnent les
propriétés du matériau pour les niveaux de déformation élevées. Lorsque la structure lamellaire est
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détruite, les chaines s’étirent entre les nceuds : cela constitue le principal mécanisme de durcissement
du matériau [Séguéla (2007)].

Amorphous phase

Interphase
Crystalline phase

Loose Loop

Tie molecules

Figure 7 Réseau macromoléculaire imbriqué Figure 8 Enchevétrements dans la phase
dans le réseau lamellaire, « molécules lien » amorphes [Lv (2015)].
entre les lamelles [Humbert (2009)].

1.2 PSC déformés en traction : quelques faits expérimentaux
1.2.1 Introduction

Dans cette partie, nous présentons brievement certains aspects caractéristiques du processus de
déformation plastique des PSC soumis a un étirement en traction. Dans un premier temps nous
évoquons les phénomeénes successifs de localisation et de délocalisation de la déformation qui sont
observables a I'’échelle macroscopique. Dans un second temps, nous décrivons trés rapidement les
transformations que subit la microstructure au cours du développement de la plasticité.

1.2.2 Observations a I'échelle macroscopique

A I’échelle macroscopique, plusieurs régimes rhéologiques successifs peuvent étre observés au cours
de I'étirement d’'un PSC en traction (Figure 9). Une premiere instabilité plastique intervient au

(premier) point de striction noté Y, qui correspond au (premier) maximum de la force [Gaucher-Miri

(1996), Séguéla (2007)]. A partir de Y,, la localisation de la déformation commence puis s’intensifie

progressivement. Cette phase se prolonge jusqu’a ce que la stabilisation de la striction intervienne
(NS : Neck Stabilization). Au cours de la phase de stabilisation, la déformation devient progressivement
uniforme dans la région strictionnée alors que la vitesse de déformation tend vers 0 dans cette zone.
En parallele, la striction se propage progressivement vers les régions de I'éprouvette qui étaient
précédemment quasi non déformées. En conséquence, le terme de « propagation de la striction » est
également employé pour désigner cette étape du processus de déformation plastique [Crist (2004)].

Par ailleurs, dans certaines conditions expérimentales, un régime plastique additionnel, appelé
« seconde striction », peut étre observé au cours d’un essai de traction. Intervenant avant la phase de
stabilisation, la seconde striction correspond a une « reprise » de la localisation de la déformation et
peut entrainer I'apparition d’'un second pic sur le signal de force. Cependant, du fait du chevauchement
avec le premier pic, la seconde striction n’est souvent détectable que via I'apparition d’'un épaulement
sur la courbe. Le comportement en striction double est observé prioritairement pour les polyéthylénes
« basse densité » [Lucas (1995), Feijoo (1997)] et est favorisé par une diminution de la vitesse ou par
une augmentation de la température de I'essai [Séguéla (1990,1994), Lucas (1995)]. La Figure 10,
adaptée de Séguéla et Daras [Séguéla (1994)], permet d’illustrer I'influence de la température sur
I'allure de la courbe contrainte nominale-déformation nominale. La transition entre le comportement
en « striction simple » et le comportement en « striction double » est clairement visible : la seconde
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striction est a 'origine de I'épaulement puis du second pic qui apparait sur le signal de contrainte
nominale (force divisée par la valeur constante de I'aire initiale de la section).

25

. Striction simple

15+
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1000 NS £ 10t Striction

(Stabilisation £ |
800+ de la striction) 5 dOUb €
o 80°C
< 6004
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Figure 9 Evolution de la force en fonction du Figure 10 Evolution des courbes contrainte

déplacement de la traverse pour notre PEHD étiré en nominale-déformation  nominale  en

traction, essai réalisé a I'ambiante au LEMTA. fonction de la température pour un
polyéthyléne ; adapté de Séguéla et Daras
[Séguéla (1994)].

1.2.3 Transformations subies par la microstructure

L’évolution de la microstructure des PSC déformés en traction a été principalement étudiée en
réalisant des expériences SAXS/WAXS [Butler (1995, 1997, 1998,) Hiss (1999), Schneider (2010)]. Pour
une synthése, on pourra aussi se rapporter aux papiers de « review » de Galeski [Galeski (2003)] et de
Pawlak et al. [Pawlak (2014)]. Au cours d’une déformation en traction, la structure lamellaire initiale
est progressivement détruite et le réseau macromoléculaire entre progressivement en extension.
Lorsque I'extensibilité maximale de ce réseau est atteinte, le matériau adopte une morphologie dite
« fibrillaire ». Les cristaux se sont alors fragmentés et se sont réorientés de fagon a aligner les chaines
qui les constituent le long de la direction de la traction. Entre les cristaux fragmentés et les noeuds
d’enchevétrement, les chaines amorphes deviennent fortement étirées (limitation en extensibilité du
réseau macromoléculaire) et un durcissement local du matériau intervient dans les zones les plus
déformées de I'éprouvette. A I’échelle macroscopique, ce phénoméne constitue I'origine physique de
la phase de stabilisation de la striction. Le passage de la morphologie lamellaire vers la morphologie
fibrillaire est trés schématiquement illustré sur la Figure 11a a I’échelle nanométrique, échelle spatiale
qui correspond approximativement a I'épaisseur d’une lamelle. A I'échelle micrométrique, la
fracturation intervient collectivement pour un amas de lamelles paralleles, ce qui donne naissance a
des fibrilles qui sont constituées d’une agglomération tres dense de microfibrilles (voir Figure 11b puis
revenir sur la Figure 11a).
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Fibrillaire

Ay

d Lamellaire

STACK OF PARALLEL
LAMELLAE

Microfibrille

Figure 11 Représentation schématique du passage de la morphologie lamellaire vers la morphologie
fibrillaire aux échelles a) nanomérique (adapté de G’sell et Haudin [Gsell (1995)]) et b) micrométrique
[adapté de Peterlin [Peterlin (1975)].

A I'échelle mésoscopique, on peut donc trés schématiguement se représenter la morphologie
fibrillaire comme un amas de fibrilles micrométriques orientées approximativement selon I'axe de
traction (Figure 12).

=1 pm
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Figure 12 Modéle fibrillaire: les microfibrilles
sont agglomérées de fagon compacte au sein des
fibrilles (adapté de Peterlin [Peterlin (1973)])

Figure 13 a) Morphologie fibrillaire avant
I"application d’un incrément de déformation, b)
translation axiale des fibrilles sans contraction
latérale et c) réarrangement final des fibrilles
permettant la contraction latérale (adapté de
Peterlin [Peterlin (1973)])
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Lorsque la structure fibrillaire est établie, le processus d’extension du matériau est susceptible de
continuer mais d’autres micro-mécanismes de déformation sont a envisager. Ces mécanismes peuvent
étre décrits schématiquement d’une fagon tres simple a I’échelle mésoscopique (=micrométrique)
[Peterlin (1973), Peterlin (1987), Tang (2007)] : Sous I'effet de la contrainte devenue tres élevée, les
molécules liens entre les fibrilles adjacentes sont susceptibles de s’extraire partiellement des régions
cristallines et un glissement relatif des fibrilles pourra intervenir le long de I’axe de traction (passage
de la Figure 13a a la Figure 13b). Simultanément des mouvements de translation latérales permettent
le remplissage des espaces libérés et la contraction latérale de I'éprouvette (Figure 13c). On
remarquera que le processus décrit de facon extrémement simplifiée sur la Figure 13 peut
s’apparenter a |'écoulement d’'un milieu granulaire pour lequel la microstructure reste quasi
inchangée.

1.3 Conclusion

La description du processus de déformation des PSC qui a été faite précédemment est extrémement
générale, sommaire et par ailleurs purement qualitative. Le but essentiel de la suite de notre travail
est d’affiner ce schéma pour parvenir a une description détaillée et quantitative des (micro-
Jmécanismes de déformation plastique qui interviennent au sein de notre PEHD lorsqu’il est soumis a
un étirement en traction uniaxiale. Pour mener a bien cet objectif, nous avons utilisé les techniques
« usuelles » de caractérisation des PSC: mesures SAXS/WAXS, et depuis une époque plus récente,
ptomographie X. De plus, pour interpréter nos résultats, nous nous sommes naturellement basés sur
une analyse minutieuse de la littérature scientifique en rapport avec I'objet de notre étude. En
complément de cette approche « classique », I'originalité de notre démarche réside selon nous
essentiellement en trois points : 1) mise en place systématique de procédures spécifiques pour obtenir
des données quantitatives permettant de décrire I’évolution du processus de déformation, 2)
utilisation d’une technique de diffusion de la lumiére polarisée développée au LEMTA par C. Baravian
et 3) utilisation intensive et avancée de la corrélation d’images
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Chapitre 2 : Mesures par corrélation d’images

2 Mesures par corrélation d'images

2.1 Introduction

Lorsque j'ai été recruté au LEMTA en 2010, notre équipe de recherche venait de faire I'acquisition d’un
dispositif de corrélation d’images 3 D Aramis® fourni par la société GOM. En relation avec mon travail
de these ou j'avais déja réalisé des mesures de champ cinématique par interférométrie de speckle, j’ai
donc pris en main cet équipement dans le but d’évaluer son potentiel pour I'étude des propriétés
mécaniques des PSC déformés en traction. La corrélation d’'images 3D a été utilisée dans une grande
partie des travaux auxquels j'ai été associés depuis que je suis au LEMTA ; pour I'étude des PSC
[P1,P2,P3,P6,P8,P9] et des matériaux composites [P4,P7] ; mais aussi dans le cadre de collaborations
industrielles : projets « résines idéale », « Safewind », et « Aerositan ». Toutefois, conformément au
choix que j’ai fait pour la rédaction de ce mémoire, je ne détaillerai dans la suite de ce chapitre que
des applications liées a I'utilisation de la corrélation d’'images pour I'étude des propriétés mécaniques
des PSC, plus particulierement pour le PEHD qui est I'objet principal de nos études. De facon
synthétique, les résultats que nous avons obtenus par corrélation d’'images 3D nous ont permis de
mener a bien les objectifs suivants :

e Etudier le caractere inhomogene de la déformation : phénomenes de localisation et de
délocalisation de la déformation (voir paragraphe 1.2.2 du chapitre 1). Les résultats sont
essentiellement présentés dans le chapitre 4.

e Caractériser les spécificités de la déformation macroscopique dans le VER (Volume
Elémentaire Représentatif) central de [I'éprouvette olU I'étude expérimentale de la
microstructure aura par ailleurs été réalisée. Les résultats issus des mesures de corrélation
d’images sont présentés a la fin de ce chapitre ; I'analyse des résultats en lien avec I’évolution
de la microstructure figure dans le chapitre 3.

e Obtenir la représentation lagrangienne de certaines grandeurs obtenues initialement dans un
cadre eulérien a partir de mesures de champs (Thermograpie IR, balayage SAXS ). Cela nous a
permis d’analyser I'évolution spécifique de la grandeur considérée pour différents points
matériels de I'éprouvette. Les résultats sont regroupés dans les chapitres 5 et 6.

2.2 Corrélation d’images 3D et essai de traction, quelques considérations
métrologiques

2.2.1 Echelles spatiales
2.2.1.1 Champ de mesure

Les capteurs CCD des caméras que nous utilisons possédent 2448 X 2050 pixels? qui ont une taille
correspondant a 21,6 um sur I'éprouvette. Le champ de mesure a donc des dimensions de 5,3 X4.4
cm?, ce qui permet de visualiser 'ensemble de la région qui est comprise entre les deux épaules de
striction, et ce méme aux états tres déformés.

2.2.1.2 Résolution spatiale de la mesure

Les facettes au centre desquelles les trois composantes du déplacement sont estimées par
stéréocorrélation ont des dimensions qui sont comprises entre 15 et 40 pixels. Selon les expériences,
les centres de chaque facette sont séparés par une distance comprise entre 5 et 10 pixels. La mesure
des déformations au centre d’une facette est obtenue par interpolation linéaire dans une zone
délimitée par les centres des 8 facettes adjacentes. A I'état non déformé, la déformation est donc
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« moyennée » sur des rectangles dont les cotés ont des longueurs qui sont comprises entre 200 et 400
pm. Dans le cas des PSC, en plagant une minimachine de traction dans un MEB (Microscope
Electronique a Balayage) et en traitant les données par corrélation d’'images, il a pu étre démontré que
le VER devait comprendre plusieurs dizaines de sphérolites pour rendre compte correctement de la
déformation macroscopique [Teixeira-Pinto (2016)]. Compte tenu de la taille moyenne des sphérolites
du PEHD (=5 um), cette condition est parfaitement remplie. La déformation mesurée par corrélation
d’images 3D est donc parfaitement indépendante des fluctuations de la microstructure et correspond
bien a I’échelle macroscopique.

2.2.2 Dispositif expérimental utilisé au LEMTA
2.2.2.1 Matériau

Le matériau sur lequel nous avons travaillé est un PEHD grade « 500 naturel » produit par extrusion en
plague d’épaisseur de 6 mm par la société Rochling Engineering Plastics KG. La fiche technique

communiquée par le fournisseur indique les valeurs suivantes pour: 1) le poids moléculaire :
500 000g.mol %, 2) la densité : 0,96 et 3) la contrainte au point de striction, mesurée a I'ambiante :
27 MPa..

Des mesures réalisées par calorimétrie différentielle a balayage (DSC: Differential Scanning
Calorimetry) ont montré que le taux de cristallinité du matériau est de 68% . Des expériences SAXS
réalisées a I'état non déformé ont permis de déterminer les parametres caractérisant le réseau

lamellaire : Longue période |, = 28,7 nm correspondant & une épaisseur de 18,5nm pour la phase
cristalline et de 8,2 nm pour la phase amorphe.

2.2.2.2  Eprouvettes de traction

Les éprouvettes de traction ont été usinées en forme « haltere » pour que la striction s’initie
systématiquement au milieu du méplat central de 6 mm (Figure 14). Dans la suite du manuscrit, nous
noterons respectivement : 1,2 et 3 les directions de la longueur, de la largeur et de I'épaisseur. A

I’état non déformé, la face principale de notre éprouvette est donc dans le plan (1, 2) ; dans la région

du méplat, la face latérale est dans le plan (1, 3) .

Dans certaines illustrations figurant dans ce mémoire, reprises sur des travaux publiés ou présentés en
conférence, seules les grandeurs longitudinales interviennent dans I'analyse. L'indice 1 pourra alors
étre omis, on écrira & plutét que &, (déformation), X plutét que X, (coordonnée lagrangienne)

ou X plutdt que X, (coordonnée eulérienne).

Sur la Figure 15 nous avons placé une photographie illustrant la disposition des caméras que nous
avons généralement retenue pour nos expériences. Les axes optiques des deux caméras sont chacun
placés a 45° de la face principale et de la face latérale de sorte que ces deux faces perpendiculaires
soient dans le champ de mesure. Grace a un suivi de taches placées sur la face arriére des éprouvettes
(dispositif vidéotraction®), certains essais ont été réalisés a vitesse de déformation constante au centre

de la zone de striction (&) = Cte).
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Figure 14 Eprouvettes de traction : a) forme standard, Figure 15 Photographie du dispositif
b) forme adaptée a notre minimachine de traction expérimental de mesure par corrélation
destinée aux études synchrotron. d’images.

2.2.3 Déformations mesurées par corrélation d’'images 3D

Les mesures que nous avons réalisées par corrélation d’images ont donc été obtenues simultanément
sur la face principale ainsi que sur une des deux faces latérales de |'éprouvette (Figure 15). La
dépendance du déplacement selon la direction normale a la surface de mesure est bien évidemment

inconnue. En notant X, les trois coordonnées de Lagrange, on mesure donc les trois composantes du
déplacement: U, ( X;, X,, X, =Cte) sur la face principale et U, ( X,, X, =cte, X, ) sur le méplat de
la surface latérale. Les composantes U;, et U;, du gradient du déplacement ne sont donc pas

mesurables respectivement sur la face principale et sur la face latérale. Le tenseur de déformation dit
de Green-Lagrange ( E ) est donné par I'équation suivante :

E; =]/2<Ui,j +U;; +Uk,iUk,j) Equation 1

Il est alors facile de vérifier que seules les composantes E,;, E,, et E;, sont accessibles a la mesure

sur la surface principale et les composantes E,,, E,, et E; sur le méplat de la surface latérale.

Cependant, comme dans I'immense majorité des travaux publiés, nous n’utiliserons pas le tenseur de
Green-Lagrange mais le tenseur dit de « Hencky », ou plutét comme nous le verrons par la suite, des
valeurs approchées des composantes de ce tenseur. Le tenseur de Hencky est donné par :

gzl/Zln(ZE+Z=L) Equation 2

La trace du tenseur de Hencky est égale a la déformation volumique : &, =In| —
0

Dans la suite de ce paragraphe et dans les paragraphes 2.2.4.1 et 2.2.6.3, nous analysons brievement
les conditions permettant d’obtenir les composantes du tenseur de Hencky par corrélation d’images

13
Mémoire HDR L.Farge



Chapitre 2 : Mesures par corrélation d’images

3D. Notons que cette analyse n’est pas indispensable pour la compréhension générale de la suite du
mémoire et peut donc étre omise en premiére lecture.

Pour connaitre &, il faut en principe calculer le logarithme d’un tenseur, ce qui nécessite de I'avoir
préalablement diagonalisé. En notant E, les valeurs principales de E, les valeurs principales de &

sont alors données par les équations scalaires : &, = ]/2 In(1+ 2E, ) . En toute rigueur, le calcul de &

n’est donc possible que si on dispose des informations permettant de diagonaliser E, ce qui implique

de connaitre toutes les composantes de ce tenseur. Cependant, pour caractériser la déformation
longitudinale en tous points de la surface de I'éprouvette, nous avons simplement calculé la quantité:

&, =1/2In(1+2E,,) Equation 3

Cette quantité ne correspond pas rigoureusement a une composante du tenseur de Hencky mais
constitue néanmoins une mesure de la déformation longitudinale. En supposant qu’un segment
infinitésimal pris le long de I'axe 1 et de norme dX, se transforme en un segment de norme dXx, , et
2 2
1 dx; —dX;

sachant que EHZET , on montre facilement que I'expression de &, obtenue par
1

P X dx,
I'Equation 3 correspond & : &, = In| —= |.
dX,

Pour notre probléme particulier, nous exploiterons essentiellement les mesures de déformation qui
ont été obtenues sur la section centrale ainsi que le long de I'axe central longitudinal de la face
principale. Dans ce dernier cas, nous ferons une estimation rapide de I'erreur qui résulte de I'utilisation
de I'Equation 3 pour estimer la composante correspondante du tenseur de Hencky.

2.2.4 Mesures sur la section centrale
2.2.4.1 Hypothéses sur I'état de déformation de la section centrale

Sur la section centrale, nous supposerons que |'état de déformation est homogene (hypothése 1) et
que le repére (1,2,3) est le repére principal constant de la déformation (hypothese 2). La seconde

hypothese revient a considérer que des segments infinitésimaux pris a I’état initial sur la section
centrale respectivement le long des directions 1, 2 et 3 restent perpendiculaires deux a deux
lorsque I'éprouvette est déformée. De fagon évidente, hors de la section centrale, cette hypothese

ou ou
n’est pas valable puisque du fait de la striction —= # 0 sur la face principale (ou —2 # 0 sur la face
1 1

latérale).

Compte tenu de I'hypothése 2, on peut assimiler les trois quantités mesurables par corrélation
d’images 8112]/2|n(1+2E11) , Ex :],/ZIn(1+2E22) et 533:]7/2In(1+2E33) aux trois

composantes principales du tenseur de Hencky sur la section centrale. En ajoutant I’'hypothése 1, nous
pouvons donc considérer que la somme de ces trois grandeurs correspond a la déformation volumique
qui est donc supposée uniforme sur la section centrale. Cependant, dans le chapitre 5 (paragraphe
5.4), nous verrons que I’hypothése 1 n’est pas parfaitement valable.
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Chapitre 2 : Mesures par corrélation d’images

2.2.5 Grandeurs physiques calculées a partir des mesures

Les mesures réalisées sur la section centrale ont été obtenus en moyennant les déformations mesurées
sur « Path 2 » et « Path 3 » (voir Figure 16):

M M M
el =(en) £ =(E2) pupy 55 = (8
11 11/ patho+paths 22 22 [pathy 733 33/ path3

L'exposant M a été ajouté pour rappeler que la mesure est obtenue au point de I'éprouvette ou la
déformation est Maximale. On peut alors calculer la contrainte vraie, la déformation volumique et le
paramétre D que nous avons retenu pour caractériser la « géométrie de la déformation » a I'échelle
macroscopique.

1,207
1.050
0,900
0.750
0.600
0450

0,300

Main face
0.150 811 822

Lateral face

0.000

Figure 16 Champ de déformation ( &,,) mesuré a T =80°C.

Contrainte vraie
La contrainte vraie est donnée par :
Equation 4

o, = iexp(—gz“g —£y)
0

F est la force de traction, S, =36mm?’ est I'aire initiale de la section centrale. S exp(gé\g +83"g)

est la section « actuelle » de I’éprouvette.
Déformation volumique

La déformation volumique (ou dilatation locale) est donnée par :
— M MM Equation 5
& =&y téyp téy qa
Parameétre D : géométrie de la déformation macroscopique
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Au cours des derniéres années nous avons réalisé de nombreuses mesures (SAXS, utomographie X,
Diffusion de la lumiere) qui nous ont permis de caractériser et de quantifier I'évolution du degré
d’anisotropie de la microstructure a différentes échelles au cours du processus de déformation. Cela
nous a permis d’étudier le lien entre I'anisotropie de la microstructure et la géométrie de la
déformation macroscopique que nous caractériserons avec la variable D :

~ gl"f Equation 6

D=
|‘9t|

. . M M
|5t| est la valeur absolue de la moyenne des déformations transverse &,, et &;; .

2.2.5.1 Interprétation physique de la variable D

Méme si certains aspects développés dans cette partie pourront paraitre évident, nous avons pensé
qgue pour faciliter la compréhension de la suite du mémoire, il était nécessaire d’illustrer dans quelle
mesure la variable D permet de caractériser ce que nous appelons « la géométrie macroscopique de
la déformation ». Considérons le cas, qui peut étre vu ici comme une référence, d’'un écoulement
plastique isochore en traction. Il est alors facile de vérifier que la variable D est constante et vaut 2.
La Figure 17 représente une illustration schématique destinée a préciser la signification physique des
variations éventuelles de D par rapport a cette valeur de référence. Nous avons représenté les forme
finales possibles pour un cube de c6té L, dans le cas ol une méme déformation longitudinale est

appliquée mais pour des valeurs différentes de la variable D . Les valeurs de D choisies pour cette
illustration sont classées par ordre décroissant:a) D, <2,b) D, =2,¢) D, >2 etd)D, > D,.

Méme
déformation
longitudinale
Etat
déformé
1 Direction
Etat non longitudinale
déformé
e T T e R e . 7 tmm———— 5 | .
1 1 1 1 . .
1 : 1 : 1 : 1 : t Direction
L 1 L 1 1 1 | 1 transverse
0 1 11 1 1 1 0 1
1D, it Dyt 1 D i & Dy |
1 11 11 [ ]
L | 3. 1 M
Géométrie de la LO Géométrie de la

déformation macroscopique
peu « élancée »

déformation
macroscopique « élancée »

D

Figure 17 lllustration schématique de la signification physique de la variable D .

Sur la Figure 17, on peut facilement voir que les variations de la variable D caractérisent les
changements du degré de contraction latérale associés a une déformation longitudinale donnée.
Physiquement, on peut raisonnablement considérer que les variations éventuelles de la variable D
sont liées aux changements relatifs de la rigidité du matériau entre, d’'une part, la direction
longitudinale et, d’autre part, les directions transverses. C’'est la raison pour laquelle nous pensons que
la quantité D pourra étre mise en relation avec I’évolution de 'anisotropie du matériau au cours du
processus de déformation.
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Notons également que D et &, sont reliées par la relation :

& _q_ Equation 7

2
&y D

2.2.6 Mesures le long de I'axe longitudinal central de la face principale

2.2.6.1 Exploitation dans le cadre d’une mesure eulérienne de champ 1D

Sur la Figure 19 et sur la Figure 20, nous montrons des profils de déplacement ( ul(xl,t) =X —X,)et

de déformation (&, (Xl,t) , courbe bleue) obtenus a uninstant donné le long de « Path 1 » (voir Figure

16) et représentés en fonction de la coordonnée d’Euler X, . Nous avons obtenu ces profils avec une

tres bonne résolution temporelle : environ 1000 mesures sont enregistrées pendant un essai. Au cours
de nos travaux, nous avons réalisé des mesures de champ 1D le long de I'axe 1 de différentes
grandeurs G (température, Intensité SAXS a balayage) dont le résultat est obtenu initialement en

configuration eulérienne, ce qui correspond auterme : G (Xl,t) . En mettant en ceuvre des procédures

d’interpolation spatio-temporelles et en réalisant des mesures simultanées de corrélation d’images,
ou grace a une calibration préalable, il est possible de représenter G en fonction de la variable de

Lagrange et du niveau de déformation pour lesquels la mesure a été obtenue : G(Xl,gn). Pour un

point matériel donné pris sur la longueur de I'éprouvette, cela permet d’obtenir le suivi d’'une grandeur
physique en fonction du niveau de déformation pour ce point (voir chapitre 5 et 6). La procédure est
illustrée schématiquement sur la Figure 18. Par des procédures analogues, nous avons également

mesuré des profils de vitesses de déformation &, (X,,t) et &, (X,,t). &, est évidemment calculée

dans les deux cas a X, constant (dérivée particulaire).

(%, t)=x— X, % (X,,t)
gll(xl’t) gll(xl‘t)jt(xl’gll) L G (X]_l 811)
G(x,t)

Figure 18 Procédure permettant de passer de G (Xl, t) aG ( X1, 811) grdce aux mesures obtenues par

corrélation d’images.

2.2.6.2 Analyse de la localisation de la déformation

Dans le chapitre 4, nous utiliserons des profils lagrangiens 311()(1) pour analyser les phénomenes de

localisation et de délocalisation de la déformation (voir Figure 20, courbe rouge). Nous noterons AX

la largeur a mi-hauteur de ces courbes. Défini en représentation lagrangienne, AX représente donc
la quantité de matiere incluse dans la partie la plus déformée de la zone strictionnée. Une diminution
de AX peutdonc étre associée a une intensification du phénomeéne de localisation de la déformation.
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En revanche, lorsque la quantité AX augmente la zone déformée de I'éprouvette se propage vers les
régions matérielles initialement non déformées. Cela correspond a la phase de délocalisation de la
déformation qui intervient dans la phase de propagation de la striction (voir paragraphe 1.2.2 chapitre
1 et chapitre 4).

1.2 —m—ep (1) Eulerian
®—¢11( X)) Lagrangian

%0

strain €

© 061

True

0.4

Displacement (mm)
o

e— ) - ‘ : : .
45 0 5 0 5 10 15 20 13 10 v ’ 10 13
a1 (mm)

Figure 19 Profil de déplacement longitudinal u, Figure 20 Profils de déformation longitudinale
&,, en fonction des coordonnée d’Euler (X, ) et

x1(Fuler)or X (Lagrange) in mm

en fonction de la coordonnée d’Euler X, pris le
long de « path 1 » (voir Figure 16). de Lagrange ( X, ) pris le long de « path 1 » (voir
Figure 16).

2.2.6.3  Calcul rigoureux de la composante &, du tenseur de Hencky

La quantité &, :]/Zln(1+ 2E11) n’est assimilable a la composante correspondante du tenseur de

Hencky que dans le cas ou I'axe 1 est direction principale de la déformation. Ce n’est clairement pas

ou
le cas pour tous les points pris le long de « Path 1 » (voir Figure 16) puisque i # 0 dans les épaules
1

de striction. Cela ne pose pas de réel probléme dans le cadre de notre travail puisque, si la quantité
&, N'est pas en toute rigueur la composante d’un tenseur, elle constitue néanmoins une mesure du
niveau de déformation longitudinale. Il n’en serait pas de méme si on était contraint de se placer dans
le cadre tensoriel rigoureux de la mécanique des milieux continus, par exemple pour utiliser des lois
de comportement. Cependant, nous avons voulu évaluer I'erreur commise sur la valeur de &,
lorsqu’on utilise I'Equation 3 plutdt que I'expression rigoureuse correspondant a I’Equation 2. Pour
pouvoir utiliser 'Equation 2, il est nécessaire de connaitre toutes les composantes de E, ce qui
nécessite de connaitre préalablement les neuf composantes du gradient du déplacement (voir
ou, ou, 0ou, Ou, Ou, ot U
X, oX, oX, oX, oX, = oX,
champs de déplacement obtenus par corrélation d’'images 3D. Nous supposerons par ailleurs que 1)
6u1 . . N .y ) . . . N

—= ~0, ce qui revient a considérer qu’une section plane perpendiculaire a 1 reste plane; et 2)
oX,

oX, 0X,

champs de déplacement, nous avons comparé (Figure 21) les valeurs de &, provenant de I’Equation

Equation 1). peuvent étre déterminées en dérivant les

, ce qui revient a faire une hypothese d’isotropie transverse. En utilisant nos mesures de
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2 (calcul rigoureux) et de I’Equation 3 (valeur erronée). On peut voir que la différence est au maximum
de I'ordre de 1% dans les épaules de striction (Figure 21). Par ailleurs, on vérifie sur la Figure 21 que
I’erreur est nulle dans la région de la section centrale.

