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Introduction 7

INTRODUCTION

Le développement des polyméres structuraux eatlkéirs propriétés mécaniques, qui
dépendent elles-mémes de la microstructure. dlesitgue les polymeres semi-cristallins ont
pour la plupart une ténacité élevée qui répondeatigences de produits devant résister a des
conditions d'utilisation séveres (impact, fluaggigue). Parmi ces matériaux, le polyéthylene
a haute densité (PEHD en bref) recoit une doulmtidn depuis de nombreuses années. En
effet, il est considéré comme un matériau "modgdrir I'étude scientifique du comportement
mécanique de cette classe de polymére. De plust gfe polymére “innovant" car ses
formulations sont sans cesse améliorées pour atzodés grades performants, pouvant méme
concurrencer certains matériaux traditionnels daes applications de pointe. La sociéte
BRITISH GAZ a ainsi utilisé le PEHD des 1969 poargdroduction de tuyaux pressurisés
d'eau ou de gaz comme alternative a l'acier ou forite car en plus de ses propriétés
mécaniques, ce polymeére possede une bonne résistate corrosion. L'efficacité de ce
matériau pour la fabrication de ces tuyaux a éé\@e durant ces trente derniéres années, si
bien qua [I'heure actuelle, de nombreux groupesrolpg¥s comme BP (BP
PETROCHEMICALS, puis INNOVENE en 2005 et maintenWEOS) ont développé cette
activité. Pour cette application, la résistanca fislsuration fait partie des criteres mécaniques
de sélection d'un matériau. Or, la modélisation plexessus d'endommagement de cette

classe de polymeére est loin d'étre satisfaisante.

Les aspects nano et mésostructuraux de la défiormplastique du PEHD ont été
qualitativement étudiés par de nombreux auteursy (étaKeller (1965), Peterlin (1971),
Meinel et Peterlin (1971), Friedrich (1983), Waddafs et al. (1986), G'Sell et Dahoun
(1994), Lin et Argon (1994), Butler et al (1995)arBzak et al. (1996), Butler et Donald
(1997)) qui ont mis en évidence la transformatienlal morphologie semi-cristalline en une
structure microfibrillaire au cours de I'étirage.egéndant, l'analyse quantitative du
comportement plastique a été traitte avec beauaooms d'attention. Ce manque
d'information est largement di a la formation desabilités plastiques qui rend difficile la
détermination des variables intrinséques de lardefion plastique. Quelques auteurs ont
surpassé ce probleme en mesurant en temps rééfldation de la section au centre de la

striction lors d'un essai de traction, a l'aiddrdasducteurs mécaniques ou optiques (G'Sell et
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al. (1979, 1992), Hiss et al. (1999), Hillmanseralet(2000), Hobeika et al. (2000)). Ainsi,
sous I'hypothese d'une déformation sans variat®rdehsité, ces auteurs ont établi des
courbes contrainte vraie — déformation vraie paurvolume élémentaire représentatif (VER)
du matériau. De plus, I'actionneur de la machinéralgion a été controlé afin d'assurer une
vitesse de déformation constante au cours de il'esdeanique. Les lois de comportement
obtenues par ces approches locales ont été intesdopar de nombreux mécaniciens dans des
codes de calcul pour optimiser la géométrie degsi@n polymere devant étre soumises a des
conditions de sollicitation bien définies au codes leur application. La loi la plus utilisée

pour les polymeres semi-cristallins est la loi d8&B et Jonas (1979).

Ainsi, les modeles de plasticité des polymeres amigoint dans le passé supposent
pour la plupart que I'endommagement est négligedle transformation isochore de ces
matériaux est systématiquement considérée des ajunite élastique est dépassée. En
conséquence, le coefficient de Poisson tangensysg¢matiquement pris égal a 0,5 pour le
domaine plastique. Pourtant, G'Sell et Dahoun (L1994 prouvé par des mesures de masse
volumique post-mortem que le PEHD subit une dimowutde densité non négligeable au
cours de la déformation plastique. L'inadaptati@s dbis macroscopiques aux processus
d'endommagement de la microstructure s'expliquerenme fois par la difficulté de mesurer
le changement de volume in situ du VER apres Ian&bion de la striction. Plusieurs
techniques ont été développées pour accéder augermant de volume local. Les
dilatometres a fluide ont été les premiers disgdesinis au point (Whitney et Andrews
(1967), Pampillo et Davis (1971), Cessna (1974)srfeavolume sondé était trop grand par
rapport a la taille caractéristique de la structimsuite, de nombreuses études ont été menées
a l'aide d'extensomeétres mécaniques (Mallon €.8r2), Cherry et Hin (1981), Sinien et al.
(1992), Naqui et Robinson (1993)) mais encore oig fa précision des mesures était faible.
L'apparition et de développement des extensomeitEomeétriques a permis de faire un
grand pas dans la mesure in situ de la variationaieme des polyméres (Francois et al.
(1994), Gaucher-Miri et al. (1997), Gloaguen etdbsfre (2001)). Ainsi, la derniére version
du systéme VidéoTractiSn(Hiver et al. (2001), G'Sell et al. (2002)) perraejourd'hui de
mesurer |'évolution de la variation de volume diuatériau soumis a un étirage. En outre, la
mesure précise de la déformation volumique donmésaau comportement intrinséque du
matériau, c'est a dire au comportement de la neapalymere entre les cavités créées au

cours de la transformation (Dahoun (2004), Jeanimon{2005)). La détermination du
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comportement intrinseque d'un matériau apporteinfoemation spécifique sur les propriétés

mécaniques de la matiére macromoléculaire.

Dans cette thése, on appelle "polyéthylene” leéreat générique principalement
composé de chaines obtenues par la répétition chomere -(CH)-. Ce travail porte ainsi
sur la caractérisation de six matériaux couvram grande plage de propriétés chimiques et
physiques : un grade de PEHD modele produit par ONP, quatre grades de PEHD
innovants fournis par INNOVENE et un grade de pibly@ne a basse densité (PEBD en
bref) également fabriqué par INNOVENE. Nous nodsrebns de répondre a quatre objectifs
a travers l'étude de ces différents matériauxappliquer le systéme VidéoTractfom ces
polyméres lors de sollicitations en traction et famage pour mettre en évidence leur
comportement mécanique global, ii) vérifier lI'impades parameétres expérimentaux et
microstructuraux sur les lois de comportement efaswariation de volume, iii) identifier les
processus microscopiques responsables de la variddi volume macroscopique dans le cas
de la déformation en traction, iv) construire difiéts modéles géomeétriques a partir du
comportement meécanique global et de la variation vdeime afin de déterminer le

comportement intrinséque de la matrice macromodéeul

Pour répondre a ces buts, I'étude s'articule ad®six grandes parties. Tout d'abord,
le chapitre | constitue un résumé des élémentsofiialphiques pertinents de cette étude. Le
chapitre Il présente les propriétés chimiques gtiplnes des matériaux, ainsi que I'ensemble
des techniques expérimentales utilisées. Le clapifrquant a lui, expose le comportement
macroscopique global des matériaux en regroupanédeais mécaniques expérimentaux et
leur simulation. Le chapitre IV traite ensuite dumportement microscopique des différents
grades ou sont rassemblées les caractérisatioestigfeés par microscopie électronique a
balayage et par diffraction des rayons X. Le chapit est consacré a I'origine microscopique
des effets macroscopiques. Finalement, le chapfireporte sur la détermination du

comportement intrinséque.
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CHAPITRE | :

Eléments bibliographiques

Avant d'examiner les travaux réalisés dans céttede¢ il est important de faire le point
des connaissances actuelles sur les relations kentrecrostructure du polyéthylene et ses
propriétés meécaniques. Nous nous intéressons d'ablar microstructure de cette famille de
matériaux, a son influence sur le comportement as&opique et enfin aux processus
d'endommagement qui accompagnent les grandes ddfons. Cette revue bibliographique
vise notamment a comprendre pourquoi la déformata@amique a été un processus si peu

considéré dans le comportement mécanique des pagme
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[.1 PROPRIETES GENERALES DU POLYETHYLENE

Les nombreux procédés de synthése du polyéthyt&veloppés au cours de ces
soixante derniéres années conduisent a une grdade ge matériaux ayant des propriétés
bien spécifiques. L'architecture chimique obtenwntdle directement les propriétés
rhéologiques et physiques.

Dans cette partie, nous rappelons les principaode® de polymérisation du PE, puis
nous décrivons larchitecture de ce polymere dehde nanoscopique a I'échelle
mésoscopique et enfin nous exposons ses proppiéysgues générales.

I.1.1 Synthese et mise en forme du polyéthyléne

En 2000, la quantité produite de plastiques syigghés a été de 180 millions de tonnes.
Le PE a lui seul a constitué un quart de cette yotioh en raison de son faible colt de
fabrication et de ses propriétés physiques et nigwes compatibles avec de nombreuses
applications de la vie courante (Rault (2002)). difet, ce polymére permet une mise en
forme généralement aisée (extrusion, injectiongspde d'excellentes propriétés d'isolation
électrique et de résistance aux chocs et prése@egande inertie chimique et biologique
(contact alimentaire). Enfin, bien que le PE sedyclable thermomécaniquement, le devenir
des objets de PE en fin de vie reste encore laigatmn thermique pour une part majeure de

la production.

Le polyéthylene est un matériau thermoplastiquéerab par polymérisation de
I'éthylene (GH4) menant a des macromolécules composées par laticgpéu monomere
CH; (figure 1.1.1).

CH, CH, CH, CH,
SN N N L
CH, CH, CH, CH,
Figure I1.1.1: Représentation semi-développée de la chaine
macromoléculaire du polyéthylene
La premiere synthése a I'échelle industrielle elenatériau est réalisée en 1939 par la
société anglaise ICIl. Le procédé utilisé est fosdé une polymérisation radicalaire de

I'éthylene a haute pression conduisant a des chaiamifiees. Cette réaction de
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polymérisation consiste a faire réagir simultanéntenl'éthylene avec divers comonomeres
(acétate de vinyle, esters acryliques...). Suivardolmonomere choisi, le matériau possede
des propriétés particuliéres : résistance au fraithérence sur divers supports... On obtient
ainsi des copolymeres ou des terpolyméres statesiqL'architecture macromoléculaire
irreguliére résultant de cette technique a pourséquence une cristallisation difficile du
matériau qui est alors appelé polyéthyléne a bdesssité (PEBD) (figure 1.1.2-a).

Un autre mode de synthése du PE apparait darenteses 1950 : la polymérisation
ionique catalysée. De nombreuses entreprises pémmpies déposent des brevets de
synthése sur la base de divers catalyseurs. En Z8&er dépose un brevet en collaboration
avec Natta sur un catalyseur complexe FilllR; (AIR3 étant un composé alkylé de
I'aluminium, par exemple Al(§1s)s) qui est utilisé par la société Hoechst en 195&cda
premiere production a grande échelle du polyéteyBehaute densité (PEHD). La synthese de
ce matériau est caractérisée par une polymérisatlmmsse pression des chaines de polymere
poussant par insertion du monomeére dans linterstic catalyseur stéréo spécifique FiCl
AlRz;. On obtient ainsi des chaines avec moins de beamehts (donc plus linéaires) qui
menent a un matériau plus cristallin (figure l.b)2-D'autres systemes a basse pression
apparaissent comme les procédés Philips et Star@ihrdui utilisent respectivement des
catalyseurs a base d'oxydes de chrome hexavalem¢ eholybdéne. Les synthéses haute
pression et basse pression sont a cette époqueysyes de PEBD et PEHD, respectivement.
Cependant, en 1979, CDF-Chimie met au point unéodét haute pression de production du
PEHD avec un catalyseur Ziegler-Natta. En 198QeaaEme société développe un autre type
de polyéthylene selon le méme procédé, un polyrigéaire contenant des ramifications
courtes. Ces dernieres sont produites par copoiyatiém de |'éthylene avec des alpha-
oléfines (propylene, buténe, octene...). Il est appablyéthylene basse densité linéaire
(PEBDL) (figure 1.1.2-c).

De nouveaux catalyseurs sont développés dansiees 1990 par Dow et Exxon. Ce
sont les métallocenes qui ont la particularité sdieer un meilleur contrdle de la dispersion
des masses moléculaires, de la dispersion des conewas le long de la chaine et du degrée
de branchement long/branchement court d'un poligiby(figure 1.1.2-d). Ces catalyseurs
sont des complexes organométalliques de Zr ou das3ociés a du méthylaluminoxane.
Contrairement aux catalyseurs Ziegler-Natta, il€spntent un site actif unique a
caractéristiques stériques et électroniques bidimie® permettant d'amorcer facilement la

polymérisation et de conduire a des polymeres @tégéliers. Ce procédé permet de produire
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de nombreux grades de PE allant d'un matériau gemrme densité (PEMD) a un matériau de
haute densité (PEHD). Grace a ce nouveau mode @manation, le PE est capable de
répondre a des exigences techniques pointues etepainsi la fabrication de produits de
haute technologie (tuyaux pour eau ou gaz résistate fortes pressions et a la fissuration,
réservoirs d'essence pour automobile résistant ghddéeur et aux rayonnements...). Deux
autres types de PE sont crées : le polyéthyléras pbids moléculaire (PEBPM) et a l'inverse
le polyéthylene a ultra haut poids moléculaire (PEEWM). L'architecture macromoléculaire

des différents PE controle les propriétés du nmetéd I'état fondu (la rhéologie), ce qui

influence le procédé de mise en forme, puis lepmEtes mécaniques du produit fini

(Audureau (1982), Hert (1982), Trotignon et al. 98 Carrega et al. (2000), Rault (2002)).

a) PEBD
polymérisation radicalaire
1939 - branchements aléatoires
- distribution des masse moyenne a
grande

b) PEHD

polymérisation ionique
1955 (catalyseur Ziegler-Natta)
- linéaire
- distribution de masse petite a

moyenne

¢) PEBDL
polymérisation ionique
1980 (catalyseur Ziegler-Natta)
T - branchements courts

- distribution de masse petite a
moyenne

d) PEMD a PEHD
polymérisation ionique
(catalyseur métallocene)

1990 - controle de la dispersion des
branchements courts et longs et
de leur de leur taux respectif
- contréle de la distribution de masse

octéne

Figure 1.1.2 : Evolution du mode de synthése du polyéthylene
(Audureau (1982), Rault (2002))

Les différents grades de PE se mettent en oceuwrelepatechniques classiques.
L'extrusion est la technique employée pour la tion des produits longs. Elle consiste a
convoyer, a fondre et a pomper sous pression uneufation donnée. Suivant la géométrie
voulue, il existe différents dispositifs de postragion : extrusion de profilés (plaques, joncs,
tubes ou fils), extrusion-gonflage (films), extusisouflage (corps creux). Le polyéthyléne
est également mis en ceuvre par les techniquesdation (pieces moulées) ou de moulage par
compression (plaques) (Trotignon et al. (1996) régx et al. (2000)). L'aptitude rhéologique
a la mise en ceuvre est le premier critere de s@hepbur adopter une technique donnée de
transformation. Le contréle le plus répandu dandustrie est la mesure de l'indice de fluidité
IF ou "melt index". Il correspond au débit de maien grammes a travers un capillaire (aux

dimensions imposées par des normes) a 190 °C smusharge de 2,16 kg et ce, pendant 10
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minutes. Ce paramétre dépend de la longueur déseshat des ramifications. En effet, plus
les chaines sont compactes, plus IF est élevéutte, @et indice est couplé & un autre test qui
consiste a déterminer des courbes de viscosité matériau. La viscosité exprimée en
Pascalxseconde (Pa.s) est le rapport de la cametisin la vitesse de déformation sgit 1/y
pour un cisaillement donné. Deux stades existeptle domaine Newtonien aux faibles
cisaillements et ii) le domaine non Newtonien atangs cisaillements. L'indice de fluidité et
la viscosité non Newtonienne d'un grade de PE enftent par exemple les conditions

d'utilisation d'une extrudeuse.

1.1.2 Description multi-échelle du matériau

[.1.2.1 Structure macromoléculaire

Dans une macromolécule, les liaisons fortes cotede assurent la cohésion entre
chaque atome. Le squelette ainsi formé possédeeantane masse moléculaire. Dans le cas
du polyéthyléne linéaire, la macromolécule est mitepar la répétition n fois du motif -
(CHy)- de masse molaire M n étant appelé degré de polymérisation. La masséculaire
de la chaine est donc M = njMCependant, les synthéses de polyméres condtisgatirs a
un mélange de macromolécules de longueurs difigsenDes lors, un tel matériau se
caractérise par une fonction de distribution dessas moléculaires;N¥ f (M;), ou N est le
nombre de mole de l'espéce i de masse moléculair@OM définit la masse moléculaire

moyenne en nombrd!, et la masse moléculaire moyenne en pd‘i_Mvs par les relations

suivantes :
— D NM,
Mn ZZZ—N- -1
o z N;M?2 [-2

Ty NM,

Le rapportM /M, est une mesure de I'étalement de la répartitisnnussses moléculaires
que l'on désigne sous le vocable d'indice de pdioudarité b et est en général compris
entre 2 et 10 pour le polyéthyléne. La distributiorassique des macromolécules est
accessible a l'aide de la méthode de chromatograpi perméation de gel (GPC) (appelée
également chromatographie par exclusion stériqueC)YB qui permet de fractionner les

especes macromoléculaires selon leurs tailles. Wre,osuivant le mode de synthese, les
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macromolécules sont caractérisées par la natule taux de branchements courts (BC) ou
longs (BL). Une branche courte est une moléculdgetmmt 1 a 6 carbones, tandis que le
second type de branche possede plusieurs centdistesne de carbone. Généralement, le
PEBD radicalaire contient 10 a 25 BC et 2 a 8 Burpb000 carbones, alors que le PEHD
linéaire contient seulement 1 a 5 BC pour 1000arab. La teneur en branches courtes a un
carbone (ChH) est mesurable par spectroscopie infrarouge. D& fA fréquence des branches
courtes contenant plus d'un carbone et des brarchgees est déterminée par résonance
magnétique nucléaire (NMR) avec d&*®u du H. D'autres méthodes permettent d'accéder
au taux de BL comme le couplage de la GPC et disoosimétre (Audureau (1982),
Trotignon et al (1996), Yan et al. (1999), Bube2€(2), Zhang et al. (2004)).

La présence des branches longues influence |gsigies du polymere a I'état fondu (la
rhéologie). En effet, d'aprés Hert (1982), Yanle(XE099) et Bubeck (2002), lorsque le taux
de BL augmente, la viscosité non Newtonienne diminRarallelement, I'étirage d'un
matériau fondu ayant des BL demande une contraioi® importante et atteint un taux de
déformation plus faible qu'un matériau linéairedonEn outre, les ramifications longues
n'influencent pas de maniéere significative le tdexcristallinité du PE. En revanche, le taux
de BL modifie la taille des lamelles cristalline&f et al. (1999)). Les ramifications courtes,
quant a elles, n'ont pas d'effet sur les proprigiéslogiques. Elles agissent principalement

sur les processus de cristallisation du PE.

Une chaine macromoléculaire est caractérisée pa& aonformation locale qui
correspond a l'orientation relative des segmentsdest groupes latéraux des chaines. La
conformation locale dépend de la structure covalttale et des interactions entre atomes et
groupements d'atomes. Elle résulte des possibdigeotation autour des liaisons covalentes
(figure 1.1.3-a) en fonction de I'encombrementigtéx des différents groupements fixés sur la
chaine (figures 1.1.3-b et c). Une seconde cailiatitgre des chaines macromoléculaires est la
conformation globale a I'échelle de la chaine. B#8énit la position relative des atomes de
carbone constituant l'ossature de la chaine. Damsid du PE, la chaine macromoléculaire
peut adopter deux conformations globales : en @aditatistique (figure 1.1.4-a) ou en zigzag

plan (figure 1.1.4-b).
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GAUCHE TRANS GAUCHE
+ _

ENERGIE POTENTIELLE (Kcal/mole)

-180 -120  -60 0 60 120 180
ANGLE (degré)

a) b) c)
Figure 1.1.3: Conformation locale du polyéthylene a) Rotatiume liaison covalente
b) Convention d'angle de Newmann ; c) Potentiatefaction
(Schultz (1974), Dahoun (1992))

a) b)

Figure 1.1.4 : Conformations globales de la chaine macromolé&euthu polyéthyléne
a) Pelote statistique ; b) Zigzag plan

1.1.2.2 Phase amorphe et phase cristalline

La phase amorphe se caractérise par I'absencieedfopléculaire a grande distance. En
effet, les chaines ont une conformation de peltatisique car elles sont désordonnées et
enchevétrées (figure 1.1.4-a). Dés lors, a I'étdids, elles ont la méme conformation qu'a
I'état fondu. Les enchevétrements jouent un rolgoomant dans le comportement
viscoélastique de la phase amorphe. En effet, lerdg temps de la déformation est faible
devant le temps caractéristique du polymére (tedepeelaxation), les enchevétrements sont
considérés comme les noeuds d'un réseau tridimee$joce qui donne naissance a un
comportement de type élastique. Au contraire, seteps de la déformation est élevé devant
le temps de reptation des chaines, les enchevéitemeuvent se déplacer et le matériau

présente un comportement de type visqueux (RaDO2Q.

Si un certain nombre de conditions sont réeuniégularité structurale et refroidissement
lent) (Wunderlich (1973, 1976), Monasse (1990)), refroidissement d'un polymere
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bY

semi-cristallin a partir de I'état liquide provoquene cristallisation de ses chaines
macromoléculaires. Dés lors, elles s'arrangentlpbmaent les unes par rapport aux autres et
un processus de repliement multiple d'une mémeneheti segments de longueur voisine se
produit pour former les lamelles cristallines (figu.1.5). La structure la plus stable du PE
correspond a une maille orthorhombique (dont leampatres de maille mesurés par Bunn en
1939 sont a = 0,740 nm, b = 0,493 nm et ¢ = 0,26Baontenant des chaines en zigzag plan
(figure 1.1.5). D'autres structures cristallinesséant sous certaines conditions sont reportées
dans la littérature, comme la maille monoclinig8etfp et al. (1968)) ou la maille hexagonale
(Tsubakihara et al. (1991)).

ﬂ/\/\ NNN

Figure 1.1.5: Structure cristalline du polyéthylene

Le processus de cristallisation est contrlé jar dinétiques de germination et de
croissance qui nécessitent une surfusion (Mond€89J). A la fin de cette transformation, la
morphologie cristalline du polyéthylene est camsé® par des lamelles torsadées
(figure 1.1.6). D’apres Abo el Maaty et Basset (PDCPatel et Basset (2002) et Lotz et al.
(2005), la formation de lamelles torsadées estddeux phénoméenes en compétition pendant
la croissance des cristallites : i) la mise en erdes surfaces de replis des chaines
macromoléculaires et ii) l'avance radiale des ld@sel Aux basses températures de
cristallisation (< 127 °C), I'avance radiale des\éles est prépondérante. Ainsi, on a d’abord
formation des lamelles cristallines de forme plawec des surfaces de replis paralléles a
'axe € mais désordonnées. La mise en ordre des surfacesplis a alors lieu pour éliminer

les contraintes de surface des lamelles en indlicamaines chaines suivant les plans {201}.

Cela donne aux lamelles un profil torsadé le lorg'axe b (figure 1.1.6). L'épaisseur des
lamelles cristallines, déterminée par diffractices dayons X aux petits angles, est comprise
entre 10 et 30 nm dans le cas du polyéthyleneal@ermpaction des segments de chaine selon
la maille orthorhombique, il en résulte une masstumique p. assez élevée, égale a
0,997 g/cm et supérieure & celle du matériau & I'état amofive 0,854 g/cr) (Wunderlich
(1976)).
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a C a a
\/ b \/cb / b
\L.
Figure 1.1.6 : Lamelles torsadées du polyéthyléne (Van Dommetext. (2003))

Dans une lamelle cristalline, la cohésion entseskegments de chaine est assurée par les
forces de van der Waals qui ont une énergie beauglus faible que les liaisons covalentes a
l'intérieur des molécules (tableau 1.1.1). Cesdsrinter et intra moléculaires jouent un réle
important au cours de la déformation des cristaupalymere.

Tableau I.1.1: Energie et distance des interactions de van\tbals

et des liaisons covalentes (Rodriguez (1982), Wictg(1973))
covalente van der Waals

C-C | C-H| C.C[| C.H| H.H
Energie (kJ/mol)| 19,8 | 237 01-05 0,7-12 05
Distance (nm) | 0,154| 0,100 0,34 - 0|8629 - 0,710,23 - 0,4

Type de liaison

[.1.2.3 Morphologie semi-cristalline

La morphologie semi-cristalline du PE a haute dérse présente localement comme
un ensemble de lamelles cristallines, séparées eldxs par une phase amorphe (figure 1.1.7).
Les deux phases sont liees entre elles par deses¢gmie chaine macromoléculaire appelés
molécules de lien, car ces dernieres peuvent gati@ la formation de plusieurs lamelles
cristallines en méme temps (Monasse (1990), Ha(@®95), Nitta et Takayanagi (1999,
2000)).

Phase cristalline ——>

Phase amorphe ———>'%5

Figure 1.1.7 : Structure d’'un polymere semi-cristallin
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A l'échelle mésoscopique, la croissance radialamelles cristallines reliées entre elles
par la phase amorphe forme une structure sphéraitiLa figure 1.1.8 montre une telle
morphologie dans le cas d'un grade de PEHD. Onrnobsen ensemble de sphérolites de
forme grossierement polyédrale ayant un aspectndlares concentriques. Ce phénomene

s’explique par le profil torsadé des lamelles (fegll.6).

Figure 1.1.8 : Sphérolites de polyéthyléne a haute densitéreéseau microscope
électronique a balayage (Amornsakchai et al. (2000)

1.1.3 Propriétés physiques générales
1.1.3.1 Cristallinité et fusion

Dans les polymeres semi-cristallins, il est impottde connaitre la proportion massique
ou volumique de la phase cristalline car celleqfluence directement les propriétés

mécaniques. Le mode de polymérisation de ces raatedonduit a des taux de cristallisation
variables. lls sont d'autant plus difficiles a t@ikser que les chaines sont Iongud?ﬂ;n(ou

Mu importante) et possedent des ramifications couffeslureau (1982), Hert (1982),
Trotignon et al. (1996), Dlubek et al. (2002)). Effet, ces derniéres génent I'arrangement
macromoléculaire. Le taux de cristallinité est @xggren masse (%) ou en volume (¥) et

se détermine par des méthodes volumétriques commenisitométrie. En effet, a partir de la
détermination expérimentale de la masse volumigueu matériau et en considérant
I'additivité des fractions volumique de la phaseogyhe (de densité volumique,) et
cristalline (de densité volumigy®), le taux de cristallinité en masse et en volustedenné

par les relations suivantes :
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Cependant, ces relations supposent que la dersité phase amorphe entre cristallites est
égale a la densité du matériau totalement amorgiteno par trempe, ce qui est une

approximation (Rault (2002)).

La figure 1.1.9 met en évidence I'effet du tauxetia nature des branchements courts et
I'influence du taux de branchement long sur la maséumique du PE. On note sur la figure
[.1.9-a une diminution de la densité du matériatsdae le taux de branchement court
augmente. De plus, pour un méme indice de BC, aistate une diminution de la masse
volumique lorsque la longueur des chaines latémalggnente (Audureau (1982)). En outre,
lorsque la quantité de ramification longue augmetaes le PEHD, la densité du matériau
reste constante (figure 1.1.9-b) (Yan et al. (1999)
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0.95

=4
©
)

masse volumique g/cc

o
©
=

o
©
o

Density (g/cm’)

e
o
[=2]

ol
w0
5]

0.94

0

0.1

0.2

0.3

0.4

0.5

g
o

2.0 5.0 10.0 20.0 50.0
branches courtes /1000 C b)

LCBD (per 10,000 Carbons)

QD
=

Figure 1.1.9: Variation de la masse volumique du PE en fonction
a) du taux et de la nature des branchements d@wrtkireau (1982))
et b) du taux de branchement long (Yan et al. ()999

Une deuxieme technique de mesure de la cristéllest la diffraction des rayons X aux
grands angles. En effet, on obtient un cliché d#adition qui est analysé comme la
superposition d'un halo amorphe et d'un spectratatlin. Aprés déconvolution des pics
cristallins et du halo amorphe, le taux de crigta en masse est déterminé selon la méthode
de Hermans et Weidinger, c'est a dire par l'aiteléodes pics cristallins C divisé par l'aire
totale de tous les éléments diffractant cristalletisamorphe C + A (Galeski et al. (1991),
Haudin (1995), Schrauwen (2003)) :

X, =—C 15
C+A
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A partir du taux de phase cristalline dans le neatéet de la mesure de la longue
periode ) obtenue par diffraction des rayons X aux petitgles) on détermine ['épaisseur

moyenne des lamelles(Butler et al. (1998), Schrauwen (2003)):
I =X 1, I-6

De plus, on a accés appar analyse enthalpique différentielle. En effetmesure de
I'enthalpie de fusiom\H; du matériau permet de détermineg,>a partir de l'expression

suivante :

I-7

ou AH;° représente I'enthalpie de fusion du PE totalerogstallin. Cette valeur est de 292
J/g d'aprés Wunderlich (1976) et Ghijsels et W&H80). La température de fusion dépend
de la taille des lamelles cristallines. Ainsi, coerfe matériau posséde une certaine
distribution de taille de lamelle, le processus fdsion se produit dans une plage de
température dépendant de cette distribution. Omitéilors une température de fusion
moyenne T qui est la température ou le maximum d'énergieabsbrbé par la fusion. A
chaque température de fusiog Torrespond une taille de lamellg kelon la relation de
Gibbs-Thomson :

o} 20e
fo :Tf . 1_—0 |-8
AH; ",

ou T;° représente la température de fusion du cristalimension infinie e, est I'énergie de

surface du plan de repliement des chaines. A mhesirdonnées de la littérature, nous prenons

T,° = 141,4 °C ebe = 0,07 J/mi (Wunderlich (1976)). Cependant, au cours de latéeern
température du dispositif d'analyse calorimétriqua, phénomene de réorganisation du

matériau par recuit peut avoir lieu. Aindkl; et par conséquent peuvent étre surestimés.

Les thermogrammes d'analyse enthalpique diffeskbmtde trois grades de PE ayant
différentes structures moléculaires sont représeaté@ figure 1.1.10-a. Les trois matériaux
sont i) le PEBD radicalaire contenant des ramiicet courtes et longues, ii) le PEHD
linéaire contenant peu de branche courte et iiiym#lange de ces deux polyméres. La
température de fusion moyenne de ces trois makeaagmente en passant d'un matériau

branché a un matériau peu branché (Norton et Kgll&84)). On constate ainsi que
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I'épaisseur moyenne des lamelles augmente lorgguerhbre de ramification diminue. Ce
phénomene est di a la fois a la quantité de BQ &wux de BL. Effectivement, d'apres Yan et
al. (1999), la taille des lamelles cristallines olioe lorsque l'indice de BL augmente. En

outre, la cristallinité n'est pas modifiée par lentité de BL (figure 1.1.10-b).

]
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Figure 1.1.10: a) Thermogrammes d'analyse enthalpique diffeaate trois PE
d'architectures macromoléculaires différentes (diogt Keller (1984)) et b) effet du taux de
branchement long sur la température et I'enthalkpiision du PEHD (Yan et al. (1999))

[.1.3.2 Processus de relaxation

Trois processus de relaxation sont généralemesgreés dans le PE,; B eto par ordre
de température croissante (figure 1.1.11) (Arridg@75), Leung et al. (1988), Brooks et al.
(1999), Pegoretti et al. (2000), Sirotkin et BrogiD01), Rault (2002)). Ces différents
processus sont mesurables par spectroscopie maegmitériau soumis a une déformation

alternative) ou diélectrique (matériau soumis &hamp électrique alternatif).

La relaxationy qui a lieu vers J(ou Ty = - 120 °C caractérise des mouvements
moléculaires dans la phase amorphe. C'est la t&axprincipale associée a la transition
vitreuse (Rault (2002)). Plus le taux de cristé@finest élevé, moins le pic est intense
(diminution de la quantité de phase amorphe) et BjLest importante. Cette température de
transition vitreuse varie inversement avec la masséculaire en nombre. En outre, le
nombre et la disposition des ramifications (brascleurtes ou longues) dans une
macromolécule influent sur la transition vitreus#un point de vue général, plus les
branchements sont petits et symétriques, plusti@édeature de transition vitreuse est faible.
L'énergie d'activation de la transition vitreusé @smprise entre 50 et 100 kJ/mol (Arridge
(1975), Rault (2002), Pegoretti et al. (2000)).
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La deuxieme relaxation a lieu aux alentours gle 720 °C. L'origine de cette transition
est beaucoup plus controversée que la transitioeuge. Effectivement, d'apres la littérature,
trois processus collectifs participent a cettexatian : i) des mouvements de segments de
chaines de la phase amorphe (Arridge (1975), Peigeteal. (2000), Sirotkin et Brooks
(2001) et Fu et al. (2003)), ii) des mouvementsmidécules de la région interfaciale phase
amorphe / phase cristalline (Castagnet (1998) ti&iret Brooks (2001) et Rault (2002)) et
iii) des mouvements de boucles de repliement "$ibdans les lamelles cristallines (Arridge
(1975), Pegoretti et al. (2000)). Cependant, il ggtéralement admis que lintensité de ce
phénomeng3 augmente avec le nombre de branchements latér@urtscet longs (Ward
(1971), Arridge (1975), Brooks et al. (1999), Pegret al. (2000), Sirotkin et Brooks
(2001), Fu et al. (2003)). En effet, d'apres lafiggl.1.11, cette relaxation est beaucoup plus
marquée pour le PEBD branché que pour le PEHD itmé€es ramifications participent
directement et indirectement au procesBudiinsi, d'apres Arridge (1975), les points de
branchement sur la chaine principale dissipeneiga fournie au systeme au cours de la
sollicitation. De plus, selon ce méme auteur, &sifications génent le processus de mise en
ordre des repliements de chaines dans les lametkant ainsi les boucles "libres" dont le
mouvement contribue a la relaxation. L'énergieti¥ation de cette transition est comprise
entre 120 et 400 kJ/mol (Rault (2002), Pegoretl e2000)).

La relaxationo se produit entre ;T= 50 et 100 °C et s'explique par des mécanismes
intralamellaires (Ward (1971), Arridge (1975), Lguat al. (1988), Brooks et al. (1999),
Sirotkin et Brooks (2001)). lls se caractérisent gas mouvements coopératifs impliquant
toute la longueur des chaines cristallines se igadt par un glissement des chaines par
cisaillement. Plus le taux de cristallinité et #&gseur des lamelles augmentent, plus la
transition a est marquée et plus,Test élevée. L'énergie d'activation de ce processtis
comprise entre 100 et 400 kJ/mol (Pegoretti e{20100), Rault (2002)). Par ailleurs, cette
relaxationo se caractérise dans certains cas par I'appadtion second pic noté' (figure
[.1.11). L'origine de ce phénomene est tres cortsBe. En effet, d'apres Pegoretti et al.
(2000), ce second pic est d0 a une cristallinitimogene au sein du matériau. Ward (1971)
suggere gque le pi@' résulte de phénomeénes de glissement a la sudaselamelles
conduisant a une flexion de celles-ci. Une dernigpproche provient des travaux de
Gaucher-Miri (1995) montrant queprovient d'un glissement inhomogene des lametles (
dernieres se transformant en plusieurs blocsy' etesulte au contraire d'un glissement

homogene des lamelles (ces dernieres étant peudrages).
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Figure I.1.11: Evolution du module élastique (log E") du factee dissipation (tad) en
fonction de la température lors d'analyses mécasigynamiques
réalisées sur le PEHD et le PEBD (Arridge (1975))

[.2 COMPORTEMENT MECANIQUE DES POLYMERES SEMI-CRIST ALLINS

Dans cette partie, nous nous intéressons au coenpemt mécanique des polymeres
semi-cristallins en nous appuyant sur des corgélatentre micromécanismes de déformation
et lois de comportement. Nous avons vu dans legmguhe précédent que les relaxations
caractéristiques d'un matériau traduisent I'adimatie mécanismes moléculaires différents
suivant la température. En dessous de la tempérdeutransition vitreuse, la phase amorphe
est rigide. Dés lors, la déformation plastique éfeppar la formation et la propagation de
bandes de cisaillement dans I'amorphe vitreux @PE@92), Escaig (1982), Castagnet et al.
(2000), Rault (2002)) et par cisaillement des ld@selAllisson et Ward (1967)). Au dessus de
la température de la relaxatianla phase amorphe possede un comportement caatitpie®
tandis que le glissement des lamelles est factidé les processus de nucléation et de
propagation des dislocations sont thermiquemenvésct(Corneliussen et Peterlin (1967),
Gaucher-Miri et Séguéla (1997), Séguéla et al. §)99Notre étude porte sur le
comportement mécanique du polyéthylene aux tempé@scomprises entrg, € T; et plus
précisément entre la température ambiante et 11018Gs allons donc détailler les processus

microscopiques et macroscopiques qui ont lieu ersedeux températures.
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1.2.1 Micromécanismes de déformation

1.2.1.1 Déformation de la phase amorphe

La phase amorphe du matériau est caractériseaurparpartie libre contenant des
enchevétrements et une partie liée aux lamellstatimes. Le réle mécanique de cette phase
est la transmission de contrainte d'une cristadliten autre par l'intermédiaire de molécules de
lien. Ces connexions interlamellaires sont destpaie réticulation physique qui conferent a
la phase amorphe une certaine résistance mécariqueutre, le glissement des chaines au

niveau des enchevétrements est une source de ddifmnnrréversible.

Il existe deux modes de déformation de la phaser@ime impliquant les molécules de
lien et les empilements de lamelles : le glissemimérlamellaire et la séparation
interlamellaire. Le glissement lamellaire correspan cisaillement paralléle de deux lamelles
cristallines I'une par rapport a l'autre sousdtetf'une contrainte de cisaillement (Haudin et
G'Sell (1995)) (figure 1.2.1-b). La séparation ntdenellaire se traduit par une variation de la
distance entre deux lamelles lorsqu'une contragsteappliquée perpendiculairement a ces
lamelles (Balta-Calleja et Peterlin (1970), Peterma&t Schultz (1978), Haudin et G'Sell
(1995), (figure 1.2.1-c). Cette déformation a poanséquence une diminution de la densité de
la phase amorphe et une création de microcavitaba@®alleja et Peterlin (1970), Friedrich
(1983), Kramer (1983), Tijssens et al. (2000), Baset et al. (2000)). Ces deux mécanismes
provoguent uniguement la déformation de la phasarpine.
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Figure 1.2.1: Mécanismes de déformation interlamellaire, @t Bon déformé,
b) Glissement interlamellaire et c) Séparationriateellaire (Haudin et G'Sell (1995))

[.2.1.2Déformation de la phase cristalline

Dans un cristal métallique, le glissement consstein déplacement de blocs cristallins
le long d'un plan atomique dense bien défini. Qmide est appelé plan de glissement, tandis

qgue la direction de ce processus est qualifiée idectibn de glissement. En réalité, le
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glissement ne se produit pas en bloc mais progessnt, de proche en proche, grace au

mouvement de dislocation.

Les cristallites de polymére se déforment égaléman un mécanisme de glissement.
Cependant, contrairement aux métaux, seuls soif¢ &&$ systemes de glissement dont le
plan contient I'axe des chaines. Cette restric@gtndue a la présence des liaisons covalentes
le long des chaines. Ainsi, dans un cristal derméthg, le plan de glissement doit contenir la
direction des macromolécules (Peterlin (1971)). tissions critiques résolues des systémes
de glissement dans les cristaux de polymeres dépenids liaisons de van des Waals entre
les chaines macromoléculaires (Lin et Argon (1994))

Si la direction des macromolécules est [001]plags de glissement ont comme indices
de Miller (hkO) et les directions de glissement datix orientations possibles : i) paralléle &
l'axe des chaines <001> et ii) perpendiculairea¢el’des chaines <uv0> (figure 1.2.2). Un
systeme de glissement {hk0}<001> est nommé "chdip",salors qu'un systeme de
glissement du type {hkO}<uvO> est appelé "transgesdip". Dans le polyéthylene, les
systemes de glissement paralleles aux chaines($066)[001], (010)[001] et {110}[001]
tandis que les systemes de glissement perpendesla la direction des chaines sont
(100)[010], (010)[100] et {110}<110> (figure 1.2.3)Dahoun (1992), G'Sell et Dahoun
(1994), Lin et Argon (1994)).
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Figure 1.2.2 : Processus de glissements a) paralléle et bgpdigulaire aux chaines des
lamelles cristallines (Dahoun (1992), G'Sell et @ain (1994))
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Figure 1.2.3: Systeme de glissements perpendiculaires auxebales cristallites
(Dahoun (1992))

La déformation du cristal de polyéthyléne indyite la formation et le mouvement des
dislocations a été tres étudiée au cours de cededfiéres années et a donné lieu a de
nombreux modeéles (Peterson (1968), Petermann ateG973), Young (1974), Crist
(1988), Ritchie (2000)). D'apres Ritchie (2000)nslan systeme de glissement {hk0}<001>,
le mouvement des dislocations dans une cristalbt@olyéthylene provoque le déplacement
d'une chaine de deux distances interatomiguesttre carbone du fait de la conformation
“trans" des chaines (figure 1.2.4). De cette fa¢es chaines de la phase cristalline ayant subi
le glissement retrouvent les mémes interactions bags chaines voisines. Le mécanisme de
multiplication des dislocations dans une lamelleP@eest différent de celui des métaux. Les
lamelles cristallines sont trop fines pour que Ecamisme de Frank et Read soit opérationnel.
Par conséquent, c'est l'activation thermique detoadhitions plus que le glissement qui

contrdle leur processus de multiplication.

Amorphous phase Crystalline phase Amorphous phase
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Figure 1.2.4 : Glissement dans un cristal de polyéthyleneH, (Ritchie (2000))

1.2.1.3 Fragmentation des lamelles cristallines

Lors d'un effort de traction, les lamelles crigtas et les zones amorphes sont soumises

a des déformations en traction, en cisaillementflexion ou en compression selon leur
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orientation au sein du sphérolite (Balta-CallejaPeterlin (1970), Peterlin (1971), Schultz
(1974), Friedrich (1983), Nitta et Takayanagi (1920900), Fond et G'Sell (2001)). Les
mécanismes de déformation de la phase amorphe & ghase cristalline interagissent

pendant la destruction de la morphologie semi-atllise.

Parmi ces modes locaux de déformation, l'actiam disaillement sur la structure
"sandwich" lamelles/couches amorphes conduit a destruction de l'ordre cristallin par
fragmentation de la phase cristalline (figure N2Selon Schultz (1974), Haudin (1982), et
Friedrich (1983), ce mécanisme de cisaillemenpestédé par la séparation et le glissement
interlamellaire (figures 1.2.5-b et 1.2.5-1) donndieu a la formation de microvides entre les
lamelles. Lorsque les chaines amorphes sont togsliegtirées, le cisaillement intervient au
niveau des cristallites, privilégiant les systendes glissement paralleles aux chaines. On
obtient ainsi une orientation des chaines crisidli vers la direction de traction.
Parallelement, les phénomenes de cavitation s'Bempliau cours de la transformation ou la
densité et la taille des microcavités augmentagur@ 1.2.5-I). Sous l'effet combiné de la
séparation interlamellaire et du glissement intstaltin, la déformation conduit a une
fragmentation de la structure (figures 1.2.5-c .8t5-Il), suivie d'un dépliement de certains
segments de chaines appartenant aux lamelles. lésrte une structure microfibrillaire
contenant des cavités orientées parallelementxa ke sollicitation (figures 1.2.5-d et
[.2.5-11l). D'apres Fond et G'Sell (2001), ce masare de destruction des cristallites par
traction et cisaillement est amplifié par un effetcompression latéral des lamelles.

stress t

cry/stul blocks

Figure 1.2.5: Mécanismes de fragmentation des lamelles driigtal: modéles de Schultz
(1974) sans cavitation et de Friedrich (1983) aaatation

Lorsque les lamelles cristallines ont une origéotatjui ne favorise pas les mécanismes

de déformation de type cristallographique, NittaTakayanagi (1999, 2000) proposent un
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modeéle de fragmentation des cristallites. Aprésivboture ou I'évasement des phases
amorphes entre lamelles, les chaines macromoléesilatirées entre les lamelles (les
molécules liens) soutiennent la force externe atsimettent I'effort aux cristallites (figure
[.2.6-a). Ces derniéres sont soumissent a dessfaiedlexion (figure 1.2.6-b) et finissent par

se fissurer en donnant naissance a plusieurs {flgase 1.2.6-c).
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Figure 1.2.6 : Mécanisme de fragmentation des lamelles criséalselon
Nitta et Takayanagi (2000) : a) Séparation intedbaire,
b) Flexion des lamelles et c¢) Rupture des lamelles

[.2.1.4Déformation des sphérolites

Les sphérolites se déforment par une combinaisodedix processus de déformation :
un processus homogéne et un processus inhomogéretigrogene) (Hay et Keller (1965),
Predecki et Thornton (1970), Breedon et al. (19R3ed et Zhao (1982), Ferreiro et al.
(2000)). La déformation homogene pure est caraé@rpar une déeformation simultanée de
toutes les régions des sphérolites qui évoluens were forme ellipsoidale avant d'étre
totalement détruits lors de la formation de la ctice micro-fibrillaire. Les phénoménes de
cavitation sont trés limités au cours de ce moddélermation. La déformation inhomogéne
pure, quant a elle, s'explique par une localisatierla déformation dans certaines régions
intrasphérolitiques et/ou intersphérolitiques, targle les autres régions ne subissent aucun
processus de déformation. Les sphérolites sontitensatalement transformés en micro-
fibres. Cette localisation de la déformation sdurapar des processus de cavitation marqués.

L'intensité relative de ces phénomenes homogenemmh®mogeénes dépend des
conditions expérimentales de I'essai mécaniqueré&aPredecki et Thornton (1970), ce type
de déformation se produit majoritairement a haemepierature (T > d). Au contraire, Si J<
T < T, la déformation devient en tres grande partie inbggne. En outre, d'apres Hay et
Keller (1965), plus I'épaisseur de I'échantillog@aente, plus la déformation inhomogéne est

favorisée.
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A lintérieur des sphérolites, la déformation d@elles dépend de l'orientation des
chaines cristallisées par rapport a l'axe de #aliion. Selon Aboulfaraj et al. (1995) et

Haudin et G'Sell (1995), on doit distinguer tragions :

- une région équatoriale (figure 1.2.7-a) ou laediton des chaines est paralléle a I'axe de
traction. La déformation plastique par glissementtacristallin de cette région est tres
difficile. Le mécanisme le plus actif est la sépiarainterlamellaire qui peut donner lieu a la
formation de microcavités sous certaines conditi@sedrich (1983), Aboulfaraj et al.
(1995), Castagnet et al. (2000)). Ce processusudgt par un mécanisme de fragmentation

par flexion des lamelles (Nitta et Takayanagi (1,2430)).

- une région diagonale (figures 1.2.7-b et |.2.7%cd)actérisée par une orientation oblique des
lamelles par rapport a la direction de tractionn®eette zone, les lamelles sont soumises a un
cisaillement provoquant le glissement interlamedlgiuis a une séparation interlamellaire et
enfin on assiste a une déformation plastique deellas conduisant a la fragmentation de

celles-ci.

- une région polaire (figure 1.2.7-c) ou la directides chaines est orthogonale a l'axe de
traction. Dans cette zone, la compression latélaéea la déformation des zones diagonales

provoque une fragmentation précoce des cristaux.

Figure 1.2.7 : Déformation des régions a) équatoriales, b) eiafjonales et c) polaires des
sphérolites (Aboulfaraj et al. (1995), Haudin e5&I (1995))
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Butler et Donald (1997) ont examiné les procesiisiéformation plastique de films
minces de PE, en mettant en évidence des phénondendéformation inhomogéne de la
superstructure sphérolitique. La déformation délpatleune séparation intersphérolitique via
la phase amorphe et se localise aux nceuds sépariaraphérolites (figure 1.2.8-a). Lorsque
la contrainte augmente, la déformation se localaes les zones équatoriales des sphérolites.
Ce second phénomeéne est aggravé par la propagkgitan déformation intersphérolitique a
I'intérieur des sphérolites. Ces deux mécanismekftemation, ainsi que la déformation des
zones diagonales, conduisent & la création de zome®fibrillaires de faible densité a
l'origine des craquelures (figure 1.2.8-b). Cesrumenes de séparation intersphérolitique ont
egalement été observés dans le PE massif (Prededdnornton (1970), Friedrich (1979,
1983)).

Figure 1.2.8 : Observations du polyéthylene étiré & 20 % megde d'un ensemble de
sphérolites obtenue au microscope optique ; b) Zibn#aire intersphérolitique observée au
microscope électronique a transmission (Butleratddd (1997))

[.2.2 Comportement plastique macroscopique

[.2.2.1 Essais de traction

Les premiéres études du comportement plastique pddgneres semi-cristallins,
réalisées dans les années 60, étaient baséessdoisdeominales qui ne tiennent pas compte
des instabilités plastiques (striction) se prochtisau cours de la déformation (Vincent (1960),
Hall (1967), Corneliussen et Peterlin (1967), Retet Balta-Calleja (1970), Balta-Calleja et
Peterlin (1970), Andrews et Ward (1970), MeinePeterlin (1971)). Les études suivantes ont

hY

cherché a établir le comportement plastique vrai rdatériau et a caractériser les
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micromécanismes de déformation qui le controleréb et Jonas (1979), G'Sell et al. (1992,
1997), Amoedo et Lee (1992), G'Sell et Dahoun (199#imansen et al. (2000), Hobeika et
al. (2000), Fu et al. (2003)).

Des exemples de comportement nominal du PE défemtaction a la température
ambiante sont donnés a la figure 1.2.9. Dans ckdtriere, on observe l'influence de l'indice
de fluidité IF sur la courbe nominale charge — esiten. L'évolution de la charge en fonction
de I'extension est caractérisée par trois stagam:domaine viscoélastique, ii) une transition
entre les stades viscoélastique et plastique amecrachet de traction et iii) un domaine
plastique ou I'on constate un phénoméne de duncesseplastique. La présence de ce crochet
est due a la non prise en compte de la réductiosedgon de I'éprouvette au cours de la
déformation. Lorsque I'lF augmente, la limite étast diminue, le domaine plastique subit un
raccourcissement et le phénomene de durcissementogss marqué (Vincent (1960)). Ces
phénomeénes sont respectivement expliqués par liawlion de la masse moléculaire, par une
diminution de la proportion des cisaillements iatistallins dans la déformation totale et par
une orientation plus faible des chaines. Ces @dsutbnt partiellement confirmés par les lois
de comportement vrai du PEHD. En effet, Hillmanseal. (2000) observent un durcissement
de moins en moins prononcé lorsque la masse maléeutiu matériau diminue mais
parallelement, une augmentation de la limite &astiest notée. Le taux de cristallinité a
également une grande influence sur le seuil plastign effet, plus le matériau est cristallin,
plus la limite élastique est élevée (Allison et W#t967), Lu et al. (1995), Brooks et al.
(1999)).
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Figure 1.2.9 : Influence de l'indice de fluidité du polyéthyéehranché sur le comportement
nominal en traction réalisée a la température ambiet sous 0,3 in/s (Vincent (1960))

Des courbes de traction représentatives du coemperit vrai du PEHD sont montrées a
la figure 1.2.10. Cette derniére met en éviderniofluence de la vitesse de déformation et de
la température sur I'évolution de la contrainteievran fonction de la déformation vraie

obtenue en traction. Contrairement au comportememtnal (figure 1.2.9), le comportement
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vrai ne comporte pas de crochet de traction. Lardgquvitesse de déformation diminue ou
lorsque la température augmente, la limite élasticiwite et le phénomene de durcissement
plastique diminue d'intensité (Hobeika et al. (200Bn effet, si la température augmente, la
viscosité des chaines amorphes diminue donc learéggment de la texture amorphe est
facilité. De plus, le glissement intralamellairev@nde moins d'énergie car les processus de
formation et de propagation des dislocations seatmiguement activés. Lorsque la vitesse
de déformation diminue, les frottements résultaed chécanismes de glissement entre les
chaines amorphes et cristallines sont plus faildbes lors, la déformation de la phase

amorphe et des cristaux de polymere demande mnesrdie.
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Figure 1.2.10: Influence de la vitesse de déformation (a lap@rature ambiante)
et de la température (sous la vitesse deBstPsur la loi de comportement vrai
du PEHD déformé en traction (Hobeika et al. (2000))

1.2.2.2 Essais de fluage

Tout comme les essais de traction, les premiaaese fluage étaient caractérisés par
des courbes nominales. La figure 1.2.11 met enedwid l'influence du taux de branchement
court sur I'évolution de la déformation en fonctauntemps lors d'essais hominaux de fluage
réalisés sur du PE (Rasburn et al. (1994)). Lesbesusont caractérisées par trois domaines
de déformation non élastique : i) un stade primairda déformation augmente rapidement
avec le temps, ii) un stade secondaire caractgaisé@ne stabilisation de la déformation et iii)
un stade tertiaire ou I'on constate une réaugmentatpide et constante de la déformation
avec le temps. Ce stade tertiaire coincide avdorfaation de la striction. Effectivement,
lorsque la section de I'éprouvette diminue brutaletmla contrainte macroscopique augmente
rapidement car la force imposée est constanteldd®da déformation du matériau s'accélere.
En outre, bien que le taux de branche courte ailitef, celui-ci a une grande influence sur le

comportement en fluage de PE. En effet, lorsqutalx de BC augmente, la vitesse de
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déformation diminue dans les différents stadeseesthde tertiaire est retardé. Ainsi, la
"résistance" du matériau au fluage augmente lorkgtesux de branchement court augmente.
De plus, le taux de cristallinité influe directerh& comportement en fluage du matériau. En
effet, a isocontrainte imposée, plugyest important, plus le stade tertiaire est ret§@krde

et Jansson (1979)).

Creep Strain, ¢, / %

log, {time/s)
Figure 1.2.11: Influence du branchement court sur le comportérar fluage du PE sous
une charge de 0,3 GPa a 22,5 °C (taux de butyl@s1@®0 carbones :
0(0),0,4 Q) et 1,3 ()) (Rasburn et al. (1994))

Une corrélation entre le comportement nominaleetdmportement vrai en fluage est
représentée a la figure 1.2.12. Dans cette étedBEHD est déformé en fluage a 60 °C sous
différentes forces constantes (comportement nokinall contraintes constantes
(comportement vrai) (G'Sell et al. (1995)). Cesxdgpes de comportement sont caractérisés
par des courbes déformation — temps ayant uneeditférente. En effet, lorsque la réduction
de section est prise en compte (comportement Jtaiexiste pas de domaine de fluage
tertiaire. Ainsi, I'évolution de la déformation igan fonction du temps est composée de deux
stades aprés la déformation élastique : i) un doenaiu la déformation vraie augmente
rapidement avec le temps et ii) un domaine carigét@ar une stabilisation de la déformation
vraie avec le temps car I'état de contrainte $iestogénéisé dans le volume de matériau

sondé. Plus la contrainte imposée est importahis,|@ second domaine débute t6t.
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Figure 1.2.12: Essais de fluage a) nominaux et b) vrais du PEBD ZC(G'Sell et al(1995))
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|.3 DEFORMATION VOLUMIQUE DES POLYMERES

L'objet de cette derniere partie est de fairedimtpsur la notion d'endommagement des
polymeres et de montrer un panorama des différeéatdsiques permettant de quantifier de
maniere in situ la variation de volume de ces neai&r On expose ainsi les principaux
résultats obtenus lors d'essais de traction eludgd réalisés sur les semi-cristallins purs ou

charges.

1.3.1 Micromécanismes d'endommagement

La variation de volume d'un matériau est syst@uatnent associée a une notion
d'endommagement microstructural. D'aprés Castd@0868), la notion d'endommagement se
définit comme la création de surface de décohésiorsein du matériau au cours de la
déformation plastique. Dans ['étude du comportemenécanique des polymeres
semi-cristallins, nous avons vu en détail un premiécanisme d'endommagement qui est la
fragmentation des lamelles cristalline, et nousnavaté un deuxieme mécanisme qui est la
formation et le développement de microcavités. Damparagraphe, nous nous focalisons sur
le processus de cavitation généré par la créatmmmerovides ou craquelures qui est

généralement le phénomene d'endommagement indlasaios grande variation de densité.

1.3.1.1 Généralités sur le craquelage

Le craquelage est généralement plus connu sousappellation anglo-saxonne
“crazing”. Il se produit par multiplication et erton de craquelures ("crazes"). D'apres
Schirrer (1995), I'étude des propriétés physiquenéraniques des craquelures élémentaires
est tres difficile & réaliser car il existe peu meyens directs qui permettent d'examiner
I'évolution de ces défauts dans un matériau de émann situ et en temps réel. Ainsi, la
majeure partie des études portant sur le craquetsgeeffectuée dans les polymeres

transparents (généralement amorphes) car I'obganags craquelures y est aisée.

Les craquelures apparaissent perpendiculairemena airection de plus grande
contrainte principale et sont formées de deux sagfade décohésion. Ces derniéres sont
reliées entre elles par des fibrilles entre ledgaete développent des microvides (figure
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[.3.1). On distingue deux types de fibrilles : gsdfibrilles primaires traversant la craquelure
d'une surface a l'autre et ii) des fibrilles se@iras reliant latéralement deux microvides
(Kramer et Berger (1990)). D'aprés Kramer (1983%¢&tirrer (1995), les craquelures ont un
diamétre compris entre 0,01 et 1 mm et une épaisaéant de 1 a 10 microns. Elles

contiennent entre 30 et 50 % en volume de fibrilgant un diametre de l'ordre de 10 nm.
Ces derniéres sont étirées de plusieurs centamgsodrcents. Toutes ces caractéristiques
dépendent du réseau macromoléculaire du matéribus frécisément de la nature des
enchevétrements) et de la contrainte locale auvaniwde la craquelure. Le processus de

craguelage a lieu en trois étapes : i) germinatiparoissance et iii) rupture interne.

Clross—tie fibrils Primary fibrils

k BULK MATERIAL

2
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Figure 1.3.1: Structure d'une craquelure (Kramer et Berge®Q}p

[.3.1.2 Formation des craquelures

La genése des craquelures se déroule en deuxs ét@pdes microvides apparaissent
sous l'action d'un champ de contrainte dilatani) eine forte déformation plastique localisée
autour de ces microvides méne a une structurelldioei (Kramer et Berger (1990))
(figure 1.3.2). La concentration de contrainte iisdmt une microcavité peut se produire sur
une impureté ou une fluctuation de densité. Selauskh (1978), I'nétérogénéité de
répartition des enchevétrements et par conséquelguls interactions est a l'origine de la
cavitation. Les défauts se forment alors dansdgsns de faible densité d'enchevétrements.
A cet endroit, les chaines subissent localementconéainte dix fois égales a la contrainte
macroscopique menant a une rupture des liaisoraames (Rault (2002)). Une autre source
de nucléation de microvides est due a la distorgi&@amérée par l'intersection de deux bandes
de cisaillement orientées perpendiculairement lparerapport a I'autre (Friedrich (1983)). La
formation des microvides se produit généralement pes contraintes comprises entre 0,4 et
0,5 fois la contrainte de la limite élastique (Amget Hannoosh (1977), Kramer et Berger
(1990)).
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Figure 1.3.2 : Formation d'une craquelure (Kramer et Berge®Q)p
1.3.1.3 Croissance des craquelures

La croissance des craquelures a lieu par formateofibrilles et par allongement de
celles-ci entre les microvides. L'allongement desilies se produit par i) un processus de
fluage ayant pour conséquence une diminution duélige des fibrilles et par ii) extraction de
matiere de la masse de polymére conduisant a umtieraiconstant du diametre des fibrilles
(Kramer (1983), Kramer et Berger (1990)). En eftet,processus d'étirement local conduit a
la formation d'une nouvelle structure dans une zmiive pres de la frontiere craquelure —
matériau solide. Un désenchevétrement des chamesosluit alors dans cette zone active
(figure 1.3.3). Le front de craquelure avance pamécanisme d'instabilité de ménisque. Ce
processus est décrit par I'écartement progressifed& plaques faisant un angle entre elles.
Le polymére au point de jonction des deux plageesosporte comme un liquide en formant
des "doigts" qui s'amincissent progressivementuiasge séparer pour former de nouvelles
fibrilles (Kramer (1983), Schirrer (1995)).
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Figure 1.3.3 : Elargissement d'une craquelure (Kramer (198{@sdn et al. (2000))
1.3.1.4 Rupture des fibrilles de la craquelure

La ruine d'un polymére endommagé débute lorsqse filwilles des craquelures
commencent a se rompre. Il existe deux modes dereipe ces fibrilles en fonction de la

vitesse de chargement, de la température et deulzise du polymere (Ddll (1983), Kramer
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et Berger (1990), Schirrer (1995)) (figure 1.3.4¢ premier mode conduit & une rupture des
fibrilles en leur milieu qui est favorisée aux tedrgtures élevées car les mouvements
moléculaires permettent un désenchevétrement as&lthines. Le second processus est un
mode aléatoire de rupture le long des fibrillesj ga produit généralement a basse

température car les chaines n'ont pas assez desdimgliberté a courte distance.

=, — | _—

a) Rupture au centre des fibrilles b) Rupture a l'interface craquelure -matériau solide

Figure 1.3.4 : Ruptures des craquelures : a) au centre deleffb{Doll (1983));
b) aléatoire ex : a l'interface craquelure - matesolide (Kramer et Berger (1990))

1.3.1.5 Craquelure dans les polyméres semi-tiiita

Castagnet et al. (2000) proposent un modele dmafiion de craquelure dans les
polyméres semi-cristallins en fonction de la terapéne de sollicitation (figure 1.3.5). Au
cours des mécanismes de séparation interlamellaireavitation est présentée comme un
processus en compétition avec I'écoulement desehainorphes. Effectivement, en dessous
de la température de la transitigorsque I'écoulement visqueux ne peut plus staoctoder
a la déformation macroscopique, des microvide®sadnt entre les lamelles pour relaxer les
contraintes. Au dessus de la température de ti@msiitreuse, la mobilité des chaines
augmente donc la déformation macroscopique esta@ecommodée. Ainsi, les processus de

cavitation sont retardés et ont une amplitude falilde.

amorphous
flow
= ‘ T<T
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Figure 1.3.5: Processus de cavitation dans la couche amonpérdaimellaire des polymeéres
semi-cristallins (Castagnet et al. (2000))
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1.3.2 Mesure de la déformation volumique
[.3.2.1 Généralités

Depuis plus de trente ans, de nombreuses étuddanpcsur la mesure et la
caractérisation microstructurale de la variatiorvdeime des polymeres thermoplastiques ont
été menées. Ainsi, de multiples techniques de dication de la déformation volumique ont
été développées et appliquées sur diverses madtizesais mécaniques afin de caractériser
de maniere in situ le comportement élastique edtipiae de ces matériaux. Les principaux
polyméres thermoplastiques ont été étudiés (PEPER, PVDF, PA, PVC, PC, PS, PMMA,
...) de méme que les composites résultant de cesrimet§PE + billes de verre, PP +
CaCQ, PP + craie, PA + craie, PS + PEBD, HIPS, ...). me&canismes a l'origine de la
variation de volume de ces matériaux ont été miévestence lors de sollicitations en traction

simple, en traction cyclique, en fluage, en congiceset en torsion.

Les premiéres études ont cherché a prouver quéfémmation plastique des polymeres
purs est de nature non isochore (Whitney et Andrél@67), Pampillo et Davis (1971),
Benham et McCammond (1971), Powers et Caddell (1942llon et al. (1972)). Les études
suivantes ont permis d'identifier qualitativemess mécanismes a l'origine de la variation
volumique des polyméres purs et chargés par destéasations microstructurales (Bucknall
et Clayton (1972), Bucknall et al. (1972), Tangkt(1987), Sinien et al. (1992), Meddad et
Fisa (1996)). Récemment, les études portant suadiation de volume des polymeres ont
cherché principalement a augmenter la précisiomuEsires avec l'apparition des techniques
vidéométriques (Francois et al. (1994), Gloagudre&tbvre (2001), G'Sell et al. (2002)). Par
conséquent, les mécanismes induisant la variagonotlme sont analysés de maniere plus

quantitative.

Dans cette partie, nous réalisons une revue wetips diverses techniques de mesure
de la variation volumique et nous mettons en éwddas principaux résultats obtenus sur les
polyméres semi-cristallins. L'objectif de cettetjgaest de faire le point sur l'identification et
la modélisation des mécanismes a l'origine deliatian de volume.

1.3.2.2 Evolution des techniques de mesure

Les systemes de mesure de la variation de volleagdlymeres ont beaucoup évolué

depuis les techniques pionniéres des années 66ff&nsi pendant la déformation élastique
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la déformation maximale de I'éprouvette est biemdgene, elle devient trés localisée a partir
de la formation de la striction. Par conséquentcdanmunauté scientifique a cherché a
augmenter la précision des mesures en développastcesse des techniques toujours plus
précises et plus locales. On note trois types deniques : i) des dilatometres a fluide, ii) des

extensometres mécaniques et iii) des extensonaitEgies.

Les dispositifs expérimentaux alliant un systéeresshi mécanique et un dilatometre a
fluide se caractérisent par une enceinte closeepant un fluide ou est disposée I'éprouvette.
Les fluides utilisés n'ont aucune réactivité avecrhatériaux étudiés (eau, mercure, huile de
silicone, kéroseéne,...). Le volume du fluide est vélesur un tube capillaire sortant de
I'enceinte au cours du test (figure 1.3.6). Au sode l'essai mécanique sur I'éprouvette, la
variation de volume du fluide correspond a la warrade volume de I'échantillon. (Whitney
et Andrews (1967), Pampillo et Davis (1971), Cesdrt¥4), Coumans et Heikens (1979),
Spitzig et Richmond (1979), Pixa et al. (1988), @uet McKenna (1990), Delin et al. (1994),
Ramsteiner (1996)). Cependant, ces systemes posseue faible résolution sur la variation
de volume. En effet, pendant la déformation du neaié le volume de matiére sondé
correspond au volume utile de I'éprouvette et nowa@ume représentatif du comportement
du matériau. De plus, le volume du liquide est s@&ssible aux fluctuations de température.
Par conséquent, le systeme a besoin d'étre régsi@técisément en température. Une autre
limite de ces systémes réside dans linterventiom dispositif de lecture du niveau du
liquide, ce qui contribue a augmenter les incedtg expérimentales. Enfin, le fluide est
soumis aux forces de la machine d'essais mécanigims l'introduction d'erreur dans la

mesure de la variation de volume.
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Figure 1.3.6 : Systeme de compression avec dilatometre a neercur
(Whitney et Andrews (1967))
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Les extensomeétres mécaniques sont des jaugesrbertétrie positionnées suivant les
trois directions des échantillons afin de carasgégri'extension longitudinale et la réduction de
la section des éprouvettes (Mallon et al. (1972pje8 et al. (1992)). Les variations de
dimensions des éprouvettes se traduisent par uwenmnt d'extension latérale de la partie
mobile de ces dispositifs qui est transformé ersignal électrique (figure 1.3.7). Ce dernier
est analysé et transformé en déformation axiale tramsverse du matériau suivant
I'emplacement de I'extensométre. La somme des rdéfmms dans les trois directions de
I'éprouvette donne accés a la variation de voluGedte derniére est également obtenue a
partir d'une seule mesure de contraction latéraéx supposition de lisotropie transverse
(Cherry et Hin (1981), Naqui et Robinson (1993),ddiad et Fisa (1996)). Cependant, ces
extensometres meécaniques caractérisent un volumemaere supérieur au volume
représentatif du comportement du matériau au calersla déformation plastique. Par
conséquent, la mesure de la variation de volumedeimprécise a partir du développement
de la striction. En outre, ces jauges mécaniquéssant au contact des échantillons, peuvent

entailler le matériau et ne sont pas utilisabldssitempératures élevées.
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Figure 1.3.7 : Mesure de la déformation axiale et transvenseedéprouvette a l'aide
d'extensometres mécaniques (systeme associé apositif de suivi
du blanchiment de I'éprouvette, Cherry et Hin (981

L'apparition des extensometres optigues a pernmgiimiher les contacts entre
I'éprouvette et les systemes de mesure. Dans umgrreemps, les extensometres optiques ont
été associés a des extensometres mécaniques elaagement des jauges d'extensométries
axiales (Tang et al. (1987)) ou transverses (figuBs8) (Castagnet et al. (2000)). Diverses
techniques de mesure optique ont été développkexiste par exemple des dispositifs
employant un micromeétre a balayage laser fixé aurdverse mobile de la machine d'essais

mécaniques (figure 1.3.8) (Castagnet et al. (2000))
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Figure 1.3.8 : Micrométre a balélnyzsgnliaser associé a un extedise axial mécanique

donnant acces a la variation de volume d'une épttiyCastagnet et al. (2000))

Les extensometres optiques les plus utilisés lesnéxtensometres par mesures vidéo.
La détermination de la variation de volume par yses vidéométriques repose sur la
visualisation en temps réel de marqueurs dispogesirse éprouvette par un systeme de
caméra vidéo CCD ("charge-coupled device") (figuBe9-a). Les images obtenues par cette
derniére sont analysées par un systeme informatjguéétermine les déformations axiales et
transverses a partir du déplacement des marqudasp®sés respectivement suivant la
direction de sollicitation et suivant les direcsoperpendiculaires a I'axe de sollicitation. On
distingue des dispositifs utilisant deux camérasvipualisent la face principale et une face
latérale de I'éprouvette (Francois et al. (1994aucker-Miri et al. (1997), Gloaguen et
Lefebvre (2001)) et des dispositifs comprenantasde caméra qui suit I'évolution de la face
principale de I'éprouvette avec supposition detfgpie transversale (G'Sell et al. (2002),
Quatravaux et al. (2002), Bai et Wang (2003), Camget al. (2004)) (figure 1.3.9-b).
L'apparition de ces extensometres a permis d'augméa résolution de la mesure de la
variation de volume et d'améliorer la flexibilit@tilisation. En effet, les dispositifs de mesure
vidéométrique peuvent étre adaptés sur toutes dehimes d'essais mécaniques et étre utilisés
dans toutes les conditions de température et dessét de déformation. La nature et la
disposition des marqueurs déterminent la précisies mesures. Les premiers dispositifs
vidéométriques ne permettent pas de caractérisemgént |'évolution de la déformation
volumique au dela de la formation de la strictiBnaficois et al. (1994), Gaucher-Miri et al.
(1997), Gloaguen et Lefebvre (2001)). Le systemeldppé par G'Sell et al. (2002) et qui est
revu plus en détail dans le chapitre suivant, pedaearactériser la variation de volume d'un
petit élément volumique représentatif localisé démsstriction tout au long de l'essai
mécanique. Cependant, les éprouvettes utilisées @es techniques d'analyse vidéo
nécessitent l'introduction d'un défaut géométrigoer que la déformation se localise au
centre du systeme des marqueurs. Ce phénomeéne iendelifthamp de contrainte de