1.5 1
/ 0.8 ~
1 Deux courbes "quasi-confondues” 88
—€]] = ln(l + 2E11) 0.6 8
o __euzcoeffll de 0.4 @
05 (In(1+2E)] : E
()
—Différence (%) 0.2
0 ' —0
-15 -10 -5 0 5 10 15

Figure 21 Estimation de I’erreur commise sur la composante 11 du tenseur de Hencky.

2.3 Meécanismes macroscopiques de déformation dans le VER central
2.3.1 Introduction

Nous avons retenu deux grandeurs liées par I'Equation 7 pour caractériser le processus de déformation
macroscopique dans le VER central :

e &, correspond a la dilatation locale du matériau (voir Equation 5).

e D estune mesure de la « géométrie de la déformation » que nous comparerons a I’évolution
de l'anisotropie de la microstructure aux échelles locales (voir Equation 6 et paragraphe
2.2.5.1).

Les courbes contrainte vraie-déformation vraie ont également été tracées a partir des mesures de
déformation obtenues dans le VER central (Equation 4).

2.3.2 Mesures de g, et o, : analyse de I'hypothese de l'isotropie transverse

Sur la Figure 22, nous avons représenté |'évolution des composantes des déformations mesurées sur
la section centrale :

M iecr .z s ‘

e &, :mesures différentiées sur les faces principale et latérale,
M P -

e &, :mesure surlaface principale et,

M .
e &3 :mesure surla face latérale.
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2 T T T
)] (main face)
157 B 7 (lateral face)) M |
)] (main face)
17 M |
- B ¢ (lateral face _ _
:L? s (lateral face) e (main face) ~ €M (lateral face)
=205 :
=
=3
w

-0.5 " " €3 F €33
///7'
€5n and €aq
-1 ' ' '
0 0.5 1 1.5 2

M
€11 (Average measurement on the two faces)

. z . ; . . M ,
Figure 22 Evolutions des déformations sur les deux faces de la section centrale. &, est “moyennée”

sur Path 2 puis sur Path 3 (voir Figure 16), 82'\2 sur path2 et 83'\g sur path3.

Logiquement, la déformation longitudinale est la méme sur les deux faces. En revanche, la résolution
de la mesure permet de constater que la contraction latérale de la face principale est significativement

plus importante que celle de la face latérale : ‘82’\; ‘ > ‘a‘g ‘ . L'hypothese d’un comportement isotrope

transverse n’est donc pas rigoureusement applicable pour notre PEHD, ce qui est certainement lié au
procédé d’extrusion des plaques. On pourra noter que I'hypothese de I'égalité des déformations
transverses est souvent utilisée pour faire des mesures de déformation volumique ou pour tracer les
courbes contrainte vraie-déformation vraie en ne réalisant des mesures optiques que sur la face
principale de I'éprouvette [G’sell(2002), Addiego (2006)]. Pour notre matériau, I'erreur sur la
contrainte vraie (Equation 4) reste limitée (Figure 23) mais devient considérable pour I’évaluation de
la déformation volumique (Equation 5). Ce dernier point est illustré sur la Figure 24 ou trois essais sont

superposés pour vérifier la reproductibilité.
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100 Mesure sur la face principale seule
rIﬁ:F/SOeXp(-erB)

= 80 Mesure avec 'hypothése
A déformation volumique nulle——_
= 60 ., =FISgexp(e, ) |
&
40 Mesure exacte obtenue
sur les deux faces
o, 1=FISOexp(—(22-r33)

20

Mesure sur la face latérale seule
aﬁ:FISDexp(-Zezz)

0 0.5 1 1.5 2
M
€11
Figure 23 Evolution de la contrainte vraie: estimation du biais de mesure qui résulterait de I’application
des hypothéses 1) égalité des déformations transverses et 2) déformation volumique nulle.

0.3 T T
o 025-
= Test A
g 02 * TestB Déformation
° + TestC R e volumique évaluée en
; 0.15 L0 L o -' prenant en compte les
S 3¢ deux faces (mesure
@ correcte
£ )
<]
5 Déformation
(s} volumique évaluée
e exclusivement  sur
la face principale
0.05 . ‘ . ‘ ‘ ) (mesure biaisée)
0 02 04 06 08 1 1.2 14 1.6 1.8 2
M
&

Figure 24 Evolution de la déformation volumique: estimation du biais de mesure résultant de
I'application de I’hypothese de I’'égalité des déformations transverses.

2.3.3 Analyse des courbes de déformation volumique et de la grandeur D

Sur la Figure 25, nous avons représenté |'évolution de la déformation volumique &, et de la variable

. M s N . ,
D en fonction de &; . Ces mesures ont été obtenues a I'ambiante, température pour laquelle nous

avons réalisé par ailleurs I'étude des micro-mécanismes de déformation a différentes échelles (voir
chapitre 3). Les mesures de &, et D ont été effectuées dans diverses conditions : pilotage a vitesse

. . , . C -M )

de traverse constante ou a vitesse de déformation constante (essais réalisés entre &; =107 et

M —4 ™ . . . . .. . e s

&, = 5x107"), utilisation de plusieurs machines de traction, notamment la minimachine utilisée pour
. M M . sz ,

les essais synchrotron etc. Toutes les courbe &, (811 ) et D(S11 ) qui ont été mesurées ont des allures

analogues a celles qui sont représentées sur la Figure 25. Les caractéristiques essentielles de
I’évolution de &, peuvent étre résumées de la fagon suivante :
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e Régime initial : Pour &, <&, ~0,4, la déformation volumique reste quasi constante. Le
seuil £; correspondant a la transition de régime est relativement facile a déterminer du fait
du caractére relativement marqué du changement de pente de la courbe. En analysant
I'ensemble des essais, nous avons pu établir que la valeur de & ; est toujours comprise dans
I'intervalle g; € [0, 35-0, 45]. Dans la suite de ce mémoire (chapitre 3), nous accorderons
un soin particulier a 'analyse des phénomeénes microstructuraux intervenant au moment du

P M
brusque changement de régime observable pour &; =& .

e Entre 81'\{' ~0.4 et g =1,6, la déformation volumique augmente trés significativement. La

gV
M
2

valeur du seuil & a été obtenue ici en déterminant le premier point pour lequel

redevient nul. Pour les différents essais réalisés, nous avons pu établir que la valeur de &

est toujours comprise dans l'intervalle &; 6[1,5—1, 75]. On remarquera cependant qu’a

partir de 81“{' ~1.1 décroit graduellement. L'établissement du régime final, sans

\
‘91'\{'

dilatation du matériau, apparait donc comme relativement progressif.
e Régime final (Régime F). Pour 81'\{' >l ~1,6, &, reste approximativement constante, voire

décroit légérement.

Dans le cas du PEHD, des courbes de déformation volumique avec des allures analogues a celle de la
Figure 25 ont déja été publiées, avec notamment le méme seuil caractéristique &,; =0,4 [Pawlak

(2007), Lv (2008), Pongot (2013)]. La qualité métrologique de ces résultats est cependant moindre que
celle rendue possible par I'utilisation de la corrélation d’images 3D. Dans les travaux que nous venons
de citer, la mesure a été obtenue a I'aide de marqueurs placés simplement sur la face principale de
I’éprouvette. Toujours pour du PEHD, Johnsen et al. retrouvent également la déformation critique

&r = 0,4 marquant I'augmentation de &, avec des mesures de corrélation d’images dans le cas

d’éprouvettes a sections circulaires [Johnsen (2017)].

M . . ~ ;. . ags 2
La courbe D(g11 ) présente globalement les trois méme régimes que ceux identifiés sur la courbe

g, (81'\1'). Cela résulte naturellement du fait que ces deux variables ne sont pas indépendantes

(Equation 7). On peut faire rapidement les commentaires suivants :

e Au début de la courbe, la variable D décroit légérement, ce qui correspond a une
augmentation du degré de contraction latérale associée a la déformation longitudinale (voir
paragraphe 2.2.5.1). La fin de ce premier régime est relativement facile a identifier puisque un
changement relativement brusque de la pente de la courbe reste observable pour la

. . M A . 7 . . .
déformation &; = &; =0,4. On retrouve donc le méme niveau déformation seuil que celui

identifié sur la courbe de déformation volumique.
e Au cours du second régime, la variable D augmente fortement. Cela traduit une diminution

. . . , s M . ;. .
progressive du degré de contraction latérale associée a &;; . La fin de ce régime de transition
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dD

M
de;
selon les essais). Identifié par le biais de la variable D, la fin du second régime intervient donc

pour un niveau de déformation un peu plus faible que celui obtenu sur la courbe représentant
la déformation volumique.

(

=0) est observable pour 81'\1' ~1,35 (toujours compris dans l'intervalle [1,3—1,5]

e Alafin de I'essai (&) >1,35), le régime final correspond a une diminution modérée de la

variable D.
0.15 — w w i Eryy—— 2.2
i | ar~04 erp ~ 1,35 >4 fFi{:jlme jfT ~
err € [0,35 — 0,45) E :
o1l 2.15
5
) :
D 2.1
0.05 - Regimeinitial | i err € [1,55 — 1,75 —»|
dE,, ~ 0 E
deyf ™ :
: Régime de transition
\ der > 0 12.05
0 : Z
H 1 | | | | .
0 0.25 0.5 0.75 1 1.25 1.5 1.75 2
M
€11

Figure 25 Analyse des courbes représentant la déformation volumique &, (axe gauche) et la variable
D (axe droite).

Dans la suite du mémoire, nous analyserons les processus de transformation de la microstructure qui
peuvent étre associés aux trois régimes identifiés sur les courbes de la Figure 25.

2.3.4 Déformation volumique et phénomene de blanchiment

Le point de striction intervient pour 81'\{' ~0.1= g, . Cette déformation seuil ne correspond a aucune

inflexion des courbes représentant I'évolution de la déformation volumique, méme en faisant un
agrandissement de la partie initiale de la courbe (voir Figure 26). A I'ceil nu, et cela sera confirmé par
nos mesures de diffusion de la lumiére, il est possible d’observer que le matériau commence a blanchir
a partir du point de striction. Le phénomeéne de blanchiment est généralement attribué a I'apparition
de cavités micrométriques dans le matériau qui diffusent la lumiere visible dans le régime dit de Mie
pour lequel I'intensité diffusée dépend peu de la longueur d’onde. On s’attendrait a priori a ce que
|"apparition de cavités micrométriques au sein du matériau entraine une augmentation détectable de
la déformation volumique macroscopique. Cette question sera discutée dans les paragraphes 3.4 et
3.5 du chapitre 3.

On remarquera par ailleurs qu’il est possible de distinguer qu’au trés faible niveau de déformation (
&y <0.03), la pente de la courbe &, (gl“f ) a une valeur initiale relativement élevée : p = 0,123 (voir
Figure 26, ou examen trés minutieux de la Figure 25). La valeur du coefficient de Poisson qui en résulte
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1—
1% =—p=0,44 correspond alors a la valeur attendue dans le domaine élastique pour le PEHD
[Beijer (2000)].
8 %1073
T T T
|
| 14 M
E Regime |
|
|
|
1
1 pente: 0.123
1
1 Couleur blanche
car | marquée
: pente: 0.0238=0
1
2 L -
f Début du Blanchiment
: (point de striction)
08— : : ‘ ‘
0 0.05 0.1 0.15 0.2 0.25

M
€11

Figure 26 Début de la courbe de déformation volumique.

2.4 Mesures obtenues par corrélation d’images 3D : Bilan et questionnement

La mesure des déformations transverses réalisée par corrélation d’images 3 D a permis de mettre en
évidence certains aspects fondamentalement tridimensionnels du processus macroscopique de
déformation qui est décomposable en trois régimes correspondant successivement a :

e Un régime initial pour lequel le processus de déformation macroscopique est associé a une
faible dilatation du matériau.

e Unrégime de transition caractérisé par une forte augmentation de la déformation volumique.

e Un régime final pour lequel la déformation volumique redevient constante, voire décroit
légerement.

. s . e ey .. . M . . N ,
La fin du régime initial qui intervient pour &; =&, =0,4 est relativement facile a détecter sur les
courbes représentant les évolutions de D ou de &, car elle est associée a des changements
relativement brusques de pente. Le régime final peut étre considéré comme définitivement établi

. L M
lorsque D ou &, cesse d’augmenter, trés approximativement pour &; =1,5.

Il s’agit a présent d’identifier I'état de la microstructure, ainsi que les micro-mécanismes de
déformation spécifiques qui peuvent étre associés a ces différents régimes.
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3 Caractérisation des processus de déformation aux échelles locales

3.1 Stratégie pour I'étude de I"évolution de la microstructure notre PEHD

Les mesures de déformation volumique que nous avons obtenues a |’échelle macroscopique par
corrélation d’images nous ont permis de mettre en évidence différents régimes qui interviennent au cours
du développement de la plasticité au sein de notre PEHD. Notre objectif est a présent d’identifier et
d’analyser les micro-mécanismes de déformation qui peuvent étre associés a chacun de ces régimes. En
régle générale, les principales techniques utilisées pour analyser I’évolution de la microstructure au sein
des PSC en cours de déformation fournissent une information initiale qui se présente sous la forme d’un
cliché ou d’un stack d’'images dans |'espace réel (MEB: Microscopie Electronique a Balayage,
ptomographie X) ou dans I'espace réciproque (SAXS, WAXS). Sans traitement spécifique des données, ce
type de résultat ne peut étre exploité que de facon visuelle et donc qualitative ; ce qui ne permet pas
d’analyser finement la dynamique des phénomeénes : effets de seuil, changements de régime au cours du
processus de déformation, mise en relation des résultats provenant de deux techniques distinctes etc.
Pour surmonter cet obstacle, nous avons mis en ceuvre des procédures originales de traitement des
données qui ont pour but d’extraire des images numériques des parametres quantitatifs, notés
génériquement G, qui soient facilement interprétables en termes de physique de la déformation. Toutes
les mesures présentées dans ce chapitre ont été effectuées dans le VER central et tous les résultats sont

. , A N , . . . , . M /
indexés grace a la déformation longitudinale mesurée en ce point (&; ). L'analyse des résultats sera
finalement conduite en confrontant les différentes courbes qui caractérisent I'évolution du processus de

, . N . M , . .
déformation, a savoir les courbes G(ell) correspondant aux échelles locales, ainsi que les courbes

.y . M M
associées aux grandeurs macroscopiques &, (6‘11 ) et D (511 ) :

En plus de la corrélation d’images, les techniques que nous avons utilisées sont les suivantes (Figure 27) :

e  WAXS sur synchrotron, échelles subnanométrique et nanométrique. Les trois parametres
quantitatifs extraits des clichés sont : 1) les tailles apparentes des cristaux, 2) la proportion de
chaines orientées selon 'axe de traction au sein des cristaux et 3) la proportion de chaines
orientées selon I'axe de traction dans I'amorphe [P6].

e SAXS sur synchrotron [P9], échelle nanométrique (taille des objets diffusants les rayons X : =1-100
nm), parameétre extrait des clichés : un indice caractérisant I'anisotropie du milieu a I’échelle
nanométrique.

e Diffusion de la lumiere polarisée (IPSLT : Incoherent Polarized Steady-Light Transport), technique
développée au LEMTA par Christophe Baravian, échelle micrométrique (taille des objets diffusants
=0,05 um-10um). Les trois paramétres quantitatifs mesurables par IPSLT sont : 1) la longueur de
transport de la lumiére au sein du matériau, cette variable caractérise I'évolution de la turbidité
du milieu et donc son blanchiment en cours de déformation, 2) un indice d’anisotropie a I’échelle
micrométrique et 3) 'amplitude de polarisation. Cette derniére grandeur permet de déterminer
I’évolution de la taille des objets micrométriques qui diffusent la lumiere et qui sont donc
responsables du phénomene de blanchiment. [P9, P10].
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e putomographie X par contraste de phase sur synchrotron, échelle micrométrique (taille du voxel :
0,37 um), parameétre quantitatif extrait de la transformée de Fourier des stacks d’images: un
second indice d’anisotropie du milieu a I’échelle micrométrique [P9, P10].

e Thermographie infrarouge, échelle macroscopique, parametre obtenu a partir des champs de
température : Le terme source de production de la chaleur qui rend compte de facon intrinseque
des effets thermiques associés aux transformations de la microstructure. En pratique, le terme
source est extrait de I'équation advection-diffusion 1D grace a une méthode inverse. Ces travaux
ont été conduits dans le cadre de la these de Jing Ye [P2,P5]. L'analyse des résultats figure
essentiellement dans le chapitre 6.

Zones ou les
Caractéristiques lamelles sont quasi-
géométriques de VER(=10 Sphérolite paralléles Epaisseur des
I'éprouvette tailles de (Lamelles — lamelles, distance
sphérolite) ~ statistiquement interlamellaire Distances inter-
L — équiréparties) — réticulaire dans
L Hétérogénité de la — les cristaux
’ongueur déformation (striction) =  Dimensions des Blocs Taille liaison
éprouvette au sein des lamelles c-C
100mm 10mm  1mm 100 10
pm um 1pum 100 nm 10 nm 1nm 0,154 nm
3DIC utomographie X WAXS
Thermographie IR Diffusion de la lumiére polarisée
SAXS a balayage SAXS
(Taille du champ de mesure: 50 mm-Largeur du faisceau X: 100 pm) (Dimensions objet diffusant)

Figure 27 Techniques utilisées au LEMTA pour caractériser notre PEHD au cours la période 2012-2018 en
relation avec les échelles spatiales associées. Pour une mesure ponctuelle dont le principe repose sur des
phénomeénes de diffusion ou de diffraction, la gamme de taille correspond aux dimensions des objets au
sein de la microstructure qui sont susceptibles de diffracter/diffuser le rayonnement (Diffusion de la lumiére
polarisée, utomographie X, SAXS, WAXS). Pour les techniques permettant 'obtention d’un champ de
mesure (Thermographie IR, Corrélation d’images 3D, SAXS a balayage), les deux tailles extrémes sont
respectivement la résolution spatiale de la mesure et la taille du champ.

3.2 WAXS

3.2.1 Caractéristiques des mesures WAXS et traitement brut des données

Les expériences WAXS présentées dans cette partie ont été réalisées in situ sur la ligne SWING du
synchrotron Soleil ou nous avions apporté notre mini-machine de traction (Figure 28a). La forte intensité
du faisceau synchrotron permet d’obtenir les clichés avec des temps d’acquisition limités et donc avec une
tres bonne résolution temporelle : environ 100 mesures ont été enregistrées pendant la durée de I'essai.
Gréace a I'excellente reproductibilité des mesures obtenues par corrélation d’'images (voir paragraphe 5.2),
nous avons pu déterminer le niveau de déformation correspondant a chaque cliché SAXS au moyen d’une
simple procédure de calibration.
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Figure 28 a) Eprouvette dans la minimachine de traction a la fin de I'essai, b) mesures des champs de
déformation sur les deux faces pour obtenir 51'\{' .

Quelques exemples de clichés WAXS sont présentés sur la Figure 29. Initialement seules les réflexions de
la phase orthorhombique du PEHD étaient visibles sur ces clichés. A partir du point de striction, nous avons
pu observer de nouveaux anneaux provenant de la phase monoclinique, phase qui apparait apres une
transformation displacive de type martensitique [Butler (1995,1998)]. Les anneaux de diffraction ont été
indexés a I'aide des parameétres de maille de ces deux phases [Russel (1997)]. Les principales réflexions
ainsi que le halo amorphe (AH) sont indiqués sur la Figure 29.

Les modifications de I'aspect des clichés WAXS liées a la transformation lamellaire/fibrillaire peuvent étre
gualitativement décrits en retenant les deux points suivants :

1. Les anneaux de diffraction s’élargissent progressivement. Cela est di a la fragmentation des
cristaux : le nombre moyen des plans cristallographiques en position de Bragg diminue.

2. Pour les réflexions issues de plans paralléles aux chaines ((h k 0) ou (h 0 |) ), l'intensité
ortho mono

du signal s’accumule dans le plan équatorial lorsque la déformation devient élevée. Ce

phénomeéne est détectable pour &) =15 et devient trés marqué pour &, =1,8 . Cette

observation est la conséquence de I'établissement de la morphologie fibrillaire : Lorsque le réseau
macromoléculaire est proche de son extensibilité maximale, les chalnes qui relient les cristaux
deviennent tendues et les cristaux se réorientent pour aligner leurs chaines selon I'axe de traction
(voir Figure 12).
Dans le cadre de notre démarche générale, un traitement spécifique des données a été mis en ceuvre pour
guantifier ces deux phénomeénes. Préalablement, une procédure de déconvolution a été appliquée pour
obtenir la contribution individuelle des différentes réflexions et de la bosse amorphe (Figure 30).
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Figure 29 Exemples de clichés WAXS.
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Figure 30 Procédure de déconvolution pour séparer les intensités associées aux principales réflexions et a
la bosse amorphe. Profils tracés dans le plan équatorial (¢ =0° ).
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3.2.2 Quantification de I'élargissement des raies, fragmentation des cristaux

Pour analyser la dynamique de fragmentation cristalline, nous avons calculé les « tailles apparentes » (ou
longueurs de cohérence) des cristaux a I'aide de la formule «classique» de Scherrer :

0.91

) - Equation 8
P (51’\{| )COS G

M
S (511

Avec, A : longueur d’onde des rayons X a la sortie du monochromateur (A =0,007488 nm), 6, : angle

de Bragget [, = A(26,,) : largeur & mi-hauteur du pic de diffraction déconvolué. Ce dernier parametre

rend directement compte de I'élargissement des raies.

Sur la Figure 31, nous avons représenté I'orientation des plans cristallographiques orthorhombique (110)
et (200) au sein d’une lamelle. Pour un monocristal sans aucun défaut, S, est la taille du cristal
mesurée selon la direction perpendiculaire a la famille de plans (hk l). La fragmentation cristalline

entraine donc une diminution de la grandeur S, ;. Par exemple une rupture selon un plan perpendiculaire

, R . Lo o . rth
a la grande dimension des lamelles entrainera une diminution de S;j;"° mais pas de S;;°, les plans

(200) étant paralléles a la grande dimension.

(200)

(110)

Figure 31 Orientation au sein d’une lamelle des plans cristallographiques (110) et (2 00) de la phase
orthorhombique.

Les évolutions des quantités S,,, en fonction de &7 sont représentées sur la Figure 32 pour des intensités
prises a @ =45° et @ =0°sur les clichés WAXS (voir Figure 29a pour la définition de ¢ ). Du fait de
I"accumulation du signal dans le plan équatorial au cours du processus déformation, le calcul des tailles
apparentes n’a été possible pour 81'\{' >1,5 que pour @=0°. Les tailles apparentes des cristaux

monocliniques n’ont pu étre mesurées qu’apres le point striction, étape du processus de déformation pour
laquelle la transformation martinsitique commence a étre observable.
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Figure 32 Tailles apparentes des cristaux mesurées pour différentes réflexions des phases orthorhombique
et monoclinique. La formule de Scherrer a été appliquée pour des profils d’intensité déconvolués mesurés
pour ¢ = Q° ° (axe horizontal) et ¢ = 45° (diagonale).

Tout d’abord, on remarquera qu’a I’état initial les tailles apparentes des cristaux obtenues avec la formule
de Scherrer (Equation 8) sont approximativement comprises entre 60nm et 80nm. Ces valeurs sont trés

inférieures aux dimensions transverses des lamelles qui sont de I'ordre de quelques UM . Ce résultat a

déja été observé et interprété [Strobl (2009)]. Comme cela a été rappelé dans le chapitre 1 (paragraphe
1.1.2.2), les lamelles ne sont pas des monocristaux mais sont constituées d’'un assemblage de blocs
cristallographiques dont les tailles sont trés inférieures aux dimensions transverses des lamelles.

Les courbes de la Figure 32 présentent plusieurs régimes :

e Avant le point de striction (81'\{' ~0.1), on observe une chute brusque des tailles apparentes. Ce

phénomeéne est difficile a interpréter de fagon simple puisqu’une fragmentation franche des
cristaux est difficilement envisageable pour une déformation aussi faible. Un effet comparable a
déja été observé pour du polypropyléne [Polt (2013)]. Il a été montré que la chute des tailles

apparentes pour 81'\f < 0.1 n’était effectivement pas due a la fragmentation cristalline mais a la
diminution de I'ordre cristallin résultant de I'augmentation de la densité des dislocations.
e A partir du point de striction qui marque le début véritable de I’écoulement plastique, un plateau

apparait pour les différentes courbes S, . Pour les tailles apparentes associées aux plans (11 0)

rtho,45° tho,0° . . . .
(S~ ou S, ), le plateau se termine pour des niveaux de déformation de l'ordre de

g =0,4-0,5. Pour les tailles apparentes associées aux plans (2 00) ( Sy ou Sge®”), |
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déformation marquant la fin du plateau semble un peu plus élevée. Ce résultat pourrait suggérer
que la fragmentation des lamelles intervient initialement selon un plan de coupe perpendiculaire
a la direction de leur longueur (voir Figure 31).

e Entre 81“{' =0,4-0,5 et 81'\{' ~1,7, on observe une phase de forte décroissance des tailles

apparentes. C'est donc essentiellement dans cet intervalle de déformation gu’intervient la
fragmentation des cristaux.

M . . .
e Pour g; >1,7, lestailles apparentes redeviennent constantes. On peut estimer que le processus

de fragmentation est terminé.

Dans le paragraphe 3.2.4, nous ferons le lien entre les différents régimes observés sur la Figure 32 et
I’évolution de la déformation volumique (voir Figure 25).

3.2.3 Alignement des chaines le long de I'axe de traction

Dans le cas de la réflexion (110)0nh0, ‘intensité du signal WAXS qui s’accumule sur le plan équatorial

provient essentiellement des cristaux fragmentés qui se sont réorientés pour aligner leurs chaines le long
de I'axe de traction. Ce basculement intervient au cours de I'établissement de la morphologie fibrillaire,
lorsque le réseau macromoléculaire atteint progressivement son extensibilité maximale. En reprenant
I’analyse de Hiss et al. [Hiss (1999]), on peut considérer que le maximum (noté L), observable pour ¢ # 0

le long de la réflexion (110) est associé a la morphologie lamellaire (Figure 29). En revanche, le

ortho 7

maximum F qui apparait a la fin de I’essai dans le plan équatorial (¢ = 0) provient de cristaux qui ont déja
des caractéristiques correspondant a la morphologie fibrillaire. On notera que la situation est différente

pour la réflexion (200) : I"'accumulation du signal dans le plan équatorial commence dans ce cas dés

ortho
le début du processus de déformation comme I'atteste la position du maximum B le long de I'anneau.

Cette différence est dii au fait que les plans {10 0} sont des plans de glissement privilégiés. Pour plus de
détail, on pourra se référer a Hiss et al. [Hiss (1999] ou a un de nos articles [P6] (notamment la discussion
autour de la figure 4 du papier). Pour quantifier le processus de basculement des cristaux, nous avons donc

construit un indice (1) qui est défini de la fagon suivante :

| total
10 ortho 10,ortho *

Ao oo €St aire moyenne du pic (110),,,, calculée sur le petit secteur angulaire ¢ € [0° 2°]autour de

ortho

total

I'axe équatorial. Ay, est I'aire moyenne du méme pic pour la totalité de I'anneau, donc calculé sur le

secteur angulaire @ € [00 90°] .
Une procédure similaire a été mise en ceuvre pour étudier la réorientation des chaines dans la phase
amorphe en tenant compte du fait que la partie du halo amorphe située le long de I'axe équatorial provient

principalement des chaines polymeéres alignées le long de I'axe de traction [Jiang (2009)]. L'indice de
réorientation de I'amorphe a été calculé a I'aide de I'équation suivante :

total

AR
I morphous / morphous ’
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0° total g e N 0° total
avec Aamorphous et Aamorphous définis pour le halo amorphe de fagon analogue a A/ o €t A ortno -

Z . CR AR . M < . .
Les évolutionsde | ™" etde |™ enfonction de &;; sont représentées sur la Figure 33.

Peak area ratio
o = NN Wk 0O N1 0O O O

Figure 33 Indices de réorientation : | R (cristaux) et | AR (chaines amorphes) en fonction de 81"{' .

Uindice |® reste constant jusqu’a 81'\f ~1,5, niveau a partir duquel la courbe augmente de facon

relativement« abrupte ». Les cristaux basculent alors et alignent leurs chaines le long de I'axe de traction.
Il s’agit de la signature de I'apparition de la phase fibrillaire sur les clichés WAXS. Approximativement pour
ce niveau de déformation, on peut donc supposer que le réseau macromoléculaire est proche de son

extensibilité maximale. Ce qui est confirmé par le fait que | AR devient presque constant pour 81'\{' ~1,7.