I'éprouvette en augmentant la triaxialité au coeutéthantillon.
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Figure 1.3.9 : Extensometre vidéo (Quatravaux et al. (2002))
a) configuration des éprouvettes et b) disposkiéeegimental utilisant une seule caméra

En outre, une autre méthode vidéométrique appel@élation d'image digitale permet
d'obtenir le champ de déformation surfacique d'aténiau sollicité mécaniquement (Lyons
et al. (1996), Wattrisse et al. (2001), Lagattuakt(2004)). La surface des échantillons
destinés a cette méthode doit avoir un aspect graSuce n'est pas naturellement le cas, la
granulométrie peut étre obtenue en pulvérisant wocmetis de peinture a la surface du
matériau (Lagattu et al. (2004)). La zone d'étudd'@éprouvette est observée a l'aide d'une
caméra CCD qui effectue une prise de vue de liébat déformé et une prise de vue
correspondant a un certain état de contrainte.eCediméra est couplée a un systeme
informatique qui traite le signal et réalise leBétents calculs. Le champ de déplacement est
calculé en trois étapes : i) la région d'étuded&giord définie (elle n'est pas nécessairement
toute limage acquise mais garde toujours les médiegnsions), ii) cette région est
découpée en plusieurs zones d'intérét ou imagettes petites et iii) la corrélation des
imagettes entre I'état initial et I'état déforméedfectuée. Au cours de cette troisieme étape,
la méthode tente de retrouver sur l'image de l@déédrmé le motif qui ressemble le plus a
chaque imagette de référence. Les vecteurs de cdépdant de chaque imagette ainsi
déterminés donnent acces au champ de déformatidacisjue pour I'état de contrainte
considére, donc a la variation de volume apretetrant de ces informations. La corrélation
d'image possede deux inconvénients majeurs :rédalution spatiale est de I'ordre de 1 mm
et ii) une décorrélation peut intervenir lorsquelaface du matériau a I'état déformé n'est pas
plane. Par conséquent, cette technique n'est pas@mour des matériaux subissant un fort
gradient de déformation comme les polymeres. Emepués développements récents de
l'interférométrie de "speckle" (Smigielski (200Gpudemand (2004), Slangen et al. (2004)),
ou la granularité est obtenue par un laser, perwitenir le champ de déformation
bidimensionnel ou tridimensionnel d'un matériaucaurs de sa déformation. Cependant, les

temps de calculs peuvent étre longs.
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1.3.2.3 Résultats obtenus sur les polyméres sestallins
Essais de traction

Powers et Caddell (1972) ont étudié le comportémaeécanique du PE déformé en
traction uniaxiale a 25 °C et sous la vitesse derg®tion de 0,05 cm/min (figure 1.3.10). La
variation de volume est obtenue a l'aide d'exteed@m mécaniques positionnés dans les trois
directions de I'éprouvette. Dans cette étude, deuwtsmportement viscoélastique et le début
du domaine plastique ont été caractérisés. La eowabiation volumique - déformation vraie
du matériau montre un processus de compaction moeoPar conséquent, aucune dilatation
volumique élastique n'est détectée. Pour une détsmvraie maximale de 0,09, I'élément
de matiere sondé a un volume inférieur de 1,8 % q@ort a son état initial. L'origine de ce

phénomene n'a pas été discutée.
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Figure 1.3.10: PE déformé en traction uniaxiale a 25 °C et @®5min
(extensométres mécaniques, Powers et Caddell (1972)

Castagnet et al. (1998, 2000) ont mis en évidagphénomeénes de cavitation dans le
PVDF déformé en traction uniaxiale a températurbiante et sous la vitesse de déformation
de 1,5 1 s® (figure 1.3.11). Cette derniére est déterminée adtipde la vitesse de
déplacement de la traverse qui est de 10 mm/mimésure de la déformation volumique est
réalisée jusqu'a I'apparition de la striction d@nsatériau. La courbe déformation volumique
— déformation axiale ainsi obtenue est caractérizd@e deux stades : i) une dilatation
volumique élastique de faible intensité au débuladééformation puis ii) une augmentation
réguliere de la variation de volume dans le domalastigue. Dans ce dernier stade, la
variation volumique maximale atteinte est de 13,p&ar une déformation axiale de 22 %.
Cette dilatation est expliquée par la formation mérovides dans la phase amorphe
interlamellaire du matériau. En effet, lorsquedidlement visqueux de la phase amorphe ne

peut accommoder la contrainte macroscopique, desaavités apparaissent pour relaxer les
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contraintes. La variation de volume globalg est décomposée en la somme d'une variation
volumique élastiqueg(q)easiic €t d'une variation de volume due a la cavitat®g){avitation La
dilatation élastique est déterminée a partir ddfmdent de Poisson et du module d'Young du
matériau. A partir de,o et de €.o)elastic 1€S auteurs ont calculé I'évolution @dgfcavitation €N

fonction de la déformation. Des lors, la cavitatit@bute a partir d'une déformation de 5 %.
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Figure 1.3.11: PVDF déformé en traction a 23 °C et 1,5 0 (extensométre axial
mécanique + extensometre transverse laser, Castlgie(2000))

Gaucher-Miri et al. (1997) ont étudié la variatiate volume du copolymeére
éthyléne basse densité/buténe a l'aide de I'exterise vidéo jusqu'a des grandes valeurs de
déformations plastiques (figure 1.3.12). Le mat¢@aété sollicité en traction a la température
de 20 °C et sous la vitesse de déplacement denarte de 0,5 mm/min. Au début de la
déformation, une variation de volume négative dseovée jusqu'a une déformation vraie de
2,0. La compaction maximale correspond a une vaniade volume de — 3 % pour une
déformation de 0,6. A partir d'une déformation d& Pa déformation volumique est positive
et augmente de maniere constante avec la défommatia dilatation maximale est
caractérisée par une variation volumique de 7,50ur pne déformation vraie de 3,3. Le
processus de compaction du matériau est expligua@rgaorganisation sous contrainte de la
phase amorphe. En effet, un alignement des chaiees I'axe de traction a lieu. Une
caractérisation du matériau par analyse mécanigmantiqgue confirme ces résultats en
montrant une importante immobilisation des chaiae®rphes pour I'état de compaction

macroscopique maximale.
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Figure 1.3.12: Copolymere éthyléne/butene déformé en tractiag@ &C et 0,5 mm/min
(extensomeétres vidéos, Gaucher-Miri et al. (1997))

35

AVN

-0.05

0

014;—.-

2000

4000 Time (s)

a7

L'effet de la température sur I'évolution de l&od@éation volumique en fonction de la

déformation en traction a été mis en évidence pang€mi et al. (2004) jusqu'a des
déformations vraies de 1,0 (figure 1.3.13). Le matéétudié dans ces travaux est le PVDF,
sollicité avec une vitesse de déformation dé €0 pour des températures allant de 25 & 130

°C. D'un point de vue général, quelle que soitelmpérature, la variation de volume en

traction est majoritairement négative. A 25 °C, déformation volumique diminue, se

stabilise, puis augmente légérement au cours dEflarmation. La compaction maximale

correspond a une déformation volumique de —0,0lEvée a une déformation de 0,33. A 80
et 130 °C, I'évolution de la déformation volumicest différente par rapport a celle obtenue a
25 °C. Effectivement, la variation de volume dinmende maniére monotone en fonction de la
déformation vraie. Pour une déformation vraie d8, @ 80 °C et a 130 °C on note

respectivement une déformation volumique de —0{070el0. Par conséquent, lorsque la
température augmente, le phénomene de compactiake ggus en plus marqué. Ces auteurs
ont expliqué la diminution de volume par une owmioh de la phase amorphe vers la

direction de sollicitation. Cet alignement des aleai est amplifié lorsque la température

augmente, car la mobilité des chaines est plusricpte.
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Figure 1.3.13: Essais de traction réalisés sur le PVDF agbpour différentes températures
(extensométre vidéométrique, Cangemi et al. (2004))
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L'influence de la vitesse de déformation sur létton de la variation de volume en
fonction de la déformation vraie est mise en éwedepar les travaux de Tang et al (1987)
(figure 1.3.14). Dans cette étude, le PP a étérad@aen traction a 23 °C pour des vitesses de
déformation allant de 0,51 %/min a 5,1 %/min. Ldod@&ation volumique est mesurée a
l'aide d'un systeme hybride alliant un extensometxeal vidéo et deux extensometres
meécaniques transversaux. Sous la vitesse de défomba plus rapide, on note une dilatation
réguliere du matériau en fonction de la déformatiBour une déformation de 60 %, la
variation de volume obtenue est de 8 %. Lorsqueitkesse de déformation diminue, on
observe I'apparition d'un phénoméne initial de cactipn volumique qui retarde le processus
de dilatation. Lors d'un essai réalisé a 0,51 %/rieffet de compaction maximale est
caractérisé par une déformation volumique de —El#ée a une déformation de 15 %. Les
auteurs n'ont pas caractérisé expérimentalemeattdeoméne de diminution de volume mais

I'ont expliqué par une augmentation du taux deatlisité du matériau.

£ (b = o a
3ol -
.

; =

0 20 40 60
LONGITUDINAL STRAIN, %

Figure 1.3.14: PP déformé en traction a 23 °C pour différentessses de déformation
(0= 0,51 %/mina= 2,5 %/min,o = 5,1 %/min, extensometre axial vidéo + extensoesét
transverses mécaniques, Tang et al. (1987))

Gloaguen et Lefebvre (2001) ont étudié I'effetf'@ieut d'une charge minérale (craie de
taille nanométrique) sur I'évolution du comportemeolumique du PP en traction (figure
[.3.15). Cette étude est réalisée a l'aide de dameéras qui suivent I'évolution de marqueurs
disposés sur la face principale et la face latémdilene éprouvette de traction. Le
comportement déterminé & 23 °C et soug €bvarie en fonction de la quantité de charge
présente dans le matériau. On constate ainsi quegue le polymere est modifié par
I'introduction de 3 % en masse totale de craiélde élastique chute de 6 % et le processus
de durcissement est moins marqué. Les courbes tigariarolumique — déformation
correspondant a ces deux matériaux montrent égatedeegrandes différences. En effet, la
courbe du PP pur se caractérise par une expansistiqgée dans le domaine viscoélastique,
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puis une augmentation de la déformation volumigperéir du domaine plastique et enfin une
stabilisation du volume & partir d'une déformatiten0,4. La variation volumique maximale
correspond aAV/V, = 0,07 poure = 0,6. Lorsque le matériau est modifié, on note un
expansion élastique du matériau plus importanigiespar une augmentation quasi-réguliére
de la variation de volume a partir du seuil plagtigPour une déformation de 0,6, la variation
de volume est de 26 %. L'expansion volumique mlastidans le PP modifié par I'ajout de
craie a été caractérisée par microscopie électenggbalayage. Ainsi, des phénomenes de

décohésion entre la charge minérale et la matooeabservés.
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Figure 1.3.15: Essais de traction sur du PP pur et chargéale nanocomposite effectués
23 °C et 10 s* (extensométres vidéométriques, Gloaguen et Leéef®@01))

Essais de fluage

Cherry et Hin (1981) ont étudié le comportementleage du PE & 23 °C pour diverses
forces imposées constantes (figure 1.3.16). Lard#&iton volumique est calculée a l'aide de
trois extensometres mécaniques. Quelle que séird@ imposée, I'évolution de la variation
de volume en fonction du logarithme du temps passkalix stades : i) un stade initial ou le
volume du matériau varie peu puis ii) un stadeeovolume du matériau diminue en devenant
inférieur au volume initial de I'élément volumigeendé du PE. Plus la force imposée est
importante, plus le second stade débute tot errrdétmn. L'effet de compaction maximale
correspond a une variation de volume de —1,6 %éelsous une contrainte de 17,08 MPa au
bout de 25 000 s. Aucune explication n'a été donsde |'origine du phénomeéne de
compaction par ces auteurs.
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Figure 1.3.16: PE déformé en fluage a 23 °C pour différentesegf® imposées constantes
(extensomeétres mécaniques, Cherry et Hin (1981))

Cangemi et al. (2004) ont déterminé la variatiolumique du PVDF au cours d'un test
de fluage. Ce dernier a été réalisé a 80 °C soascantrainte vraie constante de 15 MPa
(figure 1.3.17). Les mesures de déformation sofdctliées par extensométrie vidéo a l'aide
d'une caméra CCD qui suit I'évolution de marquelisposés a la surface de I'éprouvette
(systéme VidéoTractidh. La courbe déformation volumique — temps montre diminution
rapide de la déformation volumique au début deéfardhation, puis le volume du matériau se
stabilise a partir de 10 000 s. La déformation rogue minimale est de —0,018 % a environ
15 000 s. Ce processus est expliqué qualitativempant'orientation des chaines amorphes
vers |'axe de sollicitation.
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Figure 1.3.17: PVDF déformé en fluage a 80 °C sous 15 MPa
(extensomeétre vidéo, Cangemi et al. (2004))

1.3.2.4 Décomposition de la déformation volumique

Bucknall et Clayton (1972) et Bucknall et al. (297ont caractérisé les propriétés
mécaniques et volumigues des mélanges de polynhRS et HIPS/PS/PPO. D'aprés les

résultats obtenus, la déformation totaleest décomposée en trois déformations : une
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déformation élastiques,;, une déformation due a la cavitation (‘crazing) et une

déformation induite par les mécanismes de cisadlg ("shear"k,, :

AI_AleI +A|sh+A|cr

E= = Eg T E T E (|-9)

O P P

Ces auteurs ont ensuite décomposé la déformat@amique totale comme la
déformation totale, c’est a dire comme la sommenel'déformation volumique élastique
(AV/V,),, d’une déformation volumique de cavitatiddV/V,), et d'une déformation

el? cr

volumique due aux mécanismes de cisaillenfait/V, )., :
AV _ ([ AV N AV + AV 110
VO VO el VO sh VO cr ( ) )

Ce modele a été repris dans de nombreuses éugstpsg I'heure actuelle (Heikens et
al. (1981), Frank et Lehmann (1988), Naqui et Remn(1993), Castagnet et al. (2000),
Quatravaux et al. (2002)). La déformation volumiqédastique, tout d'abord, est

communément exprimée en fonction du module d’Yddreg du coefficient de Poissen
AV ) -o(1- -
CIRTE oy

Une des applications de cette modélisation esétarahination de{AV/V,), & partir de la

r

mesure globale de la variation de volume (I-13)-&8) :

(AV) _AV _(Avj _(AV) 12
VO cr VO VO el VO sh (- )
AVY _AV g, oy _(AV )

(Vo jcfvo = (1-2v), (VO ] (-13)

La mesure de la déformation volumique due a latation permet de caractériser le
début de I'endommagement au cours de la déformgiamk et Lehmann (1988), Castagnet
et al. (2000), Quatravaux et al. (2002)). Afin déaer a(AV/V, )

cr?

ces auteurs, tout comme

Bucknall et al. (1972) avant eux, ont négligé ldod@ation volumique introduite par les

mécanismes de cisaillement.
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[.3.2.5 Bilan des mesures de la variation dewmelu

Les techniqgues de mesure ont beaucoup évolué épsipremieres tentatives de
mesure de la variation de volume des polymerese@amt, les mécanismes a l'origine des
effets volumiques n'ont été que qualitativementyséa car tous les dispositifs de mesure de
la variation de volume deviennent imprécis lorsdq@aedéformation se localise dans une
striction. Apres l'expansion élastique, la variatilumique des polymeéres semi-cristallins se
caractérise par un effet de compaction, un prosedsudilatation ou une compétition entre
ces deux phénomenes. La modification de densitéasempique ne peut donc plus étre
uniquement rattachée a la notion d'endommagemesd. dhénoménes volumiques sont
gouvernés par la composition du matériau (pur,gmés de charges, mélange,...) et par les

conditions expérimentales (température et viteesgéflormation).

Dans la littérature, peu de corrélation entrectidecture macromoléculaire (masse
moléculaire, taux de branchement, taux de crisidli..) et I'évolution du volume spécifique
du matériau ont été réalisée. Or, le développerdenmatériaux plus performants réside
souvent dans la formulation de nouvelles configanst macromoléculaires. Les effets de
dilatation sont trés documentés contrairement dunpmenes de compaction qui restent
souvent vagues, ce qui explique la non prise erpt®ohe ce mécanisme dans la modélisation
de la déformation volumique. Les caractérisationsiiu et post mortem de la déformation
volumique sont respectivement tres limitées et nmgétes. En ce qui concerne les
explorations microstructurales apres décharge dermaga, une information importante a été
négligée : I'évolution de la variation volumiquengdant la phase de recouvrance. Ainsi, il
n'‘existe pas de corrélation fine entre I'évolutden la déformation volumique résiduelle et
I'évolution microstructurale des polymeéres. Or,teetlerniere est fondamentale pour
comprendre les mécanismes qui gouvernent la coiopacti I'endommagement. Enfin, la
déformation volumique résiduelle obtenue par diteétrie ou extensométrie n'est pas

comparée avec des mesures de densité réaliseegd'aviges techniques.

L'apparition des techniques de mesures vidéonuésigpermet maintenant d'accéder a
une mesure précise de la variation de volume auscde la déformation plastique des

polyméres semi-cristallins et de suivre son évofutau cours des phases de décharge et de
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recouvrance. Les effets de compaction ou d'endorament sont caractérisés de maniére

guantitative dans notre travail.

[.4 CONCLUSIONS

Grace aux progres de la chimie macromoléculdiestidésormais possible de produire
de nombreuses variétés de polyéthyléne la masséculaire, la distribution de masse, la
nature et la disposition des branchements. L'imgustst aussi capable d'optimiser a la
demande les conditions de mise en forme, les g@sriphysiques des phases amorphe et
cristalline et les propriétés mécaniques globdles. relations entre la microstructure et les
propriétés physiques et mécaniques sont bien ésalfliependant, la déformation volumique
du polyéthyléne, ainsi que l'influence de la mitmosture sur ce processus, sont trés mal
connues. En effet, de nombreuses techniques de enssitu de la variation de volume au
cours de la déformation plastique ont été déveleppgais aucune de ces techniques n'est
précise lorsque la déformation se localise dans strietion. Cela explique pourquoi la
variation de volume est peu considérée dans le cdempent plastique des polyméres. Les
premieres tentatives de mesure de cette déformatibimique mettent en évidence le fait
que la déformation volumique ne peut pas étre wmopnt caractérisée par des mécanismes
d'endommagement car selon des conditions biensg®cla variation de volume peut étre

négative. L'origine de cet effet est loin d'étrentifice.
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CHAPITRE Il :

Matériaux et technigues expérimentales

Dans un premier temps, nous présentons les diffgrades de PE étudiés dans ce
travail et les résultats de leur caractérisatioorostructurale. Ainsi, pour chacun d'entre eux,
I'architecture macromoléculaire, les parametrestallins, les relaxations viscoélastiques et la
morphologie semi-cristalline sont déterminés. Paeta, diverses techniques ont été
employées : la chromatographie sur gel, l'analysthadpique différentielle, l'analyse
dynamique mécanique et la microscopie.

Par la suite, nous décrivons en détails la teclenid'essais mécaniques a pilotage
vidéométrique VidéoTractidh donnant accés au comportement mécanique vrai let a
variation de volume des matériaux. Enfin, les teghes de caractérisation post mortem
utilisées dans ce travail sont abordées. La mioroggaphie nous permet de visualiser
qualitativement la distribution spatiale de vaoatide densité au sein d'un matériau
endommageé par étirage. Les techniques de radiagrapbe pesée hydrostatique donnent des
mesures de densité que I'on compare & celles dééssnpar le systéme VidéoTracfiomes
analyses par diffraction des rayons X et microse@bectronique a balayage sont également
mises en ceuvre pour identifier les processus nuopigues a l'origine des variations de

volume macroscopique.
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1.1 PROPRIETES CHIMIQUES ET PHYSIQUES DU POLYETHYL ENE

1.1.1 Nature des matériaux

Le premier polymere étudié dans ce travail eBtHeID produit par la société DUPONT
(Canada) sous la référence Sclair 2907. Ce polymére souvent considéré comme un PE
"modele” car il se caractérise par une grande @utete structure chimique simple et de gros
sphérolites (Chivers et al. (1982)). Ce polyéthgléqui est un homopolymére, se caractérise
par une architecture linéaire car il est synth&teépolymérisation ionique avec un catalyseur
Ziegler-Natta (paragraphe 1.1.1 et figure 1.1.1®&. grade est généralement mis en forme par
injection, mais pour des raisons d’homogénéitéctirale, nous avons choisi de travailler
avec un matériau extrudé. Ainsi, des barreaux dgfijpes de 110 mm de diamétre sont
produits par la compagnie PLASTIFAB (Montréal, CamadA la sortie de la filiere, le
matériau est refroidi lentement a I'air ambiantrpamhtenir la microstructure la plus homogéne
possible de la peau jusqu'au coeur et minimiser l@smgontraintes internes. Le Sclair 2907 se
caractérise par une dureté élevée et une granttaré®e aux chocs. Il offre également une
grande capacité de chargement et un fini tresahtillPar conséquent, ce polymere est utilisé
dans des applications nécessitant une bonne egtbét une grande résistance aux impacts

comme les équipements sportifs de protection oudsques de sécurité.

Deux grades commerciaux et deux grades expérimmemta PEHD synthétisés par la
sociéeté BP PETROCHEMICALS (Bruxelles, Belgique) ava@05, ont été examinés dans
cette étude. Ces quatre matériaux se caractéasaniquement par une distribution bimodale
de leurs chaines macromoléculaires qui sont obsepalecopolymérisation de I'éthylene avec
de I'hexéne ou du butene. Ainsi, des chaines ayanmasse moléculaire faible assurent une
forte cristallisation pour que le matériau résiste fluage. Parallelement, des chaines
caractérisées par une grande masse moléculairtetimie processus de cristallisation et
induisent la formation d'une forte densité de maks liens pour limiter les effets de
fissuration.

Les deux grades commerciaux sont produits parnp@fgation ionique avec un
catalyseur Ziegler-Natta (paragraphe 1.1.1) corahiisa des chaines linéaires et a une
distribution large des deux types de macromolécllaslistribution massique des chaines et
la nature et le taux de ramification courte soffeents dans ces deux matériaux.

Les deux grades expérimentaux, quant a eux, sprthé&isés par polymeérisation

ionique avec un catalyseur métallocéne (paragrafpti® qui méene a des chaines ramifiées
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(BC et BL) et a une distribution étroite des deypxes de macromolécules. L'architecture de
ces deux résines differe par la distribution deseake taux de branchement long et le taux de
branchement court.

Ces quatre matériaux sont utilisés pour produg® tdyaux servant a transporter |'eau
ou le gaz sous pression car ils possedent une bésistance au fluage et a la fissuration. De
plus, du noir de carbone est ajouté dans la fortionl@e ces quatre résines afin d'obtenir une
bonne résistance aux rayons ultraviolets et unedgratabilité thermique (Ahmad Fuad et al.
(1997)). Les matériaux ont ainsi une couleur nole.la proportion, ni la taille et ni la
morphologie de ces charges ne sont connues. Ptaréaade, INNOVENE a spécialement
mis en forme ces matériaux sous forme de plaquedirdensions 200138x6 mm par

moulage en compression.

Afin de balayer une grande plage de propriétémichies et physiques, nous avons
complété ce travail avec un grade commercial de PPpRBiduit par INNOVENE sous la
référence Novex 21H460. Ce matériau est un homopwly produit par polymérisation
radicalaire conduisant a une architecture macrorntd@e branchée (paragraphe 1.1.1 et
figure 1.1.1a). Des plaquettes de 4 mm d'épaisselgté produites par injection a partir des
granulés. Ce PEBD est principalement utilisé poupraduction de film plastique utilisé

notamment dans I'agriculture, 'emballage indulstti#demballage alimentaire.

Les données commerciales et chimiques des six riaaaé de cette étude sont
regroupées dans le tableau I.1.1. Pour des raidersmplification, les grades de PE sont
nommeés de PEO a PE5 : le grade PEO étant le PEBD INN@YIES grades PE1 a PE4
représentant les PEHD INNOVENE et le PE5 corresporalaEHD DUPONT.

Tableau 11.1.1: Origine et nature des matériaux

. Architecture Architecture
Matériau| Producteur| Nature Catalyseur .
globale macromoléculaire
PEO INNOVENE| PEBD - monomodale branché (BC + BL)
PE1 INNOVENE| PEHD | Ziegler-Natta| bimodale large linéaire (BC)
PE2 INNOVENE| PEHD | Ziegler-Natta bimodale large linéaire (BC)

PE3 INNOVENE| PEHD | métallocéne bimodale étroitg branché (BC + BL)

D

PE4 INNOVENE| PEHD | métallocéne bimodale étroitg branché (BC + BL)

D

PES DUPONT | PEHD Ziegler-Natta monomodale linéaire (BC)
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11.1.2 Parametres caractérisant I'architectureramcléculaire

Les caractéristiques de la structure macromol&euties grades de PE sont données
dans le tableau 1.1.2. La masse moléculaire mayesm poids et en nombre de tous les
matériaux a été déterminée par chromatographiggsu{GPC). Ainsi, des analyses GPC
correspondantes aux grades PEO a PE4 nous ont ééefopar INNOVENE, alors que les
paramétresM. et M, relatifs au PE5 sont des données moyennes detdeatitre (Van
Prooijen et al. (1999), Amornsakchai et al. (20@®o el Maaty et Basset (2001)). Le taux de
branchement court du PEO est inconnu, alors qud dekl matériaux PE1 a PE4 a été
déterminé par nos partenaires industriels et ckIUPES a été relevé dans les travaux de Van
Prooijen et al. (1999). Dans ces derniers, lindime BC a été calculé par résonance
magnétique nucléaire (RMN) avec dd®CAu niveau de la masse moléculaire en poids, on
observe deux familles de matériaux : une famillatddw est de I'ordre de 200 000 g/mol
(PE1, PE2, PE3 et PE4) et une famille doht est d'environ 100 000 g/mol (PE5 et PEO).
Parallélement, les matériaux ont globalement unesmanoléculaire en nombM, comprise
entre 10 000 et 20 000 g/mol. Le taux de branchérmeurt des PEHD (PE1 a PE5) est

compris entre 1,2 et 3,5.

Tableau 11.1.2 : Données relatives a l'architecture macromolé®uties matériaux

Matériau M M Iy comonomére | BC pour 1000 C
PEO 117 203 19 862 5.9 - ?
PE1l 242 622 12 851 18,9 hexene 2,3
PE2 225 295 18472 12,2 buténe 3,5
PE3 213 539 11 243 19,0 hexene 1,4
PE4 204 140 8 915 22,9 hexéne 1,2
PES 99 200 16 262 6,1 - 1,9

Les distributions massiques des masses moléaulales grades de PE sont
représentées a la figure 1.1.1. La courbe cormedaote au PE5 a été obtenue par Van
Prooijen et al. (1999), tandis que les courbedivelaaux autres matériaux ont été déterminée
par la société INNOVENE. Le design bimodal des gr&te3 et PE4 est plus large que celui
des résines PE1 et PE2. Le matériau PE5, quant @dsgede la distribution de masse

moléculaire la plus étroite.
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Figure 11.1.1 : Distribution des masses moléculaires
des différents grades déterminée par GPC

11.1.3 Parameétres caractérisant la cristallinité

La phase cristalline des différents grades de PEagactérisée a partir des analyses de
DSC, WAXS et SAXS. En outre, la cristallinité estamérisée a l'aide de la technique de
pesée hydrostatique qui donne acces a la massmigoikel du matériau, donc a son taux de

cristallinité en masse (relation I-3).

Le dispositif de DSC utilisé est un microcalorirmétde marque PERKIN ELMER

(réféerence DSC 7) relié a un ordinateur. Les édlamt destinés a cette analyse ont une
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masse comprise entre 5 et 10 mg et sont encapdalés des cellules en aluminium afin
d'améliorer les contacts thermiques. Sous cirarati'azote, les capsules sont tout d'abord
soumises a un maintien isotherme a 20 °C pendantinlte, puis a une montée en
température de 10 °C par minute jusqu’'a 160 °Cnthapie de fusiomH; est calculée
automatiquement par le logiciel d'analyse fourrealappareil de DSC. En outre, I'épaisseur
des lamelles cristallines est déterminée a paeitadrelation de Gibbs-Thomson (équation
[-8) qui donne acces a I'épaisseur de lamellead partir de la température de fusiop. De

cette facon, nous obtenons I'épaisseur moyenneridéallites | en considérant la température

maximale du pic de fusion;TL'évolution de la fraction massique des lameles, /m, en
fonction de I'épaisseur de lamellgdst déterminée par I'expression suivante :
Am AQ
lox — Icx :f(lcx) I1-1

mI QI
ou Ami est la masse des lamelles d'épaissgumi est la masse totale des lamelleg, €st
I'énergie absorbée par la fusion des lamelles d'spar {, et Q est la puissance totale
absorbée par le processus de fusion cristallimaakériau.

Les résultats des analyses de DSC sont regrowges ld tableau 11.1.3, tandis qu'un
thermogramme représentatif de chaque matériauoestéda la figure 11.1.2. La température
de fusion, et par conséquent l|'épaisseur des lesndltistallines, augmente suivant ce
classement de polyéthylene : PEO, PE2, PE1, PE3, PE4 ARgEt pour le grade PES3, plus
T; est importante, plus le taux de cristallinité essse X, est éleve. La distribution massique
de I'épaisseur des lamelles des différents gragtesiee en évidence a la figure 11.1.3. Nous
remarquons que la largeur de la distribution déetde lamelle augmente avec la température
de fusion. Elle devient donc de plus en plus étersiuvant cet ordre des matériaux : PEO,
PE2, PE1, PE3, PE4, PES.

La technigue de diffraction des rayons X utilisé#iant une détection aux petits et aux
grands angles, est décrite dans la partie suiv@gaegraphe 11.2.5). Les résultats obtenus
avec cette technique sont représentés dans leatablel.4. On constate ainsi que le
classement des matériaux en fonction du taux deatmité et de I'épaisseur des cristallites
confirme les résultats obtenus par DSC a l'exceptio PE1 qui a un taux de cristallinité
inférieur au PE3. Cependant, par rapport aux mesigeBSC, on obtient généralement un
taux de cristallinité plus faible et une épaisséler lamelle beaucoup plus élevée par

diffraction des rayons X. Cette difféerence de ¢ades lamelles lest due en grande partie a
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son mode de calcul en DSC. En effet, I'énergie daseo, et/ou la température de fusion du
cristal de dimension infinid;° relevées dans la littérature et utilisées dansl&tion I-8, ne
correspondent certainement pas aux propriétéseséele nos matériaux. Toutefois, les
différentes étapes du traitement d'un cliché SAX8vent conduire & une position du pic
lamellaire, donc a une longue période, ayant urtaioe marge d'erreur.

La technique de pesée hydrostatique est décnite ldaparagraphe 11.2.4. Les résultats
obtenus sont regroupés dans le tableau II.1.5,ou$ i@onstatons une augmentation de la
densité (donc de la cristallinité) d'apres ceteui grades : PEO, PE2, PE1, PE3, PE4 et PES5.

Tableau 11.1.3 : Caractéristiques des matériaux déterminées & D

Matériau| T (°C) DSC| Xcm (%) DSC| I (nm) DSC
PEO 108,0 30,9 2,0
PE1 130,3 66,7 6,1
PE2 128,7 59,9 5,3
PE3 131,5 65,7 6,8
PE4 132,2 67,6 7,4
PES 136,0 77,0 12,6

Tableau I1.1.4 : Caractéristiques des matériaux obtenues par WaO&GAXS

Matériau| Xcm (%) WAXS | I, (nm) SAXS]| I (nm) WAXS + SAXS
PEO 47,1 12,6 6,4
PE1 58,6 25,2 15,7
PE2 54,7 22,2 13,0
PE3 61,0 24,7 16,0
PE4 65,3 26,2 17,9
PES 73,0 28,5 21,7

Tableau 11.1.5: Caractéristiques des matériaux calculées paepagdrostatique

Matériau| p (g/cn?) Pesée hydrd. Xem (%) Pesée hydra.
PEO 0,913 41,2
PE1 0,940 60,1
PE2 0,931 53,8
PE3 0,945 63,6
PE4 0,949 66,4
PES 0,962 75,5




Chapitre Il : Matériaux et techniques expérimentale

62

5.5 . . . . .
PEO 55 T T T T T
50l PE1
. 50F .
457 45t 1

= 40t _ a0l A

g &

S 35t S 35¢ 1

= .

O L

z 30 2 30t .

& 3

% 25 o 25F i

-)

& 20¢r & o0t 1
15+ 15+ B
1.0 1.0 {
05 1 1 1 1 1 05 1 1 1 1 1

40 60 80 100 120 140 40 60 80 100 120 140
TEMPERATURE () TEMPERATURE (<)
55 T T T T T 5.5 T T T T T
PE2 PE3
50 50 1
45t a5t ]
5 4.0 - B 4.0} 4
2 35t 2 35t
8 L
© 30t © sof
2 2
» 251 »n 25
S =)
& 20t o 20t
15} 15
1.0 1.0
05 . . . . . 05 . . . . .
40 60 80 100 120 140 40 60 80 100 120 140
TEMPERATURE (T) TEMPERATURE (T)
55 . . . . .
PEZ 55 — . . . .
50 F 50
45 ' 45 |
5 40f 5 40f
% 35} 2 35t
w
O
Z 301 © 30t
2 :
0 25 0 25
o) 2
& 20t T L0t
15 15}
1.0 1.0
05 . . . . . 05 . . . . .
40 60 80 100 120 140 40 60 80 100 120 140

TEMPERATURE ()

TEMPERATURE ()

Figure 11.1.2 : Thermogrammes d'analyse enthalpique différentbdls différents grades



Chapitre Il : Matériaux et techniques expérimentale

AM/M

AM/M

AM/M

0.040

0.035

0.030

0.025

0.020

0.015

0.010

0.005

0.000
0

0.040

0.035

0.030

0.025

0.020

0.015

0.010

0.005

0.000

0.040

0.035

0.030

0.025

0.020

0.015

0.010

0.005

0.000

T

T

T

T

T

PEO

5 10 15 20 25

30

PE2

T

T

T

T

T

T

T

5 10 15 20 25

I, (nm)

30

PE4

T

T

T

T

T

T

T

! ! h

5 10 15 20 25

I, (nm)

30

AM/M

AM/M

AM/M

0.040

0.035

0.030

0.025

0.020

0.015

0.010

0.005

0.000

0.040

0.035

0.030

0.025

0.020

0.015

0.010

0.005

0.000
0

0.040

0.035

0.030

0.025

0.020

0.015

0.010

0.005

0.000

63

T

T

T

T

T

T

T

30

T

T

T

T

T

T

T

20

25

30

T

T

T

le (nm)

Figure 11.1.3 : Distributions massiques de I'épaisseur des laemetistallines dérivées des

analyses enthalpiques différentielles des différematériaux



Chapitre Il : Matériaux et techniques expérimentale 64

Nous calculons un taux de cristallinité en massgan Xem & partir des résultats des
diverses techniques (DSC, WAXS et pesée hydrosmtitpbleaux 11.1.3, 1.1.4 et 11.1.5).
Successivement, nous déterminons un taux de rigtalen volume moyenX. et une
masse volumique moyenmne a partir deXem (relations I-3 et I-4). Ces parametres moyens
sont regroupés dans le tableau 1.1.6, ou sontegyait représentées les épaisseurs des
lamelles obtenues par DSC et WAXS+SAXS. En effétalt entre I'épaisseur des lamelles
cristallines déterminée par ces deux techniques@simportant pour calculer une épaisseur
moyenne. Le grade PEO posséde le taux de cristéllen masse le plus faible (39,7 %),
tandis que le matériau PE5 a la cristallinité ensmda plus importante (75,2 %). Entre ces
deux matériaux, le taux de cristallinité massiqugnaente selon l'ordre suivant des matériaux

: PE2 (56,1 %), PE1 (61,8 %), PE3 (63,4 %) et PE4 @&§,4

Tableau 11.1.6 : Caractéristiques cristallines globales de larasitucture des matériaux

Matériau| Xom (%) | Xo (%) | p (g/cnt) | I (nm) DSC| Ic (nm) WAXS+SAXS
PEO 39,7 43,4 0,911 2,0 6,4
PE1 61,8 65,4 0,942 6,1 15,7
PE2 56,1 59,9 0,934 5,3 13,0
PE3 63,4 66,9 0,944 6,8 16,0
PE4 66,4 69,8 0,949 7.4 17,9
PE5 75,2 78,0 0,961 12,6 21,7

1.1.4 Parameétres caractérisant la viscoélasticité

Le comportement viscoélastique des six gradesérslié par analyse dynamique
meécanique (DMA). Le dispositif de DMA utilisé aublaratoire est de marque NETZSCH
(référence DMA 242C). Les échantillons (non défam)nétilisés sont des plaquettes de
dimensions 60 x 6 x 2 mm. lIs sont soumis a unerd&ition en flexion trois points (systeme
a double encastrement avec une longueur utile darBRavec une force maximale de 6 N et
a des fréequences allant de 0,25 Hz a 20 Hz. Laeptiy température sondée s'étend de

-150 a 110 °C sous la vitesse de montée en terpéide 2 °C / min.
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L'évolution du module élastique réel (log E') et fdateur de dissipation (tab) en
fonction de la température est représentée auxefigl.1.4 et I1.1.5 pour les six grades,
tandis que les caractéristiques des transitiorvéek sont regroupées dans le tableau 11.1.7.
Ce dernier rassemble la température de chaque s3uxeale relaxation en fonction de la
fréquence de sollicitation et I'énergie d'activatiésultante.

Concernant la transition vitreuse, qui se déramie de -120 et -110 °C, on constate
que I'énergie d'activation de ce processus, ddrédode 80 kJ/mol, augmente dans l'ordre
suivant des matériaux : PE4, PEO, PE2, PE1, PE5, PES3.

Si la relaxatiory a une amplitude importante pour toutes les réslaeelaxatior3 n'est
pas toujours observée avec la méme intensité ertidondu matériau. En effet, le p[g
positionné entre -20 et 0 °C, est intense pourdee PEO, faible pour les grades PE2 et PE3
et trés faible ou inexistant pour les matériaux FER4 et PES. L'amplitude de la relaxatfbn
augmente avec le taux de branchements latérauagfaahe 1.1.3.2). Ainsi, les matériaux
PEO et PE3 qui ont une architecture branchée (BCpBigentent un processus de relaxation
B intense, contrairement aux grades linéaires PERESL Le matériau PE4, d'architecture
branchée, ne semble pas posséder un taux de bmagcheourt et/ou long assez important
pour activer ce phénomene de relaxation. Le grade, Buant a lui, contient le taux de
branchement court le plus important des PEHD (tablddl.2), ce qui explique le
déclanchement de ce processus de relax@tibiénergie d'activation de cette transitfyrgui
est comprise entre 200 et 500 kJ/mol, augmente ladse suivant des grades : PE3, PE5,
PE1, PE4, PE2 et PEO.

En outre, on note I'apparition d'un pic situé v&@ °C dans le cas du matériau PE3
(figure 11.1.5). Comme ce pic est proche et quld améme amplitude que le procesBusous
considérons que l'origine de cette nouvelle relaraést la méme que la transiti@n Par
conséquent, nous appelons ce procegdusDe plus, son énergie d'activation est de
471,2 kd/mol.

Le processus de relaxation dont le pic est situé entre 50 et 100 °C, a umarge
d'activation comprise entre 100 et 500 kJ/mol desrdifférents matériaux. Cette derniére
augmente dans l'ordre suivant : PE1, PE4, PE3, PE5, PHR2, Par ailleurs, on constate
I'apparition d'un pi@' dans le grade PEO aux alentours de 80 °C et smusallicitation de
20 Hz et dans le matériau PE3 vers 90 °C et sousaifieitation de 0,25 Hz (figure 11.1.5).
Nous n'avons pas balayé une plage de températateds fréequence suffisante pour calculer

une énergie d'activation du procesaus
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Tableau 11.1.7 : Parametres caractérisant les relaxatioesy mesurés par DMA

PEO | PEL | PE2| PE3| PE4  PEb
025Hz| -1200| -122,7 -120,0 -1185 -122.8 .118
Ty LHE | 57| 1193 C1I7¢ 1145 1148 W
Y SHz | -111,7| -11563 -1125 -110/9 -114,3 -110,8
20Hz | -1075| -1114 -109,0 -107]9 -110.9 -107.3
Ea, (kJ/mol) | 748 | 786 | 760 | 879 691 862
025Hz| - : | 558 | -
1Hz : i | 555 | -
g | P95 : : : 547 | -
20Hz | - i [ 525 | -
Eap (kJ/mol) - - - 471,2 - -
025Hz| 87 | -133| -187| -16§ -
1Hz | 62 | -1.,3| -153| -148 174 125
g | ° OO st 22 63 | 20| 04 1ai 92
0Hz | 28 | 38| 94| 37| -108 55
Eap(kJmol) | 4374 | 250,2| 262,5 1861 2550 2475
025Hz| 506 | 441| 494 506 56| 711
[eo| LHE | 536 26| ass] el| eel  7op
o 5Hz | 56,0 | 764 | 532| 763 829 9Lp
20Hz | 59,3 | 84 | 582| 872 954 98p
Eao (kI/mol) | 460,7 | 99,8 | 3155 1139 1117 1648
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Figure 11.1.4 : Evolution du module élastique log E' en fonction
de la température et de la fréquence pour lesrdifté grades
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I1.1.5 Morphologies semi-cristallines

La figure 1.1.6 représente les morphologies oldses par microscopie électronique a
balayage a partir d'échantillons attaqués chimigueria méthode est décrite au paragraphe
[1.2.6). On donne également en annexe A des miaphges des matériaux obtenues a des
grandissements différents par rapport a la figude6l. Les grades PEO, PE1, PE2 et PE5 se
caractérisent par une morphologie sphérolitiqueek@n avec un diametre moyen de
sphérolited, augmentant dans I'ordre suivant : PEQ £ 1 um), PE1 @, = 8 um), PE2 (.
= 10 um), PE5 @d; = 50 um) (figures 1l.1.6-a, 11.1.6-b, 1.1.6-c et 1.1#- L'origine des
annelures est décrite au paragraphe 1.1.2.2. Emebeala superstructure des matériaux PE3
et PE4 n'est pas constituée de sphérolites. En effathserve une structure lamellaire avec

une orientation aléatoire des lamelles (figurelsgid et 11.1.6-e et figures A.4 et A.5).

En outre, le grade PEO contient des particules @splée forme sphérique, dont le
diamétre moyen est de l'ordre d'un quart de micham@gure A.1). L'énergie de cohésion
entre les précipités et la matrice de PEO semblalefatar on observe de nombreuses
microcavités en bordure de ces particules a t&atdéformé. Il est probable que ces cavités
se soient formées sous l'effet des efforts de ll@sant en surface lors du polissage des
échantillons de microscopie (paragraphe 1.2.6)ndDé&es grades PE1l, PE2, PE3 et PE4
(figures A.2 a A.5), on note également la préseteeparticules. Ces derniéres, mesurant
guelques dixiemes de micrométres, sont des aggéséde plusieurs particules plus petites.
En revanche, le PE5 possede tres peu de particutpged 11.1.6 et A.6) mais une
superstructure grossiére par rapport aux autre®rimax. Les particules observées sont
certainement des résidus catalytiques ou des agentéants dans le cas des grades PEO et

PES5, et du noir de carbone dans les matériaux PEY4a P
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Figure 11.1.6 : Morphologies des matériaux a I'état non défoolmservées au MEB
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1.2 TECHNIQUES EXPERIMENTALES
I1.2.1 Essais mécaniques a pilotage vidéométrique
[1.2.1.1 Préparation des éprouvettes

Les matériaux de I'étude étant mis en forme pauptdecédes différents, nous décrivons
successivement le mode de préparation des épresvedt PEO, puis celle de la famille de
grades PE1 & PE4 et enfin celle du PES5.

Le grade PEO est mis en forme par injection degseplaquettes de 4 mm d'épaisseur.
Ainsi, ce matériau possede naturellement une streicte peau Iégerement différente du reste
du matériau. Chaque éprouvette est usinée a pHuime seule plaquette a l'aide d'une
fraiseuse numeérique de marque CHARLYROBOT (modéleA@Rpilotée par un ordinateur,
suivant la géométrie représentée a la figure HR2.Elles ont respectivement comme longueur
et épaisseur 90 et 4 mm. On réalise un fraisage ldgpartie centrale des éprouvettes avec un
rayon de courbure de 15 mm afin d'y localiser la striction. Aing, $ection la plus faible au
centre de I'éprouvette a une largeur | de 6,8 mrfinEon réalise un polissage trés fin sur
l'une des deux faces principales ou seront ap@itegmarqueurs afin d'éliminer la structure

superficielle du matériau.

Les éprouvettes de matériaux PE1 a PE4 sont frasséestir des plagues de 6 mm
d'épaisseur mises en forme par INNOVENE, commedtiltula figure 11.2.1-c. La géométrie
finale des éprouvettes est la méme que celle du (#gre 11.2.1-d), a I'exception de
I'épaisseur qui est plus importante dans les griafidsa PE4 (e = 6 mm).

Les cylindres de PE5 sont d'abord découpés enangnde 150 mm de long puis, apres
élimination des bords, ils sont sciés en plagueslideensions 150 x 100 x 7 mm comme
indiqué aux figures 11.2.1-a et 1.2.1-b. Ensuitesd@prouvettes de méme morphologie que les
autres matériaux sont usinées dans les plaguesda e la fraiseuse numérique (figures
[1.2.1-c et I1.2.1-d). Les échantillons sont enfialis au papier abrasif pour éliminer les stries
de l'usinage et ce, jusqu'a obtenir une surfacaldotent lisse et une épaisseur finale de

6 mm.
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Figure 11.2.1 : a) a c) Préparation des éprouvettes de traatyertir
d'un cylindre extrudé de PE5 et d) Géométrie fidale éprouvettes
Les éprouvettes nécessitent I'application de neangupour les mesures vidéométriques

de déformation. Ainsi, sous une loupe binoculaoe, applique sept taches de peinture
fluorescente sur l'une des deux grandes faces $zlg@éométrie représentée sur la figure
I1.2.2. Cing de ces taches sont alignées de maégrilistante selon la direction axiakede
I'échantillon, tandis que les deux autres tachest sdignées avec la tache centrale de
'ensemble précédent selon la direction transversal(G'Sell et al. (2002)). La peinture
utilisée est composée d'une poudre de céramiquerelgente, de latex et d'un solvant
organique. La distance entre le centre des deuguears axiaux extrémes &sl,, = 5 mm,
alors que la distance entre le centre des deux uearg transversaux extrémes est

Adny: = 3,5 mm (figure 11.2.2).

Figure 11.2.2 : Configuration des marqueurs sur une éprouvetteattion
(G’Sell et al. (2002))
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[1.2.1.2 Principe du systeme VidéoTraction

G’Sell et Hiver (2001) ont mis au point une teclug d’essais mécaniques a pilotage
vidéométrique dérivée du systéme VidéoTraétiomventé dans les années 90 (G'Sell et al.
(1992)). Cette nouvelle techniqgue permet la détemtion du comportement vrai d'un
matériau a partir de mesures vidéo de la déformasigiale d'un volume élémentaire
représentatif (VER). Dans ce dernier, la distributide contrainte et de déformation est
supposé homogene. Si le matériau forme une strjat® VER est choisi de facon a ce que la
striction se forme au niveau de cet élément volumid\insi, la technique nous donne accés a
la loi de comportement a I'endroit ou la défornratixiale est la plus importante au cours de
I'essai mécanique. Le systeme calcule égalementdef@mation transverse du VER et
considere que la seconde déformation transvers@gesé a la premiere avec I'hypothese
d'isotropie transverse (distribution de déformatimmogene). Cette derniére a été appliquée
dans de nombreuses études portant sur la mesuee w@iation volumique des polymeres
(Bucknall et Clayton (1972), Naqui et Robinson (39%ukanszky et al. (1994), Castagnet
(1998)). Par conséquent, la somme des déformatians les trois directions est égale a la
déformation volumique du matériau. En outre, I'auieur de la machine de traction est
controlé en temps réel par une boucle d’asservissenui le relie au systeme informatique
(figure 11.2.3). Ainsi, le systeme régule en pererace le déplacement du vérin de la machine
de traction en fonction des valeurs instantanéek @formation axiale afin d'assurer une
vitesse de déformation axiale constante. La tectenididéoTractiofi peut étre utilisée en
traction simple, en traction cyclique, en fatigugacyclique ou en fluage dans une grande
plage de température (G'Sell et Hiver (2001), d'selal. (2002), Hiver et al. (2001), Bai et
Wang (2003)).

Toutefois, Jeanromain (2005) a démontré par él&nfnis que la distribution de
déformation dans la section d'une éprouvette de RMiMdst pas homogéne au cours de la
déformation en traction uniaxiale. Des lors, I'ny@gse d'isotropie transverse n'est pas
applicable. Dans le cas du PE, il importera de diiente phénoméne d'hétérogénéité des
déformations qui est une source d'erreur probalsléassariation de volume. Nous continuons

I'étude en considérant que les déformations trasssesont €égales par symétrie.

Les essais mécaniques sont réalisés sur une reahitraction universelle hydraulique

MTS 810 dans laquelle on place I'éprouvette mardtigare 11.2.3). On illumine les taches
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fluorescentes a l'aide d’'une lampe a rayonnemdrawuiblet, tandis qu'une camera CCD de
résolution 80& 600 pixels, placée de maniéere juxtaposée a la lasyie’évolution en temps
réel des sept taches. Le signal de la cameraagst & une cadence maximale de 50 images
par seconde par un micro-ordinateur équipé d'ume cbacquisition dimages Genesis de
MATROX et d'une carte de conversion analogique ialgy NATIONAL INSTRUMENT
(Hiver et al. (2001)).
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Figure 11.2.3 : Dispositif expérimental de la VidéoTractfo(G'Sell et al. (2002))

Le systeme d'analyse repere le barycentre de ehagche et par conséquent, la
variation de la distance entre chaque marqueuastiies deux directions. On a ainsi acces a
la déformation entre chaque marqueur successiiréfif).2.2). Lors d'un essai de traction, le

logiciel analyse et enregistre en permanence leséhs suivantes :
- la force axiale appliquée
- le temps

- le milieu du segment séparant le barycentre dex daches voisines (A-B, B-C, C-D et

D-E), ainsi que le barycentre des trois taches wesss (F, G, H) (figure 11.2.2)

- les déformations axiales partielles relatives aomes AB, BC, CD et DE selon les relations

suivantes :
AB AB BC BC oD CD DE DE
€ =In , € =In , € =In , € =In -2
” (AOBJ * (Bocoj * (CODOJ * (DOEOJ

ou AB, AB,, BC, BC,, etc... représentent les distances entre les bdrgsedes taches

respectives apres et avant déformation.
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- la déformation axiale au niveau de la zone FCGnanstant t donné par interpolation

polynomiale de degré 5 des déformations axialesefias (figure 11.2.4) :

€33 = [interpolation d$33AB, 83380, 833CD, 833DE] X33 (FCG) -3

- les déformations transverses dans la méme zoGestfposees symétriques :

€,=¢ :E In FC +In CG -4
R B W=¥o) C.G,

- la déformation volumique :

& = €11+ €t €33 -5

- la contrainte vraie axiale (contrainte de Cauahyi)prend en compte la réduction de section
de I'éprouvette :

E
O33 =§GX|O(— 2811) -6

On obtient donc la variation de la contrainte erat de la déformation volumique en
fonction de la déformation vraie.
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Figure 11.2.4 : Principe schématique de la méthode a sept t4d&i8ell et al. (2002))

La corrélation entre I'évolution des marqueur&gblution de la déformation axiale est
montrée a la figure 11.2.5. Dans cet exemple, lasqueurs sont appliqués sur une éprouvette
de PE4 déformée en traction a 23 °C et 8.0 Au cours de la déformation, on observe
clairement une localisation de la déformation antreedu systéme de marqueurs a partir
d'une déformatioresz = 0,6 (systeme 2) ou se forme la striction. Cenph#&ne illustre
clairement l'intérét de réaliser une interpolaties déformations axiales pour accéder a la
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déformation axiale du VER. Cette localisation dedé&ormation s'intensifie puis, a partir
d'une déformation de 1,5 (systeme 5), la déformasthomogénéise. L'évolution de la

morphologie des marqueurs transversaux est homageoeurs de la déformation.
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Figure 11.2.5 : Essai de traction uniaxiale réalisé sur le PE4 @velution des marqueurs
[1.2.1.3 Caractéristiques du comportement méeanat volumique

Les courbes de la figure 11.2.5 représentent lidian de la contrainte vraie et de la
déformation volumique en fonction de la déformatiwaie du PE4 déformé en traction a la
température de 23 °C et sous la vitesse de défamuataie de 5.18 s'. Les paramétres
caractérisant les courbess(ess) et £,(ez3) sont définis dans le tableau 11.2.1. A partirlde
courbeoss(ess), on détermine la limite élastiques et la déformation limitesss’ comme
l'intersection entre la tangente initiale et lageme du plateau de la courbe. Dans cet
exemple, la limite élastique correspond a une aamt o33 = 27,45 MPa et a une
déformation vraiesss’ = 0,02. Par conséquent, le module d'Young &3/ £33’ est égal a
1 372 MPa. En outre, le point d'inflexiegs" = 0,22 entre la courbess(ess) et le plateau du
stade plastique caractérise le début du stade messiement. L'évolution de la courbgess)
comporte trois stades décrits par différents panasé
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- un stade élastigue ou la variation de volume reiée au coefficient de Poisson
(relation 1-14). La pente initiale de la courbe= (1-2/) vaut 0,186, par conséquent le
coefficient de Poisson est égal a 0,407. Ensuisgjyau stade suivant de la déformation, ce
coefficient tend vers 0,5 (pas de changement dene) car la pente de la courfaéess) tend

vers 0.

- un stade plastique initial caractérisé par umeirtition de volume entrainant un processus
de compaction du VER. La compaction maximale cooedpa une déformation volumique

&,™" égale & -0,024.

- un stade plastique final débutant a partir d'déf®rmation vraieszz = 0,47 caractérisé par
une augmentation progressive du volume du VER entifum de la déformation. Ainsi, la
variation volumique redevient nulle a une déforavat, = 0,8 et la fin de la courksg(ess) se

caractérise par une pente findle&gale a 0,429.

Tableau 11.2.1 : Parametres décrivant les courbegess) ete,(€33)

Parametre Définition
033’ contrainte au seuil plastique
€33 déformation au seuil plastique
E module d'Youngss’ / €33
o début du durcissement plastique (point d'inflexeotre
£ la courbeossgss) et le plateau du stade plastique)
di pente initiale de la courlsg(ess)
Y coefficient de Poisson (15y)/2
g,mn compaction maximale de la courtess)
€o déformation nulle apres l'effet de compaction
O pente finale de la courlag(€ss)

11.2.1.4 Influence de la géométrie des éprougettedes marqueurs

Il n'est pas recommandé, pour les essais mécanayuex le systéme VidéoTraction
d'utiliser des éprouvettes normalisées de type FH27 (norme francaise AFNOR NF
T 51-034); dont I'épaisseur mesure 4 mm et la larggile 10 mm. En effet, la grande
différence de ces deux dimensions tend a induie agymétrie transverse significative au
cours de la déformation plastique. C'est pourgunoys avons choisi de travailler avec des



Chapitre Il : Matériaux et techniques expérimentale 78

sections de dimension 6,8 x 6 mm ou 6,8 x 4 mmslel® grades employés. Ces sections ne
sont pas tout a fait carrées par conséquent, ugnati§joation de Il'erreur commise sur la
déformation transverse, sera effectuée. L'utilisation d'éprouvette deédédhtes épaisseurs
pose le probléme de linfluence de la géométrie é@ouvettes sur le comportement
mécanique afin de comparer les propriétés de raatérmyant des éprouvettes d'épaisseurs
différentes. De plus, d'un point de vue fondamergalles mécanismes de la variation
volumiqgue commencent a étre finement quantifiés)'akiste aucune corrélation entre ces
mécanismes et la géométrie des éprouvettes comnsel@laas d'essais mécaniques effectués
avec des éprouvettes cylindriques (Wu et Brown T)P@u le cas des essais de résistance a la
fracture réalisés avec des éprouvettes pré-ergal{@ee et al. (1997)). Ainsi, nous étudions
I'effet de I'espacement des marqueurs axiaux e$veasaux fdm, et Adyy) et l'influence des
dimensions des éprouvettes (épaisseur e, largeaydn de courburey)r sur les courbes
o33(e33) etey(eszs). Lorsqu'un parametre géometrique varie, les auwtaegactéristiques ne sont
pas modifiées et sont celles décrites dans le mphg 11.2.1.1 (e = 6 mm, | = 6,8 mm,
re = 15 mm,Adma = 5 mm etAdy: = 3,5 mm). L'effet de ces paramétres est étudidesBEL
sollicité en traction a la température de 40 °Gats la vitesse de déformation constante de
5.10°s™.

L'effet de la configuration des marqueurs surdenportement mécanique du PE1 est
montré a la figure I1.2.6. On constate une inflergignificative de l'espacement des
marqueurs axiaux sur la contrainte et la déformatmumique du matériau. En effet, lorsque
Adna passe de 5 a 7 mm, le durcissement plastique augnuintensité, ainsi que le
phénomene de compaction. La position transversale tdches, quant a elle, n'a pas
d'influence significative sur le comportement giase. En revanche, elle modifie également
la variation de volume du matériau. Des marqueraisstersaux trop espacés conduisent a
une amplification de I'effet de compaction et aretardement de la dilatation finale. Ainsi,

min

lorsqueAdy; passe de 1,5 a 6 me,  évolue de 0 a -0,085, tandis gueasse de 0,4 a 1,51.

L'influence des dimensions de I'éprouvette swo@portement mécanique du PE1 est
représentée a la figure 11.2.7. Lorsque I'épaissediminue de 6 a 2 mm ou lorsque la largeur
| augmente de 4,8 a 8,4 mm, le seuil plastiqueohiévpas, I'amplitude du durcissement
plastique diminue et le phénoméne de compactionleshoins en moins prononcé, donc le
processus de dilatation a lieu plus rapidementn@u&rayon de courburg augmente de 6 a

30 mm, la limite élastiquess’ diminue. Parallélement, au niveau de la coutlfes), nous



Chapitre Il : Matériaux et techniques expérimentale 79

n'observons pas de changement entre 6 et 15 mm,lgrgique 4 passe de 6 a 30 mm,

&/ diminue ets, augmente.

La disposition des marqueurs et la morphologi€égeouvette influencent de maniere
importante les mesures des déformations, et jodemc un role fondamental sur le
comportement mécanique et la variation volumiques @hénoménes seront discutés
ultérieurement dans cette étude ou l'on vérifieradalité des mesures de la variation de
volume avec la configuration d'éprouvette habigreknt utilisée (e = 6 mm, | = 6,8 mm,
re = 15 mm,Adna = 5 mm etAdy: = 3,5 mm). Toutefois, ne pouvant comparer dans less
cas la variation de volume des matériaux en fonatie la géométrie des éprouvettes, nous
préparons spécialement des éprouvettes de 4 mraigbépr a partir de tous les matériaux

PEO a PES5. Nous présentons plus loin ces résultats.
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Figure 11.2.6 : Effet de I'espacement entre les marqueurs axaatransversaux\dn, et
Admy) sur le comportement mécanique du PE1 déforméaetidn & 40 °C et sous 51"
(Parameétres inchangés : e = 6 mm, | = 6,8 mm=tb mm)
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Figure 11.2.7 : Effet de I'épaisseur e, de la largeur | et demage courbure.ides éprouvettes
sur le comportement mécanique du PE1 déformé etiomaz 40 °C et sous 5.26™*
(Parameétres inchangéAdna = 5 mm etAdy: = 3,5 mm)



Chapitre Il : Matériaux et techniques expérimentale 81

I1.2.2 Microtomographie

La microtomographie est une technique non destrictui permet d'obtenir la
numeérisation volumique d'un objet avec une résmuillant de 5 a 10Qum suivant la
configuration du dispositif. Cette technique cotesia radiographier par rayons X un objet
sous diverses incidences dans une rotation de (8§0fe 11.2.8). Un cliché est pris a chaque
pas de rotation qui, suivant la précision rechech@rie d'un quart de degrés a quelques
degrés, le systeme peut donc traiter jusqu'a 1d¥@es. Apres avoir traversé l'objet, les
rayons X sont détectés par des écrans a amplificate brillance ou par des écrans plats
photosensibles. L'amplitude relevée dépend de Issenaolumique de la matiére sondée.
Ainsi, une région dense absorbe plus de rayons '‘¥ngqurégion peu dense (cette propriété
d'absorption des rayons X est exploitée dans lagoaphe suivant). Les radiographies sont
traitées par un systeme informatique selon un #lgoe de reconstruction qui calcule
l'intensité réelle de chaque "voxel" de I'objet pabioutir & une distribution tridimensionnelle
de lintensité. Le nombre de voxels et le nombrendeaux de gris sont imposés par
l'utilisateur. Dans une configuration typique, lelume de reconstruction peut contenir au
maximum 1024x1024x1024 voxels, sachant que plasebre de voxels est important, plus
le temps de reconstruction est long. On peut aissialiser la structure interne d'un matériau
contenant plusieurs phases de densités variablass Dotre étude, l'utilisation de cette
technique a pour but de déterminer la distributaes microcavités dans un matériau
endommagé. Pour cela, le volume sondé doit étérignfr a la taille de ces microcavités.
Cette caractérisation a un caractére exploratdirest appliguée dans un matériau ou la

déformation volumique résiduelle est importante.

L'essai de microtomographie a été réalisé paod#&s DIGISENS (Savoie Technolac,
Le Bourget du Lac (73), France). Le rayonnementti{s& est émis par une tension de
225 kV et une intensité de 1Q\, détecté par un écran a amplification de brilanices
radiographies sont prises tous les degrés, lemmgstaalyse donc 360 images. La résolution
obtenue est de 12m sur la reconstruction finale. Le matériau carddéest le PE5 déformé
en traction & la température ambiante sous unesetele déformation de 13iG™ Le
matériau est déformé jusqu'a une déformation deudidéchargé et laissé a contrainte nulle
pendant trois heures. La déformation résiduellesgst= 1,3, tandis que la déformation

volumique résiduelle est, = 0,18.
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Figure 11.2.8 : Principe de la microtomographmw.digitalscanservice.conbIGISENS)

I1.2.3 Mesure de densité par radiographie

On utilise une technique de radiographie beaugug simple (sans rotation) afin de
quantifier la variation volumique résiduelle aurseles matériaux déformés en traction.
Lorsqu'une substance est traversée par des rayoasexcertaine quantité de ces rayons est
dissipée par diffusion et par éjection d'électronisitaux. Ce phénomene est décrit par la
relation de Beer-Lambert (II-7) qui dépend de ligpeur de I'échantillon, de sa masse
volumique, du coefficient d'absorption du matéretude la longueur d'onde des rayons X
(Kakudo et Kasai (1972)). S est l'intensité des rayons X incident, l'intensities rayons X

aprés passage dans une substance d'épaisseurde(densité (g/cnt) est donnée par :
I=I0exp(—upe) -7
ol |, exprimé en crig, représente le coefficient d'absorption massidquematériau qui

dépend de la nature de ces éléments et de la longlende du rayonnement. Si la formule

chimique de la substance &s{ B, ..., | est représente par la relation suivante :

_nap, +n,bpg+...
n,a+n, b+..

u II-8

ou a, b, ... sont les masses atomiques des éléme&ssnps efla, Us,... correspondent aux

coefficients d'absorption massique des différefémeénts pour une longueur d'onde donnée.
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Par conséquent, pour une longueur d'onde fixé@@t pn matériau non déformé ayant une
épaisseur donnée, le rapport entre |, eiohne acces a la densité du matériau. Si les sayon
traversent un échantillon déformé en traction puidi de facon a avoir une épaisseur
constante e, on récupere une intensiié@l faisceau transmis par une zone non déformée et
une intensitégldu faisceau transmis par la zone la plus défor(figiere 11.2.9). Les intensités

Ing €t y s'expriment chacune en fonction de l'intensji@é I'épaisseur de I'échantillon e, du
coefficient d'absorption massiqueet des masses volumiques respectiyget pq selon la

relation suivante :

lna =1o €XP(= 1 Pra €); 1 =10 Xp(- 1 po €) 11-9

En extrayant les masses volumiques des expresstohset ly, on obtient :

UPw €=-In(1ng/1o);ps =-In(l4/1,) 11-10

D'ou, en effectuant le rapport des deux équatitid® let en prenant le logarithme de ce

rapport, nous avons acces a la déformation voluenigsiduelle du matériau obtenue par

radiographie Xe,.* =In (Vq/Vng) :

e =In(Va/Vog)=In (Pra/pa)=InJIn (1o/106)] = In[In (1/14)] I1-11

Le rayonnement X utilisé est produit par un géieéralNEL (modele XRG 3000) muni
d'une anode de tungsténe. Apres essai mécanigWd&Reest repéré par une légére entaille
puis les échantillons sont polis jusqu'a ce galgsnt une épaisseur homogene. Les matériaux
a caractériser sont ensuite placés dans le faisteaayons X généré par une tension de 10
kV et une intensité de 1 mA pendant quelques sexiffigure 11.2.9). Le détecteur des
rayons X est une plaque radiographique FUJIFILM rdsolution 25 microns qui est
numérisée par un scanner adapté (FUJIFILM BAS 508@is analysée par le logiciel TINA
(Raytest).



Chapitre Il : Matériaux et techniques expérimentale 84

. . 1800
' »._ Echantillon
A \ oE 1600 -
Détecteur 2D ‘
"Image Plate" ‘ R 1400 -
? | "
1 | % 1200}
-
\ -
| | w 1000 [
| | |:
= (%]
o ! Z 800 -
| (=
2
| ~ 600r
|
~ ‘ 400 |
o ot ‘
b 1\ 200 1 1 1 1 1
Source RX 0 5 10 15 20 25 30 35

d (mm)

Figure 11.2.9 : Radiographie d'un échantillon de PE5Y0,71)
avec intégration en surface de l'intensité transmisvant I'axe d'investigation d

Nous avons Vérifié la précision de notre systentiaide d'échantillons ayant la méme
masse volumique mais des épaisseurs e différentes. Ainsi, trdiséiillons de PE5 ont été
préparé par polissage jusqu'a des épaissenr7eld mm, £= 4,25 mm et £= 2,53 mm. Si
on appelle 4, I, et k les intensités relevées respectivement sur lddpde radiographie des

échantillons d'épaisseur, & et g (figure 11.2.10), nous obtenons les relations antes :

I, =1, exp(—ppel); I, =1, exp(—ppez); =1, exp(—ppeg) -12

Par conséquent, le rapport des épaisseurs estrexpri fonction des intensités relevées :

— =g, =, — =% [1-13
e, In(l,/15) " es In(13/1,) " &5 In(l5/1,)

Le profil de radiographie des trois échantillons représenté a la figure 11.2.9. Le tableau

I1.2.2 regroupe les rapports d'épaisseurs obteausaaliographie et les rapports d'épaisseurs

réels. Les mesures d'absorption de rayons X sart borrélées avec les rapports réels

d'épaisseurs. La marge d'erreur relative est ghotetht comprise entre 0 et 4 %.