. . . AR . . epe . . .
Par ailleurs, pour l'indice 1™, on observe une augmentation significative de la variable avant le point de

striction, étape du processus de déformation au cours de laquelle c’est la phase amorphe qui est
essentiellement sollicitée. Ensuite I'augmentation est modérée, avant de s’accentuer pour un niveau de

déformation 81’\f ~13-14.

3.2.4 Mesure WAXS : lien avec la déformation volumique et conclusion partielle

Dans le but de synthétiser nos résultats, nous avons regroupé sur une méme figure I'évolution de la

. . , , : Mho0° _: . i
déformation volumique &, , de la taille apparente des cristaux Sjj;"" ainsi que les indices de
- . . . CR AR (i

réorientation des chaines dans les cristaux et dans 'amorphe : 1" et | ™ (Figure 34).
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Figure 34 Mesures WAXS : synthése des résultats et mise en relation avec I’'évolution de la déformation
volumique.

Aprés le point de striction 6‘1'\f > &, , Cest-a-dire dans la phase d’écoulement plastique, ¢, et

ortho,0°
8110

varient de facon inverse. Les trois régimes qui ont été identifiés sur la courbe de déformation volumique
sont donc également visibles sur la courbe représentant I'évolution de la taille apparente des cristaux (

S ortho,0°

110

):

& < gl“f < 0,4 :lataille apparente des cristaux varie trés peu alors que la déformation volumique

reste quasi-constante. Le phénomene de fragmentation cristalline n’a pas commencé. On peut
supposer que la morphologie lamellaire est globalement préservée. Ce résultat ainsi que la valeur
du seuil que nous avons mis en évidence concordent parfaitement avec les résultats que le groupe
Strobl a obtenus avec une méthodologie parfaitement indépendante pour le polyéthylene

(seuil=point B pour 81'\{' ~ 0,4 dans les travaux de Strobl) [Hiss (1999), Hobeika (2000)].

0,4< gl“f <1,7 : la phase de décroissance de la taille apparente des cristaux intervient dans le

méme intervalle de déformation que celui dans lequel la déformation volumique augmente
fortement. L'augmentation de la déformation volumique apparait clairement associée au
phénomeéne de fragmentation des cristaux. Ce résultat est en accord avec le modele de Peterlin
qui prévoit que la fragmentation des lamelles peut s’accompagner de I'apparition de régions
« poreuses » comme cela a été noté par Pawlak [Pawlak (2014)] (voir Figure 35).

81'\1' >1,7 , la taille apparente des cristaux et la déformation volumique redeviennent

simultanément constantes. Dans cette gamme de déformation, on observe également une forte
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. . . CR . . N
augmentation de 'indice | et donc un basculement des cristaux pour aligner leurs chaines

selon I'axe de traction. On peut supposer que pour ce niveau de déformation, les chaines qui
relient les cristaux fragmentés deviennent tendues et qu’elles provoquent ce basculement. La
fragmentation des cristaux a donc cessé et le réseau macromoléculaire est tres étiré, la
morphologie fibrillaire peut étre considérée comme établie.

Dans la suite du manuscrit, nous décrivons les résultats que nous avons pu obtenir en mettant en
ceuvre d’autres techniques de caractérisation. Cela nous a permis 1) de vérifier le scénario que nous
venons d’esquisser et 2) d’analyser les caractéristiques de la transition lamellaire/fibrillaire a d’autres
échelles spatiales.

Régions
potentiellement
poreuses

Microfibrils

Micronecking

Lamellae

Figure 35 Modéle de Peterlin (adapté de Pawlak et al. [Pawlak (2014)]).

3.3 SAXS

3.3.1 Mesures SAXS et procédure de traitement des données

Les mesures SAXS présentées dans cette partie ont été obtenues in situ sur les ligne SWING et cSAXS des
synchrotrons Soleil et SLS. Quelques clichés représentatifs ont été placés sur la Figure 36. Dans le domaine
plastique, aprés le point de striction, I'intensité du rayonnement diffusé provient trés majoritairement des
nanocavités qui apparaissent au sein du matériau. Pour notre PEHD, et comme cela a déja été tres souvent
observé pour de nombreux PSC, I'apparition des nanocavités est concomitante avec le début de la phase
de blanchiment du milieu [Butler (1998), Pawlak (2008), Castagnet (2000), Hughes (1997)]. Les clichés SAXS
regroupés sur la Figure 36 présentent un caractére anisotrope trés marqué dont les caractéristiques
évoluent considérablement au cours du processus de déformation. On rappellera que les figures SAXS sont
obtenues dans I'espace réciproque : la direction selon laquelle la figure est étendue est perpendiculaire a
la direction selon laquelle la microstructure est étirée a I'échelle nanométrique. Peu apres le point de
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striction (&, = 81'\{' ~ 0,09 sur la Figure 36), la figure SAXS apparait « allongée » dans la direction de la

traction : les nanocavités qui diffusent les rayons X sont alors en moyenne étirées selon les directions
transverses. Ensuite, la forme de la figure SAXS évolue et s’étend principalement selon la direction
perpendiculaire a la traction : les nanocavités anisotropes sont alors orientées dans le sens de I'étirement
de la matiére. A partir de I'analyse qualitative des clichés SAXS, le changement d’anisotropie de la
microstructure qui vient d’étre décrit a tres souvent été rapporté et interprété dans la littérature
scientifique, pour le PEHD [Schneider (2010), Rozanski (2011), Pawlak (2007) Butler (1995,1998)] ainsi que
pour d’autres PSC (PVDF [Castagnet (2000)], PP [Pawlak (2008)] et PLA [Zhang (2012)].

Les nanocavités sont « engluées » dans le milieu et I'étude de I'évolution de leur orientation permet
d’analyser les processus de réorganisation de la matiere. Dans le cadre de notre démarche générale, nous
avons donc construit un indice pour quantifier I’évolution de I'anisotropie de la microstructure a I’échelle
nanomeétrique :

nano __ (Iz B Il) Equation 9

(|1+ IZ)

I, et |, sont les intensités intégrées sur des secteurs angulaires de 10° choisis respectivement autour

de la direction de la traction (1) et autour de la direction transverse (2 ). Une procédure spécifique a été
mise au point pour ne pas tenir compte des pixels 1) : saturés, 2) : dont I'intensité ne correspond qu’au

bruit et 3) : occultés par le beam-stop (voir détails dans un de nos articles [P3]). A™" varie entre —1 et

1.Si A™ tend vers 1 (resp. —1), 'image SAXS est fortement étirée le long de la direction transverse
(resp. longitudinale) et les nanocavités anisotropes sont alors allongées selon la direction longitudinale
(resp. transverse).

TENSILE DIRECTION 1

gy =0 gy =009~ ¢, g1 =045 ey =07 gy =16

Figure 36 Clichés SAXS enregistrés au cours du processus de déformation (ligne Swing, synchrotron Soleil).

3.3.2 Résultats obtenus

. , , , . M ,
Sur la Figure 37, nous avons représenté I’évolution des courbes A™™ (& our des éprouvettes ayant
11

respectivement 3 et 6 mm d’épaisseur (axe de gauche). La vitesse relative de déplacement des traverses
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de la minimachine de traction est la méme pour les deux géométries d’éprouvette (20 ums’l) mais la
cinétique de la déformation dans le VER central est tres sensiblement différente. Cela peut étre vérifié en

observant les courbes t(gl'\f ) (temps en fonction de 81"{' ) qui sont également représentées sur la Figure

37 (axe de droite). Les deux courbes A™" (81'\{' ) sont quasi-confondues. Cela prouve que, dans la gamme

de vitesse considérée, |'état de la microstructure dépend exclusivement du niveau de la déformation, et
pas de la cinétique de cette derniere. On remarquera que la comparaison des mesures obtenues
respectivement pour les éprouvettes de 6 mm et de 3 mm d’épaisseur aurait été tres fastidieuse si on
s’était contenté de comparer visuellement des clichés SAXS. La réduction des figures SAXS a un parametre
scalaire unique indexé par la déformation permet de réaliser des comparaisons rapides et concluantes
relativement a I'évolution de la microstructure de points matériels soumis a des trajets de chargement
différents. Cette procédure, couplée a des mesures obtenues par balayage SAXS, permettra de comparer
I’évolution de la microstructure de tous les points matériels d’une éprouvette au cours du processus de
déformation (voir chapitre 5).

08 1

0 0.2 04 0.6 1.2 14 1.6 1.8
1 . ~ ~ - - ~ 800
| —e—3mm gauge |
4 5—6mm gauge 720
06 SIso g 1640
‘r \\\\ ]
o o.4v ‘ 560
% 0.2 1480
C \ S~
. Of 400 @
< '.] {1 -~ =
0.2 : o 3320
| 1 o
041§ : 1240
t st
{ 1 LguphT
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& =0

gy =0,17 gl =11

gl =18

Figure 37 Axe de gauche: évolution de I'indice d’anisotropie en fonction de la déformation pour des
éprouvettes de 3 et 6 mm d’épaisseur. Axe de droite : temps au bout duquel un niveau de déformation

donné 81'\{' est atteint. Quelques exemples de cliché SAXS sont présentés dans le bas de la figure (ligne
cSAXS, synchrotron SLS).

Comme attendu, sur la Figure 37, les indices d’anisotropie A™™ sont initialement négatifs. Les
nanocavités diffusantes sont alors orientées transversalement par rapport a la direction de la traction. A

partir de &, ~0,17, les courbes A"™™ (6‘1’\{' ) deviennent croissante et pour &, > 0,55, les nanocavités
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sont en moyenne orientées préférentiellement selon I'axe de traction. Ensuite A™" tend vers 1, la
microstructure devient alors trés fortement orientée selon la direction de I'étirement.

3.3.3 Synthése et interprétations des résultats SAXS

L’'orientation transverse des nanocavités observée au début de I'essai est une conséquence de leur
confinement initial au sein de la structure lamellaire [Pawlak (2005), Pawlak (2014)]. Les nanocavités
apparaissent entre les lamelles des régions équatoriales des sphérolites (voir partie gauche de la Figure
38) ; leur plus petite dimension est donc de I'ordre de grandeur de I'épaisseur de la couche d’amorphe et
ne peut pas dépasser quelque nanomeétres. Galeski et al. ont précisé le scénario qui conduit a la création
de nanocavités dans le cas des PSC déformés en traction. Les plans équatoriaux subissent une forte
contrainte de traction couplée a une compression radiale? [Galeski (1988)]. La compression radiale
engendre des « ondulations » instables des lamelles qui favorisent la création de nanocavités. Des détails
complémentaires sur ce processus figurent dans le paragraphe 3.4.6.2. La distance moyenne entre les
centres des nanocavités est de I'ordre de quelques dizaines de nanomeétres [Pawlak (2012), Krumova
(2006)]. Dans le cas d’'un PEHD, en traitant les données selon une procédure due a Yamashita [Yamashita
(2000)], Pawlak a évalué la taille des nanocavités qui sont détectées par SAXS au début du processus de

déformation ((91'\{I ~0,3), lorsque les cavités sont encore transversalement orientées [Pawlak (2007)] : Le
rayon de giration Rg de ces nanocavités est compris entre 4 nm et 11 nm. Pour les plus grandes

nanocavités présentes ( Rg =11nm), leur plus grande dimension, dimension paralléle aux lamelles, est

estimée a 48 nm . Ces données quantitatives seront utiles dans le paragraphe 3.4.6.1 lorsque nous

analyserons la nature et la morphologie des diffuseurs de lumiere visible.

D’un point de vue général, la réorientation des nanocavités qui est observable dans la suite de I'essai est
une conséquence logique de I’étirement du matériau. A la fin de I’essai, un régime final s’établit puisque

A™ tend vers la valeur asymptotique A™"° =1. De facon synthétique, nous pouvons retenir que la
courbe de la Figure 38 présente trois phases : 1) développement initial de I’anisotropie selon la direction
transverse, 2) réorientation de I’anisotropie selon la direction longitudinale et 3) stabilisation autour de

nano . ope . . s . , ; . . . N
A™" =1. On identifie donc bien trois régimes sur la courbe représentant I’évolution de I'anisotropie a

s 4 . nano , . , . , . .
I’échelle nanométrique ( A™" ), comme sur les courbes décrivant I’évolution de la déformation volumique
ou de la variable D . Cependant, I'analyse quantitative des clichés SAXS que nous avons réalisée indique

, . . ey s . . M
que la réorientation des nanocavités commence approximativement pour &; = 0,17 . Cette valeur est
sensiblement plus petite que celle que nous avions identifiée comme correspondant a la destruction de la
. M , \ . . . o
structure lamellaire (&;; = 0,4 ). Avant le phénomeéne de fragmentation lamellaire, du fait de I'étirement

en traction, les lamelles situées dans les régions équatoriales des sphérolites s’écartent [Butler (1997),
Schneider (2010), Xiong (2013)] (voir illustration dans la partie centrale de la Figure 38). On peut supposer
gue les nanocavités déja créées et encore confinées au sein de la structure lamellaire se déforment alors
de fagon approximativement homothétique, ce qui réduit I'anisotropie de leur morphologie.

2 Pour comprendre I'origine de la compression radiale, on pourra faire 'analogie avec I'essai « brésilien » au cours
duquel une composante de traction apparait dans la région centrale d’un disque soumis a une compression.
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Traction

Amorphe "Régiohs A
Lamelle équatoriales EIE’EB

Nanocavité des sphérolites

Fragmentation
des lamelles

AIIGHO

i 05 1 1.5
gll\f ~0,4 ‘:H

Figure 38 Evolution de I'anisotropie & I’échelle nanométrique pour une éprouvette de 6 mm d’épaisseur.
Les illustrations représentent de facon trés schématique la morphologie des nanocavités au cours de I’essai.
Cette illustration ne prend pas en compte I’effet d’ondulation des lamelles [Galeski (1988)] qui sera décrit
dans le paragraphe 3.4.6.2.

3.4 IPSLT
3.4.1 Introduction

Le blanchiment d’un milieu est le résultat d’un processus d’hétérogénéisation de la matiére a I'échelle
micrométrique. Des régions ayant des indices optiques différents de celui de leur environnement et des
tailles comparables aux longueurs d’onde visibles apparaissent au sein du milieu et diffusent la lumiere de
facon équivalente sur toute I'étendue du spectre visible.

L'IPSLT (Incoherent Polarized Steady Light Transport) est une technique originale qui a été développée par
Christophe Baravian au LEMTA avec comme objectif initial de caractériser des particules micrométriques
en suspension. Cette technique permet de quantifier le phénomeéne de blanchiment d’un milieu diffusant
ainsi que d’estimer la taille et la morphologie des objets micrométriques qui diffusent la lumiere visible.
Avant mon arrivée au laboratoire, dans le cadre de la these d’Arnaud Blaise, dirigée par Stéphane André
et Christophe Baravian, il a été démontré que I'IPSLT pouvait étre exploitée pour analyser a I'échelle
micrométrique I'évolution de la microstructure des PSC en cours de déformation [Blaise (2012)]. En
prenant la suite de ces travaux, et dans le cadre de I'étude des (micro-)mécanismes de déformation du
PEHD que nous présentons dans ce mémoire, I'IPSLT nous a permis de parvenir a certains résultats
parfaitement originaux [P10, P11]. Cependant, les résultats obtenus par cette technique ne peuvent pas
étre facilement présentés ou interprétés sans connaitre les caractéristiques essentielles des phénomenes
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physiques sur lesquels le principe de la mesure repose. Dans un premier paragraphe, nous décrivons donc
en détail le principe de I'IPSLT.

3.4.2 Principe de la mesure

Le dispositif expérimental est représenté sur la Figure 39. Un fin spot laser de longueur d’onde
A =635nm illumine la surface au centre de la zone de striction (diameétre : 50 um, voir partie haute a
gauche de la Figure 40). Le polariseur et deux retardateurs a la sortie du laser permettent d’imposer I'état
de polarisation du faisceau incident pour lequel quatre possibilités ont été retenues?:

e Etat1: Polarisation linéaire a 0°

e Etat 2 : polarisation linéaire a 90°

e Etat 3 : polarisation linéaire a +45°
e Etat 4 : polarisation circulaire droite

Les deux retardateurs et le polariseur situés devant la caméra sont utilisés pour filtrer l'intensité
rétrodiffusée en sélectionnant un état de polarisation. Sans nuire a la généralité du propos, nous
considérerons que les quatre états de polarisation sélectionnables en sortie sont identiques aux états de
polarisation en entrée.

Par combinaisons linéaires des 16 images d’intensités correspondant aux 4x4 états de polarisation choisis
en entrée et en sortie, il est possible de construire les 16 éléments I\/Iij de la matrice de Mueller. Cette
matrice permet de décrire completement les caractéristiques de la lumiére rétrodiffusée par un milieu en

fonction de I'état de polarisation du faisceau incident. Dans le cadre de I'étude des processus de
déformation des PSC, toute I'information relative aux transformations microstructurales est contenue

dans deux éléments de cette matrice symétrique : M, et M,, (quiest égala M,,) [Blaise (2012)]. Nous

limiterons donc notre analyse a ces deux éléments.

Retarders
Probed f_H
volume
: SRS e

Camera

Bea

splitter

Specimen Retarders

Figure 39 Dispositif expérimental d’IPSLT.

3 D’autres choix sont possibles mais il faut au moins un état de polarisation linéaire & 0° ou 90°, un autre linéaire a
145° et un circulaire droite ou gauche.
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3.4.3 Analyse de I'élément M, : longueur de transport et anisotropie du milieu
3.4.3.1 Détermination de la longueur de transport

L’élément M, correspond a la tache de rétrodiffusion telle qu’on peut I'observer a I'ceil nu lorsque le

milieu est illuminé en lumiére non polarisée (voir Figure 40).

Incident
pencil \[\ ' ‘ ' ‘ ’ '
laser ; ;
gy — 0 0.17 06 09 1.6
. - . . ’

lr > 1Imm—-2mm 0.25mm 0.05mm 0.05mm 0.05mm

Figure 40 Evolution de I’élément M 11 bour un polypropylene déformé en traction. L’évolution de I’élément

M, pour notre PEHD est qualitativement parfaitement identique.

Avec notre dispositif expérimental, nous obtenons I'élément M, de la fagon suivante :

1
M11 :Z(In"‘ |12+ |21+ Izz)

Avec :

I,, :intensité enregistrée pixel par pixel par le capteur CCD de la caméra pour un faisceau incident
polarisée rectilignement a 0° et une lumiére rétrodiffusée ayant également une polarisation
linéaire a 0°.

e |, :faisceau incident linéaire a 0°, lumiére rétrodiffusée linéaire a 90°.
e |,, :faisceau incident linéaire a 90°, lumiere rétrodiffusée linéaire a 0°.

e |,, : faisceau incident linéaire a 90°, lumiere rétrodiffusée linéaire a 90°.

Si le milieu est trés (resp. peu) diffusif, la tiche de rétrodiffusion sera peu (resp. trés) étendue.
Physiquement la lumiere est diffusée lorsque un photon interagit avec une hétérogénéité optique de la

microstructure caractérisée par un indice de réfraction ( Ny ) différent de celui de I'indice (N ) du milieu

environnant. Dans le cadre de notre démarche visant a quantifier et a synthétiser des informations
expérimentales obtenues initialement sous forme d’images, nous avons utilisé I'élément M,; pour
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calculer un parameétre, appelé longueur de transport (|TR ), qui caractérise le pouvoir diffusif du milieu
(Figure 41). Plus précisément, pour un matériau non absorbant, la longueur de transport ( |, ) correspond

a la distance moyenne parcourue par la lumiére a partir de laquelle la direction de propagation des
photons devient statistiquement complétement aléatoire, et donc indépendante de la direction du

faisceau incident. Pour obtenir | a partir de M, la procédure développée est la suivante : on réalise
d’abord l'intégration angulaire de l'intensité pour obtenir I(p) . Pour p> ITR, grace a la théorie du
transfert radiatif et dans le cadre de I'approximation de diffusion, il est possible de trouver une solution
analytique décrivant I'évolution de l'intensité | (p) dont l'unique parameétre inconnu est |TR [Moumini

(2009)]. La longueur de transport peut alors étre déterminée par un simple ajustement de la courbe
expérimentale (voir Figure 42).

On remarquera finalement que la variable |, est une mesure indirecte du blanchiment du matériau qui

résulte de I'augmentation du pouvoir diffusif du milieu. Pour des objets diffusants dont la taille est de
I'ordre de grandeur des longueurs d’onde visibles, tout le spectre visible est diffusé avec une intensité
approximativement constante (régime de Mie). Le matériau apparait blanc. La diminution de la longueur

de transport qui a pu étre mesurée sur les images de la Figure 40 entre gl“f =0 (ITR =1lmm-2mm,

couleur laiteuse légerement transparente) et 81"{' =0,6 ( I,z =0,05mm , couleur blanche intense)

prouve que des régions de tailles micrométriques, ayant un indice significativement différent de celui du
milieu environnant, sont apparues au sein de la microstructure.

p (mm)
0.01 0.1 1 10
10
I (p) + Experimental
PN ......m\ — Model
— \ 1

i/ o
= \

0.1
=02\

£=0.17

Intensity (mm?)

0.01

Figure 41 Représentation schématique du trajet Figure 42 Evaluation de la longueur de transport.
d’un photon pour illustrer le lien entre la longueur

de transport et I'étendue de la tache de

rétrodiffusion.

3.4.3.2 Caractérisation de I'anisotropie du milieu

Les figures d’intensités rétrodiffusées présentées sur la Figure 40 présentent un caractére anisotrope
fortement marqué : les objets diffusants possedent donc une anisotropie propre et une distribution
d’orientation non aléatoire. Loin du centre de I'image ( o > |, ), I'orientation de la figure de rétrodiffusion
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peut étre expliquée simplement dans le cadre de l'optique géométrique?: la lumiére se propage
préférentiellement le long des grandes dimensions des diffuseurs ou elle rencontrera moins d’obstacles.
Contrairement aux clichés SAXS, la figure d’intensité rétrodiffusée et les diffuseurs sont donc orientés
selon la méme direction [Moumini (2009)].

Dans le but de quantifier I'anisotropie de la microstructure a I'échelle micrométrique, un indice peut étre
défini de la fagon suivante :

micro __ Iv - IH
PSLT —
I, +1,

I estpris a 0 =2l surl'axe horizontal pour un angle de 0°+5° (ou 180°+5°). De fagon analogue,

|, est pris a © =2l sur I'axe vertical pour un angle de 90°£5° (ou 270° £5°). 'interprétation de cet
v TR

indice d’anisotropie est simple : si Apg 7 >0, les diffuseurs sont étirés selon la direction de la traction. Si

psir > 0, ils sont transversalement orientés.
3.4.4 Analyse del’élément M, : évolution de la taille des diffuseurs

L'étude de I'évolution de I'élément M, de la matrice de Mueller permet de mettre en évidence les
variations des dimensions des objets qui diffusent la lumiére. D’un point de vue général, I'élément M,,
permet de comparer le poids relatif des polarisations linéaires a 0° et a 90° pour une lumiére
rétrodiffusée correspondant a un faisceau incident non polarisé. Avec notre dispositif expérimental,
I’élément M, peut étre calculé pixel par pixel de la fagon suivante :

1

M12 :Z(In_ |12 + |21_ Izz)

La signification physique des quantités |ij a été décrite précédemment (paragraphe 3.4.3). Sur la Figure

43, nous montrons quelques exemples de cartographies associées a I'élément M,, mesurées au cours du

processus de déformation d’un PSC. Pour les niveaux de déformation élevés, on peut distinguer sur les
figures des lobes positifs et d’autres négatifs. Dans les lobes positifs (resp. négatifs), la polarisation linéaire
a90° (resp. a 0°) est prédominante par rapport a la polarisation linéaire a 0° (resp. a 90°). Sur la Figure 44,
on a représenté les variations angulaires de I'intensité relative prise sur I'élément M,, pour p =1l . Sur

le profil obtenu, les effets de polarisation sont « quantifiés » en relevant 'amplitude positive P des
variations du signal (voir Figure 46). A I'aide de simulations réalisées par la méthode de Monte Carlo dans
le cadre de la thése de Jérdme Dillet au LEMTA [Dillet (2006)], il a été prouvé que la valeur de P est reliée
au parametre de taille des diffuseurs :

* Au centre de la figure ( p < |TR ), 'anisotropie de la diffusion de la lumiere est inversée. Dans cette partie de la

figure, les photons ont généralement subi un unique événement de diffusion qui ne peut étre décrit que dans un
cadre ondulatoire [Mounini 2009)].
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27mR
X =
A

Equation 10

n
avec: R : rayon des diffuseurs, 4 =635nm: longueur d’onde de la diode laser et m = —: paramétre
n

m

optique qui correspond au rapport des indices de réfraction des diffuseurs (N, ) et de la matrice

environnante (N ).

£=0.3 (PPc)

=1 (PPs)

0.02

e "9012 P
No polarization effects ~ Moderate polarization 1 0067
_ effects = "
e=2 (PPs) e e
3
5 -001 s
[
. At )
E -0.02 l \ f
s
o -0.03
a d . £=0.3 PPc
0.04 —— #-¢=] PPs
-+ g=2 PPs
Strong polarization -0.05 -
effects Angle (°)

Figure 43 Eléments M, de la matrice de Mueller  Figure 44 Profils angulaires pris sur I’élément M,
correspondant a différents effets de polarisation. g p = s -

Sur la Figure 45, nous montrons les courbes qui permettent de remonter au parametre de taille (X) a

n
partir de la mesure de P, et ce pour différentes valeurs de m = —2. On peut voir que la sensibilité de la
n

m
dépendance de P avec X est significative si X est compris entre 1 et 10. Cela correspond a des tailles de

diffuseurs approximativement comprises entre 0,15 um et 2 um . Ces tailles micrométriques sont

grandes devant la distance inter-lamellaire de notre PEHD. Les diffuseurs de lumiére qui ont une taille pour
laquelle P est susceptible de varier occupent donc une partie significative du volume d’un sphérolite. Il

. n
faut noter que nous ne connaissons pas la valeur exacte de m=—2_ Nous ne pouvons donc pas
n

m
déterminer exactement la valeur numérique de la taille des diffuseurs. Pour analyser nos résultats, nous
étudierons la variation de "amplitude de polarisation P en gardant en téte que la taille des diffuseurs
varie comme l'inverse de cette grandeur.
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Figure 45 Correspondance obtenue par des simulations de type “Monte-Carlo” entre les effets de
polarisation ( P ) et le paramétre de taille ( X ).

3.4.5 Résultats de la mesure IPSLT

3.4.5.1 Elément M,

Sur la Figure 46, nous avons représenté I'évolution de la longueur de transport (I, ) en fonction de la

. . . . . - M
déformation longitudinale mesurée au centre de la zone de striction &; .

T ey
E, ey point de
g 0.8+ | striction
=
a 06" €rr (Gu /‘/‘)
g
H 04-
2 °
= »
20'2 ® o o e o o o o oo
=
5 0 1 L 1 | |
—
0 025 05 0.75 1 1.25 1.5 1.75 2

M
11

Figure 46 Evolution de la longueur transport en fonction de la déformation longitudinale 81'\{' .

La phase de blanchiment du matériau commence au point de striction (81'\{' =&y ~0,1), niveau de

déformation pour lequel le signal SAXS commence a augmenter drastiquement, ce qui prouve que des
nanocavités apparaissent dans le matériau. Cependant, le seuil a partir duquel la déformation volumique
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commence a augmenter fortement (&, =0,35—0,45) ne correspond pas a une phase d’intensification

du blanchiment (voir chapitre 2, Figure 25 et Figure 26). Pour 81'\f =0,4 : I ;=0,25mm, ce qui
correspond a une couleur blanche déja tres prononcée, difficile a différentier a I'ceil nu de la couleur
définitive (|, = 0,15 mm) qui est établie & partir de 81’\f =0,7 . Dans le paragraphe 3.4.6, nous analysons

en détail la relation entre le phénoméne de cavitation et le blanchiment du matériau.

La Figure 47 représente I'évolution de I'indice d’anisotropie micrométrique 'Fi’frf en fonction de la
déformation longitudinale &) .
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Figure 47 Evolution de I'indice d’anisotropie en fonction de la déformation longitudinale Sl"f .

Le seuil &,; =0,35—0,45, qui marque le début de la phase d’augmentation prononcée de la déformation

volumique (voir Figure 25), correspond également a un changement de régime de la courbe d’anisotropie.

IPSLT

i1+ Ahnicro décroit : les diffuseurs micrométriques de lumiére sont initialement étirés dans la

M
Pourg; <¢g

. . . . N . . . . M . .
direction perpendiculaire a la traction. Ensuite, approximativement pour &, ~ &, , |'anisotropie

commence a augmenter fortement. Du fait de la résolution de la mesure, nous pouvons affirmer que le

s . IPSLT
seuil a partir duquel A

devient croissant est compris entre &) =0,31 et g =0,46 . Cette
observation confirme que le niveau de déformation &,; = 0,35—0,45 peut bien étre associé a I'initiation

de la destruction de la phase lamellaire : La désarticulation progressive du squelette lamellaire réduit les
effets de confinement, la microstructure peut s’étirer selon la direction de la traction alors que le réseau
macromoléculaire rentre progressivement en extension. A la fin de I'essai, le degré d’anisotropie
micrométrique devient quasi constant voire trés légerement décroissant dans l'intervalle de déformation
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pour lequel le « régime final » est approximativement atteint sur les courbes correspondanta D (61“{' ) et
M .
g, (6‘11 ) (voir paragraphe 2.3.3).