Tableau 11.2.2 : Corrélation entre le rapport d'épaisseur reel
et le rapport d'épaisseur déterminé par radiogeaphi

réel radiographie| différence (%)
el/e 1,68 1,62 -3,6
e/e3 1,68 1,69 0,6
el/es 2,82 2,73 -3,2
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Figure 11.2.10 : Radiographie d'échantillons de PE5 a I'étataformé
ayant des épaisseurs=®7,14, e = 4,25 et g= 2,53 mm

I1.2.4 Mesure de densité par pesée hydrostatique

Cette technigue de densitométrie repose sur feipg de la poussée d'Archimede. En
effet, les échantillons dont on veut déterminembsse volumique sont pesés successivement
dans l'air et dans un liquide de densité obligatoant inférieure a celle des matériaux a
analyser (Zok et Shinozaki (1987), G'Sell et Dah(894)). Le milieu choisi est le méthanol
de masse volumiquene = 0,79 g/lcm & 23 °C, tandis que l'air & cette méme température

posséde une masse volumiqug = 6,47.1¢" g/cn?. On mesure la masse de I'échantillon M

dans l'air :
M1 = Mech = Visen Pair = Vecn (péch - pair) 1-14
On détermine la masse de I'échantillon et du sugjokéchantillon M dans le méthanol :
M5 = Mech = Viseh Pmet = Visup Pmet T Masup = Megch + Mgyp = pmél(véch+vsup) [1-15
On mesure la masse du support de I'échantilloddns le méthanol :

M 3= 'Vsup pmét + msup = 'Vsup (péch - psup) ”'16



Chapitre Il : Matériaux et techniques expérimentale 86

On aboutit au systéme d'équations suivant :

M1 = Veen (péch - pair)
M 2= Véch (péch_pmét) 'Vsup Pmert Mgyp -17
M 3= 'Vsup (péch - psup)

La résolution du systéeme 11.17 donne :

Dacn = Mlpmét+(M3_M2)pair
“ Ml_M2+M3

11-18

Le dispositif utilisé est constitué d'une balaMIETTLER (référence AE 163, précise a
0,01 mg) supportée par des amortisseurs qui agssaestabilité mécanique. La balance est
placée dans une enceinte régulée en températigqeseées dans le méthanol sont effectuées
a l'aide d'un bécher a double paroi ou circule'eeul régulée a 23 °C. De plus, la masse
volumique du méthanol est vérifiée a l'aide d'essaalisés sur des billes étalons de densité
connue. L'erreur absolue obtenue avec ce systemag@a été estimée a plusieurs reprises
(Dahoun (1992), Debes et Berger (1989)) et estvilem 3.10° g/cnt. Trois essais par
conditions sont réalisés afin d'obtenir un résultgnificatif. Le VER des éprouvettes
destinées aux mesures de densité est découpé @wvems obtient ainsi des échantillons
parallélépipédiques ayant une masse comprise 8dte¢ 100 mg. La déformation volumique

résiduelle obtenue par pesée hydrostatignieest donnée par la relation suivante :
£4" =N (Pecr’ /Pecn) 119

OU Pecn’ €t Pecn SONt respectivement la densité du matériau & héta déformé et la masse

volumique du matériau déformé.
I1.2.5 Diffraction des rayons X

Les analyses par diffraction des rayons X reposaniia méthode de Debye Scherrer
sur film plan en transmission qui est appliquéewudispositif commercialisé par la société

INEL (figure 1.2.11). Le systeme possede deux nsode détection aux grands angles
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(compteur courbe 1D INEL ou film plan 2D FUJIFILM: désolution 25 microns) et un mode
de détection aux petits angles (film plan 2D idgui & celui utilisé aux grands angles). La
tension et I'intensité du générateur produisamay@nnement X sont respectivement 30 kV et
40 mA. Le rayonnement émis est la raig iu cuivre A = 0,1542 nm) qui est sélectionnée
par un miroir multicouche parabolique de marque GSPplis réglée a l'aide d'un collimateur
de 350um de diametre. Les rayons X arrivent normalemeid aurface de I'échantillon
(d'épaisseur 0,8 mm) ou le VER a été préalablemepdré. Un systéme de visée laser permet
d'ajuster le point d'impact des rayons X sur I'é@tHan, la région d'intérét (le VER) est donc
positionnée de maniére précise. Aux grands anfitped 11.2.11), le film plan est placé a 75
mm de I'échantillon. A partir de ce cliché de difftion, nous calculons le taux de cristallinité
en masse ¢, et étudions les propriétés de la phase amorphg.d2oactériser cette derniere,
on reléeve la position@® et l'intensité maximale, lde son halo de diffraction (Salazar et al.
(1977), Murphy et al. (1993), Bartczak et al. (199&ette position nous renseigne sur la
distance de Bragg.dles chaines amorphes en appliquant la loi de Badaggi/(2.sin 0y)
(Fischer et al. (1969), Bartczak et al. (1996))xAuetits angles, le film est positionné a 835
mm de I'échantillon. Le traitement de ce film noaaseigne sur la taille et la distribution
spatiale des lamelles cristallines et/ou des éeflagimicrocavités.

compteur monochromateur miroir de Gobbel, détecteur 2D détecteur 2D

courbe grands graphite capillaire "image plate” "image plate"

angles INEL et capillaire et diaphragme grands angles petits angles
échantillon tube RX &chantillon tube sous vide

T] ........... 1‘ I .................................
— — —

Figure 11.2.11 : Dispositif expérimental de diffraction des ragof

Les films plans sont numérisés a l'aide d'un ssacie marque FUJIFILM (modéle
BAS 5000) et sont explorés par le logiciel TINA ¢Rsst). Puis, les diffractogrammes relevés
a l'aide de TINA sont analysés mathématiquemelati@eldu logiciel PEAKFIT (SPSS Inc).
Ainsi, l'intensité § obtenue est corrigée a l'aide de la relation derBambert qui tient

compte du volume de matiére absorbant en fonciola gosition angulaire62

= _H*€ ]
=1, 'eXp(cos(ZG)J 11-20
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Nous prenons un coefficient d'absorptipn= 3,85 cn et une épaisseur d'éprouvette
e =0,08 cm.

Sur les clichés obtenus aux grands angles, datitin du logiciel PEAKFIT permet i)
d'éliminer l'intensité du fond continu, ii) d'exteles pics de diffraction et iii) de déterminer
le halo amorphe. Les contributions des phasesaltiigts et amorphes sont modélisées par
des fonctions gaussiennes (Galeski et al. (19%rtcBak et al. (1996)) :

2
I=a, .exp{—l(ze_aij
2\ a,

avec O l'angle de diffraction, | l'intensité du pic conéré, g I'amplitude maximale du picga

11-21

la position angulaire du pic et & déviation standard. A partir de l'aire des piesntifiés que
I'on quantifie a l'aide du logiciel PEAKFIT, nougdiisons le taux de cristallinité en masse
Xem d'un matériau a I'état non déformé en divisaireldes pics cristallins par l'aire totale de
tous les pics (pics cristallins et halo amorphég(ren I-5).

Lorsque le matériau est a I'état déformgetdX., varient suivant la direction de mesure
qui est matérialisée par l'angle d'inclinaigorNous calculons donc une distance de Bragg
moyenne des chaines amorpheg><at un taux de cristallinité moyen gx dans I'espace en
fonction de I'état de déformation. Pour cela, aalisé une moyenne pondérée destd Xem,

dans une sphere selon I'angle

_ [ daleha(@)sin(g)og _ i:‘, da ()12 (@) sin(e)

(d) [ 1a(@)sin(e)30 i:: 1.(9)sin(o) -2
o) J’ Xcm((p).ZI((p).sin((p).&p _ i Xcm((P).z|((P)Sin((P) s

I > 1(@)sin(g)e i:: > 1(¢)sin(e)

ou, pour un anglef donné, {(¢) représente l'intensité maximale du halo de diffusle la
phase amorphedf) est la distance de Bragg de la phase amo@‘jla(;p) correspond a la

somme des intensités de tous les pics (cristadlirmsnorphe) et ¢, est le taux de cristallinité
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en masse. Ces deux intégrales (relations 1I-2RB28)Isont transformées en sommes discretes

de ¢ = 0 a 90 ° (car les échantillons sont déformégattion uniaxiale) et nous effectuons

les calculs a partir de profils relevés tous lesdgigrés.

Nous déterminons également les fonctions d'oriemade Hermans f de la phase
cristalline et de la phase amorphe (Glenz et Ret€i®71), Kakudo et Kasai (1972), Haudin
(1977)). Cette fonction varie de -0,5 (orientatparpendiculaire a la direction considérée) a 1
(orientation paralléle a la direction considérde). outre, la valeur 0 met en évidence une
orientation aléatoire dans l'espace. Pour un étaefbrmation donné, la fonction de Hermans
d'un plan cristallin dindices de Miller (hkl) paapport & l'axe z (I'axe de traction de

I'éprouvette) est donnée par I'équation suivante :

3<cos2 phk.,z> -1
2

11-24

fraz =

ou png. représente l'angle entre la normale aux plans) (@kil'axe z. Afin d'accéder a
l'orientation des axes de la maille cristallineus@onsidérons les plans (206} (020). Dés
lors, l'orientation de I'axe a;(}) et de I'axe b {f,) correspondent respectivement aux fonctions

fa002€t f20,2 La fonction £, quant a ellese calcule a partir de la relation 11-25 :

fo= 3(1_<C032 p200,z>_<C032 p020,z>)_1
cz — 2

=1-f,, ~f,, II-25

Le paramétr%cos2 phk|,z> est donné par 'expression suivante :

/2
jlhk. .coS @Sing.d
(coS pruz) = 11-26
jlhkl Sing.dg
0

ou hy représente lintensité maximale diffractée parpiess de type (hkl) pour un angpe
donné. Tout comme pour le calcul dex@t <X.»>, la relation 1I-26 est transformée en une

somme discréte d¢ = 0 a 90 ° en prenant des profils tous les dixékeg
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90°
D 11.cOS" Psing. &¢
(coS pruz) = 1-27
zlhkl Sing.oQ
0

L'orientation de la phase amorphe est caractépséel'anglep,m . entre la direction des

chaines et I'axe de sollicitation z. Le cosinuseteangle est donné par I'expression suivante :

%Ia.cos2 Psing.d¢
<cos2 pam,z> =0 1I-28
> l.sing.3p
0

ou l, est lintensité maximale du halo amorphe. La fiomctd'orientation des chaines

amorphes, ;s'écrit alors :

_ 3(coS Pam,) —1
2

11-29

am,z

Comme nous ne nous intéressons qu'aux processientiition suivant I'axe z, nous notons

les différentes fonctions d'orientation ff, f. et fim

En outre, la largeur a mi-hauteur des pics ctistglest reliée a la taille des lamelles

cristallines d'apreés la relation de Scherrer :

09.A
[y =—M— [1-30
"™ A26.co0

ou A est la longueur d'onde de la radiation utilig€? est la largeur a mi-hauteur du pic (hkl)
considéré (a ne pas confondre avec le paramgtte ka relation 11-21)0 est le demi angle de
diffraction des plans (hkl) considérés gt teprésente la dimension du cristal dans la doacti
perpendiculaire aux plans (hkl) (Kakudo et Kasa®7@), Castagnet (1998)). Dans le
polyéthylene, I'épaisseur des lamelles cristallesgtsobtenue a partir des plans de type (00I),
alors que les dimensions latérales des lamellesdsgiarminées en considérant les plans de
type (0kO) ou (h00).
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Les diffractogrammes relevés sur les clichés acguk petits angles sont décomposés
a l'aide de PEAKFIT afin de déterminer le pic cep@ndant a la contribution de la structure
lamellaire. Puis, l'intensité | de ce pic de estigée selon la correction de Lorentz (Butler et
al. (1995) et (1998)). Cette derniére consiste Hiptier I'intensité | par gou q est le vecteur

d'onde qui est donné par la relation suivante :

4n.sinB
q =

11-31
A

Ainsi, on représente I'évolution de?.en fonction du vecteur d'onde q (graphe de Guinier
La position g de ce pic de diffraction nous donoeea a la longue périodgedui égale a2(q.
Enfin, lintensité du diffractogramme est réduite k& divisant par son amplitude %Iq

maximale.
I1.2.6 Microscopie électronique a balayage

On réalise deux types d'observation de la mianogire du polyéthylene par
microscopie électronique a balayage : i) une étmdecceur des différents grades sur des
échantillons polis jusqu'a leur centre et attagqei@siquement et ii) une investigation de la
morphologie des matériaux aprés rupture cryogériggseéchantillons.

L'attaque chimique consiste a éliminer préférdletiment et superficiellement la phase
amorphe présente entre les lamelles cristallinéantrainsi un contraste topographique
nécessaire en microscopie électronique a balayageolution d’attaque chimique a été mise
au point par Olley et al. (1979) puis améliorée PHey et Basset (1982). Elle est constituée
d’acide sulfurique concentré,HO, (98 %), d’acide orthophosphoriqueD, pur (85 %) et
de permanganate de potassium KMnQ@ont les proportions sont données dans le
tableau 1.2.3. Ce mélange produit la substanceread:MNOSQG;H, tandis que l'acide
orthophosphorique permet d’éliminer les artefagsfamant a la surface du polyéthyléne
durant l'attaque. Avant de réaliser le mélange, besiteilles d'acide sont placées au
réfrigérateur pendant 1 heure. Puis, on verse reé et sous agitation l'acide
orthophosphorique dans un bécher contenant I'atitfarique. Lorsque ce mélange est froid,
on introduit la poudre de KMnOERNRfin, on suspend I'échantillon dans la solutibattaque
pendant 18 heures avec une agitation trés lente. fois I'attaque chimique terminée, on
effectue un ringage méthodique pour éliminer lesdpits de Il'attaque. Il se déroule de la

facon suivante :
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- ringage dans une solution refroidie dgSBy diluée 8 fois
- rincage a I'eau distillée dans un bac a ultrasons

- rincage au peroxyde d'hydrogéngdql

- ringage a I'eau distillée dans un bac a ultrasons

- ringage au méthanol

- séchage

Tableau 11.2.3 : Composition de la solution d’attaque chimique

Composants% Massique% Volumique| p (g/cnt) po:J/r(inZIE)) m pourrnl(g()) ml
HoSOy 65,8 65 1,83 78 -
HsPOy 32,9 35 1,7 42 -
KMnO4 1,3 - - - 2,81

La rupture cryogénigue est une autre maniere @@eela morphologie et les défauts
du PE. Les échantillons sont préalablement engadlé centre de leur section puis sont
plongés dans de l'azote liquide pendant 10 mintesuite, a I'aide d'un marteau on frappe
d'un coup sec un petit couteau placé sur l'entafifed'obtenir un faciés de rupture fragile du
matériau parallelement a I'axe de I'échantilloguife 11.2.12). La cassure se produit par un
amorcage de multiples microfractures puis par ur@pamation rapide de ces dernieres
(Kausch (1978), Brough et al. (2004)).

v

Zone a analyser

7

Figure 11.2.12 : Fracture d'une éprouvette refroidie a l'azajaitie
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Afin de rendre la surface des échantillons comiieciet faciliter ainsi I'observation au
microscope électronique a balayage, on effectugépidt sous vide d’une fine couche d’or sur
les échantillons a l'aide du métalliseur EMSCOPEd&ate SC-500. Cet appareil est utilisé
avec une intensité de 20 mA et un temps de dép@ denutes. Les investigations sont

réalisées au centre du VER a l'aide du microscdpetrénique a balayage PHILIPS
FEG XL 30 a émission de champ.

[1.3 CONCLUSIONS

Dans ce chapitre, nous avons déterminé les ptéprighimiques et physiques des six
grades de PE, de l'architecture macromoléculaile auperstructure semi-cristalline. La
connaissance des parameétres microstructuraux cotanmasse moléculaire, le taux de
cristallinité ou I'épaisseur des lamelles crist@ nous permettra de déceler une éventuelle
corrélation entre ces caractéristiques et la variatolumique des matériaux. De plus, nous
avons décrit en détail la technique VidéoTractioui nous donne accés au comportement
meécanique en traction et en fluage, incluant ldatian volumique. La morphologie des
éprouvettes et la disposition des marqueurs ont pmoénde incidence sur les courbes
mécaniques. Il importera dans la suite de I'étuslevétifier I'exactitude des effets observés
avec la configuration d'éprouvette utilisée et deprendre l'influence de la configuration des
éprouvettes sur les micromécanismes de déformatian.radiographie X et la pesée
hydrostatique, que I'on a finement décrites datie gartie, nous permettrons de veérifier les
phénomeénes de variation de volume relevés avessterse vidéométrique. La diffraction des
rayons X et la microscopie électronique a balaysm® deux techniques de caractérisation
microstructurale fiables et riches en informatiqmsur I'étude des micromécanismes de

déformation plastique et volumique, il nous a dparu essentiel de les exposer ici.
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CHAPITRE Il :

Comportement macroscopique global

Au début de ce chapitre, nous mettons en évidéeféet des conditions expérimentales
sur le comportement mécanique du polyéthylénecd@éllen traction et en fluage, a l'aide du
dispositif VidéoTractiofi. Ensuite, nous comparons les mesures de variagowolume
obtenues en traction en caractérisant différerdts ée déformation par les techniques de
densitométrie décrites dans le chapitre précédeed. caractérisations étant post mortem, il
est fondamental de connaitre les états résiduelsuavant I'évolution des paramétres
meécaniques au cours des stades de déchargemeet reicalivrance. Enfin, les courbes
expérimentales des essais de traction sont moeglist confrontées aux lois de

comportement du fluage sur la base d'une équattat de plasticité.
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1.1 ESSAIS DE TRACTION
[11.1.1 Comportement sous chargement monotone
[11.1.1.1 Matériau PE5
Effet de la vitesse de déformation

La figure Ill.1.1 représente I'évolution de la taimte vraie et de la déformation
volumique en fonction de la déformation vraie dubRieformé en traction. Ces essais sont
réalisés a la température de 23 °C et sous ditiésantesses de déformation. Les parameétres
mécaniques décrivant ces courbess( €37, E, €33, &, v, &™", € et &), définis dans le
tableau 11.2.1, sont regroupés dans le tableali1ll A |a vitesse de déformation 526", les
essais mécaniques ne parviennent pas jusqu'aelene tcar on assiste a un phénomeéne de
rupture prématurée des éprouvettes aux alentoula déformation axialess = 0,6. Les
courbes o33(e33) sont représentatives du comportement en tracti®s polymeres
semi-cristallins déformés au dessus d€paragraphe 1.2.2.1). Effectivement, on observe un
stade viscoélastiqgue ou la contrainte augmenterfaht, un stade plastique initial ou la
contrainte varie peu ("plateau” de la courbe) etstatle plastique final caractérisé par une
augmentation de la contrainte (stade de durcissemieorsque la vitesse de déformation
augmente, le seuil plastique augmente en contratrdaninue en déformation. En effet, pour
les vitesses de déformation 521@* et 5.10° s, les limites élastiques sont repérées
respectivement par les couplesd, €33’) suivants : (21,6 MPa ; 0,028) et (32,5 MPa ; 0)02
Par conséquent, le module d'Young passe de 771aviP&25 MPa. Le stade plastique est
eégalement affecté par la vitesse de déformationcd@state ainsi que lorsqéeaugmente, le
plateau initial du stade plastique est de plus Brs pong, retardant alors le stade de
durcissement final. Cet effet est caractérisé paraugmentation du paraméteg” qui évolue
de 0,30 & 0,53 lorsque la vitesse de déformatipasse de 1.10s* 4 5.10° s,

L'évolution de la déformation volumique en fonatide la déformation axiale est trés
affectée par la vitesse de déformation. Toutesdesbes se caractérisent par une expansion
initiale d'origine élastiqgue comme l'ont observé mtécédents auteurs sur de nombreux
polyméres sollicités en traction (paragraphe 133.A.orsque la vitesse de déformation croit,
la pente initialed de la courbe,(e33) augmente, donc le coefficient de Poissodiminue.
Dans le domaine de déformation plastique, pourfddses vitesses de déformation, nous
observons la méme allure de courbe que pour l'essdéle décrit dans le chapitre précédent

(paragraphe 11.2.1.3) ou un effet de compactiorigliun processus de dilatation est observe.
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Lorsque la vitesse de déformation augmente, le@héne de compaction diminue d'intensité
et par conséquent, le processus de dilatationuadié plus en plus tét en déformation. Ce
phénoméne se traduit par la disparition des param&f™ et ¢, & partir de la vitesse de

déformation¢ = 1.10% s*. En outre, la pente fina® de la courbe,(e33) diminue avec la

vitesse de déformation. L'effet de compaction makémse traduit par le parametre
&,™" = -0,039 relevé & la vitesse de déformation d&5<, tandis que le phénomeéne de
dilatation le plus marqué correspond,a= 0,33 pourezz = 1,5 obtenu sous une vitesse de

déformation de 5.19s™.

CONTRAINTE AXIALE O,,(MPa)
DEFORMATION VOLUMIQUE €,

0 L L L L L L L 01 L L L L L L
0.0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0 12 1.4 16 0.0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0 12 14 16

DEFORMATION AXIALE €., DEFORMATION AXIALE €,
Figure lll.1.1 : Influence de la vitesse de déformation sur testoes
033(€33) etey(g33) du PE5 déformé en traction & 23 °C

Effet de la température

L'influence de la température sur le comportemmagtanique du PE5 sollicité en
traction est représentée a la figure I1l.1.2. Deetie derniére, on observe I'évolution de la
contrainte vraie et de la déformation volumiquefemction de la déformation vraie de ce
matériau déformé sous la vitesse de déformatioh.He® s & différentes températures. Les
parameétres décrivant ces courbes sont donnés eldabléau 111.1.1. Les essais réalisés a 80
et 110 °C n'ont pas été menés jusqu'a leur termmisan d'un phénomeéne de rupture des
marqueurs fluorescents. Lorsque la température eogmde 23 a 110 °C, on note une
diminution deoss’ qui évolue de 30 a 6,9 MPa et une augmentatiaafigui passe de 0,022
a 0,049, d'ou une diminution de E de 1 364 a 14@.NIR plus, le stade plastique des courbes
est modifié par la température, le stade de dwwisst final débutant plus tét & haute
température. Ce phénomeéne est caractérisé parame@esss” qui varie de 0,48 a 0,10

lorsque T passe de 23 a 110 °C.

Les courbes déformation volumique — déformatiomalaxsont tres sensibles a la

température T de l'essai mécanique. En effet, lersglle-ci augmente, la pente initidlede



Chapitre 11l : Comportement macroscopique global 98

la courbeg,(g33) diminue, donc le coefficient de Poissoaugmente. On constate ainsi que ce
coefficient évolue de 0,412 pour 23 °C a 0,450 paw® °C. A part pour les deux
températures les plus élevées, 'augmentation taripérature provoque le méme effet que la
diminution de vitesse dans le domaine plastique reonarque I'apparition d'un processus de
compaction de plus en plus marqué quand la températoit et un retard du phénomene de
dilatation finale £,™" diminue ete, augmente). L'évolution dg en fonction dess obtenue a
80 °C et 110 °C est différente des autres temp@st partir du stade plastique. En effet, on
note une chute progressive deavec la déformation axiale qui mene a une compacti
croissante du VER. Le phénoméne de compactionule iphportant correspondega = -0,18
pour €33 = 0,9 a 110 °C. Cependant, cette importante vateigative de la variation
volumique nous semble improbable. Nous devrons doomprendre l'origine de ce
phénomeéne. Au contraire, le processus de dilatddoplus marqué se caractérise par la

déformation volumique, = 0,32 relevée pour une déformatmp= 1,5 a 23 °C.
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DEFORMATION AXIALE €, DEFORMATION AXIALE €,
Figure I11.1.2 : Influence de la température sur les courbes
O33(€33) etey(€33) du PE5 déformé sous la vitesse de déformatich 1 s*

Tableau 111.1.1 : Effet de la vitesse de déformatién(a 23 °C) et de la température T
(sous 1.18 s'l) sur les parametres mécaniques du PE5 déforméation

¢ (s | 039 (MPa) | &3¢ |E(MPa) | ess" | & v g™ & &

5.10° 32,5 0,020 1625 | 0,53 0,229 0,385 - - 0,290

1.10° 30,0 0,022 1364 | 0,48 0,175| 0,412 - - 0,303

5.10% 25,6 0,022 1164 | 0,40 0,162| 0,419| -0,012| 0,408 0,335

1.10% 22,9 0,024 954 0,30 0,133| 0,433]| -0,016]| 0,696| 0,400

5.10° 216 | 0028 771 - 10,107 0,446] -0,039] 0,552| 0,417

T (°C) | 039 (MPa) | &9 |E (MPa) | e33' | & v | 8™ | & S
23 300 | 0,024 1364 | 0,48 0,175| 0,412| - - | 0,303
40 240 | 0,026 923 | 0,35/ 0,165| 0,417 -0,028] 0,636| 0,378
45 21,3 | 0,029 734 | 0,32/0,165]0,417]-0,047] 1,092] 0,273
50 18,6 | 0,030 620 | 0,30]0,150| 0,422 -0,100] - -
80 11,9 0,034 350 | 0,21]0,145]0,427] - - |-0,483

110 6,9 0,049 140 0,10/ 0,100| 0,450| - - -0,301
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[11.1.1.2 Matériaux PE1, PE2, PE3, PE4
Effet de la vitesse de déformation

La figure 111.1.3 représente les courbms(ess) et e (€33) des matériaux PEL, PE2, PE3
et PE4 déformés en traction a la température de€Cl@t sous différentes vitesses de
déformation. Les parametres mécaniques décrivasitcoairbes sont regroupés dans les
tableaux I11.1.2 et 1ll.1.3. Les courbess(es3) de ces matériaux possedent la méme allure que
celle du PE5 (figures IIl.1.1 et 1ll.1.2). Les gemd PE1 & PE4 se distinguent par leur
contrainte seuibsy’. En effet, quelle que soit la vitesse de déforomtnss’ augmente dans
l'ordre suivant des matériaux : PE2, PE1, PE3 dt Risi, pour une vitesse de déformation
de 5.10 s*, ces grades possédent respectivement des coesrdimites 11,52, 13,42, 14,22
et 15,50 MPa. Comme nous l'avons vu précédemmaeant lpoPE5 (tableau 111.1.1)p35’
augmente etzz’ diminue lorsque la vitesse de déformation augmetdac E augmente. On
constate également que le stade plastique desetiffematériaux est affecté par la vitesse de
déformation, car le paramétess” des matériaux diminue globalement avec la vitefse
déformation. Ainsi, le stade de durcissement mastiest d'autant plus précoce que la vitesse

de sollicitation est faible.

Les matériaux PE1, PE2, PE3 et PE4 possedent alebese,(e33) voisines qui se
caractérisent par une expansion initiale d'origitaestique, par un stade de compaction et par
un stade de dilatation finale. Sous la vitesse.&%%?, la pente initiale5 des courbes,(€33)
est d'environ 0,2, il en résulte donc un coeffitida Poissorw de I'ordre de 0,4. Lorsque la
vitesse de déformation augmeni®, augmente d'owv diminue. Dans le domaine de
déformation plastique, la variation de volume deadgs se caractérise par un stade de
compaction d'amplitude différente, ce qui méne @ déformation plus ou moins élevée au
niveau de la dilatation finale. En effet, a 5°16", l'intensité des processus de compaction,
quantifiée par le paraméteg™, augmente selon l'ordre suivant des matériaux2, PE1,
PE3, PE4. Des lors, une augmentation du pararegtst notée suivant le méme ordre des
matériaux. D'un point de vue général, lorsque lesge de déformation augmente, le
processus de compaction diminue et le phénomerdilatation finale débute plus tét. De

plus, la pente final& des courbes,(e33) augmente avec la vitesse de déformation.
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Tableau 111.1.2 : Effet de la vitesse de déformatiérsur les parameétres de la loi de
comportement des grades PE1, PE2, PE3 et PE4 d&f@mtraction a 40 °C

PE1 PE3

[ (Sl) O'33y (MPa) 833y E (MPa) 833h 5 (S_l) O'33y (MPa) 833y E (MPa) 833h

5.10° 20,90 0,022 950 0,32 5.10° 21,05 0,021 1002 | 0,30

5.10" 16,75 0,024 698 0,30/ 5.10° 17,81 0,027 659 0,25

5.10° 13,42 0,028 516 0,30/ 5.10° 14,22 0,029 490 0,24

PE2 PE4

[ (Sl) O'33y (MPa) 833y E (MPa) 833h 5 (S_l) O'33y (MPa) 833y E (MPa) 833h

5.10° 18,64 0,023 810 0,32 5.10° 22,16 0,021 1055 | 0,28

5.10% 15,10 0,027 560 0,29 5.10% 18,31 0,023 796 0,25

5.10° 11,52 0,028 411 0,30 5.10° 15,50 0,025 620 0,22

Tableau 111.1.3 : Effet de la vitesse de déformatiénsur les paramétres de la déformation
volumique des grades PE1, PE2, PE3 et PE4 défamgaction a 40 °C

PE1 PE3

£(sH| & v [ &™ | & | & |EGH] & v | &e™ | & | &

5.10° [ 0,167] 0,417] -0,026] 1,23] 0,192 5.10° | 0,233] 0,383 -0,049] 1,40] 0,307

5.10" | 0,100| 0,450| -0,036| 1,31| 0,258| 5.10" | 0,176| 0,411| -0,045| 1,33| 0,385

5.10° | 0,100/ 0,450] -0,038( 1,30 0,414| 5.10° | 0,144| 0,427 -0,057| 1,38/ 0,530

PE2 PE4

£E(sH| & v | &e™ | & | & [EGSH] & v | &e™ | & | &

5.10° | 0,218] 0,390/ -0,019] 1,20] 0,362] 5.10° | 0,286/ 0,357] -0,044| 1,31] 0,317

5.10" | 0,222]| 0,389| -0,022| 1,28] 0,330| 5.10" | 0,217| 0,391 -0,060| 1,36 0,327

5.10° | 0,200/ 0,400] -0,037| - - 5.10° | 0,169 0,415| -0,070| 1,42] 0,231

Effet de la température

Nous observons a la figure Ill.1.4 l'influence ldetempérature sur le comportement
mécanique des polyéthylenes PE1 a PE4. Les coudaess) et €,(€33) sont obtenues pour
une vitesse de déformation de 5°1@' & différentes températures. Les paramétres
meécaniques caractérisant ces courbes sont repgésatdns les tableaux I11.1.4 et I1.1.5. Les
essais réalisés a 80 °C n'ont pas pu étre effeptsgs'aux grandes déformations en raison de
phénomene de fissuration des marqueurs. Les qouié@riaux ont une contrainte seais’
différente dans la plage de température 23 °C°GB(En effet, quelle que soit la température,
033 augmente d'aprés le classement des matériaux,:FFR2 PE3 et PE4. A la température
de 23 °C, ces grades possédent respectivemenbdtsaintes limites 25,05, 27,10, 27,20 et
27,45 MPa. Lorsque la température augmeotg’ diminue etes? augmente, donc E
diminue. De plus, lorsque T croit, le paramét€ des différents grades diminue. Ainsi, le

stade de durcissement plastique est thermiquermtwnéa
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L'augmentation de la température a la méme infeeue la diminution de la vitesse de
déformation sur le stade élastique des coudyéss). En effet, lorsque T augmente, on
observe une diminution d&, donc une augmentation du coefficient de Poissdbdans le
domaine de déformation plastique, les courbes deftion volumique - déformation axiale se
caractérisent par un stade de compaction d'ameplidifferente, ce qui mene a une dilatation
finale plus ou moins retardée en déformation. Aias23 °C, I'effet de compaction, quantifié
par le parameétre,™, augmente selon l'ordre suivant des matériaux4, PE1, PE2, PE3.

Par conséquent, le coefficieqt augmente suivant le méme ordre des matériauxguerta
température croit, le phénoméne de compaction auignet le phénomeéne de dilatation finale
est retardé. Enfin, le parametdg n'étant pas mesurable a 80 °C, nous ne pouvons pas

observer un effet significatif de la températureciparametre.
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Figure 111.1.4 : Influence de la température sur les coudgss) ete,(€33) des grades
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Tableau I11.1.4 : Effet de la température T sur les paramétrda i@ de comportement des
grades PE1, PE2, PE3 et PE4 déformés en tractimnlawitesse de déformation de 5>k}

PE1 PE3
T (OC) O'33y (MPa) 833y E (MPa) 833h T (OC) O'33y (MPa) 833y E (MPa) 833h
23 27,10 0,020 1355 | 0,33 23 27,20 0,020 1360 | 0,30
40 20,90 0,022 950 0,32 40 21,05 0,021 1002 | 0,30
80 9,50 0,028 339 0,25 80 10,20 0,032 319 0,26
PE2 PE4
T (°C) | 039 (MPa) | &9 | E (MPa) | g33" | T (°C) | 03¢’ (MPa) | €35 | E (MPa) | &35
23 25,05 0,020 1252 | 0,34 23 27,45 0,020 1372 | 0,37
40 18,64 0,023 810 0,32 40 22,16 0,021 1055 | 0,28
80 9,00 0,033 272 0,23 80 10,25 0,033 310 0,25

Tableau I11.1.5 : Effet de la température T sur les paramétrda déformation volumique
des grades PE1, PE2, PE3 et PE4 déformés en tractirs 5.18 s*
PE1 PE3

T(CO) | & v [ & | & | & [TCC| & v [ &™ | & | &
23 0,270 0,365 -0,027| 0,89 0,255| 23 0,191 0,404 -0,041| 1,21 | 0,267
40 0,167 0,417/ -0,026| 1,23| 0,192 40 0,233] 0,383| -0,049| 1,40| 0,307
80 0,100} 0,450| -0,055| - - 80 0,110 0,445| -0,054| - -

PE2 PE4

TCO) | & v (8™ | & | & |[TCO| & v &M | & | &
23 0,220 0,390| -0,029| 0,92 0,250| 23 0,339 0,330( -0,022| 0,86| 0,375
40 0,218| 0,390| -0,019| 1,20| 0,362 40 0,286/ 0,357| -0,044| 1,31 0,317
80 0,090/ 0,454 -0,043| - - 80 0,087 0,456| -0,050| - -

Effet de I'épaisseur de I'éprouvette

La figure 111.1.5 met en évidence l'effet de I'fys@ur de |'éprouvette sur les courbes
contrainte vraie - déformation vraie et déformatmtumique - déformation vraie des grades
PE1 a PE4 sollicités en traction a la températerd@°C pour une vitesse de déformation de
5.10° s, Les tableaux I11.1.6 et II.1.7 regroupent lesgmaétrewss’, €37, E, €33", &, v, 8™,
€0 et & décrivant les courbemsss(€z3) etey(€33). La limite élastique des polyéthylénes n'est pas
affectée par I'épaisseur des éprouvettes. On motmdme classement des matériaux en
fonction de la contrainte seuiks’ que dans les parties précédentes. Amsl,augmente dans
l'ordre : PE2, PE1l, PE3 et PE4. En revanche, b8par des éprouvettes a une grande
influence sur le stade plastique. En effet, lorsqupasse de 2 & 6 mm, on constate une
diminution du paramétress” qui se traduit par un phénomeéne de durcissemestiglie de

plus en plus précoce.
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L'allure des courbeg,(e33) varie dans le domaine élastique et plastiqueqies
I'épaisseur e des éprouvettes est modifiée. En sffe augmente, le coefficient de Poisson
diminue, le phénoméne de compaction augmente féatl'de dilatation est retardeé, ™
diminue ete, augmente). Dans le cas des essais mécaniquesssaliec des éprouvettes de 4
mm, le paramétre,™" diminue dans l'ordre suivant : PE2, PE4, PE1, ABESs lors, le
parametres, augmente suivant le méme ordre. Enfin, quandisépar des éprouvettes de
traction est de 2 mm, la variation de volume degmaux est strictement positive. En outre,

la pente finale de la courlsg(ess) évolue indépendamment de I'épaisseur des éptesvet
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Tableau I11.1.6 : Effet de I'épaisseur e de I'éprouvette sur égampetres de la loi de
comportement des grades PE1, PE2, PE3 et PE4 d&f@mtraction a la température
de 40 °C sous la vitesse de déformation de5st0

PE1 PE3
e (mm) | g3z’ (MPa) | &35’ | E (MPa) g3" | € (Mm) | o35’ (MPa) | &3 | E (MPa) £33"
6 20,90 0,022 950 0,32] 6 21,05 0,021 1002 | 0,30
4 20,25 0,022 920 0,40 4 20,15 0,021 959 0,42
2 20,00 0,023 870 0,48 2 20,25 0,022 920 0,44
PE?2 PE4
e (mm) | gs9 (MPa) | &3 | E (MPa) | &3" | e (mm) | g3 (MPa) | &3 | E (MPa) | &s3'
6 18,64 0,023 810 0,32 6 22,16 0,021 1055 0,28
4 18,10 0,023 787 0,42 4 21,85 0,021 1040 | 0,44
2 18,05 0,023 784 0,47 2 22,05 0,021 1050 | 0,46

Tableau I11.1.7 : Effet de I'épaisseur e de I'éprouvette sur égampétres de la déformation
volumique des grades PE1, PE2, PE3 et PE4 défam@action a la température
de 40 °C sous la vitesse de déformation de 5st0

PE1 PE3
e(mm)| § v & | & | & |e(mm)| § v &M | & | &
6 |0,167]0,417| -0,026 | 1,23 0,192] 6 | 0,233[0,383] -0,049( 1,40 0,307
4 0,132 0,434] -0,0004| 0,46 0,427| 4 0,15 | 0,425 -0,007| 0,79 0,350
2 |01115/0442] - - 0,439] 2 0,15| 0,425 - - 10,272
PE2 PE4
e(mm)| & v & | & | & |e(mm)] § v & | & | &
6 | 0,218/ 0,390| -0,019 | 1,20 0,362] 6 | 0,286/ 0,357| -0,044] 1,31/ 0,317
4 ]0,220[0,390] 0,004 | - | 035 4 |0,2410,379/-0,000|0,37] 0,456
2 0,090 0,455 - - |0,305] 2 [0,185/0,407| - - 10,450

Corrélation des grades PE1 a PE4

La figure 1l.1.6 regroupe les courbess(€ss) ete,(e33) des matériaux PE1, PE2, PE3 et
PE4 déformés sous la vitesse de déformation de*&1@ 23 °C (pour e = 6 mm) et 40 °C
(pour e = 6, 4 et 2 mm). Tout d'abord, les matérisel distinguent par leur limite élastique.
En effet, quels que soient les parameétres expétangnla contrainte seuizs’ augmente
suivant l'ordre suivant : PE2, PEIPE3 et PE4 (tableaux 11l.1.4 et 11l.1.6). En rectad, les
stades de déformation plastique de ces gradegealativement proches. Parallelement, nous
constatons plusieurs phénoménes au niveau desesogu(ess) des polyéthylenes. Tout
d'abord, les grades PE1 et PE2 possédent des say(hg) trés proches. Par conséquent,
nous ne pouvons pas distinguer le comportementmiglue de ces deux matériaux qui ne

différent que par leur limite élastique. En revamde comportement volumique de ces deux
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grades est différent d'une part de celui du matéPia3, et d'autre part du grade PE4. A 40 °C
et pour e = 6 mm, les différences entre le group&/IPE2, le PE3 et le PE4 sont faibles. Ces
divergences sont amplifiées lorsque la tempérdfudaminue ou lorsque I'épaisseur e devient
plus faible. Cette différence marquée de variatiolumique entre les matériaux s'explique
surtout par la modification importante du compometnvolumique du PE4 par rapport a celui
des autres matériaux.