PSLT

. . | . M L. NI
En nous basant sur I’évolution de A" , nous estimerons que pour &; ~1,5—-1,6, le régime fibrillaire

est établi. Comme cela a été évoqué (voir paragraphe 1.2.3 et Figure 12 du chapitre 1), les mécanismes de

déformation qui peuvent étre envisagés (glissements relatifs des fibrilles) laissent alors la microstructure

IPSLT

micrométrique approximativement inchangée. Cela explique les variations limitées de icro

gy >1,5-1,6.

pour

Pour mettre clairement en évidence la relation entre I'anisotropie de la microstructure et la gé¢ométrie 3D

de la déformation a I’échelle macroscopique (paragraphe 2.2.5.1), nous avons représenté sur une méme

PSLT

figure les évolutions de Al (81'\{' ) et de D(gl'\iI ) Les variations de ces deux courbes présentent des

caractéristiques remarquablement similaires. Cela suggere que les changements de l'anisotropie
micrométrique sont bien liés aux variations relatives de la rigidité entre, d’'une part, la direction
longitudinale et, d’autre part, les directions transverses. Ce point sera analysé en détail dans le paragraphe
3.44.
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.5 02 Q
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Figure 48 Evolutions de 1) D : paramétre macroscopique caractérisant la géométrie de la déformation

(axe de droite) et 2) IPSLT

icro (81'\{' ) : indice d’anisotropie micrométrique (axe de gauche).

3.4.5.2 Elément M,

La Figure 49 représente I'évolution de la variable P, quantité qui varie comme l'inverse de la taille des

diffuseurs (voir paragraphe 3.4.4). Pour le seuil d’augmentationde &, (&; =0,35—-0,45), P commence

a croitre, ce qui indique donc que la taille des diffuseurs diminuent. Compte tenu des remarques qui ont

été faites précédemment dans ce mémoire, nous pouvons proposer une interprétation simple pour

expliquer cette observation: la destruction de la phase lamellaire est susceptible d’entrainer la

fragmentation des diffuseurs, et donc une diminution de leur taille moyenne. Les hypothéses que nous
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émettons sur la nature exacte de ces diffuseurs sont détaillées dans le paragraphe 3.4.6.1. On remarquera
finalement qu’a partir de 6‘1'\{' ~1,1, lavaleur de P se stabilise et que la taille des diffuseurs devient donc

approximativement constante. Le phénomene de fragmentation a I’échelle micrométrique est terminé. En
revanche, la fragmentation s’intensifie au niveau des cristaux considérés individuellement (voir Figure 32
et Figure 34), ce qui peut étre vu comme une des dernieres étapes de I'établissement de la phase fibrillaire

-3
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g5 ®* o ° °
= o ©
= err (€0 /)
3
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< °
£ 20 _g3 e ]
G ¥ =0,46
Q \ .‘/,,6“7,
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La taille des diffuseurs
commence a décroitre
L Il

0 025 05 0.75 1 1.25 15 175 2
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Figure 49 Evolution des effets de polarisation P en fonction de la déformation longitudinale 81'\{' .

3.4.6 Discussion des résultats IPSLT

Dans une premiere partie, nous analysons le phénoméne de blanchiment du matériau a la lumiére des
résultats que nous avons obtenus par IPSLT. Il est généralement admis que le blanchiment des PSC est la
conséquence de I'apparition au sein du matériau de cavités ayant des tailles micrométriques qui diffusent
la lumiére de fagon équivalente sur toute I'’étendue du spectre visible. Nous pensons que ce scénario n’est
pas en accord avec I'ensemble des observations que nous avons a notre disposition et nous proposons
une explication alternative. Dans un second temps, nous étudions I'origine de la similitude d’allure des

. IPSLT ( .M . . . e M L .
courbes représentant A (6‘11 ) (anisotropie micrométrique) et D(é‘n ) (géométrie macroscopique

de la déformation) (voir Figure 48).

3.4.6.1 Blanchiment

Comme nous I'avons déja mentionné précédemment, le début du blanchiment intervient au moment ou
la présence de nanocavités au sein du matériau est détectée par SAXS [Butler (1998), Pawlak (2008),
Castagnet (2000), Hughes (1997)]. Nous n’avons trouvé dans la littérature aucun article ou il serait indiqué
gu’un signal SAXS correspondant a I'apparition de nanocavités a été enregistré alors qu’un PEHD ou un
autre PSC ne blanchit pas. On a aussi pu observer que le signal SAXS disparait si on modifie les conditions
de I'expérience de sorte a supprimer le blanchiment, ce qui peut étre réalisé en élevant la température
[Butler (1998), P1] ou en saturant la phase amorphe avec un solvant, par exemple du chloroforme pour le
PEHD [Rozanski (2012)]. La concomitance du blanchiment et de la détection de nanocavités par SAXS
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semble donc avérée. Cependant, du fait de leurs dimensions, il apparait improbable que ces nanocavités
puissent étre simplement assimilées aux diffuseurs de lumiére visible qui sont a I'origine du blanchiment
du matériau. A partir des équations de Maxwell, la théorie de Mie permet de décrire de facon parfaitement
rigoureuse l'interaction entre un rayonnement électromagnétique et des particules sphériques [Van de
Hulst (1981)]. Cette théorie montre que I'intensité du rayonnement diffusé dépend tres significativement
de lalongueur d’onde pour des objets dont la taille est comparable a celle des cavités détectables par SAXS
(2—-100 nm). Plus spécifiguement, rappelons que pour le PEHD les nanocavités observées pendant la

phase de blanchiment (81'\{' =0,3) ont des rayons de giration compris entre 4 nm et 11 nm ; la plus

grande dimension possible pour ces particules étant 48 nm [Pawlak (2007)]. Pour que la diffusion du

rayonnement devienne indépendante de la longueur d’onde, il faut que la taille des diffuseurs soit
comparable aux longueurs d’ondes visibles (régime de Mie). En conséquence, pour expliquer le
phénomeéne de blanchiment, certains auteurs, conscients de cette difficulté, considérent parfois que,
simultanément avec les nanocavités détectées par SAXS, quelques cavités de tailles comparables aux
longueurs d’ondes visibles sont créées au sein du matériau [Men (2004), Pawlak (2008), Schneider (2010)].
Ces cavités micrométriques seraient a l'origine de la plus grande partie du rayonnement diffusé. Nous
pensons cependant qu’il existe de forts arguments qui vont a contrario de ce scénario. D’une part, on peut
se demander la raison pour laguelle on observerait systématiquement et simultanément |'apparition de
deux populations de cavités, I'une nanométrique diffusant préférentiellement le rayonnement X et donc
détectable par SAXS ; et I'autre micrométrique diffusant la lumiére visible, et par conséquent a I'origine
du blanchiment. D’autre part, des cavités micrométriques ne peuvent pas étre confinées dans le squelette
lamellaire. Leur taille devrait donc augmenter sous I'effet de la pression hydrostatique négative (partie
sphérique du tenseur des contraintes) correspondant a un état de traction. Ce résultat va a I’encontre de

nos résultats expérimentaux : I’analyse de I’élément M, a montré que la taille des diffuseurs diminue au

cours du processus de déformation (voir paragraphe 3.4.4). De plus, les mesures de ptomographie X que
nous présentons dans le paragraphe 3.5 ont montré qu’aucune cavité dont la taille serait supérieure a 1
pm n’apparaissait au cours de I’étirement du matériau. Nous estimons donc que le blanchiment du
matériau ne peut pas étre attribuable a la diffusion de la lumiere par des cavités micrométriques
individuelles. L’hypothése alternative que nous envisageons est que les diffuseurs sont des régions du
matériau ol les nanocavités sont concentrées et séparées par des distances de I'ordre de quelques
dizaines de nanometres [Pawlak (2012), Krumova (2006)]. Ces distances de séparation sont tres inférieures
aux longueurs d’onde visibles ou a la dimension des voxels (0,37 um) que nous avons utilisés pour nos
expériences de ptomographie X (paragraphe 3.5). On peut donc envisager que les régions du matériau ou
les nanocavités sont confinées diffusent la lumiéere visible comme des entités micrométriques uniques. De
tels effets ont déja été mis en évidence pour certains matériaux solides, par exemple pour des alumines
contenant des nanopores de 18 nm pour lesquelles il a été prouvé que la majeure partie du rayonnement
diffusé est due a des contributions collectives plutot qu’aux nanocavités considérées individuellement
[Svenson (2010)]. Il existe de nombreuses regles des mélanges (appelées Effective Medium
Approximations ou plus simplement EMA) qui permettent d’affecter un indice optique équivalent a des
particules qui sont hétérogenes du fait de la présence d’inclusions dont I'espacement et la taille sont
inférieures au dixieme de la longueur d’onde. La théorie de Mie est alors applicable et, dans le cas ou ces
particules homogénéisées ont des tailles micrométriques, toutes les longueurs d’onde du spectre seront
diffusées avec des intensités comparables [Voshchinnikov (2005,2007), Kolokolova (2001)]. Comme cela a
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déja été mentionné au paragraphe 3.3.3, au début du processus de déformation, les zones ou apparaissent
préférentiellement les nanocavités, que nous assimilons aux diffuseurs, correspondent aux régions
équatoriales des sphérolites (voir la représentation schématique de la Figure 50). Il faut noter que ces
zones micrométriques ol se concentrent les nanocavités sont perpendiculaires a I'axe de la traction, ce
qui est parfaitement conforme a I'anisotropie des diffuseurs que I'IPSLT a permis de mettre en évidence
au début du processus de déformation. On peut également remarquer que la plupart des PSC présentent
déja une couleur blanche qui est facile a discerner a I’état non déformé. Dans ce cas, il a été prouvé que la
lumiére n’était pas diffusée par les hétérogénéités d’indice optique résultant de I'alternance des couches
amorphes et des lamelles cristallines dont la période, qui est de I'ordre de 30 nm, est trés petite devant

les longueurs d’onde du visible [Stein (1971), Kamal (2001)]. Les diffuseurs correspondent a certaines
parties des sphérolites de tailles micrométriques a [lintérieur desquelles les lamelles sont
approximativement alignées. Du fait de leur orientation, le tenseur des indices optiques de ces différentes
régions anisotropes difféere, ce qui est a I'origine de I'hétérogénéisation du milieu. On parvient donc une
explication comparable pour expliquer la couleur blanche a I'état non déformé et l'intensification du
blanchiment résultant de la déformation en traction : A I'intérieur de la superstructure sphérolitique, des
zones de tailles micrométriques sont susceptibles de s’individualiser du point de vue optique du fait de
I'organisation sous-jacente a I’échelle nanométrique.

A partir du seuil 81'\f = &1 = 0,4, la destruction de la phase lamellaire implique une rupture collective des

lamelles contenues dans certaines régions micrométriques des sphérolites. Sur la Figure 51, nous
proposons une illustration schématique, certainement trés simpliste, mais qui permet de rendre compte
de I'ensemble des phénomeénes qui commencent pour ce seuil : début du « retournement » de
I"anisotropie micrométrique et création de régions trés poreuses a l'origine de I'augmentation de la
déformation volumique.

Fracturation des
micrométriques diffuseurs de
Traction lumiére associée a la
fragmentation des lamelles I
Lamelle (principalement) et des

cristaux (accessoirement).

Zone déplétée
micrométrique (diffuse
la lumiere dans le
régime de Mie)

‘ﬁ”ﬁ% ano
s

visible

o Création de régions de
Sphérolite I trés faible
‘L . densité—>g, A

Figure 50 Groupe de nanocavités dans les régions Figure 51 Représentation simpliste de la
équatoriales des sphérolites diffusant la lumiere comme fragmentation a I’échelle d’un sphérolite.
une entité micrométriques unique.

3.4.6.2 lien entre 'anisotropie micrométrique et la déformation macroscopique

Dans ce paragraphe, nous proposons des éléments d’interprétation permettant de comprendre la

- IPSLT ( .M . o s M
similitude de comportement entre les courbes Ay, (6‘11 ) (anisotropie micrométrique) et D(é‘ll)
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(géométrie macroscopique de la déformation, voir Figure 48). Il faut surtout expliquer la raison pour
laquelle la variable D décroit au début du processus de déformation ( & <&, ~0,4) alors que

I"anisotropie se développe dans la direction transverse.

Les diffuseurs anisotropes de lumiere sont initialement approximativement assimilables aux zones
équatoriales des sphérolites ou se situent les nanocavités détectables par SAXS. Comme cela a déja été
mentionné, au début du processus de déformation, ces régions sont soumises a des sollicitations
mécaniques complexes [Galeski (1988)] : une contrainte de compression transverse est créée et se
superpose a la contrainte de traction longitudinale. En réponse a cet état de contrainte, des formes
spécifiques d’endommagement se développent : les lamelles transversalement orientées se déforment et
adoptent une forme « ondulées ». On parle parfois de forme en « chevron » [Krumova (2006)] ou de
« Lamellae kinking » [Galeski (1988), Pawlak (2014)]. Sur la Figure 52, nous proposons deux figures
permettant de comprendre le processus conduisant a I’'ondulation des lamelles au début du processus de
déformation plastique. Par ailleurs, sur la Figure 53, nous montrons une micrographie obtenue par MET
(Microscope Electronique a Transmission) reprise de Krumova et al. sur laquelle on peut voir des lamelles
ondulées dans le cas d’un polypropyléne [Krumova (2006)]. Lorsque la phase amorphe posséde une
mobilité limitée, les chaines ne remplissent pas les zones libérées lors de I'apparition des ondulations. Des
nanocavités sont alors créées (voir Figure 52b pour le processus schématique et Figure 53 ol les cavités
sont visibles sur la micrographie).

Pour un PSC au-dessus la température de transition vitreuse comme notre PEHD, la rigidité initiale du
matériau provient essentiellement du squelette lamellaire, les lamelles situées dans le plan équatorial
assurant principalement la rigidité du polymére selon les directions transverses. Le développement de
certaines formes d’endommagement affectant I'intégrité de ces lamelles, comme celle que nous venons
de décrire, entrainera donc une réduction relative de la rigidité transverse du matériau (voir l'illustration
de la Figure 54). Le degré de contraction latérale résultant de I'application d’une déformation longitudinale
aura alors tendance a augmenter. Il en résultera une diminution de la variable D (voir paragraphe 2.2.5.1)

n e M . . . oy
comme cela peut étre observé pour & <é&; =0,4 (voir Figure 48). Les diffuseurs de lumiére
anisotropes correspondent donc a des régions ou les lamelles qui sont orientées selon leur grande
dimension sont endommagées, ce qui réduit la rigidité macroscopique selon cette direction.

T . < . IPSLT . s

Selon nous, la similitude observée pour I'évolution des grandeurs D et A . est relativement facile a

interpréter dans la deuxiéme partie des courbes, lorsque ces deux grandeurs deviennent simultanément
. I . . . . . M M

croissantes, ce qui intervient dans l'intervalle de déformation compris entre &; =0,4 et &; =15

(Figure 48). L’étirement de la microstructure selon la direction longitudinale implique la fragmentation des
lamelles dont I'orientation est proche de celle de I'axe de traction. Cela est susceptible d’entrainer une
diminution de la rigidité longitudinale du matériau relativement a la rigidité transverse, et donc une
augmentation de la variable D .
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Figure 52 Deux schémas illustrant le processus conduisant a I'ondulation des lamelles dans les régions
équatoriales des sphérolites, extraits de a) Krumova et al. [Krumova (2006)] et b) Pawlak et al. [Pawlak
(2014)].

Nanocavités

Figure 53 micrographie obtenue par MET pour un polypropyléne montrant des lamelles ondulées entre
lesquelles sont visibles des nanocavités [Krumova (2006)].
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Figure 54 Illustration schématique du processus conduisant & la diminution de la variable D au début du

processus de déformation.

3.4.7 IPSLT : Synthese

Deux résultats essentiels ont pu étre obtenus en analysant les résultats de nos mesures IPSLT:

e Les entités qui diffusent la lumiére visible, et qui sont donc responsables du blanchiment du
matériau, ne sont pas des cavités individuelles de taille micrométrique. Il s’agit de zones

micrométriques riches en nanocavités.

e L’évolution de I'anisotropie du matériau a I’échelle micrométrique permet de rendre compte des
caractéristiques essentielles des transformations de la microstructure au cours du processus de
déformation, ce qui est résumé sur la Figure 55. La morphologie lamellaire reste préservée jusqu’a

un seuil & =&, =0,4 (anisotropie décroissante). Ensuite, dans l'intervalle 0,4 <& <1,6

(anisotropie fortement croissante), on observe la destruction de la phase lamellaire et

I'établissement progressif de la phase fibrillaire. Enfin, approximativement pour &, = & =1,6,

la phase fibrillaire peut grossierement étre considérée comme établie. L’anisotropie est
approximativement constante et la microstructure ne subit pas de transformations drastiques.
Cela correspond aux mécanismes de déformation par glissement relatif des fibrilles que nous
avons évoqués dans le chapitre 1 (voir Figure 12 du chapitre 1). Globalement, ce scénario confirme

et précise les conclusions auxquelles nous étions parvenues aprés nos expériences WAXS.

Nous avons cependant conscience que I'IPSLT est une technique dont I'utilisation reste limitée a notre

laboratoire. De plus, certaines des conclusions que nous avons obtenues ne sont pas basées sur
I’observation directe de la microstructure mais sur des interprétations liées a des modeles physiques dont

I'applicabilité peut étre discutée dans notre cas particulier. Aussi, pour conforter ou infirmer nos
conclusions, il est apparu nécessaire de faire des observations directes de la microstructure avec un
instrument ayant une résolution spatiale permettant de visualiser des objets de tailles micrométriques,
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échelle spatiale pertinente pour analyser nos résultats d’IPSLT. La ptomographie X sur synchrotron
apparait comme le meilleur candidat pour mener a bien cet objectif.
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Figure 55 Synthese des résultats, relation entre I'anisotropie micrométrique et I’état de la microstructure.

3.5 utomographie X
3.5.1 Caractéristiques des expériences

Les expériences de microtomographie X qui ont été mises en ceuvre pour visualiser la structure interne de
notre PEHD ont été réalisées sur la ligne TOMCAT du synchrotron SLS (Swiss Light Source, Paul Scherrer
Institute). La taille d’un voxel représentait 0,37 um sur I'éprouvette. Nous estimons la résolution spatiale
a 1 um (dimension de 3 voxels). Les mesures ont été réalisées post-mortem un mois aprés que les
éprouvettes ont été déformées plastiquement. Pour chague mesure, les analyses quantitatives ont été
réalisées sur des cubes de 500 pixels de coté a I'intérieur desquels la microstructure a été reconstruite.
Les déformations que nous indiquons pour indexer nos expériences ont été mesurées le jour ol la mesure
par utomographie X a été réalisée. On trouvera plus de détails sur les caractéristiques de nos mesures
dans les deux papiers que notre groupe de recherche a publié pour rendre compte de ces expériences
[Blaise (2010), P10].
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Il faut également signaler que la mesure a été obtenue en mode « contraste de phase ». Dans le cas de
matériaux constitués d’éléments légers, tel que le PEHD, les niveaux de gris ne correspondent pas au
coefficient d’absorption de la zone imagée. Le contraste est d{ aux interférences du faisceau cohérent qui
engendrent de part et d’autre d’une interface une addition additive et soustractive des amplitudes du
rayonnement. Le contraste est d’autant plus prononcé que la différence de densité est importante de
chaque c6té de I'interface. Les couleurs sombre et brillantes apparaissent de part et d’autre de I'interface.
On pourra vérifier cela en visualisant I'interface éprouvette-air sur la Figure 56 ol le contraste a été
optimisé pour que le c6té sombre corresponde a un niveau de gris proche de 0. Le mode contraste de
phase permet donc de visualiser la microstructure en faisant ressortir les interfaces entre des zones de
densités différentes. Le contraste de phase est tres souvent utilisé pour étudier les matériaux légers tels
que les polymeres et a souvent permis la visualisation de cavités micrométriques au sein des PSC [P10,
Laiarinandrasana (2010,2012)]. Dans ce cas, les cavités apparaissent globalement sombres car elles sont
situées du cO6té le moins dense des interfaces. A titre d’illustration, nous proposons une vue
tomographigue que nous avons obtenue dans les mémes conditions que celles avec lesquelles nous avons
étudiées notre PEHD mais ici pour un polypropyléne qui présentent des cavités micrométriques a I'état
déformé (Figure 56).

x5

o
150 pmy

-D

Bright fringe Dark fringe
Specimen i
edge
Material | Air|

Figure 56 Vue tomographique d’un polypropyléne déformé et cavitant obtenue par notre groupe de
recherche dans des conditions identiques a celles de I'étude de notre PEHD [P10]. On observe un gradient
cceur-peau de porosités. La taille minimale des cavités détectables coté peau est d’environ 1 um. Le
phénomeéne de contraste de phase est clairement visible a I'interface matériau-air.

3.5.2 Observations dans I'espace direct

Pendant la phase de blanchiment du matériau (81"{' <0,5), nous avons réalisé 8 mesures par

ptomographie X. Pour chaque mesure, un cube de 500 pixels de c6té a été reconstruit pour imager la
structure interne du matériau. Sur la Figure 57, nous montrons un exemple de vue tomographique obtenu

pour le niveau de déformation 81'\{' =0,28 . ’ensemble des vues tomographiques a été étudié 1)

visuellement et 2) grace a une analyse systématique de la distribution des niveaux de gris (voir insert de la
Figure 59). Nous n’avons décelé aucune zone de forte variation de contraste qui pourrait correspondre a
la présence de cavités micrométrigues au sein du milieu. Sur la Figure 57, on peut remarquer que certaines
zones ressortent du fait de leur niveau de gris qui est légerement plus prononcé que le reste de I'image.
Cela indique que ces régions ont une densité moyenne trés légérement inférieure a celle du milieu
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CHAPITRE 3 : Caractérisation des processus de déformation aux échelles locales

environnant. La taille de ces zones est relativement constante et de I'ordre de 2 um (rayon : 1 um), voire
|égerement supérieure. Ces observations sont compatibles avec les résultats que nous avons pu obtenir
par IPSLT. Durant la phase de blanchiment, les diffuseurs seraient des zones légérement appauvrie en
matiere dont les dimensions correspondraient a un paramétre de taille de [I'ordre de

o 27 x0,95x1um
0,635um

valeur de X (voir Figure 45), est ici choisi de facon arbitraire égal & 0,95. Cela correspond a un indice

~10 (voir Equation 10 ). Le paramétre optique M, qui a peu d’influence sur la

optique des diffuseurs légérement plus faible que celui de la matrice environnante. Sur la Figure 45, il est
possible de vérifier que, pour la valeur X =10, les effets de polarisation restent encore a la limite de la
zone ou ils sont négligeables. Cependant, la fragmentation des diffuseurs entrainerait une diminution de
leur taille et X pourrait rapidement prendre une valeur pour laquelle les effets de polarisation deviennent

significatifs ( X e[l 10]). Cette observation est conforme aux mesures obtenues pour I'évolution des

effets de polarisation pour 81'\1' > 0,4 (voir Figure 49).

Traction
180 um

=2 um

Figure 57 Exemple de vue tomographique obtenue pour notre PEHD pendant la phase de blanchiment pour
M
g, =0,3.

Lorsque le niveau de déformation augmente le contraste entre les régions brillantes et sombres s’accroit
progressivement (voir les vues tomographiques sur le haut de la Figure 58). En conséquence, on observe
un élargissement de la distribution des niveaux de gris : le milieu devient graduellement de plus en plus
hétérogene a I'échelle micrométrique. Contrairement au cas du polypropyléne [P10], nous n’avons jamais
enregistré de pixels avec des niveaux de gris quasi-nuls, ce qui aurait indiqué la présence de cavités
micrométriques. Nous avons voulu étudier le lien éventuel entre I'hétérogénéisation du milieu révélée par
ptomographie X a I’échelle micrométrique et le blanchiment du matériau. Sur la Figure 59, nous montrons
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sur un méme graphe les évolutions de la longueur de transport |, et de I'inverse de I'écart type des

distributions de niveaux de gris. Les deux courbes présentent clairement les mémes variations. En
. . e e , . M ,

particulier, on notera que lorsque la couleur blanche définitive est établie (&, =0,7), la valeur de I'écart

type devient constant. Cela montre que les fluctuations spatiales de densité révélées par utomographie X
peuvent bien étre mises en relation avec les hétérogénéités optiques micrométriques qui diffusent la
lumiere visible. Ce résultat a été confirmé par la caractérisation de I'anisotropie du milieu qui a été
obtenue en calculant la transformée de Fourier des vues tomographiques.

2) Vues tomographiques (se l)

180 um

Transformées de Fourier 2D (espace réciproque)

Figure 58 Vues tomographiques et transformées de Fourier 2D de ces images (obtenues en moyennant 500

micro

. fpi g . . \ . micro
omo < 0 : microstructure étirée perpendiculairement & I'axe de traction. b) >0:

images). a) tomo

microstructure étirée le long de I'axe de traction.
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Figure 59 Evolution de la longueur de transport en cours de déformation (axe de droite) et évolution de
I'inverse de I'écart-type de la distribution des niveaux de gris (axe de gauche). Les distributions de niveaux
de gris sont montrées dans l'insert en haut a droite.

3.5.3 Analyses dans I'espace réciproque, anisotropie micrométrique

Pour analyser et quantifier I'évolution de I'anisotropie du matériau a I'échelle micrométrique, nous avons
travaillé dans I'espace de Fourier. Sur la Figure 58, nous montrons deux exemples de vue tomographiques
et les transformées de Fourier 2D associées. Pour réduire le bruit, les transformées de Fourier ont été
obtenues en moyennant les résultats correspondant aux 500 vues tomographiques de 500 pixelsx500
pixels reconstruites a I'occasion d’'une mesure. Dans I'espace réel, I'anisotropie du milieu n’apparait
clairement que pour les niveaux de déformation élevés (comparer les vues tomographiques pour
g1 =0,3 et &, =1,3, haut de la Figure 58). Ce n’est pas le cas dans 'espace réciproque. Pour &;; = 0,3
par exemple, la transformée de Fourier 2D est étendue selon I'axe de la traction (bas de la Figure 58) : la
microstructure est alors étirée selon la direction transverse. Pour 81'\{' =1,3, comme attendu, la

transformée de Fourier 2D révéle que I'anisotropie de la microstructure s’est développée selon la direction
longitudinale.

En nous plagant dans I’espace réciproque, nous avons calculé un nouvel indice pour quantifier I'anisotropie

. s 4 . Lo micro . . .
de la microstructure a I’échelle micrométrique : A" . Sur la Figure 60, nous avons représenté les

évolutions de cet indice ainsi que celui obtenu par IPSLT ( AR'S ). Les deux courbes ont des allures

parfaitement comparables ; ce qui confirme que I'hétérogénéisation du milieu a I’échelle micrométrique

révélée par utomographie X peut bien étre mise en relation avec le phénomene de diffusion de la lumiere
. . i M ;N , /
visible. On remarquera cependant que la courbe Aj (6‘11 ) est légérement décalée vers la gauche par

N N i M oA .y .
rapport a celle correspondant a Apg7 (6‘11 ) Cela pourrait étre lié au fait que, dans le cas de la

. M . / .
putomographie X, les mesures sont obtenues post mortem. &;; correspond alors au niveau de déformation

aprées recouvrance. Au moment ol les essais ont été interrompus, la déformation était plus élevée.
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Figure 60 Evolution des indices d’anisotropie aux échelles micrométriques Ay~ et AngT .

3.5.4 Conclusion relative a la uytomographie X

Les mesures obtenues par ptomographie X ont permis de mettre en évidence une hétérogénéisation
progressive de notre PEHD induite par la déformation. En comparant ces résultats avec ceux obtenus
précédemment par IPSLT, nous avons pu montrer que le développement du blanchiment du matériau est
bien la conséquence de cette hétérogénéisation graduelle. Aucune cavité de taille micrométrique n’a pu
étre observée en imageant directement la microstructure par ptomographie X. Nous estimons que les
résultats des expériences de ptomographie X confirment les conclusions obtenues par IPSLT: le
phénomeéne de blanchiment n’est pas di a I'apparition de cavités individuelles mais a des régions poreuses
de tailles micrométriques, diffusant la lumiere comme des entités uniques. La diminution de la densité au
sein de ces zones est due a un phénomene de cavitation a des échelles infra-micrométriques.

3.6 Conclusion générale du chapitre 5

Nous avons pu mettre en évidence que le processus de déformation de notre PEHD se déroulait en
. s / . ope . . ST M
plusieurs phases. Jusqu’a une déformation critique relativement bien définie, €;; = 0,4, nous pouvons

considérer que le réseau lamellaire est approximativement préservé. Ensuite, la fragmentation de la
microstructure commence et le squelette lamellaire est progressivement détruit. Le réseau
macromoléculaire entre alors en extension, provoquant |’étirement de la microstructure qui est
« engluée » dans ce réseau. Les différentes mesures que nous avons réalisées aux échelles nanométriques,
et surtout micrométriques, indiquent que le degré maximal d’anisotropie de la microstructure est atteint

pour environ 81'\1 ~1,5 (Figure 37 et Figure 47). Ce seuil de déformation pourrait donc étre retenu pour

estimer approximativement le maximum d’extensibilité du réseau macromoléculaire et I'établissement de
la phase fibrillaire. La mise en évidence du basculement des cristaux fragmentés qui s’amorce pour

81M1 ~1,5 conforte cette hypothése (Figure 33).
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Tous les résultats présentés dans ce chapitre ont été obtenus a température ambiante et dans le VER
central. Dans le chapitre 4, nous analysons l'influence de la température sur les valeurs des déformations
critiques que nous venons de mettre en évidence. Dans le chapitre 5, nous étudions I"évolution de la
microstructure pour tous les points matériels de I'éprouvette.
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Chapitre 4 : Influence de la température sur le processus de déformation plastique

4 Influence de la température sur le processus de déformation plastique

4.1 Introduction

Dans le chapitre 3, nous avons mis en évidence deux déformations seuils, &; ~0,4 et & =1,5, que

nous avons associées respectivement aux limites en extensibilité des réseaux lamellaire et
macromoléculaire de notre PSC. Cependant, tous les résultats qui ont été présentés précédemment sont
basés sur des expériences réalisées a 'ambiante. Les propriétés mécaniques des polymeres dépendent
considérablement de la température et nous pensons donc qu’il faut analyser I'influence de ce paramétre
sur les conclusions qui ont pu étre obtenues a l'issue du chapitre 3. Les questions auxquelles nous
aimerions apporter des éléments de réponse sont les suivantes : Pour des essais réalisés au-dessus de

I’ambiante, et ce jusqu’a une température proche de la fusion du PSC (T, = 135°C), est-il encore possible

de discerner les seuils correspondant aux extensibilités maximales des réseaux lamellaire et
macromoléculaire ? Le cas échéant, les déformations critiques associées dépendent-elles de la
température ?

Pour répondre aux questions qui viennent d’étre formulées, il est difficilement envisageable de mettre en
ceuvre in situ les techniques de caractérisation de la microstructure qui sont décrites dans le chapitre
précédent. Dans le cas de I'IPSLT, I'expérience n’est pas réalisable puisque le matériau ne blanchit pas au-
deld de T =40°C . Pour la utomographie X par contraste de phase, il faudrait que I’enceinte thermique
soit constituée d’'un tube de verre et donc transparente aux rayons X sur 180°. Des expériences
SAXS/WAXS sont possibles mais il serait nécessaire d’avoir accés a une ligne possédant une enceinte
thermique au sein de laquelle nous pourrions placer notre minimachine de traction. Nous avons donc dii
nous limiter a I'analyse des résultats obtenus par corrélation d’images 3D. Pour ce faire, il a fallu trouver
des critéres permettant d’évaluer les limites en extensibilité des réseaux lamellaire et macromoléculaire
de notre matériau, et ce en nous basant seulement sur nos mesures de champ de déformation.

Dans ce chapitre nous reprendrons essentiellement des travaux publiés en 2018 dans lesquels nous avons
exploité des mesures de champ de déformation obtenus sur une trés large gamme de température,
gamme de température dans laquelle les propriétés mécaniques du matériau change drastiquement [P1].
L'influence de la vitesse de I'essai a également été étudiée, mais pour un intervalle de vitesse pour lequel
les caractéristiques mécaniques du matériau varient beaucoup moins [P8].

4.2 Dispositif expérimental et courbes contrainte vraie-déformation vraie

Les mesures de corrélation d’images ont été obtenues a travers une fenétre transparente qui est située
sur la face avant de I'enceinte thermique de la machine de traction (Figure 61). Les essais ont été réalisés
tous les 10°C entre 'ambiante (T =21°C)et T =120°C. La durée totale des essais étaient de 1000s

environ avec une vitesse relative de déplacement des traverses de la machine de 0,02 mms ™. La
résolution temporelle de la mesure par corrélation d’images était de 1s. Afin de faciliter le traitement

automatisé des résultats, toutes les données (évolution de la force, déplacement de la traverse, champs
de déplacement et de déformation etc) pour les 11 niveaux de température ont été regroupées dans une
structure matlab® unique.
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A partir des résultats bruts de nos expériences, nous avons pu vérifier que la contrainte de notre PEHD
dépend tres significativement de la température. Cela apparait clairement sur les courbes « contrainte
vraie » —« déformation vraie » qui sont regroupées sur la Figure 62.
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Figure 61 Dispositif expérimental associé a une des machines de traction du LEMTA (Bose® 3000). a)
Eprouvette de traction. b) Machine de traction avec son enceinte thermique.
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Figure 62 Courbes contrainte vraie-déformation vraie obtenues pour des températures comprises entre

T =21°C et T =120°C.
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Chapitre 4 : Influence de la température sur le processus de déformation plastique

4.3 Critere pour estimer le maximum d’extensibilité du réseau lamellaire par corrélation
d’images 3D

A I'ambiante, nous avons déja montré que le début de la destruction du réseau lamellaire entraine une
augmentation marquée de la déformation volumique (voir chapitre 3). Malheureusement, aux
températures plus élevées, la dilatation du matériau devient trés limitée et devient donc difficile a
mesurer. Pour surmonter cette difficulté, nous avons mis a profit un autre phénomeéne qui intervient au
cours du processus de déformation macroscopique de notre PEHD : un comportement en « double
striction » (paragraphe 1.2.2) est observable pour des températures supérieures 8 T =60°C . Pour des
polyéthylenes basse densité, a partir d’expériences SAXS-WAXS réalisée a I'ambiante, et non associées a
des mesures de déformation locales, il a pu étre établi que le second point de striction apparaissait au
début de la phase de destruction de la morphologie lamellaire [Vickers (1995), Butler (1997),
Schrauwen(2004), Sedighiamiri(2011)]. Nous avons donc pris le parti de mesurer la valeur de la
déformation correspondant au second point de striction pour estimer la limite en extensibilité du réseau
lamellaire.

, P P . M y . . N

Sur les tracés représentant |'évolution de &, (t) , le développement de la seconde striction correspond a
. s . M .

une seconde phase de forte augmentation de la dérivée de la courbe (&, ). Par exemple, sur la Figure 63,

. . -M . N .
cette reprise de croissance de &; est observable sur la courbe mesurée a 120°C mais pas sur celle

obtenue a 21°C . Ce résultat est confirmé en analysant I’évolution du signal de force, a savoir la séquence
de courbes mesurées entre 21°C et 120°C qui est également placée sur la Figure 63. Pour T > 60°C
la présence d’un épaulement sur le signal de force, caractéristique d’'un comportement en double striction
(paragraphe 1.2.2), est clairement observable.
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Figure 63 Détection de la seconde striction: Evolution du signal de force pour

T =[21507080100120]°C et évolution de &; pour T =[21 120]°C.
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En pratique, la déformation correspondant au second point de striction (EY2 ) a été déterminée en
détectant le moment pour lequel une rupture de pente apparait sur la courbe représentant I'évolution de
él“f . La Figure 64 permet d’illustrer la procédure ainsi que de vérifier la reproductibilité des mesures.

3 %107
-~ —80_3| =N o
25 / —80_2 2 044 N n g o
// 80_1 -r:‘j ’/‘/ \". ‘f
i ™ N,
3515 .
w N\ 5 2 EU o .
/
1 0 }
‘\ 28 040 -
05( l 15 -
0
0 0.5 1 15 2

M E e
€11

Figure 64a Evolution de & : trois essais réalisés G  Figure 64b : Détermination de &, sur les trois

la méme température (T =80°C ) pour estimer la  courbes représentées sur la Figure 64a.
reproductibilité des mesures.

4.4  Criteres pour estimer le maximum d’extensibilité du réseau macromoléculaire par
corrélation d’images 3D

Comme cela a été décrit dans le chapitre 1 (paragraphe 1.2.2), la stabilisation (ou propagation) de la
striction intervient apres un étirement prolongé d’'un PSC [Gaucher-Miri (1996), Séguéla (2007), Christ
(1996)]. Nous rappellerons simplement que ce phénomene correspond a la propagation de la région
strictionnée vers les zones de I'éprouvette qui étaient précédemment quasi non déformées. L’existence
d’une limitation en extensibilité du réseau macromoléculaire entraine le durcissement du matériau et
représente donc l'origine physique de la stabilisation de la striction [Séguéla (2006), Andrews (1970),
Haward (1993), Tarin (1979), Ward (1971)]. Aussi, pour étudier la dépendance en température de la limite
en extensibilité du réseau, nous avons extrait de nos mesures de corrélation d’images deux critéres

relativement similaires permettant d’estimer, le niveau de déformation &4 pour lequel s'initie la
stabilisation (NS : Neck Stabilization). Pour éviter toute confusion, on pourra remarquer que notre
définition de &, s’apparente parfaitement a celle du « Natural Draw Ratio » (NDR) qu’on pourra trouver

dans l'introduction d’un article de Séguéla (article de revue sur le NDR [Séguéla (2006)]). Sous I'appellation
NDR, cette quantité est souvent utilisée pour estimer la limite en extensibilité du réseau macromoléculaire
des PSC [Andrew (1970), Humbert (2009), Xiong (2016)]]. Historiquement, la valeur du NDR peut étre
évaluée de facon indirecte a partir du signal de force et grace au second critere de Considére [Vincent
(1960)]. L'analyse des champs de déformation a I'avantage de permettre d’observer directement la
stabilisation de la striction.

Critére 1 obtenu en estimant la quantité de matiére incluse dans la zone de striction
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En utilisant nos mesures de champ de déformation et de déplacement, nous pouvons connaitre I'évolution
du paramétre AX (défini au chapitre 2, paragraphe 2.2.6.2) qui permet d’estimer la quantité de matiére
incluse dans la zone de striction. Les courbes représentant les évolutions de AX a 21°C et 120°C sont
représentées sur la Figure 65. Les tracés sont en traits continus car 1000 points de mesure ont été calculés
pour chaque courbe, et ce grace a des procédures automatisées de traitement des données. Dans la phase

.. .. . M 1 .z .y . . e

initiale, AX diminue. A partir de &; = &5, la quantité de matiere incluse dans la zone de striction

augmente : la stabilisation a commencé. L'insert placé dans la Figure 65 permet de visualiser le minimum
, , . 1 ey

des courbes représentant AX pour toutes les températures d’essai. La valeur de &5 pour les différents

niveaux de température correspond a la position de ces minima.
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Figure 65 Evolution de AX , taille lagrangienne de la région strictionnée.

Critére 2 obtenu a partir de I’étude des profils de vitesse de déformation le long de I"éprouvette

Sur la Figure 66, nous avons représenté des profils de vitesse de déformation ( ;) mesurés a différents
instants d’un essai (T =90° C) en fonction de la coordonnée lagrangienne X, .Enexaminant laséquence

. N . M 2 . . ‘ . Lo
de ces profils, on constate qu’a partir de &;; = &4, le maximum de la vitesse de déformation, initialement
situé au centre de la zone de striction, disparait et se sépare en deux maxima symétriques. Dans le cas

particulier de la Figure 66, la stabilisation intervient pour 8,313 ~1,43, valeur qui est atteinte entre
t~720s et t=730s. Pour & > &, la différence entre les coordonnées lagrangiennes des deux
maxima augmente. A partir de 6‘1’\{' = 6‘,%‘8 , la zone de striction commence donc a s’étendre aux zones
précédemment peu déformées. Le seuil 855 peut donc étre associé a une étape du processus de
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déformation qui se situe au tout début de la stabilisation de la striction. Par ailleurs, en représentant les
profils de déformation en fonction de la coordonnée eulérienne X;, nous avons pu observer que les
. . . M 2 . , , I . a .
maxima qui apparaissent pour &;; > &, sont situés dans les épaules de striction (Figure 67). Grace a nos
mesures IR a I'ambiante, nous avons pu montrer que ces maxima coincident avec les points ol I'activité

thermique est maximale (Figure 68, voir aussi chapitre 6).

Sur la Figure 69, avons placé trois profils de déformation mesurés a des instants tres rapprochés au
moment de la stabilisation de la striction. En étudiant ces trois profils, on peut vérifier que :
1) la résolution de la mesure de g,is est de I'ordre de 0.02 . Pour s’en convaincre, on pourra
comparer les valeurs de & . entre t=720s (un seul maximum, & =1,426) et t=730s
(deux maxima symétriques, 51'\{' =1,444).
2) Surle profil prisa t =730 s, les deux pics symétriques sont déja identifiables et sont situés a une

distance lagrangienne du point central de I'ordre 300 um . Cette valeur est trés petite devant la

dimension du méplat central (6 mm ). Cela montre que les deux pics « émergent » a partir du VER
situé au milieu de I'éprouvette et que leur apparition peut bien étre associée a la mesure de 51'\{'

. . 2 o N . . ;. R
prise en ce point. La valeur de Ens peut Iegltlmement étre mise en relation avec la caractérisation

de la microstructure qui a été réalisée dans le VER central.
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el = 1.295

s ":5[ = 1.426

s el =1.508
30s ¢l = 1.580
el =1.671

T=90°C

-10 0 10 20
xy (eulerian, mm)

Figure 66 Exemples de profils vitesses de Figure 67 Profils &, et &, en représentation
déformation &,, représentés en fonction de la

- M .2 :
eulérienne : Pour &, > &\g, les maxima de

coordonnées lagrangienne X, et mesurés pour itosse de déformation sont situés au niveau des

T =90°C Pour gl"f < gﬁs ~1,43, le maximum épaules de striction sur I’éprouvette déformée.
unique est au centre de la zone de striction. Pour
M 2 . g
&, >&s ., deux maxima  symétriques
apparaissent.
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Figure 68 Similarité des profils de taux de Figure 69 Trois profils de vitesse de déformation

déformation (gauche) et de THS (source de &, pris & des instants rapprochés. A t =720s
chaleur, voir chapitre 6). (gll\f —~1,426)

ey <& . A t=T730s

(gl'\{I =1,444) : gl"f > gﬁs.

4.5 Destruction de de la phase lamellaire : mesure de la déformation a la seconde
striction

Pour différentes températures d’essai, nous montrons sur la Figure 70 les évolutions des dérivées

temporelles de la force (F ) et de la déformation mesurée dans le VER central (&Y ). Pour T >60°C,

on distingue une seconde phase au cours de laquelle le taux de déformation él'\f recommence a

augmenter (point Y, ). Comme cela a déja été mentionné, cette phase du processus de déformation

correspond au développement de la seconde striction. Par ailleurs, la température T =60°C marque

également une transition pour les courbes représentant F . Pour T >60°C, on peut observer sur les
tracés les apparitions d’un nouveau maximum rapidement suivi d’'un nouveau minimum. Ces deux extrema

additionnels sur le tracé de F sont la conséquence mathématique directe de la présence d’un
épaulement sur le signal de force, épaulement lié au développement de la seconde striction (voir
paragraphe 1,1.2.2). Ces résultats prouvent que, dans la limite de la précision de nos mesures, la
température T =60°C marque la transition entre le comportement « simple striction » et le
comportement « double striction ».

Comme nous I'avons indiqué dans le paragraphe 4.3, pour évaluer la déformation &y, marquant le début

/ I . ; . a . - M N
du développement de la seconde striction, nous avons détecté le seuil a partir duquel &;; recommence a

augmenter fortement. Les résultats correspondants aux différentes températures sont regroupés dans le
Tableau 1 (ligne 4). Bien qu’une légére tendance a la décroissance puisse étre observée, toutes les valeurs

. N . M . . . . aps 2 .
mesurées restent trés proches du seuil &; ~0,4, déformation critique identifiée dans le chapitre 3
comme correspondant au début de la destruction de la morphologie lamellaire a I'ambiante. La valeur

obtenue pour T =70°C (&, = 0,46) est la seule qui différe significativement de 81'\{' ~0,4 . Pour cette
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température, la seconde striction est encore peu marquée et il peut étre difficile d’en distinguer les effets.
Pour les températures inférieures 8 60°C , la mesure de la de déformation volumique n’a été possible
que pour T =21°C et T =30°C. Pour les températures plus élevées, I'augmentation de &, devient trés

faible et difficilement exploitable [Johnsen (2017)]. Pour T =21°C et T =30°C, le seuil de croissance
de la déformation volumique, indiquant le début de la destruction de la phase lamellaire, correspond

toujours au niveau de déformation 81“f ~0,4 (Figure 71).

Nos résultats montrent que la déformation critique associée a la limite en extensibilité du réseau lamellaire
. N . M . .
ne dépend pas (ou trés peu) de la température et vaut &; =0,4 . Avec une démarche parfaitement

indépendante, ce résultat compléete et confirme qualitativement et quantitativement les conclusions des
travaux que le groupe de recherche de G. Strobl a obtenus pour le PEHD [Hobeika (2000)].

= 01

015
02

0.5 e 1 : 0 05 el

1 1.5

Figure 70 Evolutions de F (axe de gauche) et de é‘l'\f (axe de droite) en fonction 81"{' (a) T =21°C, (b)
T =50°C, (c) T =60°C, (d) T=70°C, (e) T =80°C et (f) T =120°C.

| Température (C°) [21 [32 J40 [s0 [eo [70 [8 [90o [100 [110 [ 120 |
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Déformation a la 1% | 0.09 0.10 0.12 0.12 0.12 0.13 0.13 0.13 0.15 0.15 0.15
striction ( 8\{1 )

Contrainte de striction GYl 31.8 27.0 233 193 15.6 12.9 10.7 8.7 7.3 5.8 4.4

(MPa)
Déformation a la 2ne | X X X X X 046 | 042 | 041 | 040 | 038 | 0.38

striction ( &y, )

Tableau 1 Contraintes de striction et déformations a la premiére et éventuellement a la seconde striction
pour les 11 niveaux de température.

0.12
0.1
0.08

< 0.06
0.04

0.02

0 0.5 o1 1.5

€11

Figure 71 Evolution de la déformation volumique pour T =21°C et T =30°C.

4.6 Extensibilité du réseau macromoléculaire

Dans le Tableau 2, nous avons regroupé les valeurs des seuils de stabilisation de la striction &y et sf,s
mesurés selon les protocoles indiqués dans le paragraphe 4.4. Logiquement, compte tenu de leur
définition, les valeurs de &y et g,is sont assez proches. Pour enrichir notre analyse, nous avons aussi
utilisé le modele tres connu d’Haward-Thackray qui permet de prévoir la déformation correspondant au
début de la phase de stabilisation (E,Z'ST ) en utilisant le 2™ critére de Considére et des données

expérimentales relativement facile a obtenir : seule la courbe contrainte-déformation mesurée au centre
de I'éprouvette (voir Figure 62) est nécessaire. [Haward (2007) et P1].
Sur la Figure 18, nous avons représenté la dépendance en température de 8,{,5 , 8,%,5 et 8,'\,4; . On

‘ HT 1 2 .
remarque tout d’abord que, pour chaque température, les valeurs de &5 , &5 et &g sont relativement

proches. Cela prouve que le modele d’Haward-Thackray peut étre utilisé pour prévoir le seuil de
stabilisation de la striction avec un dispositif expérimental relativement simple, ne nécessitant pas de
mesures de champ. Cependant, le résultat le plus remarquable que cette figure permet de mettre en
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évidence est que la déformation correspondant au seuil varie trés peu en fonction de la température.
L'ensemble des mesures est compris dans l'intervalle gl'\f =1,51+0,12, sans qu’une tendance claire
puisse étre décelée entre T =21°C et T =120°C . La limitation en extensibilité du réseau

macromoléculaire dépend peu (ou pas) de la température. De facon analogue, nous avons montré que ce
seuil dépend peu de la vitesse de déformation [P8].

Temperature (°) 21 [32 [40 [s50 [eo [70 [8 [90 [100 [110 [ 120
£l 1.50 | 161 |1.62 | 163 [1.62 |1.58 [1.57 |[1.53 |151 |1.51 |1.51
&2 140 |1.48 |1.51 |1.52 [1.50 |1.47 |1.47 |[1.44 |1.42 |1.42 |1.41

Tableau 2 : Déformations critiques &y et 8,315 marquant le début de la stabilisation de la striction :

Résultats expérimentaux obtenus par corrélation d’images 3D.

* 1.5
+ X £ %2 & & &
a A A & K
158 PR 5 & o ® @ o o
/'/ ¢
- ¢ _
= 13
PR ., -
+ et ' =
. o0& * . O
2 ENs 05
“ 05 D eyg ¢ '
+G *
0 : ‘ 0
20 40 60 80 100 120
T (°C)

Figure 18 Déformations seuils correspondant au début de la phase de propagation de la striction. Si,s et

8,315 : valeurs expérimentales, £\ : prédiction obtenue grdce au modéle d’Haward-Thackray. G est le

module de cisaillement du réseau macromoléculaire. La décroissance de G est attribuée a un processus
de relaxation thermiquement activé : le mode «, correspondant a un glissement relatif des blocs a

I'intérieur des lamelles [Na (2007), P1].

4.7 Conclusion

Les propriétés mécaniques de notre PEHD dépendent drastiquement de la température mais nos résultats
montrent que ce n’est pas le cas pour la déformation critique 81'\{' = &7 =0,4 qui correspond a la limite
en extensibilité du réseau lamellaire. De fagon analogue, la déformation associée a la limite en extensibilité
du réseau macromoléculaire, approximativement 81'\{' ~ & ~1,5, dépend trés peu de la température de
I’essai ou de la vitesse de déformation.

Une interprétation trés simple est possible pour ces résultats. De facon évidente, I'extensibilité des chaines
est une caractéristique géométrique de ces derniéres, indépendante de la température. La déformation

i, M . N I . a . .
critique &, ~ 0,4 correspondrait alors a I'extensibilité maximale des chaines qui relient les lamelles
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lorsque la microstructure est encore lamellaire (molécules liens, voir chapitre 1 paragraphe 1.1.2.4). Le
. M . N P P elclia 2 ~
seuil &; ~1,5 pourrait étre associé a la limite en extensibilité des chaines entre les nceuds

d’enchevétrement (voir également chapitre 1 paragraphe 1.1.2.4).

71

Manuscrit HDR-L. Farge



72

Manuscrit HDR-L. Farge



Chapitre 5 : Etude de I’évolution de la microstructure pour tous les points matériels de I’éprouvette

5 Etude del’évolution de la microstructure pour tous les points matériels
de I'éprouvette

5.1 Introduction

Tous les résultats que nous avons présentés dans le chapitre3 ont été obtenus a partir de mesures réalisées
dans le VER central. Du fait du développement de la striction, les trajets de chargement auxquels sont
soumis les différents points matériels d’'une méme éprouvette peuvent différer trés significativement. En
premier lieu, la cinétique de la déformation varie considérablement le long de I'éprouvette comme cela
est illustré sur la Figure 72. Par ailleurs, un point matériel qui « passe » par les épaules de striction avant
de rentrer dans le neck aura momentanément connu un état de contrainte triaxial ; le caractere triaxial
des contraintes dans ces régions résultant de la courbure locale de I'éprouvette déformée [G’sell(1983)].

La question a laquelle nous avons voulu répondre peut étre formulée de fagon tres simple: Lorsqu’un point
matériel est rentré dans le neck, la microstructure ne dépend-elle que du niveau courant de la
déformation; ou bien pourra-t-on observer un « effet mémoire » relatif au trajet de chargement
particulier auquel le point matériel a été soumis? En pratique, cela revient par exemple a comparer |'état
de la microstructure pour tous les points matériels pour lesquels & =1,6 sur la Figure 72. Les résultats
regroupés dans ce chapitre ont été publiés en 2018 [P3].

b Etat de la microstructure? \

d

X=3 mm

2
X=13 X=4 mm
=1,3 mm
X=1,8 mm 15¢=16
X=0,7 mm (.0
X=0 1
0 5 X=3 mm

/

X=4 mm

0 500 1000 1500

2 : 2 }
X (coordonnée'lagrangienne) K 6x6 mm time (s) 3x3 mm /

Figure 72 a) Points matériels repérés par leur coordonnée lagrangienne X sur une éprouvette de 6 mm

d’épaisseur. b) Evolution de la déformation pour différents points matériels pris sur des éprouvettes de
sections 6x6mm?® et 3x3mm?. On pourra noter que la cinématique de la déformation différe
significativement pour les deux géométries d’éprouvette.

5.2 Protocole expérimental

Notre étude nécessite d’étudier I'évolution de la microstructure pour tous les points matériels situés le
long de I'axe central d’'une éprouvette. Pour ce faire, nous avons réalisé des essais sur la ligne cSAXS du

synchrotron SLS ou des mesures en mode balayage sont possibles. Dans notre cas, notre minimachine de
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traction a été montée sur une platine en translation cyclique dont le déplacement se fait selon I'axe de
traction (Figure 73). L'amplitude des cycles a été progressivement augmentée de facon a ce que le faisceau
balaye toujours toute la partie déformée de I'éprouvette. Les parametres de I'essai sont regroupés dans
le Tableau 3.

Vitesse Vitesse de | Temps Moyennage Nombre  de | Nombre total | Nombre
relative translation | d’acquisition spatial clichés de balayages | total de
des mors | de la | dun cliché | associé a un | enregistrés au | ascendant et | clichés au
de la | machine SAXS cliché cours d’un | descendant cours d’un
machine sur la balayage essai

de traction | platine

20 pst 10 mms? | 30 ms 300 pm 4024120 208 17000

Tableau 3 Caractéristiques de la mesure SAXS a balayage.

Au cours d’un essai, 17000 clichés SAXS ont été enregistrés et sont repérés grace 1) autemps t et a la
position dans I'espace 2) X (coordonnée eulérienne) pour lesquels ils ont été mesurés. Sur la Figure 74,
chaque point gris correspond a un cliché SAXS dans I'espace (X,t) . Pour mener a bien notre objectif, il
faut étre capable de relier chaque cliché SAXS a 1) un point matériel repéré quant a lui par sa coordonnée
lagrangienne X (position a I'état non déformé) et 2) au niveau de déformation & pour lequel le cliché
SAXS a été obtenu. Cela correspond a la procédure qui est illustrée sur la Figure 18.

Pour garantir la validité de la calibration, il était indispensable de vérifier la reproductibilité des mesures
de corrélation d’images. Sur la Figure 75 et sur la Figure 76, nous montrons les évolutions de la position
X(X,1) et de la déformation £(X,t) de différents points matériels de I'éprouvette pour trois essais
distincts. L'écart maximum sur la position et la déformation pour les différents essais sont respectivement :
AX = 200 pm (inférieur a la résolution spatiale de la mesure SAXS) et Ag =0,05. Sur I'éprouvette non
déformée, les mesures de corrélation d’'images ont été obtenues pour des points matériels séparés de
100 pm (=5 pixels entre centre des facettes) environ. Des procédures d’interpolation ont été réalisées
pour avoir les informations relatives aux points intermédiaires. Une grosse difficulté de ce travail est liée
au fait que la version du logiciel Aramis® dont nous disposions a I'époque ne parvenait pas a corréler les
images jusqu’a la fin de I'essai alors que I'éprouvette est soumise a de tres grandes déformations. Il a fallu
diviser un essai en 3 ou 4 paquets d’'images ayant chacun quelques images de recouvrement, et finalement
« rabouter » les données. Au prix de gros efforts, le contrat a été rempli : chaque cliché SAXS indexé par
le couple (X,t) a pu étre associé au point matériel et au niveau de déformation pour lesquels il a été
obtenu (couple (X, &) ). Une comparaison visuelle des 17000 clichés qui ont été enregistrés au cours d’un
essai n’était pas envisageable. Nous avons donc décidé de réduire I'information contenue dans ces clichés
a un paramétre scalaire unique : I'indice d’anisotropie de la microstructure A, tel qu’il a été défini dans
le paragraphe 3.3.1 du chapitre 3 (Equation 9).

Dans la suite, nous analyserons les variations des deux quantités suivantes :
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o A (8) : cette grandeur permet d’étudier I'évolution de I'indice d’anisotropie A en fonction de

la déformation & pour un point matériel X fixé.

e A (X) : cette grandeur permet d’étudier les variations éventuelles de I'indice d’anisotropie A

associé a un niveau de déformation & fixé en fonction de la position sur I'éprouvette X pour

laquelle le cliché SAXS a été enregistré.

FORCE

FIXED
Light

FIXED Detector
Beam \

Linear Translation Stage 10mm/s

X-axis specimen
in reciprocal space

-FORCE

Tensile stage
Lab- reference frame

Figure 73 Minimachine de traction en translation
devant le faisceau fixe.

15 T T T

10+ 0

position x (mm)

-10[ . SAXS Patterns positions
— material point positions
— lIso-strain positions

-15

0 l(l)O 2(l)0 3(1)0 4(‘JO S(I)O 6(30 700
time (s)

Figure 74. Dans l'espace (X,t), la position des

clichés SAXS est repérée par des points gris. L’étape

de calibration a permis d’obtenir I’évolution de la

position de différents points matériels (repérés par

les lignes rouges) et les lignes iso-déformation

(lignes bleu).

x(X,l ”’"")

TestT A
Test2 @
Test3

[ 500

1000

time (s)

Figure 75 Evolution de la position X (coordonnée
d’Euler) pour trois essais répétés de quelques points
matériels repérés par X (coordonnée de
Lagrange).