Les paramétres,™"

et & différentient clairement le comportement volumiqdes
matériaux lorsque le phénoméne de compaction esjuagtableaux I1.1.3 et 111.1.5). Mais
lorsque la compaction a une amplitude faible odenwaes parameétres ne permettent plus de
décrire la variation de volume des grades de PRusNt&finissons un nouveau paramétre
mécaniquee,(1,0) qui est la déformation volumique atteinte pooe déformation axiale de
1,0 lorsque l'effet de compaction est faible ouxistant. Ce coefficient caractérise ainsi
l'intensité de I'endommagement dans un matériasqle les conditions expérimentales
favorisent les processus de dilatation. Lorsquetdsts mécaniques sont effectués a partir
d'éprouvette de 4 mm d'épaisseur, la paramétreatiemagement,(1,0) augmente d'apres
l'ordre suivant des matériaux : PE3 (0,015), PB#0,PE2 (0,04) et PE4 (0,05). Enfin, pour
I'épaisseur e = 2 mm, la paramédy€l,0) augmente selon le classement suivant deggrad

PE3 (0,11), PE1 (0,15), PE2 (0,15) et PE4 (0,19).
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Figure 111.1.6 : Influence du grade sur I'évolution des courgtess) ete,(e33) obtenues lors
d'essais de traction réalisés a 5 %0 pour différentes températures et épaisseurs diégtie
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111.1.1.3 Matériau PEO

Nous étudions maintenant les propriétés mécanigiuesnatériau PEO sollicité en
traction pour une seule condition expérimentale.g@ele a été étudié dans le but d'étre un
point de comparaison vis a vis des autres matérguXétude en raison de son taux de
cristallinité particulierement faible. La figurel.ll.7 représente I'évolution de la contrainte
vraie et de la déformation volumique en fonctiodaldéformation axiale du PEO (e = 4 mm)
a la température de 40 °C et sous la vitesse derdéfion de 5.16 s*. Le matériau est
sollicité jusqu'a sa rupture finale. Le comportetremregistré pour ce dernier est une courbe
caractéristique des polyméres semi-cristallins pestallins déformés au dessus de la
température de transition vitreuse. La limite élpst est repérée par le couple
(039 ; €39) = (7,15 MPa ; 0,049), ce qui induit un modulealivig E = 146 MPa. Ensuite, le
stade plastique est caractérisé par plateau tred pais par un durcissement continu et
relativement important jusqu'a la rupture finalae. dourbeg,(€33), quant a elle, est constituée
d'une expansion initiale d'origine élastique opdated; est égale a 0,09, ce qui se traduit par
un coefficient de Poissom de 0,455. Enfin, dans le stade de déformationtiglas, on
constate un plateau ou la déformation volumiquee valeur tres faible, de l'ordre de 0,01.

On y reléve un coefficierg,(1,0) égale a 0,006.
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Figure 111.1.7 : Courbesoss(€ss) ete,(e33) du PEO déformé en traction
a la température de 40 °C et sous la vitesse aerdéfion de 5.1 s*

[11.1.1.4 Corrélation des matériaux

La figure 1l1.1.8 met en évidence les courlmg(€ss) et €(€33) des grades PEO, PEL,
PE2, PE3, PE4 et PE5 déformés en traction a pHéjrouvette de 4 mm d'épaisseur a la
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température de 40 °C et sous la vitesse de défrmae 5.1¢ s'. Ces matériaux se
distinguent par des limites élastiques différentes. effet, 033 augmente d'apres l'ordre
suivant des matériaux : PEO (7,15 MPa), PE2 (18/F&), PE3 (20,15 MPa), PE1 (20,25
MPa), PE4 (21,85 MPa) et PE5 (25,8 MPa). De g, diminue selon ce classement des
polyéthylenes : PEO (0,049), PE2 (0,023), PE1 @®),0PE3 (0,021), PE4 (0,021) et PE5
(0,020). En outre, les matériaux ont un comporténpdastique variable. En effet, le stade
plastique du PES5 est constitué d'un plateau iritiad) puis possede un stade de durcissement
moins prononcé que celui des autres matériagst £ 0,70). Ainsi, la courbess(ess) de ce
grade passe en dessous de celui du groupe deanatétl a PE4 a partir d'une déformation
€33 = 0,7. Les stades plastiques des grades PE1 &dPE4lus ou moins paralléles entre eux
et se caractérisent par un plateau trés court, parisun stade de durcissement important
(esa' = 0,42). Le polyéthyléne PEO, quant & lui, possénlestade de déformation plastique
caractérisé par un plateau trés court et un proseds durcissement monotoregs{ = 0,2).
Parallelement, le comportement volumique de cesémaatx est différent. Des lors, on
distingue trois groupes de grades a partir du spéakdique : le PEO qui a une déformation
volumique constante de l'ordre de 0,01, le groupg 8 PE4 ou on observe une variation de
volume proche de 0 puis une dilatation réguliépagir deess = 0,8, et le PE5 qui subit un
processus de dilatation constant avec la déformat&fin de comparer le processus
d'endommagement de ces matériaux, nous choisissgeametre,(1,0) qui nhous semble
étre le parametre le plus pertinent. Celui-ci esbissant selon [I'ordre suivant
PEO (0,006), PE3 (0,014), PE1 (0,038), PE2 (0,(3BX (0,055) et PES5 (0,25).
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Figure 111.1.8 : Effet du matériau sur les courleg(ess) ete,(e33) obtenues lors d'essais de
traction réalisés a la température de 40 °C et lsovitesse de déformation de 531¢"
a partir d'éprouvettes de 4 mm
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I11.1.2 Stades de décharge et de recouvrance
[11.1.2.1 Evolution des propriétés mécaniques

Dans la suite de I'étude, les caractérisationsrastizicturales sont réalisées pour
différentes déformations résiduelles obtenues &ctitm pour les conditions : T = 23 °C et
80 °C et¢ = 1.10° s* pour le PE5, T = 40 °C &t = 5.10° s* pour les grades PEO a PE4. Les
conditions de sollicitation pour les explorationgrstructurales ne sont pas les mémes entre
les deux groupes de matériau car ce travail a dgiartl'étude du PE5 puis a été complété par
I'examen des autres matériaux dans des conditigpérimentales un peu différentes. Les
investigations microstructurales constituent doraxdétudes complémentaires qui ne sont
pas tout a fait paralleles. Nous analysons ici @étaill les stades de chargement, de
déchargement et de recouvrance relatifs au matézhi déformé en traction uniaxiale a la
température de 23 °C et pour une vitesse de défiamae 1.1C s. Puis, nous exposons les
courbes du grade PE4 sollicité en traction & 4@t6ous 5.18 s puis déchargé et relaxé
(les courbes de ce polyéthyléne sont représensatigs matériaux PE1 a PE4). Comme nous
étudions un seul état de déformation du grade PBO,nous a pas paru essentiel de présenter
la courbe de relaxation de ce matériau.

Les figures 111.1.9 a IIl.1.11 montrent I'évolutiale la déformation axiales; et de la
déformation volumique, du PE5 durant les stades de chargement en tracteotempérature

ambiante et a la vitesse de déformation vraie= 1.10° s?

, et au cours des phases de
déchargement jusqu'a la contrainte nulle et deurgemce. Dans les figures 111.1.19 et
[1.1.10, le PE5 est d'abord sollicité jusqu'a whé&formation en charge de 1,0, puis est
consécutivement déchargé et relaxé pendant troisetieLa courb@ss(€ss) (figure 111.1.19)
obtenue montre une chute de la déformation axiek= 1,0 a 0,93 (-7 %) durant la phase
de déchargement, puis dg; = 0,93 a 0,71 (-24 %) pendant le stade de recaueraLa
courbeg,(e33) (figure 11.1.10), quant a elle, met en évidenoe diminution de la dilatation
au cours de la décharge qui se caractérise pavameion de volume allant dg = 0,17 a
0,13 (-24 %). Cette augmentation de la densité dtériau se poursuit au cours du stade de
recouvrance qui mene a une déformation volumigsieluélles,, de 0,04, ce qui correspond a
une baisse de 70 % par rapport a I'état décharggt d& processus de recouvrance. Par
conséquent, la chute de déformation volumique dgs pmportante que celle de la

déformation axiale durant I'essai de recouvrantadlution de la déformation volumique et
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de la déformation axiale en fonction du temps esinée a la figure 111.1.10. La déformation
axiale et la déformation volumique diminuent peridardécharge et le maintien a contrainte
nulle puis se stabilisent quasiment au bout des th@ures. Des lors, on considére que la

structure du matériau n'évolue quasiment plus treiges apres I'essai mécanique.
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Figure 111.1.19 : Evolution de la contrainte axiale et de la défation volumique du PE5 en
fonction de la déformation axiale au cours desestaté chargement (0-1),
de déchargement (1-2) et de recouvrance (2-3)
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Figure 111.1.10 : Evolution de la déformation axiale et de la défaioravolumique du PE5S
en fonction du temps au cours des stades de chang€@il),
de déchargement (1-2) et de recouvrance (2-3)
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La figure 111.1.11 représente les courbes défoimmatvolumique — déformation axiale
obtenues au cours des essais de chargement/déuaeatgpour différentes déformations
maximales du PE5. D'une maniere générale, plugflamation en charge augmente, plus la
variation relative de déformation volumigug { €./)/€,r entre I'état chargé et relaxé diminue.
En effet, pour les déformations axialeg = 0,2 etess = 1,5, la variation relative de
déformation volumique est respectivement de 128t%41e%. Cependant, la plus grande
variation relative de déformation volumique estarliée pour une déformation maximaje
= 0,4 (177 %). L'évolution de la déformation volguwme résiduelle en fonction de la
déformation axiale résiduelle met en évidence Ispalition de Il'expansion volumique
élastique et I'apparition d'une compaction jusgu@ déformatiorgss; = 0,48. La compaction

maximale correspond a une variation de volume= -0,02 relevée pour un état de
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déformation €33 = 0,14. Puis, on observe une dilatation régulidee matériau qui se

caractérise par une déformation volumigye= 0,18 a une déformation maximalg, = 1,3.
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Figure 111.1.11 : Essais de chargement/déchargement/recouvrane&gsollicité en traction
pour différentes déformations axiales maximales

La figure 1l1.1.12 met en évidence les phases Hargement, déchargement et
recouvrance du PE4 sollicité en traction a la teaipée de 40 °C pour une vitesse de
déformation de 5.18s™. Le VER de ce matériau subit une chute de sa méfiion axiale et
de sa déformation volumique au cours de la déchetrgi maintien a contrainte nulle. Un
phénomeéne remarquable est observé ici : le changatagosition de la décharge volumique
par rapport a la courbe de chargement. En effstjya une déformation axiale maximale de
1,2 la courbe du déchargement est en dessous deecda chargement, alors que pour la
déformation en charge de 1,6, la courbe de décimmmgeest au dessus de la courbe de
chargement. L'évolution de la déformation volumigésiduelle en fonction de la déformation
résiduelle montre un phénoméne de compaction de forensité pour le PE4. Dés lors, la

compaction maximale correspond a une déformatidumvigues,, = -0,075 poueszs, = 0,94.
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Figure 111.1.12 : Essais de chargement/déchargement/recouvraneg&4lgollicité en traction
pour différentes déformations axiales maximales
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[1.1.2.2 Caractérisation de la densité résiduell
Mise en évidence qualitative de la variation degien

Au cours d'une analyse par microtomographie, lé&rednces de densité dans le
matériau se caractérisent par une modification 'idéehsité des rayons X recus par le
détecteur. Plus cette intensité est importantensiai région sondée est dense. On caractérise
ainsi la distribution spatiale de densité dans @peuvette de 6 mm d'épaisseur de PE5
déformé en traction & 23 °C et sous £.H jusqu'a une déformation axiate; = 1,5, puis
I'éprouvette a été successivement déchargée e€eeldes conditions résiduelles obtenues

lors de cet essai mécanique sent 1,3 ete,,= 0,18.

Les variations de densité de trois coupes trassgeaie I'éprouvette sont représentées a
la figure 111.1.13. Pour chaque coupe, l'intensitété intégrée en surface suivant la direction
axiale z et transverse x. La coupe 1 correspordpadmiére surface plane que I'on rencontre
lorsque I'on sonde la surface de I'éprouvette igdeatent a son axe. Le profil de variation
axiale d'intensité montre une évolution sous fodagic de l'intensité. Ainsi, on observe une
diminution de la densité du matériau des tétesepeduvette vers le centre de la striction. Au
contraire, le profil transverse met en évidence deesité presque constante dans la section
centrale de I'éprouvette. La coupe 2, quant a efiesituée entre le cceur de I'échantillon et la
coupe 1. On constate une homogénéisation de latéemndale au centre du VER qui se
caractérise par une distribution axiale de linténsous forme de pic large. De plus,
l'intensité des rayons X augmente des bords vereeler de I'éprouvette, ce qui se traduit par
une localisation transverse de la déformation vaduen Au cceur de I'échantillon (coupe 3),

on remarque une amplification des phénomeéenes aeserr la coupe 2.

On reporte a la figure 1Il.1.14, la coupe axial@rg la plus grande déformation du
matériau (VER). Tout d'abord, les contours de &ation de matiere sondée par
microtomographie ne sont pas plans, mais Iégéremeuntvés vers lintérieur du matériau.
Parallelement, nous constatons une localisatidieddommagement au cceur du PE. En effet,
a partir de l'intégration surfacique de l'intensitévant la direction x, la quantité de rayons X
réceptionnés augmente de la peau vers le cceudoB®esout comme la déformation axiale
€33, les deux déformations transversgs et €, sont localisées. L'intensité des bords est
d'environ 40 000 (U.A.), alors que lintensité nmuye de la coupe est de l'ordre de
45 000 (U.A). Si en premiére approximation cettiation d'intensité correspond a la
variation de masse volumique, la densité en suatdl % plus importante que la densité

moyenne du matériau.
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Figure 111.1.13 : Profils de microtomographie suivant trois coupaasverse d'un échantillon
de PE5 déformé en tractiogyd = 1,3 ;&,r = 0,18)
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Figure 111.1.14 : Coupe axiale d'un échantillon de PE5 déforméamtion
(€33 = 1,3 ;& = 0,18) caracterisée par microtomographie

Mise en évidence quantitative de la variatiorddasité

Différents états de déformation résiduelle destnix ont été étudiés par radiographie
X et par pesée hydrostatigue. Nous exposons d'dberdnesures de variation de volume
déterminées par radiographie X, puis celles obtemae pesée hydrostatique et enfin, nous
comparons les résultats de ces deux technigues lavééformation volumique résiduelle

donnée par le dispositif VidéoTractfan

La figure I11.1.15 représente les résultats deuresle densité obtenus par radiographie
sur le matériau PE5 déformé en traction & 23°C.H¥°1s™. Dans cette figure, on expose la
variation de volume du polyéthylene en fonctionlaegosition axiale de I'éprouvette pour
différents états de déformation résiduelle. Pows dasons de clarté, le VER de chaque
échantillon a été centré. Une augmentation de flerm@tion volumique du VER se produit
jusqu'a une déformation axiale résiduetle, = 0,93 en atteignant la valeur maximale
e = 0,44. Puis, la déformation volumique diminueletient égale &, = 0,37 pour une

déformation axiale€ss; = 1,30. La forme de la courlss,” - position évolue en fonction de la
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déformation. En effet, au cours de I'étirage, oseobke la croissance et I'élargissement d'un
pic jusqu'a une déformatiogss, = 0,93, puis on constate une décroissance de ccelai
présence d'un pic large pour la déformatégg = 1,3 confirme les résultats obtenus par

microtomographie (figure 111.1.13).
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Figure 111.1.15 : Profils de radiographie du PE5 avec calcul de fard@ation volumique en
fonction de la position axiale de I'éprouvette pditiérentes déformations résiduelkgs,
obtenues lors d'essais de traction & 23 °C et*is10

La figure 1I1.1.16 met en évidence les mesuregatkographie effectuées sur le PE4
sollicité jusqu'a différents états de déformationtection & 40 °C et 5.70s®. On observe
aucune variation significative de densité juscpgz = 0,58. Ensuite, une augmentation du
volume du matériau est constatée pour les étatdéftmmation supérieurs. En effet,,

atteint 0,075 lorsque la déformation axiadg est égale a 1,40.
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Figure 111.1.16 : Profils de radiographie du PE4 avec calcul de fard@tion volumique en
fonction de la position sur I'éprouvette pour digigtes déformations résiduelles, obtenues
lors d'essais de traction & 40 °C et 5.6
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L'évolution de la déformation volumique,” du PE5 déterminée par pesée
hydrostatique est représentée a la figure 1l.1Q&. matériau est, comme dans le cas des
mesures de radiographie, déformé en traction usdevd la température de 23 °C et sous la
vitesse de déformation de 116" & l'aide d'éprouvettes de 6 mm d'épaisseur. Cesire®
mettent en évidence une augmentation quasi linéaita déformation volumique en fonction

p

de la déformation résiduelless. Ainsi, €,  est égale a 0,165 pour une déformation

833rde 1,3.
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Figure 111.1.17 : Evolution de la déformation volumique résiduelléestue par pesée
hydrostatique en fonction de la déformation rédidudu PES déformé
en traction a 23 °C et sous 171¢"

La figure 111.1.18 représente I'évolution dg” dans le cas du matériau PE4 sollicité en
traction & 40 °C et sous 5:1G™. Nous constatons une augmentation de la déformatio
volumique résiduelle de pesée hydrostatique ertifimde la déformation résidueligs. Des

lors, la variation de volume atteint 0,07 pour écdmation maximale de 1,4.
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Figure 111.1.18 : Evolution de la déformation volumique résiduelleéestue par pesée
hydrostatique en fonction de la déformation rédidwiu PE4 déformé
en traction & 40 °C et sous 531"

La corrélation entre la déformation volumique déieée par VidéoTractidh
radiographie X et pesée hydrostatique (respectineme €, et €,,”) des grades PE5 et PE4
est représentée a la figure 111.1.19. Dans le ecagrdde PE5, nous observons une divergence
entre les résultats des différentes techniquesddfarmation volumique résiduelle la plus
faible est mesurée a l'aide du dispositif VidéoTiom®, tandis que la déformation volumique
la plus élevée est obtenue par radiographie. Laepbgdrostatique, quant a elle, donne des
valeurs intermédiaires. En ce qui concerne le nzatd?E4, la variation de volume déterminée
par radiographie et pesée hydrostatique sont psoctiers que l'analyse par VidéoTracfion

donne une déformation volumique plus faible qualkasx autres techniques.

D'aprés ces observations, les techniques de pgdéestatique et de radiographie X ne
montrent pas d'effet de compaction au début déflarehation comme celui mis en évidence
par les mesures vidéométriques. Par conséqueirpibrtera par la suite de comprendre
l'origine de ce processus de compaction en idantifouis en quantifiant les sources d'erreurs
du systéme VidéoTractiSn En outre, les mesures radiographiques réaliaéele snatériau
PES5 divergent par rapport aux mesures de la pegedtatique et ce, contrairement au grade
PE4. Or globalement, la variation volumique de eenér est plus faible que celle du PES5.
Par conséquent, la méthode de radiographie et/quesge hydrostatique sont imprécises
lorsqu’elles sont appliqguées sur un matériau fatgrandommagé. Cependant, l'allure finale

de la courbe volumique obtenue par radiographigtenén approfondissement.
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Figure 111.1.19 : Corrélation des déformations volumiques résiduallgsnues par

VidéoTractiorf, pesée hydrostatique et radiographie des matéR&isxet PE4
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I11.2 ESSAIS DE FLUAGE
111.2.1 Matériau PE5

La figure IlI.2.1 représente le comportement méps du matériau PES déformé en
fluage a contrainte imposée constante. Ces esmatiséalisés a la température de 40 °C pour
les contraintes axiales 11,6, 14,5, 17,4 et 23,2aMBes derniéres correspondent
respectivement a 45 %, 56 %, 67 % et 90 % de ladiddastiquasss’ = 25,8 MPa relevée en
traction a la température de 40 °C et sous la sétede déformation de 5:30s’
(figure 111.3.1). Les courbesss(t) sont caractéristigues du comportement vraileage du
polyéthylene avec deux stades de déformation nastigle au lieu de trois dans le
comportement nominal (paragraphe 1.2.2.2). Nougid#ts les courbesss(t) a l'aide de
plusieurs parametres qui sont i) la vitesse derd&ftion du premier stade de déformatdan
i) le point d'intersection entre la tangente derpier stade et celle du second stade de
déformation repérée par le couples(tess™) et iii) la vitesse de déformation du second stade
de déformationd,. Parallelement, la variation de volume est carsgié a l'aide des
paramétres,”" et &. Les caractéristiques mécaniques décrivant lesbesule fluage du PE5

sont regroupés dans le tableau I11.2.1.

Les tests réalisés a 23,2 MPa donnent lieu a upeine rapide du matériau au bout
d'environ 1 000 s ou la déformation axiale atteies¢ proche des; = 1,0. Lorsque la
contrainte imposée passe de 17,4 a 11,6 MPa, astatenune diminution de la vitesse de
déformation dans le premier stade. En effeppasse de 2,1.10s* & 4,5.1F s*. De plus, on
note & la fois une chute dg;™ qui diminue de 0,71 & 0,08 et une augmentatioty_gleui
évolue de 3500 s a 17 600 s. En outre, la vitdss#eformation dans le second stade diminue
de 1,8.10 s' & 7.10" s*. Le comportement volumique du PE5 est trés inftéepar la
contrainte imposée. Toutes les courbes sont corapadan stade de dilatation élastique qui
n'‘est pas visible avec I'échelle de temps de lardigll.2.1. Aprés ce stade, le test effectué
sous 23,2 MPa montre une dilatation constante déraa jusqu'a la rupture @y est égale a
0,12. Lorsque le matériau est soumis a une cotdrale 17,4 MPa, la déformation non
élastique se caractérise par un processus de ctiarpagant une faible amplitude suivi par
un effet de dilatation. Quand la contrainte imposéé de 14,5 MPa, le phénomene de
compaction est amplifié et le phénomene de dilatatest retardé dans le temps. La

compaction maximale corresponced™ = -0,06 au bout de 10 000 s. Enfin, sous la plus
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faible contrainte imposée, on remarque une défeomatolumique constante avec le temps

qui vaute,™" = -0,008. En outre, la pente findlediminue avec la contrainte imposée.
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Figure I11.2.1 : Courbes déformation vraie — temps et déformatmomique — temps du
PES5 déformé en fluage a 40 °C sous différenteg@iones vraies imposées

Tableau 111.2.1 : Effet de la contrainte imposée sur les parareétrécaniques
du PE5 déformé en fluage a 40 °C

033 (MPa) | 8, (SY) | t12(S) | €352 | & (sY) | &™ S

23,2 1,0.10 - - - 1,0.10"

17,4 2,1.10| 3500 0,71| 1,8.18|-0,004| 4,9.10°

14,5 45.10| 8500 | 0,38/ 3,5.10| -0,06 | 1,6.10

11,6 45.10 |17 600] 0,08| 7.10° |-0,008] -1,0.10’

[1.2.2 Matériaux PE1, PE2, PE3, PE4

Le comportement mécanique et la variation volumiges grades PE1l, PE2, PE3 et
PE4 au cours des essais de fluage sont montrés fegguee I11.2.2, tandis que les
caractéristiques de ces courbes sont reportées ldatableau 111.2.2. Les matériaux sont
sollicités a 40 °C sous des contraintes axialesespondant a 95, 87 et 80 % de la limite
élastique déterminée en traction & 40 °C et sdlB’S%’ (tableau 111.1.3). Les courbess(t)
de ces grades ont une allure proche. Quel qudesmatériau, lorsque la contrainte imposée
diminue, la vitesse de déformatian dans le premier stade non élastique diminue, la
déformationess' % séparant les deux stades de déformation chuéetetrips i, entre les deux
stades de déformation augmente. Cependant, |lsseitds déformation dans le second stade
est peu affectée par la contrainte imposée. Lesrajumatériaux possédent également des
courbesg,(t) voisines. Apres le stade d'expansion volumiglestique, nous observons un
processus de compaction qui se stabilise asseferapnt dans le temps. Cette diminution du
volume du VER augmente d'intensité avec la cortgaimposée. Pour les contraintes
imposeées les plus importantes, les matériaux PE2, PE3, PE4 posséedent respectivement
une déformation volumique minimatg™" égale & -0,041, -0,040, -0,045 et -0,048. Enfin,

quelles que soient les conditions, la pente fidatkes courbes,(t) est proche de zéro.
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Figure I11.2.2 : Courbes déformation vraie — temps et déformatmaomique — temps des
grades PE1, PE2, PE3 et PE4 déformés en fluagé@ d0us différentes contraintes
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Tableau 111.2.2 : Effet de la contrainte imposée sur les parareégtrécaniques
des matériaux PE1, PE2, PE3 et PE4 sollicitésummgd a 40 °C
PE1

033 (MPa) | &, (sY) | t12(5)] €52 & (s | &™ &
19,85 | 1,0.10| 800 | 0,83] 4,0.10]-0,041| 1,0.10°
18,18 | 4,8.14| 1520| 0,73| 3,0.10| -0,033]| -1,0.10°
16,72 | 2,8.14| 2000| 0,57 6,1.10]-0,029|-8,0.10°

PE2

033 (MPa) | & (s") | t12(S)| €33 | & (s") | &™ &
17,69 | 6,7.14| 1040| 0,70| 4,5.10| -0,040| -4,0.10°
16,20 | 3,8.14| 1440| 0,55 6,5.10]-0,021|-5,0.10°
14,20 | 1,9.14| 2400| 0,46/ 4,0.10|-0,015] -1,3.10’

PE3

033 (MPa) | & (s") | t12(S)| €35 | & (s") | &™ &
20,00 | 6,7.10| 1200| 0,80 5,0.10]-0,045|-6,0.10°
18,31 | 4,2.14| 1600| 0,67| 5,1.10]-0,041|-6,0.10°
16,84 | 2,0.14| 2800| 0,55/ 5,1.10| -0,033] -3,0.10°

PE4

033 (MPa) | & (s") | t12(s)| €332 | & (sh) | &™ &
21,05 | 1,1.10| 800 | 0,87 3,1.10|-0,048] -1,0.10°
19,28 | 5,3.14| 1360| 0,72| 4,0.10| -0,038] -8,0.10°
17,73 | 3,4.14| 1600| 0,59 4,1.10| -0,025| -5,0.10°

111.2.3 Corrélation des matériaux

La figure 111.2.3 relie la contrainte axiale impges la déformation axiale atteinte et le
temps résultant des essais de fluage réaliséesumdtériaux PE1 a PE5 a 40 °C et met ainsi
en évidence les différences de comportement méasamq fluage des matériaux. Les courbes
relatives aux matériaux PE1 a PE4 sont globalemarailéles dans I'évolution de logs en
fonction de log t et ce, quelle que soit la défdraraes; atteinte. En revanche, les courbes
représentant le matériau PE5 ne sont pas paradlalesourbes des autres matériaux. Pour les
polyéthylenes PE1 a PE4, a isocontrainte imposgéeyitesse de déformation globale
augmente d'apres l'ordre suivant des matériauxX; PE1, PE3 et PE4 ; ce qui correspond au
classement des grades en fonction de la contramiiéozg’ (tableau I11.1.2). D'un point de
vue geénéral, le polyéthylene PE5 possede une giteles déformation globale moins
importante que les autres grades pour les grandatamtes imposées et les faibles
déformations atteintes (ou pour les temps couHs).revanche, dans le cas contraire, la
vitesse de déformation du PE5 est supérieure @ del autres grades.
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Figure 111.2.3 : Corrélation entre la contrainte imposée, la défdion atteinte et le temps
des grades PE1 a PE5 déformés en fluage a 40 °C

[11.3 MODELISATION
[11.3.1 Choix de la forme de la loi de comporternen

A partir des résultats des essais de tractiorediuadge présentés dans les paragraphes
.1 et lll.2, nous déterminons la loi de component des matériaux sous une forme

fonctionnelle du type :

O3 = 033(833,233,T) -1
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Le principal probleme posé par la description gitale des courbes contrainte-
déformation se résume au choix d'une expressiomiptutes celles proposées dans la
littérature. Il existe deux approches : i) une appe micromécanique et ii) une approche

macromecanique.

L'approche micromécanique a pour but de déduitajde d'une transition d'échelle, le
comportement mécanique d'un matériau homogene agotvau matériau micro-homogene,
a partir de la description de la microstructurdwttomportement local. Ainsi, des approches
moléculaires sont généralement appliquées dareslees polyméres amorphes. En effet, ces
matériaux sont considérés comme isotropes et pe@mnanalysés au moyen d'une cellule
élémentaire représentative du comportement globahdtériau. L'activation de la plasticité
est liée au franchissement de barriéres enthalpi(ftscaig et Lefebvre (1978)), tandis que le
durcissement est de nature entropique (Boyce eudarr(1990)). Dans les polymeres
semi-cristallins, les approches microscopiques dtfest a associer le comportement
caoutchoutique de la phase amorphe au comportgntesiique des lamelles cristallines qui
se déforment par glissement (G'Sell et Dahoun (19%4tchie (2000)). Les modeles
micromécaniques sont complexes et ne donnent de fésnltats que dans une plage limitée
de température et de vitesse de déformation. Cependes théories micromécaniques
tridimensionnelles ont été développées, ce qui @@pone plus grande précision sur le

comportement mécanique.

Les modeles macroscopiques sont plus simples,eleatr mieux les résultats
expérimentaux mais sont généralement empiriquasieirectionnels. Un des modéles les
plus intéressants est I'équation de G'Sell et JEE) dont la pertinence a été démontrée a
plusieurs reprises (G'Sell et al. (1992, 1995, Jp%Fette relation décompose la contrainte en
une limite élastique et un terme structural car&aét le durcissement. Autrement dit, elle
consiste a séparer l'influence de la déformatiateda vitesse de déformation sous une forme

multiplicative :
O a3 €330 T) = F (€35)9(835) -2

Dans le cas de la traction uniaxiale, Aly HelaP&2) a ainsi adopté pour le

polyéthylene a haute densité une équation de hagfor

fess) = K.Y (g5 ) H(ess) 11I-3
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ou K est un facteur d'échelle, parfois désigné dansttérature comme coefficient de

consistance (Ferry (1961)), &§) correspond a la fonction viscoélastique qui déartourbe
jusqu'au seuil de plasticité dfess) représente la fonction d'écrouissage qui rend tep la

consolidation croissante du matériau aux granddsrrdéations. D'aprés l'analyse de Aly
Helal (1982), la fonction viscoélastique peut sterpr selon I'équation suivante :

Y(e,)=1-"" lII-4

La fonction d'écrouissage a été approchée aveesyer |'équation qui sulit :

H(ess) = e -5

ou n est un coefficient généralement proche den2cd=qui concerne la fonction g, il est
classique de I'exprimer sous une forme de puissance

9(&s) =¢, II-6

ou m est désigné comme le coefficient de sengbilibyen a la vitesse de déformation :
e {a In 033}
olng,, .

Le coefficient de consistance K, viscoélastiquede,durcissement h et de sensibilité a la

-7

vitesse m sont dépendants de la température. Eméeswus avons choisi de modéliser les
courbes expérimentales en traction et en fluagéepaelations suivantes :

O35(Eas, €45, T) = K1 — @ ) ghehs gm lIl-8
1

833(833. O33, T) = { " (1_ e(—)-Vjihs)eh-egs }m -9

Les difféerents paramétres de la loi de G'Selloed sont déterminés pour les essais de
traction et ce, par ajustement manuel a l'aidediciel Excel.
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I11.3.2 Application aux essais de traction

La modélisation de la loi de comportement estigéal sur le PE5 déformé a deux
températures (40 et 23 °C) et sur les grades PER4asollicités a 40 °C. Le tableau I11.3.1
regroupe les paramétres de la loi de G'Sell etslpaar les différents matériaux. Les courbes
relatives au matériau PE5 sont représentées aglaefilll.3.1. L'évolution théorique et
expérimentale de la contrainte axiale en fonctiedaddéformation axiale de ce polyéthyléne
ont une allure voisine aux deux températures et pEmitrois vitesses de déformation. La
figure 111.3.2 représente la corrélation entreilaidation et I'expérience du comportement en
traction des grades PE1 a PE4 sollicités a la teatyre de 40 °C. Les courbes obtenues a
partir de la loi de G'Sell et Jonas sont globaleénmoches des courbes expérimentales.
Cependant, sous la vitesse de déformation la phvee et sous la vitesse de déformation la
plus faible, le durcissement plastique simulé espectivement plus important et plus faible

gue le processus de durcissement expérimental.
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Figure 111.3.1 : Comparaison entre la simulation et I'expériesiceomportement en traction
du grade PE5 aux températures 40 et 23 °C
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Figure 111.3.2 : Comparaison entre la simulation et I'expériesiceomportement en traction
des grades PE1 a PE4 a la température de 40 °C

Tableau 111.3.1 : Paramétres de la loi de G'Sell et Jonas dedrdiffs matériaux

. PE1 PE2 PE3 PE4 PES PES
Parametres
(T=40°C)|(T=40°C)| (T=40°C)| (T=40°C)| (T=40°C)| (T=23°C)
K 26,7 24,6 27,95 29,15 41,0 46,5
W 51 41 48 43 39,0 45,0
h 0,653 0,673 0,633 0,583 0,199 0,169
n 1,25 1,2 1,3 1,4 2 2
m 0,064 0,062 0,064 0,062 0,092 0,077

[11.3.3 Application aux essais de fluage

Les courbes théoriquess(t) du comportement en fluage des matériaux PEE%a P
a 40 °C sont déterminées a partir de I'équatio® ldn lintégrant par la méthode de
Runge-Kutta (Poinsot (1994))(la procédure utilissé donnée a l'annexe B). La corrélation
entre les courbes expérimentales et théoriquetudgd du polyéthylene PES est représentée

a la figure 111.3.3. Quelle que soit la contrainteposée, on constate une bonne corrélation
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entre le comportement théorique et expérimentafigiae I11.3.4met en évidence I'évolution
expérimentale et théorique de la déformation axéaldonction du temps des grades PE1 a
PE4 sollicités en fluage vrai a la température @e°@. Les simulations sont relativement
proches des tests expérimentaux. Cependant, qggeé#lesoit la contrainte appliquée, on
observe une divergence entre les deux types déeswour les grandes durées de fluage. Ce
phénomeéne est di a la précision du modéle, malsmagat aux erreurs expérimentales.
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Figure 111.3.3 : Comparaison entre la simulation et I'expérience
du comportement en fluage du grade PES5 a la tetupérde 40 °C
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Figure 111.3.4 : Comparaison entre la simulation et I'expériesiceomportement en fluage
des grades PE1 a PE4 a la température de 40 °C
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De plus, nous avons comparé le comportement egdlsimulé des matériaux PE1 a
PE5 pour trois contraintes appliqguées (figure H)3 On constate que quelle que soit la
contrainte, pour un temps donné, la déformatioeirat augmente dans l'ordre suivant des
grades : PE4, PE3, PEl et PE2, ce qui conforte clsélations expérimentales
(figure 111.2.3). Le matériau PE5, quant a lui, mewitesse de déformation globale plus faible
que les autres grades si deux conditions sonffaitdts : i) la contrainte appliquée doit étre
importante et ii) la durée de l'essai doit étrertmy confirmant ainsi les observations

expérimentales (figure I111.2.3).
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des matériaux PE1 a PE5 a la température de 40 °C
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[11.4 CONCLUSIONS

Le comportement mécanique et la variation de velaio polyéthylene sont fortement
dépendants des conditions expérimentales. En édfetessais de traction ont montré que la
contrainte seuil augmente avec la vitesse de défowmet diminue avec la température. De
plus, le stade de durcissement plastique de casabstraction se produit généralement plus
tét lorsque la température augmente, lorsque kss#t de déformation diminue et lorsque
I'épaisseur des éprouvettes augmente. Paralléletaerdgriation de volume du PE montre un
effet de dilatation élastique au début de la stlion, puis une compétition entre un
processus de compaction et un effet de dilatationsque la température croit, lorsque la
vitesse de déformation diminue ou lorsque I'épaisdes éprouvettes augmente, le processus
de compaction est amplifié et le phénomene deatiitat est retardé. En revanche, le matériau
le moins cristallin ne subit aucune variation deuwge significative apres le stade élastique.