157

X=3.2 mm {

057

nm

00 500  time(s) 1000 1500
Figure 76 Evolution de la déformation pour trois
essais répétés de quelques points matériels pris
le long de [Iéprouvette repérés par X

(coordonnée de Lagrange).
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5.3 Résultats

5.3.1 Courbes A, (¢)

Les courbes A, (8) sont représentées sur la Figure 77 pour quelques points matériels. On pourra

remarquer que certaines courbes sont interrompues, par exemple celle correspondanta X =2,2 mm.

Dans ce cas, le point matériel considéré n’est jamais rentré dans le « cceur » de la zone de striction ou la
déformation finale vaut 2. A la fin de I'essai, ce point matériel était donc situé dans la zone de transition
correspondant aux épaules de striction. Toutes les courbes ont la méme tendance générale qui correspond
a celle qui avait été obtenue pour les mesures dans le VER central (voir Figure 37). On notera que

I’anisotropie, initialement décroissante, commence a augmenter a partir de & = 0,17 . Ce seuil jouera un
role particulier dans I’analyse du paragraphe 5.4. Pour les hauts niveaux de déformation, par exemple pour
£=1,6, les courbes sont presque confondues. Cela prouve qu’on peut associer de facon quasi univoque
un état de la microstructure a un niveau de déformation. C’'est précisément la réponse a la question qui a
été formulée dans I'introduction de ce chapitre. Pour des déformations intermédiaires, entre £ =0,3 et
£=1,2, les courbes apparaissent relativement dispersées. Cependant, on peut vérifier que pour une
valeur de l'anisotropie A donnée, les valeurs possibles de la déformation sont comprises dans un
intervalle qui ne dépasse pas A& =0,1. Enfin, pour les niveaux de déformation inférieurs a3 £€=0,3, la
dispersion des courbes devient plus significative. On remarquera également gu’elles sont réparties selon

une séquence logique qui dépend de X (voir insert en bas a droite de la Figure 77). L'explication sera
donnée dans le paragraphe 5.4.

0.8

0.6

0.2

Ax(€)

-0.2F

-0.4F 1

-0.6

-0.8

0.5 98 1 1.5 2 2.5

Figure 77 Evolution de A, (6‘) pour différents points matériels dans le cas d’une éprouvette d’épaisseur

6mm.
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5.3.2 Courbes A, (X)

Les courbes A, (X) sont représentées sur la Figure 78 pour différents niveaux de déformation. La Figure

78a correspond aux éprouvettes dont I'aire est de 6x 6mm? pour la section centrale. Pour chaque niveau

de déformation, 6 courbes sont représentées (halo grisé): trois essais distincts x les deux parties
symétriques des éprouvettes. La moyenne des 6 courbes correspond a la courbe bleue. Les courbes de la
Figure 78b ont été obtenues au cours d’un essai unique pour une éprouvette dont I'aire de la section

centrale vaut 3x3mm?. La Figure 78c est un agrandissement de la Figure 78a pour les hauts niveaux de
déformation afin de vérifier que les tracés obtenus, respectivement pour € =1,5, € =1,6 et £=17 ne
se recouvrent pas. Dans l'intervalle ¢ € [0,5—2] , on peut donc vérifier que deux courbes successives,
tracées en prenant un pas A& =0,1, occupent des intervalles distincts AA pour I'indice d’anisotropie
(voir Figure 78c ou rectangles de couleur sur la Figure 78a). Cela confirme qu’un état de la microstructure
donné ne peut étre associé qu’a un intervalle de déformation limité, n’excédant pas Ag =0,1. Ce résultat
est également validé par le fait qu’une valeur donnée de A est associée a un méme niveau de
déformation pour les éprouvettes de section 6x6mm? et 3x3mm?. Rappelons que les cinétiques de

déformation étaient significativement différentes pour ces 2 géométries d’éprouvettes (voir Figure 72b).

a 6 mm b3mm

T T T
0.8 B : ] ]

0.6
0.4
3 0.2
W
<
Og
-0.2
-0.4
0A=-0,1 o6
-0.8
-20 15 -10 -5 5 10 15 20
X=-3,5mm
C X (mm)
0.97"
0.965
005t ?M}%‘Ji $'é 1 - g
Fvoss, e ‘ ‘ 1 7.
‘*i ugs‘ ‘l ‘.
0945 ’ﬁ\u T l' " ’ﬂ”n" 1 ?
0.94 m ‘-‘_‘_ - _;_.
D35 f '

-1z -10 -8 B -4 [

Figure 78 Courbes A, (X) pour des éprouvettes de sections 6 x6 mm? (Figure 78a) et 3x3mm? (Figure

78b). La Figure 78c est un agrandissement correspondant aux hauts niveaux de déformation pour
I’éprouvette de 6 mm d’épaisseur.
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Remarquons enfin que pour les tres faibles niveaux de déformation, certaines courbes présentent des
variations tres significatives. Par exemple pour & =0,1 on observe une chute trés marquée de la courbe
pour les petites valeurs de X : 0A=-0,1 entre X =—3,5mm (<= X =+3,5mm du fait de la symétrie)

et X=0. En revanche, pour des valeurs de & plus élevées, supérieures a &g ~ 0,17 (valeur minimale

pour A, voir Figure 77 ou Figure 37), par exemple € =0,3 ou £ =0,5, on peut observer un effet

opposé : A augmente quand on se rapproche du centre de I’éprouvette. Dans le paragraphe suivant, nous
montrons que ces effets peuvent étre expliqués en tenant compte de la non-homogénéité de I'état de
déformation sur une section.

5.4 Simulation par éléments finis

Contrairement a la corrélation d’images qui est une mesure de surface, dans le cas de la mesure SAXS, le
faisceau de rayons X est dispersé le long de la totalité de I'épaisseur de I'éprouvette. Nous avons donc
réalisé des simulations par la méthode des éléments finis avec le logiciel Abaqus® (Figure 79) pour
comparer la déformation de surface, mesurée par corrélation d’images, avec la déformation moyenne
«vue » par le faisceau lorsque qu’il traverse la totalité de I’épaisseur. Nous n’avons réussi a valider
expérimentalement nos résultats numériques que pour des niveaux de déformation relativement modérés

correspondant a £ < 0,4 au milieu de la zone de striction. Cependant, la simulation a permis de fournir
une explication qualitative pour les brusques variations des courbes A‘g (X) qui peuvent étre observées

dans la région du centre de I'éprouvette sur la Figure 78. Les effets de courbure, qui résultent de la forme
initiale de I'éprouvette et du développement de la striction, engendrent un phénoméne de triaxialité des
contraintes et la déformation varie le long de la direction de I'épaisseur de I’éprouvette (Figure 79). La
déformation moyenne « vue » par le faisceau de rayon X différe donc de la valeur mesurée en surface par
corrélation d’'images. Aux faibles déformations (& € [0,1—0, 4] ), la déformation moyenne calculée sur

toute I'épaisseur en X =0 vaut 8’;:{:(]1 =0,126 (Path 1, voir Figure 78a,c) et est donc supérieure a celle

gmax

wriace = 0,11, Enrevanche, loin du centre de I'éprouvette, par exemple

gui aurait été mesurée en surface

pour X =3,5mm sur la Figure 78b, on obtient 8EZ{E2 =0,082 (le long de Path 2, voir Figure 78b,c). Cette

valeur est inférieure 3 la mesure qui serait obtenue en surface qui vaut aussi &y, =0,11. En
remarquant que I'indice d’anisotropie décroit pour & < &5 =0,17 et devient croissant pour & > & (voir
Figure 77 ou Figure 37 du chapitre 3), ces résultats expliquent, au moins semi-quantitativement, la

décroissance brusque des profils AS(X) dans la région centrale pour &~0,1 (valeur inférieure a

& =0,17) et la croissance de ces mémes profils pour £ > &; : € =0,3 ou & =0,5 sur la Figure 78.

Pour les niveaux de déformations plus élevés (& € [0, 4-1, 2] ), la plupart des mesures SAXS utilisées pour

tracer les profils A, (X) de la figure 8 a été obtenue dans la région des épaules de striction ou la courbure
de I'éprouvette est forte. De fagon similaire, ’hétérogénéité de la déformation selon I'épaisseur dans ces

régions permet d’expliquer les variations des profils A, (X) de la Figure 78 pour £<1,2.
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Déformation en
surface au centre: 0,11

Path 1 C

x=0mm 0.14

et
0126 e TN o

g™ ~0.11

surface

<+ ¢(z) along path 1

+¢(z) along path 2

0 1 2 3 4 5 6
Z(mm) x10°

Déformation en surface

Méme déformation en surface,
au centre: 0,3

mais déformation moyenne
« vue » par le faiscau
différente

Figure 79. Modélisations des champs de déformation obtenues par la méthode Eléments Finis pour une
éprouvette de section 6x 6mm?: a) la déformation en surface au centre vaut 0,11 b) la déformation en

surface au centre vaut 0,30 et c) profils de déformation le long de « Path 1 » et « Path 2 » pour lesquels la
déformation en surface est identique (0,11).

5.5 Conclusion

Pour une éprouvette en PEHD déformée en traction, les cinétiques de déformation des différents points
matériels d’'une méme éprouvette sont tres variables. Cependant, notre étude montre que I'état de la
microstructure en tous points matériels de I'éprouvette dépend uniquement du niveau courant de la
déformation locale
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6 Phénomenes thermiques associés aux transformations
microstructurales

6.1 Problématique

Dans ce chapitre, nous étudions les phénomeénes thermiques qui interviennent au cours de la phase de
déformation plastique de notre PEHD.

Aprés le point de striction, une augmentation inhomogéne de la température des éprouvettes est
mesurable par thermographie IR. Cet auto-échauffement est la conséquence de la friction interne dont le
matériau est le siege au cours du développement de la plasticité : Certaines micro-zones du polymere sont
alors momentanément en mouvement relativement a leur environnement (voir par exemple le modele de
Peterlin, Figure 12 et Figure 13). Il en résulte des « frottements » aux échelles locales qui engendrent une
production volumique de chaleur au niveau macroscopique. L’élévation de la température est donc liée a
la réorganisation interne de la matiére qui se produit dans le régime plastique. Cependant, il n’est pas
possible d’établir simplement un lien entre, d’'une part, une mesure eulérienne des champs de

températures T (M ,t) et, d’autre part, les processus de transformation de la microstructure qui
interviennent pour un point matériel. A I'échelle du milieu continu, les variations spatio-temporelles du
champ de température sont gouvernées par I’équation de la chaleur qui montre que T (l\/l ,t) dépend de

la cinétique de I'essai et de I'histoire thermique de tous les points de I'éprouvette. Dans un cadre eulérien,
I’équation de la chaleur s’écrit :

pc%T +pcV.grad (T) =KAT +THS Equation 11

Avec, p : masse volumique, C : capacité thermique massique, K : conductivité thermique, V (M ,t) :

vitesse locale et THS(M,t) : terme source (Thermomechanical Heat Source). Le terme source

correspond a la production volumique de chaleur et rend compte de facon intrinséque de l'activité
thermique induite par la déformation locale du matériau. Pour analyser les phénomenes thermiques
associés aux transformations de la microstructure de notre PEHD, il donc indispensable de connaitre les
variations temporelles et spatiales de ce terme source. Dans cadre de sa thése, Jing Ye a développé une

procédure pour extraire THS(M,t) de I'équation de la chaleur en mettant en ceuvre une méthode

inverse. Les résultats regroupés dans ce chapitre ont été publiés en 2016 [P2] et en 2018 [P5].

6.1.1 Obtention des THS, prise en compte de 'advection

Les éprouvettes et les mors ont été placés dans une enceinte a parois réfléchissantes ne comportant que
deux fenétres de surfaces limitées, destinées a permettre les mesures optiques de température et de
déformation. Les échanges thermiques par rayonnement peuvent donc étre négligés : le coefficient
d’échange h sera limité a la seule la contribution de la convection naturelle. Par ailleurs, les mesures que
nous avons obtenues par corrélation d’'images et par thermographie IR nous ont permis de vérifier que les
profils de vitesse et de température varient peu sur une section. Nous avons donc décidé de nous limiter
a un modele 1D. L’équation de la chaleur (Equation 11) se réécrit alors de la facon suivante:
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oT oT o°T ,
pC at +pCVl 8X = k aXZ +THS _qheat_loss Equatl'On 12
1 1 ——
accumulation - e négligeable
advection diffusion

Le seul terme non directement accessible a la mesure dans I'Equation 12 est le terme source THS (Xi,t)

. Les autres grandeurs ont été obtenues ou évaluées de la fagon suivante :

La masse volumique de notre PEHD est indiquée dans la fiche technique du matériau
p =950 kgm’3

La capacité thermique massique ¢ =1780 Jkg K ™ a été mesurée au LEMTA par pDSC. Compte
tenu de la précision de cet équipement (£2%), il a été vérifié que cette valeur reste inchangée

A~ . . P . , . M
méme si la mesure est faite pour une éprouvette trés déformée (g;; [12).

La conductivité thermique kK =0,473Wm K™ a été obtenue 2 partir de la diffusivité thermique

(D =—) qui a été mesurée au LEMTA par la méthode « flash ».
C

Vl(xl,t) et T (Xl,t) sont respectivement la composante longitudinale de la vitesse et de la

température moyennées sur une section. Ces grandeurs sont obtenues par corrélation d’images
3D et grace a une caméra IR (Flir-SC7000).

Le terme 0., 1oss @PParait lors de la réduction 1D du probléme. Ce terme correspond aux pertes

convectives selon les directions transverses de I'éprouvette. La constante de temps associée aux

échanges convectifs peut étre évaluée en faisant un simple bilan thermique; on trouve
ce o4, —

= [jl_h ~400s, avec e =6mm : épaisseur (ou largeur) de I'éprouvette et h =6,5Wm~?K™ :

coefficient d’échange (convection naturelle sans rayonnement). Cette constante de temps est

grande devant la durée des essais et trés supérieure aux temps caractéristiques associés aux

différents régimes qui pourront étre observé sur la courbe représentant I'évolution des THS . En

conséquence, Q. 1oss @ €té négligée dans le processus de reconstruction, ce qui conduit

logiguement a une surestimation des THS . Pour estimer I'ordre de grandeur du biais résultant,
des simulations ont été réalisées par la méthode des éléments finis (These d’'Yves Meshaka
[Meshaka (2002)]). L'influence de la convection sur la température de surface des éprouvettes a

été étudiée en comparant lescas h = 10Wm?K™* et h=0.Celaa permis de vérifier que la prise

en compte de la convection introduisait un écart sur les valeurs des THS qui reste limité, inférieur
a lincertitude provenant essentiellement du bruit numérique et du bruit sur la mesure de
température.

On notera que le second terme du premier membre de I'Equation 12 rend compte du phénoméne

d’advection. Physiquement, I'advection correspond au transport de la chaleur qui résulte du mouvement

des particules du milieu a la vitesse locale V, . Ce phénomeéne est généralement négligé. Sa prise en compte
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est un résultat important qui a pu étre obtenu dans le cadre de la these de Jing Ye. Du point de vue
métrologique, pour remonter au terme source par une méthode inverse, il est indispensable que les
élévations de température soient tres significativement supérieures au bruit de mesure. Pour ce faire, il
est nécessaire de procéder a des essais a « vitesse rapide ». La caméra est alors montée sur un pied
motorisé asservi de sorte que la vitesse au centre de I'éprouvette soit nulle. Cependant les vitesses dans
les épaules de striction peuvent prendre des valeurs importantes. Si le transport advectif avait été négligé
dans le modele de reconstruction, les sources obtenues par I'approche inverse auraient été surestimées.
Le biais qui en résulterait a pu étre quantifié.

Les résultats de la reconstruction sont illustrés sur la Figure 80 pour un essai réalisé a vitesse de
P . - M -2 ~-1 . / ,
déformation constante (&€, =107 s7). Sur la Figure 81 nous comparons les résultats de la procédure de

reconstruction dans le cas ou I'advection est prise en compte (modele ADM : Advection Diffusion Model)
et dans le cas ou elle est négligée (modéle DM : Diffusion Model). Il apparait clairement que la prise en
compte de I'advection est indispensable pour reconstruire les sources dans les épaules de striction o,

comme cela a été mentionné, les vitesses Vl deviennent importantes.

U: undeformed regions, £= 0 X 1 05
N:Neck, £= 1.8 = gm 10
S: Shoulders, 0 < £< £7(high strain rates)
..... DM
~ 8 . m— ADM
A
e > "
6f % o
£ i I
2 b !, :' Y
o ¥ + *
§ - NDR / 0 4 x 7 5
o \ I i "
T 1 = 3 %
" o5 - 2 A
z(:u; S i R P < 0015 e'ﬁ\ 0
150 T Z = 0005 (\(\ | | | | |
100 ST v 0.005 'e(\e
B g 0015 -001 0005 0 0005 001 0015
Time (s) 52 , L, .
60(\(\6 Coordonnée eulérienne X; (mm)
S

Figure 80 Evolution spatio-temporel de Iactivité Figure 81 Profils de THS tracés pour gl’\q =18

thermique caractérisée par le terme source Y P
L ] ) .., et pour un essai réalisé a €, =210 5.
THS (Xi,t). L’activité thermique est maximale a la fin _ . )

Contrairement au modéle ADM (Advection

de I'essai dans les épaules de striction ol les vitesses Diffusion Model), le modele le modéle DM

sont également maximales [Ye (2016), voir Figure 68]. (Diffusion model) néglige I'advection. Le biais

résultant est important dans les épaules de
striction [Ye (2018)].

6.2 Analyse des résultats pour la mesure des THS
6.2.1 Mesures au centre de la zone de striction

Sur la Figure 82, nous montrons les évolutions des THS mesurées au centre de la zone de striction pour
quatre essais réalisés a des vitesses de déformation imposées grace au dispositif vidéo-traction®:

&g =1107%s™, &Y =2107s™, &1 =3107s" et &) =4107s™ (vitesses de déformation au
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centre de la zone de striction). Par ailleurs les vitesses de déformation ont été mesurées de fagon précise
par corrélation d’images et nous avons constaté que leur valeur au centre de I'éprouvette pouvait différer
significativement de la consigne ; jusqu’a 20% d’écart a été observé. Dans la suite, pour analyser nos

résultats, nous avons systématiquement retenu les valeurs de SlNll mesurées par corrélation d’'images. Au
début du test, les sources thermiques sont négatives car le comportement thermoélastique prédomine
aux faibles déformations. Les courbes présentent ensuite des oscillations parasites entre 81’\2 =0,1 et
slMl =0, 3. Cet écueil est la conséquence de la difficulté a réguler en vitesse de déformation lorsque la
rigidité de I'éprouvette change drastiquement au voisinage du point de striction. Dans le domaine
plastique (SlMl >0,1), le comportement devient exothermique (THS > 0). On peut alors montrer que les

THS correspondent quasi-exclusivement & la dissipation thermique [Ye (2018), Delpueyo (2018)].

6
05 10" : : : : : : :

o
£
=3
N
T
'_

-1 — Strain rate of 0.01s™ 7

——Strain rate of 0.02s™
1.5 = Strain rate of 0.03s™" |
) = Strain rate of 0.04s” |
_2.5 1 1 1 1 1 1 1 il 1
0 0.2 0.4 0.6 0.8 1 1.2 1.4 1.6 1.8

M
&

Figure 82 Evolutions des THS reconstruites au centre de la zone de striction pour quatre vitesses de
déformation imposées différentes.

. , , , . . - M
Sur la Figure 83, nous avons représenté I'évolution de la valeur des THS en fonction de €;; . Pour nos
. .. . . P . M
quatre essais, nous avons choisi des points correspondant aux niveaux de déformation: &£ =0,3,

alMl =12, 81’\1 =14, 81’\2 =16 et 81'\2 =1,8. Les vitesses de déformation indiquées en abscisse sont

celles qui ont été mesurées avec précision grace a la corrélation d’images. Dans les conditions dans
lesquelles nos essais ont été réalisés, les résultats regroupés sur la Figure 83 montrent que, pour un niveau

84

Manuscrit HDR-L. Farge



Chapitre 6 : Phénoménes thermiques associés aux transformations microstructurales

, . ; ; - M . . . s . .
de déformation donné, la dépendance des THS avec €,, est approximativement linéaire. Les modéles

linéaires associés a chaque niveau de déformation sont représentés en trait plein sur la figure. De facon
synthétique, on donc peut écrire que:

THS = 6'&}! Equation 13

La quantité Gtsh a la dimension d’une contrainte et dépend de la déformation alMl , mais pas de la vitesse
de déformation & .

En multipliant par dt I'Equation 13, on obtient une relation dont les termes ont la dimension d’une
densité volumique d’énergie ou d’une contrainte :

8q% = Gdg™ Equation 14

Sqd'ss correspond alors a I'incrément de chaleur volumique qui a été dissipée lorsque la déformation
M s M Mg . ): . . M oo
augmente de €; a g; +0dg;; . L'Equation 14 peut alors s’interpréter de la fagon suivante : A g;; fixée,

diss

e e "y P N . , , . M ,
la chaleur dissipée par unité de volume 30" en réponse a un incrément de déformation de;; ne dépend

pas de la vitesse de I'essai. D’'un point de vue général, La dépendance des THS en SlNl' plutét qu’en

L 2 ’ 7 Y . . . AN ~ .
(81'\1) évoque des phénomenes dissipatifs d( a des frottements de type « sec » plutdt que « visqueux ».
Nous exploiterons cette remarque pour rechercher une interprétation physique a nos résultats.

%108

2 T

M
—~ € =14
18- B 4
m§_ pente: 34.8 MPg
s p
=~ 16
o
=
3 14
0
&
9 12
2
3 1L 4':‘i 1.2 i
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% 08+ 1
.
0.6 ‘.‘"‘
ej‘i’ =03
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02+ 4
1 | | |
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Figure 83 Etude de la dépendance des THS avec 81'\2 .
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6.2.2 Mesures dans les épaules de striction

Nous avons voulu tester si I'approche linéaire pouvait permettre de prévoir par extrapolation la valeur des
THS dans les épaules de striction ou les taux de déformations peuvent prendre des valeurs
significativement élevées (Figure 68). Pour ce faire, nous avons relevé les THS reconstruites dans les

épaules au cours des essais les plus rapides : a 81'\1 =0,03s" eta 81“2 =0,04 s Les taux de déformation

/ ;. N -1 . . ope . N
dans les épaules sont alors supérieurs a €, =0,06 S™, ce qui est significativement au-dela de la gamme

de valeurs pour laquelle les modeéles linéaires représentés sur la Figure 83 ont été calés. Par ailleurs, nos
mesures de corrélation d’images indiquent qu’a mi-distance des épaules de striction, ol le taux de

déformation est maximal, la déformation vaut : €, =1,3. En prenant uniquement les points au centre du
neck, nous avons calculé la valeur de Gtgh pour 81M1 =1,3, on obtient 32,9 MPa (voir Figure 84). Sans

surprise, cette valeur est comprise entre celles correspondant 3 81'\2 =12 (28,8 MPa) et 3 81'\2 =14 (
34,8 MPa)) (voir Figure 83). Cependant, il est plus intéressant de noter qu’en extrapolant notre modeéle

linéaire, il est possible de prévoir avec un bon degré d’approximation les valeurs des THS dans les épaules
de striction (points rouges sur la Figure 84) : I'erreur est inférieure a 10%.

x10° _ _ |
{ el = 1,3 (centre duneck)

— Ajustement lineaire ¢ = 1,3 (centre duneck)
i e1 = 1,3 (Epaules)

N
3

N

-
(8]

o
&)
T

THS: Puissance dissipative (W/m3)

0 0.01 0.02 0.03 y 0.04 005 0.06 0.07

Figure 84 Extrapolation du modéle linéaire permettant de prévoir les valeurs des THS dans les épaules de
striction.

Ce résultat confirme I’hypothése que nous avions émise : pour un niveau de déformation donné, les
sources thermiques ( THS ) dépendent linéairement du taux de déformation (Equation 13). En remarquant
que la dissipation thermique (THS ) est la conséquence des transformations subies par la microstructure
dans le régime plastique, ce résultat confirme également les conclusions du chapitre 5 : I’évolution de la
microstructure en tous points de I'éprouvette dépend exclusivement du niveau courant de la déformation

g . ey di , s . , , .
et pas de la cinétique. A g, fixée, la chaleur dissipée 3q™ en réponse a un incrément de déformation

de;; ne dépend pas de la vitesse de I'essai car la transformation microstructurale associée a dg;; ne
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dépend pas de €, . Il faut cependant remarquer que ces conclusions ne sont valables que dans la gamme

relativement limitée de vitesses de déformation ou nous avons travaillée. Par ailleurs, on remarquera que
cette analyse n’aurait pas été possible si les THS n’avaient pas été calculées correctement dans les
épaules de striction, c’est a dire en prenant en compte le terme d’advection (voir Figure 81).

6.3 Interprétation des résultats
6.3.1 Dissipation thermique et relaxation des contraintes

Dans la suite nous proposons quelques pistes permettant d’analyser la signification physique de la quantité
th . ;. A N . . \ N
G, que nous avons mise en évidence grace a des mesures thermiques et qui est homogene a une

contrainte. Dans ce but, nous avons repris une série d’expériences de relaxation que nous avions réalisées
antérieurement selon le protocole suivant. Un essai de traction monotone est interrompu pour un niveau

s, . , M . . . .
de déformation au centre de I'éprouvette €;; quireste constant. On laisse par la suite relaxer la contrainte
a déformation constante pendant un temps trés long. Finalement, on note " la valeur dont la contrainte
a chuté. Sur la Figure 85, nous montrons les différentes courbes contrainte-temps utilisées pour mesurer

P M < .
les valeurs de 6" . Chacune de ces courbes est associée a une valeur de €;; , déformation pour laquelle

I'essai a été interrompu, et qui reste donc constante pendant la mesure de " . La procédure de
; . . s . s , . M
détermination de ' est également illustrée de fagon schématique pour &; =1,5 sur une courbe

contrainte-déformation (Figure 86)
Sur la Figure 87, nous avons représenté I'évolution des deux quantités :

, M M , . . . . . .
e o7 (811 ), €,, représente icile niveau déformation maintenu constant pour lequel la contrainte

de relaxation ¢"” a été mesurée. Chaque point expérimental étant obtenu a partir d’un essai

distinct.

th M M < . . . th Sy 7 oz
e © (811 ), €, représente le niveau de déformation pour lequel G, a été mesuré. La totalité de

€

la courbe peut, en principe, étre obtenue a partir d’un unique essai de traction monotone.

N . , ez r,o0 M th M .
Il apparait sur la Figure 87 que les courbes représentant les quantités ¢ (811) et o, (811) sont quasi

semblables, ce qui conduit a écrire :

" (81'\: ) _ Gtsh (81'\1 ) Equation 15

Selon nous, les conséquences de I'Equation 15 sont assez remarquables: En procédant & une simple série

d’essais de traction-relaxation, il est possible d’estimer I'évolution de la chaleur volumigue dissipée au
cours d’un essai de traction monotone. La généralité de cette conclusion doit cependant étre confirmée
en réalisant des mesures pour d’autres matériaux.
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Figure 85 Série d’expériences correspondant au

protocole suivant : traction monotone interrompue

1000 1600

p M ..
pour une valeur donnée de g€, suivi de la

60

50

40

Temps

trés long
30

a1 (M Pa)

20

0 0.5 v o1 1.5

€11
Figure 86 Procédure de détermination de " sur
une courbe contrainte déformation pour un essai

interrompu pour 81'\2 =1b5.

relaxation du matériau pendant un temps trés long
d € =Cte. La chute totale de la contrainte est

notée ¢'”.

Nous avons voulu analyser les résultats regroupés sur la Figure 87 en tenant compte des transformations
de la microstructure qui ont été identifiées dans les chapitres précédents. En retenant la courbe qui

posséde le plus de points expérimentaux ( " pour 81'\: =0,005s"), il apparait que " devient

croissant autour 81'\4 =0,4 . A partir de cette déformation, chaque point expérimental est situé au-dessus

du précédent. En admettant la validité de I'Equation 15, on pourra conclure que I'activité thermique reste
apparemment constante lorsque la morphologie lamellaire est préservée. Ensuite, au début de la

destruction de la phase lamellaire (81'\2 =0,4), on observe le début de la phase de croissance de la

dissipation thermique qui s’accentue progressivement lors de I'établissement graduel de la morphologie
fibrillaire. Cela montre que la destruction de la structure lamellaire est assez logiqguement associée a des
phénomeénes de friction interne. La croissance de I'activité thermique continue et devient intense lorsque
la phase fibrillaire est établie. Lorsque la microstructure a été complétement fragmentée, les mécanismes
de déformation font intervenir le glissement relatif des fibrilles (Figure 13), ce qui est susceptible des
frottements solides qui serait responsable de I’échauffement.
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Figure 87 Comparaison entre les valeurs des contraintes 1) G_ obtenue par des mesures thermiques
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6.3.2 Conclusion

Les sources thermiques (THS ) ont été obtenues grace a une méthode inverse qui prend en compte le
terme d’advection dans I’équation de la chaleur. L’analyse de I’évolution des THS a révélé que, pour un
niveau de déformation donné, la chaleur dissipée en réponse a un incrément de déformation est
indépendante de la vitesse de I'essai. Cela montre que :

e les phénomenes dissipatifs de nature « visqueuse » sont négligeables.

e Ladissipation thermique résultant des transformations de la microstructure est indépendante de
la cinétique de la déformation, au moins dans la gamme de vitesse de déformation ol nous avons
travaillé.

Par ailleurs, nous avons montré que I’évolution de la dissipation thermique qui advient au cours du
développement de la plasticité pendant un essai de traction monotone pouvait étre estimée en réalisant
une série de « simples » essais de traction-relaxation non associés a des mesures thermiques.

89

Manuscrit HDR-L. Farge



90

Manuscrit HDR-L. Farge



Chapitre 7 : Conclusion générale et perspectives

7 Conclusion générale et perspectives

7.1 Conclusion du mémoire

En analysant I'’ensemble des résultats qui sont regroupés dans ce mémoire, nous avons pu mettre en
évidence les principales caractéristiques du développement de la plasticité au sein d’'un PEHD étiré en
traction. En premier lieu, grace a des mesures obtenues a 'ambiante dans le VER central de I'éprouvette,
nous avons montré que le processus de déformation plastique peut étre décomposé en plusieurs étapes
dont les spécificités ont été étudiées aux différentes échelles :

1)

Pour des niveaux de déformation vraie compris entre le premier point de striction ( gl"f ~0,1) et

, . .y o M . . " . s ,
une déformation critique &; = 0,4, la morphologie lamellaire est approximativement préservée.

L'endommagement affecte principalement les régions ou les lamelles sont orientées
perpendiculairement par rapport a I'axe de traction, ce qui favorise la contraction latérale du
matériau. L'augmentation de la déformation volumique demeure trés limitée.

A partir de 81'\{' =0,4, la fragmentation de la microstructure peut étre observée a I'échelle

nanométrique qui correspond aux lamelles individuelles, ainsi que pour des zones de taille
micrométriques , occupant un volume significatif au sein des sphérolites. Les destructions de la
morphologie lamellaire et de la superstructure sphérolitique ont commencé. Cela engendre des
phénoménes de friction interne mis en évidence en mesurant une augmentation de I'activité
thermique. Enchevétrée au sein du réseau macromoléculaire, la microstructure s’étire selon la
direction de I'écoulement de la matiére. En conséquence, I'anisotropie du matériau se développe
selon I'axe de traction, ce qui a pu étre mis en évidence aux échelles micrométrique et
nanométrique. Au niveau macroscopique, on peut observer une diminution du degré de
contraction latérale associée a la déformation longitudinale. Il en résulte une forte augmentation
de la déformation volumique. La fragmentation de la microstructure s’accompagne de la création
de régions poreuses au sein du milieu.

M . . . . ro e s . . . .
Pour &; =1,5, le degré d’anisotropie micrométrique du matériau devient approximativement

constant. Le réseau macromoléculaire est alors proche de son degré d’extensibilité maximale. A
I’échelle micrométrique, la fragmentation de la microstructure est terminée alors que la
fracturation des cristaux individuels cesse progressivement. On peut estimer que la morphologie
fibrillaire est approximativement établie. Le principal micro-mécanisme de déformation du
matériau correspond alors au glissement relatif des fibrilles, processus qui ne modifie pas
I"anisotropie micrométrique du milieu. Au niveau macroscopique, le glissement relatif des fibrilles
s’effectue sans déformation volumique mais engendre un fort auto-échauffement du polymere.

Le seuil 81'\{' ~1,5 marque également le début de |a stabilisation de la striction qui apparait alors

comme une conséquence directe de la limitation en extensibilité du réseau macromoléculaire.

Sur la Figure 88, nous proposons une illustration synthétique de I’ensemble de nos résultats.
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Par ailleurs, en faisant varier les conditions dans lesquelles les essais ont été réalisés, nous avons vérifié
que les déformation critiques séparant les différentes étapes du processus de transformation de la

microstructure (51"{' =0,4 et 81'\{' ~1,5) sont approximativement indépendantes de la température et de

la vitesse de I'essai.

Enfin, grace a des mesures obtenues par « SAXS a balayage » et par corrélation d’images, nous avons
montré que I'état de la microstructure des différents points matériels d’une éprouvette ne dépend que du
niveau courant de la déformation locale, et pas du trajet de chargement particulier subi par le point
considéré.
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Figure 88 Synthése des (micro-)mécanismes de déformation de notre PEHD a I'ambiante.

7.2 Perspectives et projet scientifique

7.2.1 Introduction

Au cours des 10 derniéres années, en paralléle avec nos travaux sur les composites (voir Annexe 1), nous
avons donc étudié les (micro-)mécanismes de déformation d’'un méme PEHD sollicité en traction. Méme
si nous estimons que cette obstination a pu s’avérer féconde, il apparait a présent indispensable d’élargir
notre champ d’étude. Une piste envisageable serait d’entreprendre I'étude « exhaustive » d’'un autre PSC.
Cela nous permettrait de « profiter » des compétences expérimentales et des procédures de traitement
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des données que nous développées dans le cadre de I'étude du PEHD pour tester la régularité généralité
des phénomenes observés sur de telles microstructures. Le polypropyléne (PP) est un candidat intéressant.
Ce matériau a des propriétés proches du PEHD, ce qui permettrait de faire une analyse comparative et
nous fournirait donc un cadre bien défini pour interpréter nos résultats. Cependant I'étude générale des
PSC est la thématique autour de laquelle s’articule les travaux de nombreuses équipes de recherche et
nous ne pensons pas que cette stratégie serait suffisante pour nous permettre de nous inscrire dans une
démarche véritablement originale. Aussi, depuis 2018, nous avons tres significativement réorienté nos
thématiques de recherche et nous avons commencé a développer deux nouveaux axes d’étude :

e Sur le court et le moyen terme, nous voudrions analyser en détail I'influence de la nature du
chargement sur les (micro-)mécanismes de déformation qui interviennent au sein des PSC
(paragraphe 7.2.2 dans la suite).L’analyse de la bibliographie montre que ce type d’étude reste
encore largement inédit. Il s’agirait essentiellement d’étudier les effets de couplage qui peuvent
intervenir lorsque le matériau est soumis a des chargements combinés. Ce travail est déja initié de
facon concrete grace a une machine de traction-torsion qui a récemment été acquise par le LEMTA
(investissement : 140 k€). Un stagiaire ingénieur a été recruté (mars 2019) pour commencer une
premiere campagne d’essais. Pour ce travail, il est évident que des collaborations extérieures
ponctuelles seront nécessaires, notamment pour la caractérisation de la microstructure (runs
sychrotron etc). Cependant, le LEMTA dispose de |'essentiel des équipements nécessaires pour
développer cet axe de recherche de fagcon autonome (machine d’essai, corrélation d’images 3D....)

e Sur le long terme, nous avons commencé a développer une thématique « de rupture » que nous
pourrions intituler «Etude des vitrimeres a précurseurs semi-cristallins : Comportement
thermomeécanique, caractérisation de matériaux bruts et renforcés » (voir descriptif scientifique
paragraphe 7.2.3). Les vitrimeres sont une nouvelle classe de matériaux polymeres qui, inventés
a I'ESPCI en 2011, commencent a peine a sortir des laboratoires de chimie. Cette activité
s’inscrirait dans la prolongation de nos travaux sur les PSC mais ne peut étre envisagée que dans
le cadre d’une collaboration étroite avec des spécialistes du génie de la polymérisation. L'objectif
pour ces derniers serait de développer les procédés permettant de produire ces matériaux en
quantités significatives. Dans le cadre d’une collaboration avec le LRGP (Laboratoire Réactions et
Génie des Procédés) a Nancy qui se charge de la synthése des matériaux, nous avons déja obtenu
des financements a hauteur de 80 k€ pour amorcer cette thématique. Actuellement (juin 2019),
un ingénieur contractuel travaille sur la mise au point de vitrimeres a précurseur PSC via I’extrusion
réactive au LRGP. La caractérisation de ces matériaux sera conduite au LEMTA.

7.2.2 Comportement rhéologique des polyméres semi-cristallins soumis a des sollicitations
meécanique complexes (moyen terme)

7.2.2.1 Descriptif

En conditions normales d’usage, les PSC sont soumis a des chargements mécaniques complexes (voir
I'exemple de la Figure 89). Pourtant, dans la quasi-totalité des travaux publiés (voir Galeski pour une
synthése [Galeski(2003)]), les résultats et les conclusions ont été obtenus en réalisant des essais
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mécaniques « classiques » pour lesquels une seule composante du tenseur des contraintes est non nulle:
essais de traction, de torsion ou de compression etc. Cependant, certains travaux [Kitagawa(1990),
Krempl(1990)] ont clairement montré qu’il est impossible de découpler les contraintes de traction (ou de
compression) et de torsion (cisaillement) pour étudier la réponse en déformation d’un polymére.
L’application d’une contrainte de torsion a un matériau soumis a un niveau de déformation longitudinale
maintenu constant engendre une relaxation de la contrainte. Une déformation appliquée en cisaillement
« offre» donc a la microstructure de nouveaux modes de réorganisation qui permettent
d’«accommoder » la déformation longitudinale. Il est donc illusoire d’espérer analyser de facon globale la
physique de la déformation d’'un matériau polymeére a partir d’essais découplés de traction et de torsion.

7.2.2.2  Programme scientifique envisagé

Comme cela a déja été mentionné, Le LEMTA a récemment acquis une machine d’essai MTS
(investissement : 140 k€) permettant d’appliquer a une éprouvette cylindrique des sollicitations
mécaniques combinées monotones ou cycliques de traction (ou de compression) et de torsion (voir Figure
90).

Figure 89 Cage cervicale en PEEK (marque Figure 90 Machine de traction-torsion acquise
Stryker, PSC), située entre deux vertébres, cette parle LEMTA en 2017

prothése est sollicitée en compression et en

cisaillement.

Nous avons déja pu réaliser certaines expériences préliminaires permettant de confirmer qu’il est
impossible de découpler les réponses en traction et en torsion pour étudier le comportement élasto-visco-
plastique d’un PSC (Figure 3). Pour analyser précisément ces phénomenes de fagon quantitative, il faudra
ensuite réaliser une large campagne de mesures pour laquelle les parametres variables seront les deux
composantes des contraintes et les vitesses de I'essai. Les résultats seront analysés dans le cadre théorique
de la Thermomécanique des Processus Irréversibles (TPI), approche couramment utilisée dans notre
équipe de recherche [Cunat(1991), Blaise(2016)]. Le but final sera de construire des lois de comportement
élasto-visco-plastiques qui intégreraient les effets du couplage « traction/torsion » pour les PSC. Dans un
deuxieme temps, nous voudrions étudier I'influence du trajet de chargement sur la microstructure du PSC
déformé. On pourra d’abord réaliser des expériences d’IPSLT (voir paragraphe 3.4). A plus long terme,
nous envisageons également de réaliser des expériences de diffractions des rayons X aux petits et aux
grands angles ainsi que de la ptomographie X. L’objectif sera naturellement d’identifier et d’analyser les
processus microstructuraux particuliers qui sont impliqués dans le phénomeéne de couplage traction-
torsion. On disposera alors de données expérimentales qui pourraient permettre de modéliser ou
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d’analyser la loi de comportement du matériau a partir d’approches type « micromécanique » pour
lesquelles le détail des champs de contraintes et de déformations 3D est calculé au sein d’un VER dans
lequel la microstructure réelle est prise en compte (milieu « non-homogene »). L’utilisation d’un solveur
spectral tel que CRAFT, approche numérique déja mise en ceuvre par notre équipe [P4 et Annexe 1],
pourrait s’avérer particulierement utile pour mener a bien cet objectif. Ce travail de modélisation doit étre
considéré comme complémentaire de I'approche TPl dans laquelle le matériau est modélisé a partir d’un
cadre thermodynamique qui prend en compte le détail de la microstructure et de ses transformations dans
ses seules manifestations cinétiques sur un jeu de variables dites internes, non nécessairement explicitées.

Déformation longitudinale &, Déformation angulaire &,
Eoy (déplacement axial des mors) < (déplacement angulaire des mors)
4
&, & \
Ejéfolrmationfngulexlir.e e Déformation longitudinale &,
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Figure 91 a) Couplage traction-torsion : relaxation Figure 91 b) Couplage traction-torsion : relaxation
de la contrainte de traction induite par du couple de torsion induit par I'application d’une
I'application  d’une  déformation angulaire déformation longitudinale (expérience
(expérience préparatoire réalisée au LEMTA surun préparatoire réalisée au LEMTA sur un PA11).
PA11).

7.2.3 Vitriméres a précurseurs semi-cristallins:  Comportement thermomécanique,
caractérisation de matériaux bruts et renforcés » (long terme)

7.2.3.1 Contexte

Les vitrimeres constituent une nouvelle classe de matériaux polymeres qui ont pu étre synthétisés pour la
premiére fois en 2011 [Montarnal(2011)]. De nombreux spécialistes estiment que les vitriméres seront a
moyen et long terme incontournables pour les industries des matériaux polyméres et composites.

On pourra se rapporter par exemple 3 :
http://idf.direccte.gouv.fr/sites/idf.direccte.gouv.fr/IMG/pdf/focus _mct - v2.pdf).

Les vitriméres sont obtenus au moyen d’une chimie destinée a « introduire » au sein d’un polymere
existant des liaisons covalentes de réticulation qui sont considérées comme « mobiles » (Figure 92). Aux
températures basses ces liaisons de réticulations sont « figées » et le matériau présente essentiellement
les mémes caractéristiques qu’un polymere analogue au polymeére précurseur. Aux températures élevées,
les liaisons « mobiles » de réticulations sont susceptibles de migrer au sein du matériau, permettant la
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relaxation des contraintes. Le matériau devient alors malléable et présente des caractéristiques
rhéologiques analogues a celles d’un verre fondu, ce qui justifie le terme « vitrimére ». En faisant varier le
nombre de liaisons réversibles qui ont été « introduites » dans le matériau, il est possible de « contréler »
I’évolution des propriétés rhéologiques d’un polymére soumis a une élévation en température. Dans le
cas d’un polymere TD (ThermoDur), on pourra obtenir des niveaux de viscosité suffisants pour permettre
I’écoulement du matériau et donc son recyclage éventuel. Dans le cas d’'un polymere TP
(ThermoPlastique), la dégradation des propriétés mécaniques pourra étre significativement réduite grace
a l'augmentation du degré de réticulation. Cette propriété est particulierement intéressante dans le cas
des PSC (qui appartiennent a la classe des thermoplastiquess) pour lesquels les propriétés rhéologiques et
mécaniques (modules, viscosité) s’effondrent tres rapidement au voisinage de la température de fusion
des cristaux (Tf). Le polymere fondu se comporte alors comme un liquide de faible viscosité et s’écoule
librement. Cette absence de comportement « intermédiaire » entre I'état solide et un état liquide de faible
viscosité peut s’avérer trés pénalisante pour mettre en forme ce type matériau.

Du fait de leur découverte récente, la caractérisation mécanique des vitriméres n’a été obtenue que de
maniere trés imparfaite, grace a des essais de tractions relativement simplistes (qualitatifs) ne fournissant
gue des observables macroscopiques non intrinseques au matériau lui-méme. Aucune caractérisation
rhéologique réelle de ces matériaux n'existe, qui établisse correctement la relation entre contrainte locale
et déformation locale tout en tentant d'en élucider les mécanismes microstructuraux.

Amorphe Amorphe

a)
Cristal
Cristal L)z

Lla\son ‘échangeable’

Nceud de__—~

réticulation

Figure 92 Représentation schématique d’un PSC et d’un PSC « vitrimérisé ».

7.2.3.2  Programme scientifique envisagé

Phase 1 : Etude des vitriméres a base PSC renforcés

La premiere étape de ce projet a commencé au printemps 2019. Il s’agit de mettre au point un procédé
permettant une production en continu a I'échelle pilote de vitriméres a précurseurs PSC via I'extrusion
réactive. Cette tache incombe essentiellement au LRGP mais nous sommes fortement associés : rédaction
de projets pour obtenir les financements, participation aux expériences etc. Les premiers vitrimeres qui
ont été produits par le LRGP ont le PBT (poly(téréphtalate) de Butyléne) pour précurseur. Ensuite, une
procédure originale sera développée pour mettre au point un vitrimeére a base de PET (poly(téréphtalate)
d’éthyléne) qui est un PSC de toute autre importance sur le plan industriel.

Nous aurons dans un deuxieme temps comme objectif d’étudier le détail des propriétés
thermomeécaniques des matériaux obtenus. On s'intéressera en premier lieu aux propriétés
viscoélastiques qui permettent de mettre en évidence directement le comportement « spécifique
vitrimére ». Il s’agit d’observer 1) une relaxation compléte des contraintes en fluage lorsque le niveau de
température est suffisant pour activer les liaisons « mobiles » et 2) un plateau « caoutchoutique » (voir
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Figure 93) pour le module conservatif apres T (température de fusion des cristaux). Pour réaliser ces
expériences, nous allons bientét acquérir un « analyseur mécanique dynamique » (DMA : Dynamical
Mechanical Analysis) permettant de faire de la spectrométrie mécanique a balayage température ou
fréquence ainsi que des expériences de fluages/relaxation a hautes températures sur des matériaux
« pateux ». Le financement de cet équipement (=113 k€ HT) a été acquis grace aux projets que nous avons
rédigés.
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Figure 93 Analyse mécanique Dynamique (DMA) : évolution module conservatif versus température pour
le PBT brut et des PBT a degré de vitrimérisation contrélé, adapté de Demongeot et al. [Demongeot (2017)].

Pour la caractérisation mécanique plus classique, plusieurs types de chargement seront mis en ceuvre:
essais de traction réalisés pour des températures variables, sollicitations combinées traction-torsion etc.
Chaque essai sera couplé a des mesures de champs cinématiques voire thermiques. Grace a des
procédures déja existantes reposant sur des mesures de corrélation d’images, on mesurera le seuil de
stabilisation de la striction du matériau qui dépend directement du degré de réticulation du polymere [P1,
P8, Séguéla(2007)]. L’évolution de la microstructure sera dans un premier temps obtenue par des mesures
IPSLT (voir paragraphe 3.4). Parallélement, des « proposals » seront rédigés pour avoir accés a des
expériences sur synchrotron de ptomographie X et de diffraction des rayons X aux petits et aux grands
angles. Les résultats seront systématiquement comparés a ceux i) déja existant pour le PBT (ou PET) brut
et ii) ceux obtenus pour ces mémes matériaux resolidifiés aprés avoir subi exactement les mémes
sollicitations thermiques que celles imposées lors de la vitrimérisation.

Phase 2 : Etude de composites a matrices a vitrimere dont les précurseurs sont des PSC

Si nous arrivons a développer un degré d’expertise suffisant dans la connaissance des caractéristiques
thermomeécaniques de vitriméres « brut », une prolongation a long terme pour notre travail pourrait étre
d’étudier les propriétés de composites dont la matrice serait constituée de matériaux vitrimeres. L'intérét
de tels matériaux a déja été mis en évidence, notamment en termes de soudabilité. La soudabilité provient
de la possibilité d’activer thermiquement la « migration » de liaisons covalentes entre les deux pieces
composites a souder [Chabert(2016)]. En nous basant sur nos travaux antérieurs (thése Zakariya Boufaida),
nous pourrions étudier les propriétés spécifiques d’adhésion entre des renforts fibreux et une matrice
constituée d’un polymere vitrimérisé. Il s’agit d’'un domaine d’étude parfaitement vierge bien
gu’absolument nécessaire avant de pouvoir envisager de développer des composites a matrice vitrimere
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sur une grande échelle. La principale difficulté pour ce travail serait le choix du partenaire industriel qui
serait chargé de la synthese des composites.
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Annexes

Annexe 1. Quelques éléments relatifs a la thématique de recherche: « Etude des
mécanismes de déformation et d’endommagement dans les composites »

Introduction

Dans la liste de mes travau, six articles publiés dans des revues internationales sont relatifs a I'étude des
composites : trois ont été écrits le cadre de ma propre these au LSGS (maintenant IJL) [P12, P13,P14], un
article a été écrit au LEMTA mais portait sur ma these [P11], enfin, deux articles sont associés a la these
de Zakariya Boufaida que j'ai co-encadrée au LEMTA [P4, P7].

Je ne décrirai ici que des résultats obtenus au LEMTA, donc pendant la these de Zakariaya Boufaida qui
était relative a I'étude des mécanismes de déformation et d’'endommagement pour un composite taffetas
verre/matrice acrylique. Ce travail s’inscrivait dans le cadre du projet financé par la région Lorraine
(maintenant « Grand Est ») « Résines Idéales » réalisé en collaboration entre le LEMTA, le LMOPS
(Laboratoire Matériaux Optiques, Photonique et Systéme a Metz), le LRGP (Laboratoire Génie des
Réactions et des Procédés a Nancy), le Péle de Plasturgie de I'Est (actuellement Institut de Soudure a Saint
Avold) et le groupe Arkema. Plus précisément, il s’agissait d’étudier I'influence de I'ensimage des fibres
sur les propriétés mécaniques de composites pour lesquels une résine innovante avait été synthétisée par
ARKEMA (résine acrylique Elium®). Dans le cadre restreint de ce document, je ne retiendrai que deux
résultats marquants.

Premier résultat marquant : Mesures d’auto-échauffement, comparaison des propriétés en
fatigue de composites en fonction de I'ensimage

En réalisant des mesures d’auto-échauffement, nous avons mis au point une procédure pour comparer les
propriétés en fatigue de matériaux composites en s’affranchissant du tracé tres long et tres fastidieux des
courbes de Wohler : La Figure 1 correspond a la comparaison de deux composites qui différent du fait de
la nature du traitement des fibres : 1) ACS composite, matériau pour lequel les fibres ont bénéficié d’un
ensimage « spécial acrylique », mis au point dans le cadre du projet et 2) MCS composite, matériau pour
lequel le traitement des fibres correspond a ensimage « standard » [P7]. Sur cette figure, le logarithme de
I’élévation de température log (AT S) est représenté en fonction du logarithme de I'amplitude du
chargement cyclique |Og(()'lrga"v'AX ) . Nous limiterons nos commentaires a deux remarques:

L’endommagement est détectable pour une amplitude de chargement plus élevée pour le composite ACS,
ce qui prouve que les propriétés en fatigue sont meilleures. Dans le cadre de la thése de Zakariya Boufaida,
nous avons réalisé plusieurs expériences couplées a des observations locales (flexion sur poutre courte,
traction monotone avec orientation des fibres &8 +45° oua 0°/90° etc, voir un exemple sur la Figure 2)
qui ont permis de mettre en évidence I'amélioration des propriétés mécaniques macroscopiques résultant
de l'utilisation de cet ensimage.
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are s sy s . « . N S " ..
L’apparition de 'endommagement est précédée par une région linéaire ou log (AT ) varie linéairement

ma,MAX

avec |Og((712 ) Nous avons développé un modeéle analytique pour vérifier que cette région

correspond bien au domaine viscoélastique linéaire au cours duquel aucune forme d’endommagement ne
se développe. Nous avons pu retrouver le coefficient directeur de la droite (2 en dans le cadre de la
viscoélasticité linéaire contre 2,08 expérimentalement). L'ordonnée a l'origine permet de calculer la
complaisance de perte G", grandeur caractéristique du comportement viscoélastique. Nous avons pu
retrouver indépendamment la valeur de G" par Analyse Mécanique Dynamique, technique
classiguement utilisée pour mesurer cette grandeur. L’écart est inférieur a 10%. Ces résultats valident
notre démarche.

ACS composite maleﬁa\ o 747 S, PR
o Yo g o
1 g : 7 by pulled ot fbers
MCS composite material—___ . .u ¢
0 ; THe o i
Linear 5 o
<,": viscoelastic L g’
=41 regime for MCS = = Damage o
2 = <t Damage  onsetACS v
2 o onsetMCS
2 i Regime 2
o |:|
_« Slope=2.08 Non linear
-3 = viscoelastic
< Regime 1 regime for MCS
1 |
45 2 25 3 35 4

ma, MAX)

log ("17

Composite ACS

Figure 1. En représentation log-log : Elévation de Figure 2. Fractographies MEB apreés rupture en

température stabilisée en fonction de I'amplitude du traction. Dans le cas de I'’ensimage MCS la

chargement cyclique pour les composites ACS et MCS. rupture a lieu a l'interface fibre matrice, signe

La perte de linéarité intervient lorsque d’une mauvaise adhésion. Dans le cas de

I’'endommagement se développe [P7]. I’ensimage ACS (spécial acrylique), les fibres
restent engluées dans la matrice.

Second résultat marquant : Hétérogénéité de la déformation a I’échelle millimétrique

La présence du renfort tissé induit une hétérogénéité des contraintes et des déformations a une échelle
millimétrique (ou méso-échelle). Dans le but d’étre capable de prévoir les zones ou I'endommagement est
susceptible d’apparaitre préférentiellement a cette méso-échelle, nous avons utilisé une approche
spectrale (code Craft) pour modéliser les variations des contraintes et des déformations sur I’'ensemble du
VER périodique du renfort tissé [P4]. Ce type d’approche n’avais jamais été employé pour une application
de cette nature. Les résultats numériques ont été comparés avec des mesures obtenues par corrélation
d’images. L’accord entre les profils de déformation expérimentaux et numériques est trés satisfaisant (voir
Figure 3). Des mesures de ptomographie X ont permis de confirmer que 'endommagement s’initiait bien
dans les régions ou la contrainte transverse aux fibres obtenue par simulation est maximale (Figure 4).
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Figure 3. Variations de la déformation a
I’échelle mésoscopique qui est associée au
tissage : comparaison entre des mesures
obtenues par corrélation d’images 3D et des
simulations numériques réalisées a I'aide
d’un code spectral (Craft) [P4].
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Figure 4. a) Cliché de tomographie X réalisé sur
un composite taffetas verre/Elium® sollicité en
traction (Direction des fibres #45°). b) Champ
de contrainte numérique : composante de la
traction perpendiculaire aux fibres
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2009 : These de doctorat. Spécialité : Mécanique des matériaux. Ecole doctorale : Energie Mécanique
et MAtériaux (EMMA ED 409 Nancy-Metz) menée en tant que Prag sans décharge de service
(384h/an d’enseignement).

e Titre : Caractérisation de 'endommagement de matériaux composites stratifiés a I'aide de la
mesure du déplacement par une méthode optique « plein-champ ». Version téléchargeable :
http://www.dart-europe.eu/full. php?id=184177
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e Jury: Directeur : Prof. Zoubir Ayadi. Rapporteurs : Prof. Federico Paris (Espagne) et Prof.
Fabrice Pierron. Président : Prof. Alain Vautrin. Examinateurs : Prof. Yves Berthaud et Prof.
Janis Varna (Suede).

1994 : Agrégation de sciences physiques option : Physique, rang : 70°™ (162 candidats admis).

1993 : Diplome d'Ingénieur de 'Ecole Nationale Supérieure d'Ingénieur de Caen (ENSI de Caen) a
IInstitut Supérieur de la Matiere et du Rayonnement (ISMRa), spécialités : Optique et électronique.

1988-1990 : Mathématiques supérieures et spéciales (M).

D. Activité de Recherche

Thématiques de recherche

Depuis 2010, je suis affecté au LEMTA ou jeffectue ma recherche au sein de I’équipe « rhéologie des
matériaux nano/micro structurés » dirigée par Stéphane André. Nous nous intéressons essentiellement
a I’étude multi-échelle du comportement rhéo-physique et thermomécanique des polymeres semi-
cristallins. Plus spécifiquement, ma thématique de recherche porte sur la caractérisation expérimentale
de I’évolution de la microstructure de ces matériaux en cours de déformation. En relation avec ce
travail, ’équipe développe aussi des outils de modélisation basés sur la thermodynamique des processus
irréversibles et I'utilisation de méthodes spectrales. Par ailleurs, dans la prolongement de mon travail
de these et dans le cadre de contrats, nous travaillons également sur la caractérisation et la modélisation
du comportement mécanique des composites a base polymere.

Compétences développées

Aspects métrologiques et techniques

e Méthodes de mesure de champs cinématiques et thermiques : Corrélation d’images 3D pour
les tres hauts niveaux de déformation, interférométrie de speckle avec décalage de phase pour
les tres petits déplacements, thermographie IR.

e Utilisation du rayonnement X sur synchrotron, pour caractériser I’évolution de la
microstructure des polymeéres semi-cristallins : ptomographie X, diffraction des rayons X aux
petits et aux grands angles.

e Utilisation d’une technique de diffusion de la lumiere polarisée (IPSLT : Incoherent Polarized
Steady- Ligtht Transport) développée au LEMTA par C. Baravian.

e DPour toutes les techniques citées ci-dessus, développement de procédures originales pour
traiter les données a I'aide du logiciel Matlab®.