Au cours des stades de décharge et de recouvrama®nstate une forte diminution
de la déformation axiale et de la déformation vatjua. Ainsi, les effets de compaction
deviennent plus importants au début de la défoongtiastique, alors que les processus de
dilatation diminuent d'intensité aux grandes défioms. Nous avons caractérisé
qualitativement la variation spatiale de densit@sdane éprouvette ayant une importante
déformation volumique résiduelle par microtomogiaplette analyse a mis en évidence une
diminution de densité de la peau vers le cceurédbdntillon, donc une distribution spatiale
inhomogeéne des déformations dans le VER. Cetteraditsan confirme le fait que I'hypothese
d'isotropie transverse est inapplicable dans let®i, comme dans le PMMA (Jeanromain
(2005)). Afin de vérifier la généralité de ce premes, la caractérisation par
microtomographie devrait étre étendue a plusietats ée déformation et & des matériaux de
microstructure différente. Ce phénomeéne est doecpnamiére source d'erreur sur la mesure
de la déformation volumique. En outre, nous avoomparé la déformation volumique
résiduelle obtenue avec le dispositif VidéoTractiamec celle déterminée par radiographie X
et pesée hydrostatique. Ces deux derniéres tedmigat donné des variations de volume
supérieures aux mesures vidéométriques. Ainsi, rawgftet de compaction a I'état post
mortem n'a été détecté par ces deux techniquesnpbrtera dans la suite de ['étude
d'identifier et de quantifier les autres sourcesreur du systéme VidéoTractfan

Les essais de fluage ont montré des vitesses fdenrddion variant d'un matériau a
l'autre et ce, pour des contraintes imposées afigs a la limite élastique. Le comportement
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en fluage de la famille de matériaux PE1l, PE2, REFE4 est directement relié a la
difféerence de limite élastique entre ces matériabr. effet, la vitesse de déformation
augmente lorsque la contrainte seuil diminue. Des, lla résistance au fluage des matériaux
est décroissante suivant cet ordre des matéri®Rik4; PE3, PE1l, PE2. Quant au matériau
PES5, il posséde une vitesse de déformation plidefgiue ces derniers grades sous de fortes
contraintes imposées et de faibles durées de fluages pas pour les autres conditions. Ce
phénomene est certainement relié aux processusatigidn volumique se déroulant au sein
de ce matériau et qui n'ont pas lieu dans les matePE1 a PE4. En effet, dans ces quatre
grades, on remarque un effet de compaction qui aognd'intensité avec la contrainte
impliquée au cours des essais de fluage.

Enfin, les courbes contrainte vraie — déformatrogie des matériaux PE1 a PE5 ont
été modélisées a l'aide de la loi macroscopiqué'8ell et Jonas. Aprés dérivation du modele
en traction, nous avons déterminé les lois mathigoed des essais de fluage. La simulation a
donné des résultats proches des expériences damsguamde plage de conditions
expérimentales. Le comportement global des matépaut donc étre prédit suivant ces deux
"histoires" de chargement mais peut également @terminé pour d'autres "modes" de
chargement (traction plane, traction biaxiale, ilemaent) en appliquant des critéres
d'équivalence sur les lois mathématiques de ldéidracniaxiale. Cependant, cette prédiction
ne tient pas compte de I'évolution de la texture@urs des différents modes de sollicitation.
Par exemple, le cisaillement des lamelles crisiedli est facilité lors d'un essai de
cisaillement, dés lors le durcissement plastig@enesau cours de ce mode de déformation.
Le calcul du comportement plastique en cisaillem@&npartir de la loi mathématique en
traction donnerait donc des résultats a consicirec prudence aux grandes déformations.
Par ailleurs, les effets de la variation de voluseeproduisant au cours de la déformation
plastique ne sont pas pris en compte dans la léfadtion. Enfin, une autre limite de cette
prédiction est l'effet des contraintes hydrostagjwariant selon le mode de sollicitation, sur
la contrainte du seuil de plasticité.
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CHAPITRE IV :

Comportement microscopigue

L'objectif de cette partie est de caractérisenvoli@tion des caractéristiques
microscopiques des matériaux au cours de leur méfoon en traction. Les états de
déformation étudiés dans cette étude sont regrodgués le tableau 1V.1.1. Dans un premier
temps, nous mettons en évidence I'évolution dei¢aostructure semi-cristalline en fonction
de la déformation axiale résiduelle par microscogliectronique a balayage. Pour cette
investigation, deux modes de préparation d'échamtdont effectués : des attaques chimiques
sélectives et des cryofractures (paragraphe Il.R&hs un second temps, nous analysons les
grades de polyéthylene par diffraction des rayonauX grands angles et aux petits angles
afin d'accéder a I'évolution des propriétés dessgharistalline et amorphe (paragraphe

11.2.5).
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Tableau 1V.1.1: Etats de déformation étudiés des matériauxci@i en traction en fonction des conditions expérntales

T (°C) PE1 PE?2 PE3 PE4 PE5 PEG6
£ (s
e (mm) €33 €33) evr(v) €33 E33) eur(&v) €33 €33) eur(&v) €33 E33) evi(€v) €33 €33) evr(v) €33d€33) | Ewr(&v)
40 0,23 (0,40)| -0,025(-0,017) 0,23 (0,40) -0,02203@) | 0,22 (0,40)] -0,032(-0,026) 0,23 (0,40) -0,086030)
3 | 058(0,80)| -0,035(-0,028) 0,53 (0,8p) -0,03201®) | 0,58 (0,80)| -0,043(:0,047) 058 (0,80) -C@043)
5.10 0,93 (1,20)| -0,059 (-0,005) 0,90 (1,20) -0,065Q0%) | 0,95 (1,20)] -0,082(-0,037) 0,94 (1,20) -0,0V5015)
6 1,35(1,60)| 0,075(0,090) 1,36 (1,60) 0,094 (0,12)1,39 (1,60)| 0,057 (0,075) 1,40 (1,60) 0,107 (0,14)
40
5.10° 0,80 (1,12)| -0,02 (0,004)
4
0,053 (0,20 -0,003 (0,010)
23 0,137 (0,40 -0,02 (0,030
0,290 (0,60f -0,014 (0,060)
1.10° 0,480 (0,80f 0,005 (0,110)
6 0,715 (1,00 0,040 (0,170)
0,930 (1,20] 0,080 (0,220)
1,297 (1,50) 0,180 (0,320)
80
1.10° 0,35 (0,80)| -0,18 (-0,13
6
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IV.1 CARACTERISATION DE LA MORPHOLOGIE SEMI-CRISTAL LINE
IV.1.1 Matériau PE5
IV.1.1.1Evolution de la morphologie révélée par attaquenaiie

On donne a la figure IV.1.1 des micrographiesadmicrostructure du PE5 déformé en
traction & la température de 23 °C et pour unessitale déformation vraie de 136" Les
images sont prises au centre du VER aprés uneuattalgimique sélective. A I'état non
déformé (figure 1V.1.1-a), on observe la morphodogphérolitique du matériau. Lorsque ce
dernier est faiblement étirés§, = 0,05), on remarque l'apparition de microvideasdies
régions équatoriales des sphérolites (figure IV).1Ce phénomene de craquelage augmente
d'intensité pour les états de déformation plus mams et se propage dans les régions
diagonales des sphérolites (figures 1V.1.1-c etLl}Ad). En outre, pousss = 0,71 (figure
IV.1.1-d), on constate des phénoménes de rupttessphérolitique qui suivent le contour des
sphérolites. A partir d'une déformatiofys, = 0,93 (figure 1V.1.1-e), la morphologie
sphérolitique a presque totalement disparu. En, eféeailes les régions polaires des sphérolites
sont encore présentes, alors que les régions dibggpomt équatoriales ont été totalement
détruites. Entre les résidus sphérolitiques, orstadea la présence de cavités provenant de la
croissance et de la coalescence des craquelurias, Brmicrographie fds3, = 1,30) met en
évidence une structure microfibrillaire contenamets ccavités orientées parallelement a la
direction de traction. Ces observations montrewt lgusuperstructure du PE5 se déforme par
un processus de déformation non homogene a la tatapgde 23 °C (paragraphe 1.2.1.4).

L'influence de la température sur les processudéfiermation en traction du PE5 est
mise en évidence a la figure IV.1.2. Dans cettaidez, on observe pour le méme état de
déformationezs = 0,3, une micrographie résultante d'un essai gali23 °C et une image
correspondant a un essai effectué a 80 °C. Nowenalnss deux différences importantes entre
ces deux températures. En effet, a la températungus élevée, la morphologie est plus
orientée et ne contient aucune microcavité. Ailassgéformation de la superstructure s'opere
de maniére homogene a 80 °C car toutes les régimss sphérolites se déforment
simultanément (paragraphe 1.2.1.4).
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e 2833r: 0,9 } 1833r: ,30
Figure IV.1.1 : Evolution microstructurale du PE5 mise en évadepar attaque chimique
en fonction de la déformation axiale résiduell 882 (axe de traction vertical)
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a:T=23°C b:T=80°C
Figure IV.1.2 : Etat de déformatiogss; =~ 0,3 du PE5 révélé par attaque chimique en fonction
de la température (axe de traction vertical)

IV.1.1.2 Evolution de la morphologie obtenue papture cryogénique

La microstructure du PE5 révélée par cryofracese montrée a la figure IV.1.3. Ce
matériau a été sollicité en traction a la tempéeatie 23 °C et sous la vitesse de déformation
de 1.10° s*. On étudie ainsi par rupture cryogénique plusiétass de déformation résiduelle.
Un tel faciés de rupture se caractérise généralepanune structure d'écailles juxtaposées
(figure 1V.1.4-a). La micrographie a de la figuM.1.3 (état non déformé), met en évidence
des stries correspondant a des domaines microdéoau cours de la propagation de la
fracture (Brough et al. (2004)). Pour une déforprataxiale résiduelless, = 0.29 (figure
IV.1.3-b), on note I'apparition de la cavitatioresLplus grands défauts sont des craquelures
qui se caractérisent par des lévres séparées marmiofibrilles étirées. Lorsque la
déformation résiduelle augmente, les phénomenesd&ation sont amplifieés (micrographie
c). L'ensemble de vides observé est probablemeit ldicroissance et a la coalescence des
craquelures identifices a une déformatig = 0,29 (micrographie b). Enfin, I'état de
déformation résiduelless, = 1,3 est caractérisé par une orientation desésasuivant I'axe de

sollicitation (figure IV.1.3-d).
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C :833;: 0,4é ‘ | V | d E33r-: 1,30
Figure IV.1.3 : Evolution microstructurale du PE5 révélée pgofracture
en fonction de la déformation axiale résiduellee(dr traction vertical)

IV.1.1.3 Corrélation des morphologies attaquéamitjuement et cryofracturées

La figure IV.1.4 représente la corrélation eng® dleux modes de préparation pour trois
états de déformation résiduelle. A I'état non déiron remarque des cupules disposées de
maniére aléatoire dans le matériau et possédantmpeeinte circulaire de I'ordre de pth
qui est proche du diametre des sphérolites (miapdge a). Lorsque le matériau est déformeé
(figures 1IV.1.4-b et IV.1.4-c), on note la présemge cavités avec la méme disposition et la
méme pour les deux types d'échantillon. Cependastpetites cavités présentes sur les
échantillons attaqués chimiquement ne sont pablessisur le second type d'échantillon. Ce
phénomene s'explique en grande partie par la patpagde la microdéformation plastique
qui masque les défauts de petite taille lors dealeture. Les investigations réalisées a partir
de cryofractures confirment donc les observatiofisceiées sur des surfaces attaquées
chimiquement. La solution oxydante n'introduit dgmes ou trés peu de défauts dans la

microstructure du matériau.
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L Im—| 20 pm
C:&33=1,30
Figure IV.1.4 : Comparaison des observations de structuresuggacchimiquement et
cryofracturées pour différents états de déformatiofES déformeé
en traction a 23 °C (axe de traction vertical)

IV.1.2 Matériaux PE1, PE2, PE3 et PE4

IV.1.2.1 Evolution des morphologies révéléesgitaque chimique

Nous étudions ici I'évolution de la microstructdies matériaux PE1, PE2, PE3 et PE4

sollicités en traction a la température de 40 °Goefs la vitesse de déformation de 5.$0.
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Ainsi, a la figure IV.1.5, nous présentons pourqtleagrade une micrographie correspondant
a I'état non déformé et une image caractérisagtatrde déformation résiduelgs; de I'ordre

de 1,4. Ces matériaux présentent les mémes pracedsudéformation plastique et
d'endommagement microstructuraux. En effet, on rmbsalans tous les grades une
déformation homogene des ensembles lamelles + esummorphes menant a une structure
microfibrillaire. Une évolution microstructuraleys précise de ces matériaux est représentée
aux figures A.7 & A.10 ou on observe les phénomdaatecohésion matrice/noir de carbone
a partir d'une déformatiogys, =~ 0,6 (figures A.7-b, A.8-b, A.9-b et A.10-b). Lesamovides

qui en résultent ont d'abord une forme sphériquis, geviennent ellipsoidaux en s'allongeant
suivant la direction de sollicitation. Ces procesda décohésion sont beaucoup plus marqués
pour le PE4 que pour les autres grades. Nous mabsepas a cette échelle de phénomenes
de cavitation intrasphérolitique ou intersphérglig dans le PE1 et le PE2, ou de craquelures
dues aux séparations interlamellaires dans le PESRE4. Toutefois, il n'est pas totalement

exclu que des processus de craquelage existetitédmhelle dans ces matériaux.
IV.1.2.2 Evolution des morphologies obtenuesqogofracture

La figure IV.1.6 met en évidence les surfaces fcagturées des matériaux PE1, PE2,
PE3 et PE4 pour deux états de déformatiag, = O etess =~ 1,4. Comme dans le cas du PE5,
la cryofracture d'un polymére a I'état non défoomRduit a un facies de rupture contenant de
multiples cupules circulaires juxtaposées (figuselld-a). Pour les différents grades, la
région d'investigation des états non déformeés r@guv.1.6-a, IV.1.6-b, IV.1.6-c et IV.1.6-d)
correspond au centre d'une cupule ol nous obsedensphases : i) une phase apparaissant
avec un contraste homogéne qui a été affectéeepamdsage de la fracture et ii) une phase
contenant les particules de noir de carbone qupasasubi de transformation. Lorsque les
matériaux sont déformés macroscopiquemest € 1,4), on remarque une orientation des
deux phases suivant la direction de traction. Brepa l'interface des deux domaines, on note
la présence de microvides de forme ellipsoidals plu moins visible selon la position du
plan de fracture par rapport a I'axe des microéaviDe plus, les particules ont presque
totalement disparu, ce qui confirme qu'il y a b&nun processus de décohésion entre ces
particules et la matrice, comme ce qui a été olésdans le cas de l'attaque chimique. En

outre, ces cryofractures n'ont pas mis en éviddagehénomeénes de craquelage.



Chapitre IV : Comportement microscopique 143

) QA‘ -' 7
S, ':a-‘ ‘ \"' 4;“" ;

h\};—' 5

d:PE4  £=00 N esy= 1,4
Figure IV.1.5 : Micrographies des grades PE1 a PE4 a deux(atede traction vertical)
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._§33r7: 0,0

d: PE4 €33r=0,0 €= 1,4

Figure IV.1.6 : Cryofractures des grades PE1 a PE4 a deux(éteggle traction vertical)
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IV.1.3 Matériau PEO

La figure IV.1.7 montre deux états de déformaten PEO sollicité en traction a la
température de 40 °C et sous la vitesse de défiramae 5.1G s*. Les morphologies
observées sont révélées par attaque chimique igélegt I'état non déformé, on note la
morphologie sphérolitique de ce matériau. Pour déiermation résiduelless = 0,80, on
remarque la présence de microcavités allongéesrgula direction de traction. Ces défauts
sont dus a des décohésions entre la matrice egpdegules présentes dans le matériau

(figures IV.1.7-a et A.1). En outre, les sphéralitee la structure initiale ne sont plus visibles,

ils se sont donc déformés plastiquement.

i

. .€33r= 0,0 o - o | €33r= 0,0
Figure IV.1.7 : Morphologie du PEO a deux états de déformation
révélée par attaque chimique (axe de tractionoad)ti
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IV.2 ETUDE DES PARAMETRES CRISTALLINS ET AMORPHES
IV.2.1 Matériau PE5
IV.2.1.1 Description générale des résultats ffeadiion des rayons X
Analyses des clichés SAXS

Nous donnons a la figure IV.2.1 la procédure d@dament d'un cliché de diffraction
obtenu aux petits angles (paragraphe 11.2.5). Dmatsexemple, on étudie le cliché SAXS
1(26, @ du polyéthylene PE5 a I'état non déformé (figwt@.1-a). D'abord, nous relevons un
profil 1(26), puis nous corrigeons l'intensité a l'aide deelation de Beer-Lambert (relation
[I-20) (figure IV.2.1-b). Ensuite, nous décompostmnsliffractogramme en prenant en compte
la contribution du faisceau incident, du fond coutiet des lamelles cristallines que nous
modélisons par des fonctions gaussiennes (figur2 1). Ainsi, nous observons deux pics
de diffraction de la morphologie lamellaire : ur ple forte intensité centré 8 2 0,0043° et
un pic de faible intensité positionné & 2 0,0088°. Ce second pic est une harmonique du
premier pic car la régularité de l'alternance arherpcristal est forte dans le PEHD. Enfin, le
pic principal est modifié suivant la correctionld®entz (paragraphe 11.2.5), puis est réduit.

120
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Figure IV.2.1 : Traitement d'un cliché SAXS du PES5 a I'état déformé
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Au cours de la déformation du polyéthylene, leshéls SAXS montrent généralement
deux processus en fonction de la température atyétir i) la diffusion par les ensembles
lamelles cristallines / couches amorphes lorsgeeraphénoméne de cavitation ne se produit
(températures éleveées) (Butler et Donald (1998)j)ela diffusion des rayons X par les
microvides qui masque la diffusion par la structiareellaire (généralement a la température
ambiante) (Butler et al. (1995), Hughes et al. {)98utler et al. (1998)). Dans le premier cas
de figure, nous pouvons mesurer la longue périade phaque état de déformation, tandis
gue dans le second cas, la position du pic de giliffu correspond a une distance
caractéristique des microcavités pour un état derm@tion donné. L'évolution des clichés
SAXS du PES5 sollicité en traction a 23 °C et sod®/1s* est représentée a la figure IV.2.2.
A l'état non déformé, on observe un anneau de giiffu homogéne caractérisant une
distribution spatiale isotrope des sandwichs seamiallins (figure 1V.2.2-a). Apres
traitement de ce cliché, nous obtenons un pic deelles centré & q = 0,22 Hmce qui
correspond a une longue période=128,5 nm. Au début de la transformation plastiqueis
relevons une distribution d'intensité semblable@nleau de diffraction de I'état initial (figure
IV.2.2-b). Or, d'apres nos observations microsaegsq(figure IV.1.1), ce matériau subit
d'importants effets de cavitation qui devraientfudiér les rayons X et donc masquer
l'intensité émise par la diffraction des lamellds effet, la présence de craquelures
perpendiculairement & la direction de sollicitatifigures 1V.1.1-b et IV.1.1-c) se traduit
généralement par deux lobes de diffusion symétsidua a l'autre par rapport a l'origine et
situés suivant la direction de traction (Butleak(1995), Butler et al. (1998)). Ce phénomeéne
n'a pas été mis en évidence sur les clichés SAX&dratériau au début du stade plastique
(figure 1V.2.2-b). Cependant, la périodicité desmvides étant importante dans le PE5, il est
probable que ces deux lobes existent et soienédadiables. Ensuite, 'anneau se transforme
progressivement en une ellipse dont le plus gradest perpendiculaire a la direction de
sollicitation (figures 1V.2.2-c a IV.2.2-e). Ainsles cavités s'orientent parallélement a la
direction de traction et la distance séparant céfutls suit une certaine distribution.
Effectivement, les investigations microscopiquesmantré une évolution de la forme de ces
derniers qui passe progressivement d'une formeephagrs une forme ellipsoidale dans la
morphologie microfibrillaire. Parallelement, la d&® de cavités augmente, donc les
distances entre ces dernieres suivent une centst@&ution. Le pic correspondant a I'état
eazr = 1,3 (figure IV.2.2-e) est relevé & q = 0,175 hra distance caractéristique moyenne

entre les microcavités de la structure microfianit est donc de 35,2 nm.
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Figure IV.2.2 : Evolution des clichés SAXS du PES5 sollicité ection
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Analyses des clichés WAXS

La figure IV.2.3 met en évidence I'évolution dické de diffraction aux grands angles
du PE5 en fonction de la déformation résiduelleurPchaque cliché, on représente les
diffractogrammes (@) pour quatre angles d'inclinaisamou sont repérés les trois pics
principaux, la position du halo amorph@, 2t le taux de cristallinité en massgnXLes pics
correspondent au plan (O@lappartenant au systtme monoclinique et aux plab8),(et
(200), du systeme orthorhombique.

A l'état non déformé (figure 1V.2.3-a), on obsemreensemble de cercles concentriques
d'intensité homogene sur les films@(2p). A partir de I'analyse des diffractogramme®)(2
nous obtenons un taux de cristallinité moyen ensmake l'ordre de 73 % et un halo de
diffusion de la phase amorphe positionn®a=220,70°.

Pour une déformatiosss; = 0,48 (figure IV.2.3-b), on note pour certainamilles de
plans une amplification de l'intensité suivantdlaip = 90° et, parallelement, une diminution
de l'intensité de ces plans suivant I'angle 0°. Les profils I(B) montrent clairement une
diminution de l'amplitude des pics (0@1)(110) et (200) de @ = 90° a¢@ = 0°. Par
conséquent, on assiste a un phénomene d'orientdéones plans vers la direction de
sollicitation. Au contraire, l'intensité d'autremrfilles de plans diminue dg= 0° a@ = 90°.
L'amplitude et la position du halo amorphe variggélement suivant l'angle d'inclinaison. En
effet, D, et L augmentent ave@ En outre, le taux de cristallinité augmente ercfion de la
direction d'inclinaison. On constate ainsi qug, Kasse de 49 % pogr= 0° a 56 %= 90°.

Enfin, lorsque la déformation esks = 1,3 (figure 1V.2.3-c), on remarque une
amplification des phénoménes d'orientation des dpbases par rapport a ['état de
déformationezs, = 0,48. L'angle de Bragg maximal de la phase ahwgst B, = 21,50°,
tandis que la position minimale de cette phas@@&st 20,14°, soit une différence de 6,75 %.
De @ = 90° agp = 30°, on observe une diminution deyqui évolue de 55 % a 30 %, puis on
assiste a une augmentation dg,Xle @ = 30° a@ = 0° ou X%, est égal a 58 %. Cette
augmentation s'expliqgue par une intensificatiorceldains pics positionnés a des anglés 2
supérieurs a 40°. En outre, pour cet état de défioom les chaines amorphes orientées
suivant@ = 90° ont un angle & inférieur a I'état non déformé (respectivementl29,et
20,79°), alors que celles orientées suivart 0° ont un angle & supérieur a I'état non

déformé (respectivement 21,50° et 20,60°).
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Figure 1V.2.3 : Clichés WAXS du PES5 avec profils d'intensitéd)pour différents angles
d'inclinaisong en fonction de la déformation résiduedie;
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On donne a la figure 1V.2.4 deux profils de diffian 1(20) du PE5 relevés a un angle
d'inclinaison@ = 90° et correspondant a I'état non déformé it lde déformatiomss, = 1,3.
Ces diffractogrammes ont été déconvolués, puisples ont été identifiés. A I'état non
déformé, on observe trois phases cristallines : phase orthorhombique, une phase
monoclinigue et une phase hexagonale. La phase aiioigoe provient généralement d'une
transformation martensitique sous contrainte dehkase orthorhombique (Seto et al. (1968),
Peterlin et Balta-Calleja (1970), Butler et al. 8P et (1998), Hughes et al. (1997)). D'apres
Seto et al. (1968), cette maille monoclinique agdaseametres a = 0,809 nm, b = 0,253 nm,
c = 0,479 nm eff = 107,9° et possede la méme densité que la naith@rhombique. De
plus, dans cette maille monoclinique, l'axe b esfindt parallelement a l'axe des
macromolécules, alors que dans la maille orthorhigud) c'est I'axe ¢ qui est paralléle a I'axe
des chaines. D'apres Nakayama et Kanetsuna (1B/B)jse en forme par extrusion du
polyéthylene produit une transformation partielle k& phase orthorhombique en phase
monoclinique lorsque le matériau est refroidi afaibles températures, ce qui explique la
présence de cette phase a I'état non déformé eamas Idu PES. En outre, la présence du pic
hexagonal (10Q) est un phénoméne inexplicable car cette nouvdilase résulte d'une
transformation de la phase orthorhombique soushdetes pressions (Tsubakihara et al.
(1991), Ungar (1994)). Les paramétres de la mhdbeagonale donnés dans la littérature sont
a=>b=0,49 nm, ¢c = 0,245 nm,= 3 = 90° ety = 120° (Miller (1989)). Certains auteurs
attribuent ce pic a une phase triclinique (Murphgle(1993)) mais aucun pic de cette phase,
calculé a l'aide des parametres cristallographidoesés dans la littérature (a = 0,4285 nm, b
= 0,482 nm, ¢ = 0,254 nny = 90°, 3 = 110,15° ety = 108° (Turner-Jones (1962)), ne
correspond a une position de pic des diffractogrammnie fait que ce pic soit un
dédoublement du pic (110Xd0G a la présence d'une deuxieme longueur d'onds bBa
rayonnement utilisé a été un effet écarté du faitlal non proportionnalité du rapport
d'intensité des deux pics, entre les états norrméfet déformé (figure 1V.2.4). Nous ne nous
focalisons pas sur I'évolution de cette phase hanalg car cette derniére est trés minoritaire.
Cependant, bien que toutes les précautions aiénpréges au cours de la préparation des
échantillons pour ne pas altérer la microstructa@js n'excluons pas totalement que les
phases monoclinique et hexagonale résultent dartieht du processus de polissage des
échantillons.

Entre I'état homogene et I'état déformé (figure2l¥), on remarque une variation de

I'amplitude des pics et surtout un élargissementealx-ci. Ce processus s'explique par une
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destruction des lamelles cristallines qui donne Ig la formation de lamelles de tailles
inférieures a la taille initiale. De plus, on ohseta formation du pic monoclinique (-2@1)
D'aprés Butler et al. (1995), I'évolution de lansformation martensitique est suivie en

étudiant la variation de l'intensité de ce pic.
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IV.2.1.2 Evolution du taux de cristallinité

La variation du taux de cristallinité moyen en s&asX> (et en volume <¥>) avec
la déformatioress; du PE5S est mise en évidence a la figure 1V.2.5ciistallinité chute tres
rapidement au début de la déformation en passamtXdg> = 73 % pouress = 0 a
Xem> = 59,4 % pouress, = 0,48. Ensuite, entress, = 0,48 eteszsr = 1,3 on observe une
diminution plus faible du taux de cristallinité catteint <X = 53,1 % pour la déformation
maximale. Ainsi, la diminution de cristallinité eatl'état initial et I'état de déformation

maximal est de 27,3 %.

TAUX DE CRISTALLINITE (%)

50 L L L L L L
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Figure 1V.2.5 : Evolution du taux de cristallinité en masse;sXet en volume <¥>
en fonction de la déformation axiale résiduellePdib
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IV.2.1.3 Evolution de la phase cristalline

Au cours de la déformation plastique, la phasstaltine est affectée par trois processus
qui ont lieu plus ou moins simultanément : i) ddsemomenes d'orientation, ii) une
transformation martensitique sous contrainte gt uin mécanisme de fragmentation des

lamelles.

Le processus d'orientation de la phase cristalin®E5 est caractérisé quantitativement
a l'aide des fonctions d'orientation de Herman$, fet f; des trois axes a, b et ¢ de la maille
cristalline (figure 1IvV.2.6). A I'état non déform@&n note une légére pré-orientation du
matériau car les trois fonctions ne sont pas nulascours de la déformation, nous observons
une orientation de l'axe ¢ vers la direction detioa (. tend vers 1) et une orientation des
axes a et b perpendiculairement a I'axe de safiioit (£, et f, tendent vers -0,5). L'intensité
de l'orientation des axes est importante au débua diéformation, puis devient de plus en
plus faible. En effet, a partir dgs; = 0,93, §, f, et £ n'évoluent presque plus, on est donc en

présence d'une structure microfibrillaire.

1.0

FONCTION D'ORIENTATION f,

I I I
0.0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0 12 1.4

DEFORMATION AXIALE RESIDUELLE €,
Figure IV.2.6 : Evolution des fonctions d'orientation des axeset, bpar rapport a la
direction de sollicitation en fonction de la défation résiduell&ss, du PES

La transformation martensitique est suivie a dagte I'évolution de l'intensité du pic
monoclinique (-20%) relevé suivant la directiogp = 90° en fonction de la déformation
résiduelle (Butler et al. (1995)) (figure IV.2.0Qn constate une augmentation de l'intensité
diffractée au cours de la déformation avec une epenii S'atténue progressivement. Par
conséguent, cette transformation sous contrainpeashuit tres tot au cours de la déformation.
D'aprés Butler et al. (1995), la transformation tewsitique se produit une fois que le
processus de cavitation par séparation interlairella eu lieu. Par conséquent, cette

transformation phase orthorhombique/phase monqgdeiest en compétition avec les
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mécanismes de déformation plastique de la phastalirie par glissement qui prennent place

deés le franchissement du seuil plastique.

INTENSITE MONOCLINIQUE (-201),, (U.A.)

0 . . . . . .
0.0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0 12 14

DEFORMATION AXIALE RESIDUELLE £,
Figure IV.2.7 : Evolution de l'intensité diffractée par les plansmocliniques (-201) relevée
suivant@ = 90° en fonction de la déformation axiale résiidug;, du PE5S

Le mécanisme de fragmentation des cristallitescaus de la déformation plastique du
PES5 est illustré a la figure IV.2.8. Dans cettentdne, nous représentons I'évolution de la
dimension perpendiculaire aux plans (200¢s lamelles cristallines calculée a partir de la
formule de Scherrer (relation 11-30) suivant deurections spatiales@(= 90 et 0°). Nous
constatons que la taille des lamelles est de €odér19 nm a I'état non déformé. Au cours de
I'étirage, la dimension des lamelles orientéesasuip = 90° diminue fortement jusqu'a
€33r = 0,48 en atteignantob = 14,2, puis diminue plus faiblement jusqu'a ldod@éation
maximale 1,3 olkbo est égale a 11,6 nm. La taille des cristallitésmées suivant la direction
de sollicitation chute plus rapidement que la piléoge famille de lamelle en passant de
18 a 9,4 nm pour |'état de déformatis, = 0,48. Ensuite, le signal des plans (3@®tecté
suivant la direction de traction est trop faible rmul pour calculerzbo. Ainsi, la dimension
latérale des lamelles diminue globalement de 50u%ca@urs de I'étirage suivant les deux

directions étudiées.
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Figure 1V.2.8 : Evolution de la dimension latérale des lamellestaliines relevée
suivant@ = 90° etp = 0° en fonction de la déformation axiale résitkigls, du PE5
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IV.2.1.4 Evolution de la phase amorphe

Durant la déformation plastique, la phase amorghePE5 est affectée par trois
mécanismes : i) une orientation progressive, i@ diminution de la distance de Bragg et

iii) un processus de cavitation.

L'évolution de la fonction d'orientation de la phRaamorphe f, en fonction de la
déformation axiale résiduelle du PE5 est représeatia figure 1V.2.9. A I'état non déforme,
on remarque une fonctioR.fqui est égale a -0,02, mettant ainsi en évidemcétat quasi
isotrope de ce matériau. Au cours du processugfigndation, on note une orientation des
chaines jusqu'a une déformatien, = 0,93 ou £, atteint 0,27, puis une légere diminution de
l'orientation. Ainsi, pour la déformation maximalg, = 1,3, on releve une fonctiogfégale
a0,22.

La figure IV.2.9 montre également I'évolution dedistance de Bragg moyennes<@én
fonction de la déformation résidueligs, du PE5S. On note une forte diminution de><dntre
€33r = 0 et 0,14 qui passe de 0,428 nm a 0,422 nm, ymes diminution de plus faible
amplitude jusqu'a la déformation finale 1,3 og><d 0,417 nm. Par conséquent, entre |'état
non déformé et I'état de déformation maximal, onstate une chute de £dde 2,6 %. Si
cette distance de Bragg moyenne représente unancistmoyenne entre les chaines
amorphes, les macromolécules amorphes se rapptopherun processus d'orientation au

cours de la déformation.
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Figure 1V.2.9 : Evolution de la fonction d'orientatiog.fet de la distance de Bragg moyenne
<ds> de la phase amorphe en fonction de la déformataale résiduelless, du PE5S
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IV.2.2 Matériaux PE1, PE2, PE3 et PE4
IV.2.2.1 Description générale des résultats ffeadtion des rayons X
Analyses des clichés SAXS

Nous avons réalisé des analyses par diffractiegnrdgons X aux petits angles sur les
grades PE1 a PE4 pour différents états de défavmadisiduelle obtenus en traction a 40 °C
et sous 5.18 s*. Deux processus ont été détectés sur les clichi4a: diffusion par la
structure lamellaire tout au long de la déformatitams les matériaux PE1 & PE3 et ii) la
diffusion des rayons X par des microvides masquantdiffusion par les ensembles
lamelles / couches amorphes dans le grade PE4guluee flV.2.10 représente I'évolution des
clichés SAXS obtenus a partir du matériau PE3 ésgntatif des grades PE1 a PE3) et du
grade PEA4.