Aspects théoriques
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e Meécanique des polymeres : Lois de comportement, (micro-)mécanismes de déformation
plastiques dans les semi-cristallins.

e Mécanique des composites: Comportement mécanique des stratifiés, mécanismes de
déformation et d’endommagement dans les composites fibres longues/matrice polymere.

e Cadre théorique permettant d’interpréter les expériences : Granularité laser et optique physique
avancée pour l'interférométrie de speckle, mécanique des milieux continus pour la corrélation
d’images aux hauts niveau de déformation, cristallographie pour la diffraction des rayons X
aux grands angles, transport et diffusion de la lumicre polarisée par les milieux hétérogenes
pour 'IPSLT etc.

Encadrements

Theses

Zakariya Boufaida (Stéphane André, Directeur : 50% et Laurent Farge, Co-Directeur : 50%) soutenue
en juillet 2015 : Titre «Analyse des propriétés mécaniques de composites taffetas verre/matrice
acrylique en relation avec les propriétés d’adhésion des fibres sur la matrice ».

Jing Ye (Stéphane André Directeur : 70% et Laurent Farge Co-Directeur : 30%) soutenue en janvier
2015 : Titre « Utilisation de mesures de champs thermiques et cinématiques pour la reconstruction de
sources de chaleur thermomécaniques par inversion de I’équation advection-diffusion 1D ».

Post-Doctorat

Nicolas Casiez de décembre 2015 a décembre 2016 (encadrant principal). Titre : « Identification des
concepts de controle permettant le suivi de 'endommagement au sein d’un pale d’éolienne en service »

Stage ingénieur
Hugo Pierson de mars 2019 a septembre 2019 (encadrant principal). Titre : Comportement
rhéologique d’un polymeére semi-cristallin soumis a des sollicitations mécaniques combinées.

Participation a des projets

2012-2015 : Projet « résines idéales » en collaboration avec Arkema, le Pole de Plasturgie de I’Est
(actuellement : Institut de Soudure), le LMOPS a Metz et le LCPM de Nancy. Projet financé par 'ex
région Lorraine 2800 k€ dont 180 k€ pour le LEMTA (thése Zakariya Boufaida).

2015-2017 : Projet Safewind, collaboration avec I'Institut de Soudure de Yutz (57). Financement
Carnot 190 k€ dont 70k k€ pour le LEMTA (PostDoc de Nicolas Casiez).

2016-2019 : Projet Aerositan, Aérogels organiques super-isolants thermiques a base d'acides aminés
naturels, Financement ADEME 300k€ dont 49k€ pour le LEMTA

2018 : Projet Vitrilor, porteur du projet (avec Sandine Hoppe du LRGP) accepté par la fédération
Carnot : 10 k€.
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2019 : Projet Vitrimeére, porteur du projet accepté por le pole EMPP de I'université de Lorraine : 61
k€.

Interactions et collaborations scientifiques

Collaborations ayant donné lieu a des publications depuis 2013 : LPS a Orsay, LIEC a Nancy, Centre
of Molecular and Macromolecular studies a Y.6dz, lignhes TOMCAT (utomographie X) et CSAXS

(SAXS a balayage) au synchrotron SLS, ainsi que la ligne SWING au synchrotron SOLEIL.

Co-organisateur du congres DEPOS28 (DEformation des POlymeres Solides) qui a eu lieu du 26 au
28 septembre 2018 a la Bresse (88). Congres national regroupant 85 personnes.

Reviewer depuis 2014 pour Journal of Polymer Science Part B (3 papiers), Composites Part A (2
papiers), Polymer (1 papiers), Macromolecular Chemistry and Physics (1papier).
Production scientifique

14 articles publiés dans des revues internationales de rang A entre 2008 et 2018 (facteurs d’impact des
revues en 2017 compris entre 1,6 et 5,9 ; facteur d’impact moyen 3,3), 9 fois premier auteur et 5 fois
co-auteur avec un doctorant co-encadré en premicre position. 12 communications orales
internationales (4 fois orateur). 13 communications orales nationales (5 fois orateur).

D. Activité pédagogique
Enseignements

Depuis mon intégration au corps des maitres de conférences en 2010 en section 60 a la FST, mon
service comporte exclusivement des enseignements de mécanique :

Ensecignements effectués a la FST (2010-2018) : CM et TD de mécanique des milieux continus (L3 et
M), CM et TD de mécanique générale (I.3), TD et TP de mécanique du solide et de mécanique du
solide numérique (L3 et M1), TD et TP de résistance des matériaux (L.2), mécanique du point (L1).

En tant que Prag de physique a TEEIGM, j’ai initialement effectué des enseignements de physique de
niveau licence. Ensuite, en lien avec ma thése, j’ai également assuré des enseignements de mécanique
des matériaux.

Enseignements effectués a TEEIGM (1996-2010) : CM et TD d’électromagnétisme (niveaux L1 et 1.2),

CM et TD de mécanique du point (niveau L1), TD de thermodynamique classique et statistique
(niveaux L1 et L.2), TD physique des ondes (niveau L1), TP de physique (niveaux L1 et L.2), TD de
mécanique quantique (niveau L3, a Pécole des mines de Nancy), TD mécanique des matériaux
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(viscoélasticité, plasticité, niveaux L3 et M1) et TD de comportement mécanique des composites
stratifiés (niveau M1).

Organisation de la pédagogie

A partir de septembre 2019, je serai responsable du parcours « Mécanique des fluides et Energie » au
sein de la licence de physique a la FST (promotions =35 étudiants): emplois du temps, gestion des
examens, organisation des jurys etc. Cette décision a été prise par I’équipe pédagogique.

De 2013 a 2018, j’ai été responsable du I.2 « Sciences Pour I'Ingénieur Mécanique-Génie Civil » (SPI
méca-GC) a Nancy (promotions =40 étudiants): emplois du temps, gestion des examens, organisation
des jurys, recrutement des admis sur titre étrangers (Campus France) et provenant de France

(eCandidat) etc.
Depuis 2018, je suis membre du bureau du département de physique et mécanique de la FST.

De 2010 a 2016, j’ai été responsable des projets de M1 du Master Mécanique Energie Procédés et
Produits (devenu Master Energie en 2018) : recueil des sujets (=20 sujets pour 40 étudiants) aupres
des collegues chercheurs et enseignants-chercheurs des laboratoires « partenaires» du master,
organisation des soutenances etc.

En 20106, j’ai été porteur d’un projet région « formation innovante » accepté : 25 k€ pour équiper des
salles de travaux pratiques (achat de treillis de type Howe et Warren).

ATEEIGM, de 2006 2 2010, j’ai été responsable du recrutement des étudiants : participation au Forum,
J P p P
gestion des concours Geipi et CCP, organisation des oraux de recrutement etc.

A TEEIGM, de 1996 a 2010, jai été responsable des Travaux Pratique de physique. ]J’ai notamment
géré essentiel de 'équipement des salles (750 kF=120 k€ sur la période 1996-1998).

ATEEIGM de 1997 a 2009, j’ai été membre élu du conseil d’administration en tant que représentant
élu des cadres B.

115

Manuscrit HDR-L. Farge



116

Manuscrit HDR-L. Farge



Annexe 3 : Liste des travaux

Annexe 3 : Liste des travaux

Publications dans des revues internationales avec comité de lecture

[P1] Farge, L., André, S., & Boisse, J. (2018). Use of Digital Image Correlation to study the effect of temperature on
the development of plastic instabilities in a semi-crystalline polymer. Polymer, 153, 295-304. [IF 2017 : 3,5]

[P2] Ye, J., Andre, S., Farge, L., & Louvet, N. (2018). Plastic instability studied experimentally on a semi-crystalline
polymer through thermomechanical heat source identification: the flow stress concept revisited. Rheologica Acta, 57,
505-520. [IF 2017 :1,8]

[P3] Farge, L., Boisse, J., Bihannic, I, Diaz, A., & André, S. (2018). Anisotropy development during PEHD necking
studied at the microscale with in situ continuous 1D SAXS scans. Journal of Polymer Science Part B: Polymer Physics,
56(2), 170-181. [IF 2017 : 2,5]

[P4] Boufaida, Z., Boisse, J., André, S., & Farge, L. (2017). Mesoscopic strain field analysis in a woven composite
using a spectral solver and 3D-DIC measurements. Composite Structures, 160, 604-612. [IF 2017 : 4,1]

[P5] Ye, J., Farge, L., André, S., & Neveu, A. (2016). A numerical study of heat source reconstruction for the
advection—diffusion operator: a conjugate gradient method stabilized with SVD. International Journal of Thermal
Sciences, 104, 68-85. [IF 2017 : 3,4]

[P6] Farge, L., Boisse, J., Dillet, J., André, S., Albouy, P. A., & Meneau, F. (2015). Wide-angle X-ray scattering study
of the lamellar/fibrillar transition for a semi-crystalline polymer deformed in tension in relation with the evolution of
volume strain. Journal of Polymer Science Part B: Polymer Physics, 53(20), 1470-1480. [IF 2017 : 2,5]

[P7] Boufaida, Z., Farge, L., André, S., & Meshaka, Y. (2015). Influence of the fiber/matrix strength on the mechanical
properties of a glass fiber/thermoplastic-matrix plain weave fabric composite. Composites Part A: Applied Science and
Manufacturing, 75, 28-38. [IF 2017 : 4,5]

[P8] Ye, J., André, S., & Farge, L. (2015). Kinematic study of necking in a semi-crystalline polymer through 3D digital
image correlation. International Journal of Solids and Structures, 59, 58-72. [IF 2017 : 2,6]

[P9] Farge, L., André, S., Meneau, F., Dillet, J., & Cunat, C. (2013). A common multiscale feature of the deformation
mechanisms of a semicrystalline polymer. Macromolecules, 46(24), 9659-9668. [IF 2017 : 5,9]
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[P10] Farge, L., Andre, S., Pawlak, A., Baravian, C., Irvine, S. C., & Philippe, A. M. (2013). A study of the
deformation-induced whitening phenomenon for cavitating and non-cavitating semicrystalline polymers. Journal of
Polymer Science Part B: Polymer Physics, 51(10), 826-841. [IF 2017 : 2,5]

[P11] Farge, L., Varna, J., & Ayadi, Z. (2012). Use of full-field measurements to evaluate analytical models for
laminates with intralaminar cracks. Journal of Composite Materials, 46(21), 2739-2752. [IF 2017 : 1,6]

[P12] Farge, L., Nazarov, R., & Ayadi, Z. (2010). Electronic Speckle-Pattern Interferometry Measurements of
Structural Ratcheting Strain. Strain, 46(3), 267-276. [IF 2017 : 1,6]

[P13] Farge, L., Varna, J., & Ayadi, Z. (2010). Damage characterization of a cross-ply carbon fiber/epoxy laminate by
an optical measurement of the displacement field. Composites Science and technology, 70(1), 94-101. [IF 2017 : 5,2]

[P14] Farge, L., Ayadi, Z., & Varna, J. (2008). Optically measured full-field displacements on the edge of a cracked
composite laminate. Composites Part A: Applied Science and Manufacturing, 39(8), 1245-1252. [IF 2017 : 4,5]

Communications orales internationales dans des conférences avec actes

[CIA1] Farge, L. André, S., Boisse, J., A whole picture of micromechanisms of deformation of a SemiCrystalline
Polymer from the nm to the mm scale, 10th conference on Mechanics of Time Dependent Materials (MTDM 2014),
2016, May 17 to 20, Paris, France. (Acte : Résumé étendu de 2 pages)

[CIA2] André, S., Farge, L., Discriminating between rival constitutive models in solid rheology: the case of time —
dependent materials, 9" conference on Mechanics of Time Dependent Materials (MTDM 2014), May 2014, Montréal,
Canada. (Acte : Résumé étendu de 2pages)

[CIA3] Y&, J., André,.Farge, L., Neveu, A., Heat source identification in presence of advection using a spectral branch
basis., IPDO 2013 : 4th Inverse problems, design and optimization symposium, 2013 June 26-28, Albi, ed. by O.
Fudym, J.-L. Battaglia, G.S. Dulikravich et al., Albi; Ecole des Mines d'Albi-Carmaux, 2013 (ISBN 979-10-91526-
01-2). (Acte : article de 8pages)

[CIA4] Farge, L., Ayadi, Z., Varna, J., Study of the displacement field on the edge of cracked laminated composites,
13th European Conference on Composite materials (ECCM13), 2008, June 2 to 5, Stockholm, Sweden. (Acte : article
de 6pages)

[CIA5B] Farge, L., Ayadi, Z., Varna, J., Nivoit, M., Characterization of a Multi-Cracked composite material using ESPI
and Phase-Shifting, 9th International Conference on Mesomechanics 2007, may 13 to 17, Giens, France. (Acte : article
de 8 pages)
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Communications orales dans des conférences internationales sans actes

[CISA1] Boisse, J., André, S., Farge, L., Viscoelastic behaviour of heterogeneous materials studied thanks to an
extension of CraFT software in harmonic regime, MMM 2018, The 9th International Conference on Multiscale
Materials Modeling, Osaka, Japon, 28 Octobre - 2 Novembre 2018

[CISA2] Boisse, J., André, S., Farge, L., Viscoelastic behaviour of heterogeneous materials studied thanks to an
extension of CraFT software in harmonic regime, ECCM - ECFD 2018, 6th European Conference on Computational
Mechanics (Solid, Structures and Coupled Problems) ECCM 6, 7th European Conference on Computational Fluid
Dynamics ECFD 7, Glasgow, Grande Bretagne, 11-15 Juin 2018

[CISA3] Baisse, J., Boufaida, Z., Farge, L., André, S., A Mechanical Study of a Glass Fabric-Thermoplastic Resin
Composite: 3D-DIC and X-ray tomographic observations explained by numerical simulations based on a spectral
solver, ICCS 19 2016 : International Conference on Composite Structures, Porto, Portugal, 5-8 September 2016.

[CISA4] Baisse, J., Boufaida, Z., André, S., Farge, L., Numerical simulations based on a spectral solver for multiscale
modelling of a glass fabric-thermoplastic resin composite: validation through 3d-DIC measurements, Euromech
Colloquium 569: Multiscale Modeling of Textile and Fibrous Materials, Chatenay-Malabry, France, 5-7 Avril 2016

[CISA5] Boufaida, Z., Farge, L., André, S., Meshaka, Y., Analysis of the damping properties of a thermoplastic matrix
composite : highlightment of the key role of the interphase region, Mechanics of Composite Materials (MCM-2014),
june 2014, Riga, Latvia.

[CISA6] Farge, L., André, S., Baravian, C., Pawlak, A., Analysis of the deformation mechanisms of Semi-Crystalline
polymers using X-Ray phase-contrast microtomography, International Conference on Polymer Behavior (ICPB 5),
October 2012, Aveiro, Portugal.

[CISAT] André, S., Meshaka, Y., Delobelle, P., Farge, L., Reduced modeling for good metrology: application to the
behavior's law of semi-crystalline polymers, International Conference on Polymer Behavior (ICPB 5), October 2012,
Aveiro, Portugal.

Communications orales nationales avec actes

[CNA1] Bihannic, I., Farge, L., Boisse, J., André, S., Evolution structurale d’une éprouvette de polymére semi-
cristallin déformée en traction : analyse par Diffusion Aux Petits Angles des Rayons X résolue en temps., Rayons X et
Matiere, Villeneuve d'Ascq, 14-17 Novembre 2017 (acte : résumé étendu de 3 pages).

[CNAZ2] Boaisse, J., Farge, L., Bihannic, 1., André, S., In-situ continuous 1D/2D synchrotron SAXS scans to study the

kinematics of plastic instability in SCP, CFM 2017 : Congrés Francais de Mécanique, Lille, France, 28 Aodt - ler
Septembre 2017 (Acte: article de 6pages)

[CNA3] Boisse, J., Bihanic. I., Farge, L., André, S., Analyse de I’évolution de la microstructure en chaque point
matériel d’une éprouvette en PEHD déformée en traction, Déformation des polyméres solides (DEPOS27), mars 2017,
Dourdan. (Acte: Résumé étendu de 2 pages)
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[CNAA4] Boisse, J., André, S.,. |., Farge, L., Boufaida, Z., Texturation des champs de déformation dans un composite
matrice thermoplastique - taffetas fibres de verre : mesures par corrélation d’image 3D et simulations numériques par
solveur spectral, Déformation des polymeres solides (DEPOS27), mars 2017, Dourdan. (Acte: Résumé étendu de 2

pages)

[CNAS5] Boisse, J., Farge, L., André, S., Evolution de la taille et de ’orientation des cristaux d’un polymére semi-
cristallin déformé en traction en lien avec 1’évolution de la déformation volumique, Déformation des polymeéres solides
(DEPOS26), septembre-octobre 2015, Aber-Wrach (29). (Acte: Résumé étendu de 2 pages)

[CNAG6] Yé, J., André, S., Boisse, J., Farge, L., reconstruction des sources thermomécaniques pour des essais de
traction quasi statiques et corrélation aux processus microstructuraux, Déformation des polymeres solides (DEPOS26),
septembre-octobre 2015, Aber-Wrach (29). (Acte: Résumé étendu de 2 pages)

[CNAT] Y¢, J., André, S., Farge, L., Etude cinématique de la striction dans un polymere semi-cristallin par corrélation
d'images 3D, Déformation des polymeéres solides (DEPOS25), mars 2014, Presqu’ile de Giens. (Acte: Résumé étendu
de 2 pages)

[CNAS] Y¢, J., Farge ; L., Neveu, A., André, S., Reconstruction de Source de chaleur 1D par modes de Branche, ,
Congrés SFT 2013, 29 mai-31mai 2013- Gérardmer. (Acte: article de 8 pages)

[CNA] Farge, L., André, S., Baravian, C., Pawlak, A., Caractérisation de 1’évolution de la mésostructure d’un
polypropyléne en cours de déformation a I’aide de deux techniques: diffusion de la lumiere polarisée et
microtomographie X., Déformation des polyméres solides (DEPOS24), septembre 2012, Ecully (Lyon). (Acte: Résumé
étendu de 2 pages)

[CNA10]_André, S., Meshaka, Y., Delobelle, P., Farge, L., Cunat, C., Estimation non linéaire des paramétres d'une loi
de comportement, Déformation des Polyméres Solides (DEPOS24), septembre 2012, Ecully (Lyon). (Acte: Résumé
étendu de 2 pages)

[CNA11] Farge, L., Blaise, A., André, S., Baravian, C., , Caractérisation de 1’évolution microstructurale d’un polymeére
semi-cristallin avec la déformation a I’aide d’une technique de diffusion de lumiére polarisée, 20eme Congrés Francais
de Mécanique (CFM), 28 ao(t au 2 septembre 2011, Besancon, France. (Acte: article de 6pages)

[CNA12] André, S., Meshaka, Y., Delobelle, P., Farge, L., Cunat, C., , Identifiabilité paramétrique et lois de
comportement : application a un polymére semi-cristallin, 20éme Congrés Francais de Mécanique (CFM), 28 ao(t au
2 septembre 2011, Besancon, France. (Acte: article de 6pages)

[CNAL3] Farge, L., Hamdani , S., Ayadi, Z., Nivoit, M., Bettembourg, J-P., Galtier, A., Visualisation des déformations
plastiques résiduelles par interférométrie de speckle, 17¢™ Congrés Francais de Mécanique (CFM), 29 aoit au 2
septembre 2005, Troyes, France. (Acte: article de 6 pages)

Communications internationales par affiches avec actes
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[PIA1] Boisse, J., Farge, L., André, S., Dillet, J., WAXS study of the lamellar/ fibrillar transition for a tensily deformed
semicrystalline polymer in relation with the volume strain evolution, 16" international confrerence on Deformation,
Yield and Fracture of Polymers (DYFP2015), Rolduc Abbey, Kerkrade, NL. (Acte: résumé de 4pages)

[PIA2] Yé, J., André, S., Farge, L., Revisiting the natural draw ration concept through DIC data, 16 international
confrerence on Deformation, Yield and Fracture of Polymers (DYFP2015), Rolduc Abbey, Kerkrade, NL. (Acte:
résumé de 4pages)

[PIA3] Y¢, J., Farge, L., Neveu, A., André, A., Towards thermomomechanical heat source reconstruction in presence
of advection using both DIC and thermal imaging, Photomechanics 2013, may 2013, Montpellier. (Acte: résumé de
4pages)

Communications nationales par affiche avec actes

[PNAL] Farge, L., André, S., Boisse, J., Développement des instabilités plastiques dans le PEHD : influence de la
température, Déformation des polymeres solides (DEPOS25), septembre 2018,La Bresse (88). (Acte: Résumé étendu
de 2 pages)

[PNA2] Boisse, J., André, S., Farge, L., Viscoélasticité des matériaux hétérogenes étudiée
directement en DMA virtuelle par solveur spectral, Déformation des polyméres solides (DEPOS25), septembre
2018,La Bresse (88). (Acte: Résumé étendu de 2 pages)

[PNA3] Farge, L., André, S., Influence de I’évolution de 1’anisotropie de la microstructure d’un polymeére semi-
cristallin sur 1’état de déformation macroscopique, Déformation des polymeres solides (DEPOS25), mars 2014,
Presqu’ile de Giens. (Acte: Résumé étendu de 2 pages)

[PNAA4] Farge, L., Nazarov, R., Ayadi, Z., , Détermination des conditions d’adaptation d’une structure sous chargement
cyclique, 18éme Congrés Francais de Mécanique, Colloque thématique : "Mécanique expérimentale" et GAMAC, 27
aolt au 31 aolt 2007, Grenoble , France (Acte : Article de 6 pages).
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Annexe 4 : Présentation synthétique des activités d’enseignement et d’administration

Mes activités d’enseignement et d’administration peuvent étre séparées en deux périodes distinctes
correspondant aux fonctions que j’ai occupées:

e 2010-Présent : MCF (section 60) a la FST de Nancy
e 1996-2010 : Prag de physique a I'EEIGM a Nancy

Activités d’enseignement et d’administration a la FST (NANCY) 2010-2018
Activités d’enseignements : Remarques générales et environnement pédagogique

Jaiintégré le département de physique et mécanique de la FST a Nancy en 2010 en qualité de MCF (section
60). La totalité des enseignements que j'effectue ou que j'ai pu effectuer a la FST est la conséquence
directe de I'inflexion que la recherche a imprimé sur le déroulement de ma carriere. lls relévent tous de la
section 60 du CNU. On trouvera ci-dessous un organigramme simplifié permettant de comprendre
I'articulation entre les différents enseignements dans lesquels j'interviens a la FST. Cet organigramme
correspond a la nouvelle habilitation qui a été mise en place au début de I'année universitaire 2018-2019.

Licence de physique a la FST de Nancy

L2 Licence Physique
=30 étudiants

Admis sur titre
(CPGE, DUT, étrangers ..)

L3 Licence Physique

Autres parcours I Parcours ME

(Mécanique des fluides et Energie)
=30 étudiants

1
e o e e

Admis sur titre

i) (autres licences, étrangers ..)

Master Energie

M1=40 étudiants

M2 pa’rcours ME M2 parcours EP
Mécanique et Energie | | Energie et Procédés

Enseignements assurés en 2018-2019

Jassure la tres grande majorité de mes enseignements a la FST mais depuis I'année universitaire 2015-
2016, je complete mon service au département Génie Mécanique et Productique de I'lUT Nancy-Brabois

Enseignements a la FST (176,5 heures eq TD)
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Remise a niveau en Mécanique des Milieux Continus en M1: 10h CM et 10h TD, public : étudiants
de M1 du master Energie qui ne proviennent pas de la Licence ME (Mécanique des fluides et
Energie) de Nancy.

Mécanique des Milieux Continus en L3: 20h CM et 20h TD

Compléments de Mécanique générale en L3 : 15h CM et 15h TD

Introduction a la mécanique du solide déformable (option) en L2 : 16h TD

Mécanique du solide déformable et rigide en L3 : 24h TP

Mécanique du solide déformable en M1 Energie : 24h TP

Enseignement au département Génie Mécanique Productique (GMP)de I'lUT de Nancy-Brabois (40 h eq

1D)

Dimensionnement Des Structures en premiére année : 28h TD et 12h TP.

Enseignements effectués précédemment a la FST

Mécanique du pointen L1:CM et TD

Mécanique du solide numérique en M1: TP portant sur l'utilisation du logiciel Abaqus®
(Enseignement qui n’existe plus dans la nouvelle maquette)

Mécanique du solide en M1 : TD

Activités d’administration a la FST (NANCY) 2010-2018

Responsabilités actuelles et futures

A partir de septembre 2019, je serai responsable du parcours ME au sein de la licence de
physique. Cette responsabilité comprend notamment: la gestion des emplois du temps du
L3 ME, l'organisation des commissions préparatoires aux jurys et le recrutement des
admis sur titre

Depuis 2018, je suis membre du bureau du département de physique et mécanique de la
FST. Plus spécifiguement, je représente les enseignants-chercheurs du domaine
Mécanique-Energétique qui font I'essentiel de leur service en L3 Physique parcours ME et
en master Energie.

Responsabilités exercées dans le passé

Pendant toute la durée de I’habilitation, de septembre 2013 a septembre 2018, j'ai été
responsable du L2 SPI méca-GC (Sciences Pour I'Ingénieur Mécanique-Génie Civil) a Nancy
(=45 étudiants): emplois du temps commissions préparatoires aux jurys, recrutement des
admis sur titre (=200 dossiers/an) étrangers (via Campus France) et provenant de France
(eCandidat) etc. Cette responsabilité a disparu dans la nouvelle habilitation suite a la
décision de scinder les filieres mécanique, a présent associée a la physique, et GC, restée
en SPI.
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e De 2010 a 2016, responsable des projets de M1 du Master MEPP (Mécanique Energie
Procédés et produits, devenu master Energie depuis 2018) : recueil des sujets auprés des
chercheurs et enseignants-chercheurs des laboratoires partenaires du master (=20 sujets
pour 40 étudiants), attribution des sujets et organisation des soutenances.

e Participation presque chaque année a |’évaluation des dossiers d’étudiants étrangers pour
le recrutement en Master MEPP (devenu master Energie).

e En 2016, porteur d’'un projet région accepté « formation innovante » (25 k€) pour
compléter I'équipement des salles de TP de mécanique du solide déformable.

Activités d’enseignement et d’administration a 'EEIGM 1996-2010

Je ne présenterai que de fagon concise les activités professionnelles qui ont été les miennes a
I'EEIGM (Ecole Européenne d’Ingénieur en Génie des matériaux). Ces activités sont a présent
anciennes et ont été effectuées dans le cadre d’une fonction qui ne conduit pas « naturellement »
a la HdR. Il s’agit cependant de 14 années pendant lesquelles jai enseigné dans une école
d’ingénieur avec un service de 384h/an, y compris pendant les trois années pendant lesquelles
j’ai préparé ma thése. Durant les premieres années ol j'étais a I'EEIGM, je n’ai assuré que des
enseignements de physique, essentiellement aux niveaux bac+1 et bac+2. Lorsque j’ai commencé
a avoir une activité de de recherche, je suis intervenu dans le « cycle ingénieur », plus
spécifiguement dans le domaine de la mécanique des matériaux.

Activités d’enseignements a I’'EEIGM
Enseignements de physique

e Cours magistraux de, d’électrocinétique, d’électromagnétisme, de mécanique du point et
de thermodynamique (remplacement dans le cycle préparatoire de I'INPL) au niveau
bac+1.

e Travaux dirigés de thermodynamique, de mécanique du point, d’électrocinétique,
d’électromagnétisme et de physique des ondes au niveau bac+1.

e Travaux dirigés de physique statistique et de physique des matériaux au niveau bac+2

e Travaux dirigés d’interaction rayonnement matiére (mécanique quantique) au niveau
bac+3 a I'Ecole des mines de Nancy.

e Travaux pratiques de physique au niveau bac+1 et bac+2.

Enseignements de mécanique liés au démarrage d’une activité de recherche

e Travaux dirigés de Mécanique des matériaux | (viscoélasticité) au niveau bac +3
e Travaux dirigés de Mécanique des matériaux Il (plasticité) au niveau bac +4
e Meécanique des matériaux composites (théorie des plaques stratifiées) au niveau bac+4
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Activités d’administration a ’'EEIGM

e De 1996 a2010,j'ai été responsable des travaux pratiques de physique a 'EEIGM. En 1996,
la création de I'école était récente et les travaux pratiques de physique étaient tres peu
développés. On m’a confié un budget sur deux ans de 750 kF (=110 k€) et j’ai d(i créer la
quasi-totalité des travaux pratiques : achat du matériel, montage des manipulations,
rédaction du polycopié etc.

e De 2006 a 2010, j’ai été responsable du recrutement a I’'EEIGM. J’étais alors en charge de
la communication de I'école sur les forums et dans les lycées. J'étais également le
correspondant de I'école auprés des groupements d’écoles qui organisaient les différents
concours de recrutement : concours geipi pour une admission en premiére année et
concours CCP pour une admission en troisieme année. L'EEIGM n’avait recours aux
épreuves organisées par le concours CCP que pour lécrit (école sur « banque
d’épreuve »), je devais donc aussi organiser un oral a 'EEIGM : convocation des candidats,
mise en place de plusieurs jurys en paralléle etc.

e De 1997 a 2009, jétais membre élu du conseil d’administration de I'EEIGM pour
représenter les cadres B.
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