A l'état non déformé (figures IV.2.10-a et IV.2A)) on constate un anneau de
diffusion qui met en évidence une distribution sdathomogene des lamelles cristallines
dans les deux matériaux. Aprés analyse des clictoéss obtenons pour le polyéthylene PE3
un pic des lamelles positionné & q = 0,254 'noorrespondant & une longue période
lp = 24,7 nm, alors que le matériau PE4 se caraet@as une longue périodg+ 26,2 nm
supérieure a celle du PE3. Les matériaux PE1 et Blz#ht a eux, ont respectivement une

longue période de 25,2 et 22,2 nm

Au deébut de I'étirage du PE3, nous observons uamesformation de l'anneau de
diffraction des lamelles en une ellipse dont lengraxe est perpendiculaire a I'axe de traction
(figure 1V.2.10-c). Par conséquent, on assiste & forte augmentation de la longue période
des lamelles orientées suivant I'axe de tracticauetontraire a une diminution de la longue
période des lamelles orientées perpendiculaireradiaxe de sollicitation. De plus, lorsque
les processus de séparation interlamellaire sdifs,ate mécanisme de fragmentation des
lamelles conduit a une certaine distribution dedistance entre les cristallites. Pour une
déformation ez, = 0,58, on constate l'apparition de deux lobewvasiila direction de
sollicitation. Ce phénomeéne s'explique par l'apjweri des premiéres microfibrilles ou
l'alignement vertical des blocs de cristaux prodeitphénomeéne de diffraction (Butler et

Donald (1998)). Puis, on note une disparition diipgse et une intensification de ces lobes
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(figures 1IV.2.10-e et IV.2.10-f). Des lors, la stture est entierement microfibrillaire et la
position des lobes q = 0,65 fmeorrespond & une longue periogédale a 9,67 nm. En outre,
pour le méme état de déformation, les matériaux &BAE2 se caractérisent respectivement

par une longue période de 9,19 et 8,93 nm.

Les phénomenes observés au cours de la déform@did?E4 sont analogues a ceux
constatés pour le grade PE5 (figure 1V.2.2). Efferhent, au cours du processus de
déformation, nous remarquons la formation progvesdiune ellipse dont I'axe principal est
perpendiculaire a la direction de traction. Or, sicavons identifié dans ce matériau
d'importants phénomenes de cavitation par décamésitre les particules de noir de carbone
et la matrice (figures V.1.5-d et A.10). La morpigie des microvides étant sphérique au
début de la déformation (figure A.10-b), les phéaaes de diffusion ne donnent pas lieu a la
formation de lobes suivant la direction d'étiragenme ce qui est communément observe
dans le cas des craquelures (Butler et al. (1988)guite, les microcavités s'allongent suivant
la direction de traction entre les microfibrilldgggre 1IV.1.5-d), ce qui a pour conséquence
une diffusion des rayons X suivant la directipr= 90 ° (figure 1V.2.10-h). Pour I'état de
déformationezs, = 1,4, la distance caractéristique moyenne erdse nhicrovides relevee

suivant la directiomp= 90° est de 27,9 nm.
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a:PE3g3 =0

c: PE3g33 = 0,58

¢=90°

e : PE3gs3 = 0,95

g:PE3gs=1,39 h: PEdess, = 1,4
Figure IV.2.10: Evolution des clichés SAXS des matériaux PEH3Et sollicités en traction
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Analyses des clichés WAXS

La figure IV.2.11 met en évidence I'évolution d#khés WAXS du matériau PE4
obtenus parallelement aux clichés SAXS. Ces cliclassi que leurs analyses, sont
représentatifs des grades PE1 a PE4. Lorsgie O (figure IV.2.11-a), on note un ensemble
de cercles concentriques d'intensité homogene ruigagle d'inclinaisorp. Par conséquent,
le matériau est isotrope a I'état non déformé.diffisactogrammes (@) relevés sur ce cliché
sont caractérisés par un taux de cristallinité @l@m masse 2, = 64 % et par une position
globale de la phase amorph®,2= 20,75°, qui correspond a une distance de Bragg
da= 0,428 nm.

Pour l'état de déformatiomss; = 0,58 (figure IV.2.11-b), on observe les mémes
phénomenes que ceux se produisant dans le PESfdEnom observe une orientation de la
majorité des plans cristallins vers la directionsddicitation. En outre, de = 0° agp = 90°,

I'angle de diffraction au maximum du halo amorphle ¢aux de cristallinité augmentent.

Lorsque la déformation atteintss; = 1,4 (figure 1V.2.11-c), on remarque une
intensification des processus d'orientation papoapa I'état de déformation précédent sur les
films 1(26, ¢). De plus, sur les profils I@ relevés dep= 0° ag = 90°, X, diminue de 43 %

a 22 % lorsque passe de 0° a 60°, puigmaugmente de 22 % a 54 % @e 60° a 90°. En
outre, le paramétre6 augmente globalement avec l'angle d'inclinaigoen atteignant la

valeur maximale @, = 21,51°. Dés lors, la distance de Braggst €gale a 0,413 nm.
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Figure IV.2.11: Clichés WAXS du PE4 avec profils d'intensitéd)pour différents angles
d'inclinaisong en fonction de la déformation résiduedie;
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Deux diffractogrammes I@ du PE4, relevés pour deux états de déformatiom @ngle
d'inclinaisong = 90°, sont représentés a la figure 1V.2.12. Chguuofil a été déconvolué afin
d'identifier finement la nature des pics cristaliPA I'état non déformé, on constate la
présence de trois phases cristallines : orthorhguabi((110) et (200)), monoclinique
((001), et (200),) et hexagonale ((100) La présence de ces deux dernieres phasesta I'éta
non déformé est certainement due aux processussegeam forme du matériau et au mode de

préparation des échantillons.

A l'état déformé, on note une variation de l'atope des pics cristallins observés
précédemment et I'apparition du pic monocliniq@®1),. L'évolution de l'intensité de ce pic
va nous permettre de suivre I'évolution de la f@nsation martensitique phase
orthorhombique/phase monoclinique (Butler et al998)). En outre, on observe un
élargissement des pics cristallins, synonyme dutgssus de fragmentation des lamelles

cristallines.
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Figure IV.2.12 : Déconvolution du profil de diffraction du PE4 suig = 90°
pour deux déformations axiales résiduells; € O etess = 1,4)

IV.2.2.2 Evolution du taux de cristallinité

L'évolution du taux de cristallinité moyen en massX.»> en fonction de la
déformationess, des grades PE1 & PE4 est représentée a la figi2d3. D'un point de vue
général, <X%,> chute avec la déformation. En effet, entre I'étah déformé et I'état de
déformationezz = 0,93, le taux de cristallinité des grades PHEA2,FPE3 et PE4 diminue
respectivement de 16 %, 19 %, 17%, et 29 %. Paséguent, le matériau PE4 subit la plus

importante diminution de cristallinité au débutldeléformation plastique. Entegs, = 0,93 et
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€33 = 1,4, on constate une augmentation de la ciistallpour les grades PE2 et PE4 et au

contraire, on remarque une baisse du taux de ltrig&apour les deux autres matériaux.
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Figure IV.2.13 : Evolution du taux de cristallinité en masse.xX
en fonction de la déformation axiale résiduefg des grades PE1 a PE4

IV.2.2.3 Evolution de la phase cristalline

La phase cristalline des matériaux PE1 a PE4 festtée par trois processus : i) un
phénomene d'orientation vers l'axe de tractionung transformation martensitique sous

contrainte et iii) un mécanisme de fragmentation ldenelles.

La figure 1IV.2.14 représente I'évolution des fomas d'orientation par rapport a la
direction de traction des axes a, b et ¢ de lagbastalline de ces grades. On remarque que
les fonctions § f, et f. des différents matériaux sont tres proches. Atl'don déformé, ces
fonctions de Hermans ne sont pas nulles. Lorsquebdériaux sont déformés plastiquement,
on constate une orientation de l'axe c vers lactime de sollicitation car.ftend vers 1 et une
orientation des axes a et b perpendiculairemenaka te traction cag, et f, tendent vers -0,5.
Pour la déformation maximaless; =~ 1,4, les valeurs des fonctions des quatre grades d
polyéthylene sont,&= -0,45, f ~ -0,39 et {~ 0,82.
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FONCTION D'ORIENTATION f,
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Figure IV.2.14 : Evolution des fonctions d'orientation des axeset, dpar rapport a la
direction de sollicitation en fonction de la défation résiduell€ss; des grades PE1 a PE4

L'évolution de la transformation phase orthorhagnbi / phase monoclinique est
caractérisée a la figure IV.2.15 pour les grades # PE4. D'une maniere générale, l'intensité
du pic (-201), augmente au cours de la déformation plastiquenddériaux. Cependant, on
note une chute de I'amplitude de ce pic pour ladag PE1 et PE2 a partir d'une déformation
€33 = 0,9. Effectivement, d'aprés Butler et al. (19%®)hase monoclinique n'est stable qu'au
dessus d'un certain niveau de contrainte et auodgsd'une certaine température. La
cavitation conduit a une diminution des contraintEss le matériau, donc les régions
monocliniques reviennent a leur état orthorhombigit&al. De plus, aux fortes déformations,
il est possible d'atteindre localement des tempegattrés élevées engendrant le retour de
certaines zones monocliniques a leur état initill ;empérature du seuil d'instabilité de cette
phase est franchie.
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Figure 1V.2.15 : Evolution de l'intensité diffractée par les plansnocliniques (-201)
relevée poump = 90° en fonction de la déformation axiale réslidugs;, des grades PE1 a PE4
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Le phénoméne de fragmentation des cristallitesnda®riaux PE1 a PE4 est mis en
évidence par I'évolution de la taille des lameltgwstallines oo (figure 1V.2.16). Cette
derniere correspond a la dimension des cristaltitgsest perpendiculaire aux plans (200)
Elle est relevée suivant les directiaps 0 et 90 °. A I'état non déformé, les grades FHELR,
PE3 et PE4 ont respectivement une taille de ditstale 14,8 nm, 13,31 nm, 14,25 nm et 14
nm suivant la directiorp = 0°. Au cours de la déformation, on remarque cimgte quasi-
linéaire de la taille des lamelles orientées suilamlirection de sollicitation. Ainsi, podgs,
~ 0,6, la chute deyqo est en moyenne de 30 %. Les lamelles orientégepéiculairement a
la direction d'étirage ont une dimension latéraeld,7 nm dans le PE1, 16,9 nm dans le PE2,
18,0 nm dans le PE3 et 17,3 dans le PE4 avanil'sscanique. Lorsque les matériaux sont
étirés, on constate une diminution de la tailleceg cristaux. Cependant, la diminution de la
taille des cristallites orientées suivant I'angle 90 ° est plus lente que celle de la seconde
famille de lamelle. Pour une déformation de l'ordeel,4, on remarque une baisse moyenne
de 38 % desho suivant =90 °.
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Figure 1V.2.16 : Evolution de la taille des lamelles perpendicelaent aux plans (200)es
matériaux PE1 a PE4 relevée suivartO et 90 ° au cours de la déformation en traction

IV.2.2.4 Evolution de la phase amorphe

La phase amorphe des matériaux PE1 a PE4 suisittiranismes : i) une orientation
progressive de ses chaines, ii) une diminutioradgidtance de Bragg et iii) un processus de
cavitation.

L'évolution de la fonction d'orientation de la phaamorphef, en fonction de la
déformation axiale résiduelle de ces matériauxegsesentée a la figure 1V.2.17. Lorsque les

matériaux sont a I'état non déformé, on note umetion £, proche de 0, ce qui met en
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évidence un état quasi-isotrope de la phase amafpheours de la transformation plastique,
on constate que I'évolution de la fonction d'oa¢ioh de la phase amorphe des quatre grades
est voisine. §, augmente rapidement au début de la déformatios pei stabilise vers
€33r = 0,93. Pour I'état de déformation le plus impurigss: ~ 1,4), fim est globalement égale
a0,21.

L'évolution de la distance de Bragg moyenne emwtfon de la déformation résiduelle
des polyméres PE1 a PE4 est mise en évidenceigula 1V.2.17. A I'état non déformé, le
parameétre <{> des grades PE1, PE2, PE3 et PE4 est respectiv€@&03 nm, 0,4284 nm,
0,4289 nm et 0,4303 nm. Globalement, le rappog><dd<d,’> de ces matériaux diminue
presque linéairement avec la déformation. Pourdéiermation résiduelle de I'ordre de 0,6,
les matériaux PE1l, PE2, PE3 et PE4 subissent itaspeent une diminution de gl de
1,14 %, 0,6 %, 0,51 % et 1,65 %. Ainsi, a cetteod@ation, 'activité de la phase amorphe
augmente selon l'ordre suivant des grades PE3, PE2,et PE4. Pour une déformation
maximale de 1,4, les grades PE1, PE2, PE3 et PEdnendistance de Bragg moyenne qui a
diminué respectivement de 1,8 %, 1,2 %, 2% et 2ph®sapport a I'état initial.
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Figure 1V.2.17 : Evolution de la fonction d'orientatiog.fet du rapport <g- / <d,>>
de la phase amorphe des matériaux PE1 a PE4 eiofonc
de la déformation axiale résiduetlg,

IV.2.3 Matériau PEO
IV.2.3.1 Evolution des clichés SAXS et WAXS

La figure IV.2.18 met en évidence les films SAX8 EHEO obtenus a deux états de
déformation qui songss = 0 etezs = 0,80. Le matériau a été déformé a 40 °C avec une

vitesse de déformation de 531@*. Pour chaque cliché, on donne le pic de la stractu
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lamellaire déterminé suivagt= 0°. A I'état non déformé (figure IV.2.18-a), ohserve deux
lobes de diffraction situés suivant l'angle d'inalson @ = 0°. Ces lobes sont une
caractéristique typique des polyméres semi-crisgalis en forme par injection. En effet, au
cours de ce processus, un alignement des lameitallmes se produit perpendiculairement
a la direction de I'écoulement (Schrauwen (2008))si, dans ce cas de figure, la direction
d'injection est dirigée suivant I'angfe= 0°, ce qui explique la position de ces lobeslsur
cliché. Le pic est relevé & une position q = 0,60'par conséquent, la longue periogledt

€gale a 12,56 nm.

A l'état déformé (figure 1V.2.18-b), on remarque allongement horizontal des deux
lobes qui acquierent une forme de croissant et épladement vers les grands angles de
l'intensité diffractée. Ce phénomene met en évideunn désalignement des ensembles
lamelles cristallines/couches amorphes et un rapgroent entre les lamelles cristallines. La
position du pic de diffraction est située a q =70rBni*, ce qui correspond & une longueur
periode } = 11,01 nm plus faible qu'a I'état non deforme.

81833r20 b.833r:O180
Figure 1V.2.18 : Clichés SAXS du PEO pour deux états de défoonatsiduelless,

Les clichés WAXS obtenus en méme temps que Ies fBAXS sont donnés a la figure
IV.2.19. Ces derniers sont accompagnés de pr¢@® bu sont relevés le taux de cristallinité
en masse ¢, et la position du halo amorph@,2A I'état non déformé (figure 1V.2.19-a), on
observe une texturation du matériau car les annaduxdiffraction ont une intensité
inhomogéne suivant l'angle Le taux de cristallinité moyen est de I'ordre?45tandis que la

position du halo amorphe est situéeba=220,48°.
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Lorsque le matériau est a I'état déformeé (figuwe2..9-b), on observe une forte
orientation des principaux plans cristallins veasdirection de sollicitation sur les films
(26, @). De plus, sur les profils 1@, le taux de cristallinité , et la position du halo
amorphe B, augmentent lorsqug augmente. Cependant, ces deux parametres sor¢umg

a ceux déterminés a I'état non déformé pour leleamjnclinaison faibles.
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Figure 1V.2.19 : Clichés WAXS du PbEIOEZi;ec%?oails d'intensité)pour différents angles
d'inclinaisong en fonction de la déformation résiduedie;
La figure 1V.2.20 représente deux diffractogramr{g8) du PEO qui sont relevés a un
angle d'inclinaisorp = 90° pour deux états de déformation axiale rédiduLorsqueess, = 0,
on observe trois phases cristallines comme dansué®s grades de I'étude : une phase
orthorhombique (plans (0Qlet (200)), une phase monoclinique (plan (0QLet une phase
hexagonale (plan (106))
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Lorsque le grade est sollicité mécaniquement, ote rune variation d'intensité des
différents plans cristallins et du halo amorphe. drre, le plan monoclinique (-2G4)
apparait a la déformatiogys, = 0,80. Par conséquent, la transformation matigosi sous
contrainte a également lieu dans le polyéthylehasse densité. On remarque également un
faible élargissement des pics cristallins. Ainai,tdille de lamelles,do déterminée suivant
@= 90 ° évolue de 8,73 nm pour I'état non déforrBé3@ nm pour la déformatiams, = 0,80,
ce qui correspond a une diminution de 4,1 %. Pas@guent, les processus de fragmentation

ont une faible intensité dans ce matériau.
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Figure 1V.2.20 : Déconvolution du profil de diffraction du PEO suig = 90°
pour deux déformations axiales résiduellgs; € O etezs = 0,80)

IV.2.3.2 Evolution globale des parametres criistalet amorphes

Nous avons caractérisé les caracteéristiques linstaet amorphes du PEO pour les états
de déformationsss = 0 et 0,80. Entre ces deux états, on constatelinmaution de 9,4 % du
taux de cristallinité moyen en masse (X passe de 47,12 % a 42,67 %) et on note une
diminution de 12,3 % de la longue périodgp@sse de 12,56 nm a 11,01 nm).

Parallelement, les lamelles cristalline subissen¢ diminution de 4,1 % de leur
dimension latérale {do varie de 6,05 nm a 4,88 nm). A I'état initial, fesctions d'orientation
fa fp €t & sont respectivement égales a 0,12, -0,44 et @\ib6i, I'axe b des cristallites est
orienté perpendiculairement a la direction d'ingctdu matériau, alors que les deux autres
axes sont orientées plus ou moins aléatoiremerst kispace. A I'état déforme, f, et . ont
respectivement comme valeur -0,35, -0,39 et 0,7&. €bonséquent, l'axe a s'oriente
perpendiculairement a la direction de traction @uirespond a la direction d'injection), I'axe
b se désoriente Iégérement et I'axe ¢ s'orientisuia direction de sollicitation.

La phase amorphe, quant a elle, est caractérisgéaune augmentation de 2 % sa

distance de Bragg moyenne qui passe dg><e& 0,4346 nm a <g¢ = 0,4433 nm.
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Parallelement, la fonction d'orientatiqp, £volue de -0,008 a 0,18, donc les chaines amorphes

s'orientent vers la direction de traction.

V.3 CONCLUSIONS

L'évolution de la morphologie microscopique obtemar attaque chimique montre
des mécanismes de déformation plastique et desoptédres d'endommagement qui
dépendent de la température et de la nature détpglgne. Ainsi, la structure sphérolitique
du PE5 se déforme de maniére inhomogéne a basgeranre, ce qui se traduit par des
processus marqués de cavitation intrasphérolitigiggparation interlamellaire) et
intersphérolitique (séparation entre les sphégjlittorsque la température augmente, les
mécanismes de déformation homogéne sont favoriggés de matériau. Les grades PEl1 a
PE4, quant a eux, ont une microstructure qui serogé de maniére homogene a la
température étudiée et aucun phénomeéne de camitat@rlamellaire ou intersphérolitique n'a
été constaté. Toutefois, nous n'excluons pas totalela formation de craquelures dans ces
grades a une échelle plus faible En outre, nousmsavois en évidence des processus de
décohésion entre les particules de noir de carkbie matrice polymere. Ce phénomene est
beaucoup plus prononcé dans le grade PE4 que elaastres matériaux. Le PEO, quant a lui,
possede une structure lamellaire trop fine pountitier les mécanismes de déformation
plastique des sphérolites. Il semblerait tout demmé&ue les sphérolites de ce grade se
transforment plastiquement car ils ne sont plugigs a I'état déformé. En outre, on constate
dans cette résine des effets de décohésion ergnpatiécules et la matrice. Les cryofractures
confirment les phénoménes de cavitation observégsapttague chimique. Des lors, la
morphologie n'est pas ou est peu altérée parjistaxydante.

Les analyses post-mortem réalisées par diffrad&s rayons X aux petits angles ont
mis en évidence la présence de microvides danmdeériaux PE4 et PE5 dont la diffusion
des rayons X a masqué les processus de diffusi¢en merphologie lamellaire. En revanche,
dans les autres polymeres, nous avons suivi lsfoamation des lamelles cristallines au
cours de la déformation plastique. Dés lors, siaaquelures fines se sont formées dans les
grades PE1 a PE3 au cours de la sollicitationaation, elles auraient dQ diffuser les rayons
X et masquer ainsi la diffusion par la structurenddlaire. Il est fort probable que ces
craguelures se soient refermées entre I'état clerbétat relaxé. Parallelement, aux grands
angles, nous avons noté une chute du taux deliiniséades matériaux au cours de leur
déformation en traction. Cependant, pour les gr&des et PE4, une augmentation finale de

la cristallinité a été constatée. En outre, la phasstalline subit une orientation de ses plans
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diffractant vers la direction de sollicitation, udéminution de sa taille de lamelle et une
transformation martensitique sous contrainte. Lasphamorphe, quant a elle, s'oriente
également vers la direction de sollicitation etggake une distance de Bragg qui diminue
pendant le processus d'étirage. Contrairement atgsamatériaux, le PEO est affecté par un
processus de fragmentation des lamelles ayantaible fintensité et une augmentation de la

distance de Bragg des chaines amorphes.
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CHAPITRE V :

Corrélation entre les comportements

macroscopique et microscopique

Les mesures effectuées a l'aide du dispositif &idéctior ont permis de mettre en
évidence le comportement mécanique des différeradeg de polyéthylene analysés. Les
comportements mesurés sont représentatifs de cel'@uepeut attendre de polyméres
semi-cristallins a phase amorphe caoutchoutique.résultats les plus inattendus concernent
les effets volumiques : aprés une expansion igitdibrigine élastique, on observe une
compétition entre un phénoméne de compaction e¢figt de dilatation. Les mesures de
densité résiduelle, réalisées a l'aide d'autrdmigues, ont confirmé les effets de dilatation
mais pas les processus volumiques opposés et mé&vidance une inhomogénéité de la
dilatation dans le PE. Ce dernier phénomeéne espremaiere source d'erreur de la méthode
vidéométrique. Le premier objectif de cette paest d'identifier et de quantifier les autres
erreurs de mesure du systéme VidéoTraltiddous nous intéressons a la précision des
mesures surfaciques.

L'étude du comportement microscopique des matéraauévelé les mécanismes de
déformation plastique de la superstructure, de®llascristallines et de la phase amorphe.
Parmi ces processus, nous analysons ceux qui ssponsables de la variation de densité
macroscopique au cours des différents stades denation en traction et en fluage.
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Nous établissons ensuite un modéle de la défasmablumique en décomposant cette
derniere en ses processus microscopiques élémemntaipartir des données de la littérature.
Les résultats obtenus sont comparés a la déformadlomique macroscopique.

En outre, nous observons des difféerences de cdempent mécanique notables en
fonction des conditions expérimentales et de lactiire des différents matériaux. Dés lors,
nous interprétons ces résultats en nous focal@antinfluence de la vitesse de déformation,
de la température, de la morphologie des éprowyetke la cristallinité, de I'épaisseur des

lamelles cristallines, du diamétre des sphéroétege I'architecture macromoléculaire.

V.1 VALIDITE DES EFFETS MACROSCOPIQUES EN TRACTION

L'effet de compaction observé lors des essaisraitgidn debute lorsque le stade de
déformation plastique est atteint, ce qui signifiee la déformation volumique est dictée par
la déformation transverse au début de la plastiéifin de comprendre si ce phénoméne de
compaction est di a des erreurs de mesures exméale® il importe de vérifier si les
mesures surfaciques de déformation transverse etéftemation axiale sont correctes ou

souffrent d'erreurs significatives compte tenuadméthode utilisée.

V.1.1 Quantification de l'erreur de mesure deddnation axiale

V.1.1.1 Effet de I'espacement entre les marqueurs

Nous avons vu dans le paragraphe 11.2.1.4 queakesnent entre les marqueurs axiaux
a une influence importante sur la détermination ldedéformation axialeeszs. Plus
l'espacemeniid,, est faible, plus la déformation axiale mesuréegeande (figure 11.2.6).
Nous avons choisi de travailler avec un espacet@pirelativement faible de 5 mm. Il faut
donc estimer la différence de déformation axiale tpn aurait par rapport a un systeme de
points extrémement rapprochés. Des lors, nous aé@alisé des simulations mathématiques
simples en utilisant le langage de programmaticsu&li Basic couplé & Excel afin de calculer
I'erreur commise sur la déformation axiade Le principe de ce programme, schématisé a la

figure V.1.1, est le suivant :

- On crée un champ de 10 000 points i équidistanitsont repérés sur un graphique par leur
cote initiale 7 allant de -5 000 a 5 000.
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- On impose une déformation uniaxia@g = In(z/z°) & chaque point caractérisée par une

amplitude maximaless"* pour z° = 0.

- La distribution de la déformation axiale est déi@ée a partir du profil latéral d'une
éprouvette photographiée au cours d'un essai diotrgfigure V.1.1). L'amplitude maximale

£33 est la déformation axiale du VER donnée par liesgaanique.

- On reporte le référentiel z des points allanzle -5 000 a 5 000 dans la partie centrale de
I'éprouvette, en centrant la positiofi z 0 au niveau du VER ou sont effectuées les mesure
vidéomeétriques. La longueur exploitée de I'éproevesst de 16,7 mm, la distance initiale

entre chaque point est donc de 1,67.f0n.

- On reléve pour chaque‘zla déformationess correspondante par comparaison avec

I'amplitude maximaless™™ au centre de I'éprouvette (figure V.1.1).

- On détermine I'équation de la courhg = f(z°) passant par ces points a l'aide du logiciel
PEAKFIT (SPSS Inc.). Ainsi, on impose au champ denfs une déformation de forme et

d'amplitude maximale connues. Chaque point du lpdéformé a une nouvelle cote

zi = z°.exp€as).

- A |'état non déformé, on repére cinq points égtaaits A, B, C, D et E qui matérialisent les
marqueurs utilisés dans la méthode VidéoTraCtidre systéme de marqueur est centré

en z = 0 et on contréle la distanbe,; entre les marqueurs extrémes A et E.

- Apres déformation, on reléve la positionde chaque marqueur, on calcule la distarce z
entre chaque marqueur successifs puis quatre datioms partiellegss’ = In (zj/(Admd4)).
Nous réalisons ensuite une interpolation polynoenell'aide du logiciel PEAKFIT sur le
modéle de la VidéoTractiGn(figure 11.2.4). Ainsi, on reléve la déformatioe ta simulation
€5 au centre de linterpolation que I'on compare ¥dkur de la déformation axiale

imposéeess"™
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Figure V.1.1: Principe de la simulation permettant la détermoratie I'erreur de mesure de
la déformation axialess en fonction de lI'espacement entre les marqueurs

La figure V.1.2-a met en évidence linfluence @sgacement initiahdy, entre les
marqueurs pour une déformation imposgg'™ égale a 0,4. Le profil de I'éprouvette
correspondant a cette déformation est obtenu arts cmula déformation en traction du PE4 a
la température de 23 °C et sous une vitesse derndgfion de 5.18 s’ L'équation
mathématique du profil suit une loi gaussienne.sgoe la distance entre les marqueurs
extrémes augmente de 1,67 mm a 10 mm, la déformatiaximaleess™™ déterminée par
interpolation polynomiale diminue (figure V.1.2-lDar conséquent, la sous-estimation de la
déformation axiale augmente avec l'espacemendlimiis marqueurs. Nous avons déterminé
I'évolution du rapportss®™ / €3 en fonction dedma pour la déformation imposég;™*
égale a 0,4. Ce rapport diminue de plus en plusrfuwnt aveddn, en atteignant 0,83 pour
l'espacememdn, = 10 mm. La distance entre les marqueurs extrénileste dans I'étude est
Adma = 5 mm. Dés lors, nous avons calculé I'évolutiensg™™ / £5™** obtenue avec cet
espacement en fonction de la déformation axialeogée (figure V.1.2-c). On constate une
diminution de ce rapport jusqu'a une déformatigfi®* de 0,4 olex™™ / £55™ = 0,975, puis

une augmentation progressive du rapport qui deyiethe de 1,0 a partir dgs" = 1,2.
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Figure V.1.2: Quantification de la sous-estimation de la déftion axiale en fonction de
I'espacemend,, pour une déformation imposée de 0,4 (a et b) é&mction de la
déformation imposée pod,, =5 mm (c)
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V.1.1.2 Effet de la courbure de I'éprouvette

La seconde source d'erreur de la mesure de landgtion axialeess est due a I'omission
de la courbure de I'éprouvette lors de la déteriminadu champ de déplacement axial des
marqueurs. En effet, le systéme VidéoTracliest basé sur la visualisation en temps réel de
la face principale d'une éprouvette au cours aktfarmation. Or, la formation de la striction
entraine la formation d'une courbure au centréégeduvette. Par conséquent, le centre entre
chaque tache successive n'est pas séparé par mergeguais par une courbe. Nous allons
guantifier I'erreur engendrée par ce phénomenéasigéformation axialess. Pour cela, nous
prenons des photographies a haute résolution dil latéral d'une éprouvette au cours de la
déformation en traction en prenant soin de pldappéareil photographique de fagon a voir la
totalité des marqueurs (figure V.1.3). On réalise ttaitement mathématique a partir des
images obtenues a l'aide des logiciels PAINT SH®® RJasc Software) et APHELION
(ADCIS S.A, Amerinex Applied Imaging) dans le but déterminer les coordonnées du
barycentre de chaque marqueur. Le principe de kodé d'analyse d'image est développé
dans I'annexe C.

Nous considérons trois méthodes de calcul de dtamtie entre les barycentres des
taches et donc de la déformation entre ces desniérede la position médiane associée
(figure V.1.3) :

i) la courbure de I'éprouvette n'est pas prisecenpte, la distance entre chaque barycentre et

la position médiane les séparant sont détermingete plispositif VidéoTractioh(mode 1)

i) la courbure est partiellement prise en comfaeajistance interbarycentrique est égale a la
longueur du segment reliant chaque barycentre atetdre du segment correspond a la
position médiane entre les barycentres (mode 2)

iii) la courbure est totalement prise en compteysn@alisons une interpolation polynomiale
des coordonnées des barycentres a l'aide du Ib§EAKFIT, puis sur la courbe obtenue
nous mesurons de maniere précise la distance @mrpie barycentre et la position médiane

correspondante (mode 3).

Enfin, nous réalisons une interpolation polynomisiir le modéle de la VidéoTractfon
a partir des données obtenues avec les modes afiet @ déterminer la déformation axiale

maximale du profil de I'éprouvette. Les résultatistcomparés a ceux du mode 1.
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Figure V.1.3: Détermination de la déformation vraie au cedtresysteme des marqueurs
suivant trois méthodes (mode 1 : courbure non dénge ; mode 2 : prise en compte partielle
de la courbure et mode 3 : mesure précise de bom)

La corrélation entre les trois modes de calcuhd#formation axialess est représentée
a la figure V.1.4. Cette étude est réalisée sum&ériau PE4 sollicité en traction a la
température de 23 °C et sous la vitesse de défimmee 5.1 s*. On donne trois profils
d'éprouvette correspondant aux déformations 0e0B6 (déterminées par VidéoTracfion
mode 1) accompagnés de leur image seuillée ou sanab uniqguement les marqueurs. Ces
derniers sont traités mathématiquement avec lesesnddet 3. Les déformations maximales
obtenues avec ces deux modes sont trés prochesndzey, le mode 3 conduit a des

déformations axiales interpolées légerement sup@sea celles calculées avec le mode 2.

L'évolution de la déformation volumique en fonaotiale la déformation axiale
déterminée avec les trois modes est mise en éwd&na figure V.1.5-a. On remarque que
guel que soit le mode de calcul, le phénoméne deaotion initial est toujours présent. En
outre, les résultats obtenus avec le mode 1 (Vidkibr®) et avec le mode 2 (prise en
compte partielle de la courbure) sont trés procBastevanche, I'évolution de la déformation
volumique calculée avec le mode 3 se distingualdax autres modes a partirage= 0,4 car
le phénomene de dilation s'active plus rapidemémt.constate ainsi que la déformation
volumigue est sous-estimée lorsque la courbure péessconsidérée dans la détermination de

la déformation axiale du VER.

La figure V.1.5-b représente I'évolution du rappntre la déformation axiale obtenue
en mode 1 et celle déterminée en mode 3. PourdiEsndations inférieures &3 = 0,4, la
sous-estimation de la déformation axiale est fagllela striction n'est pas encore totalement
formée. Ensuite, le rapport diminue progressivenmesgu'a atteindre un minimum de 0,95

pour une déformation de 1,0, puis le rapport augenefinsi, pour I'état de déformation
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€33 = 1,6, le rapport est de 0,977, d'ou la sous-esiim de la déformation axiale est de
2,3 %. Cette augmentation finale du rapport estaduee amplitude moins importante de la

courbure aux grandes déformations (figure V.1.4).
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Figure V.1.4: Mesure de la déformation axiale en fonction ale mode de détermination et
de la déformation mesurée par VidéoTractiomode 1) au cours de la déformation en
traction du PE4 & 23 °C et sous la vitesse de ahéfibon vraie de 5.19s*
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Figure V.1.5: a) Evolution de la déformation volumique déteréa suivant les trois modes
en fonction de la déformation axiale et b) évolutitu rapport entre les déformations axiales
obtenues en mode 1 et 3 au cours de la solligit@iotraction du PE4 & 23 °C et 5219

V.1.2 Quantification de l'erreur de mesure dedfodnation transverse

V.1.2.1 Vérification de I'hnypothese de symétransverse

Nous avons déterminé I'évolution de la déformatigrparallélement &;; au cours de

la déformation en traction du PE4 a la températier@3 °C et sous la vitesse de déformation

5.10% s. Pour cela, nous rajoutons deux marqueurs supplaines sur 'une des deux faces

latérales d'une I'éprouvette de section initiaB»,6 mm (figure V.1.6). Les deux nouvelles
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taches sont photographiées a intervalle réguliecaus de l'essai mécanique. Ensuite, par
analyse d'image avec le logiciel APHELION (annex2)Con détermine le barycentre des
marqueurs, la distance | entre leur barycentra eéformation correspondardgg = In (I/l,),

l, étant la distance initiale. La figure V.1.6 rend® I'évolution du rappogby/e1; (€11 €tant
mesurée par VidéoTractiBnet €5, étant obtenue par analyse dimage) en fonctiodade
déformation axialess. Globalement, la déformatian, est plus faible (plus négative) que la
seconde déformation transverse. Cette différenteingsortante jusqu'a une déformation
axiale de 0,3, ou le rappomy,/ei;; est de l'ordre de 1,15 puis le rapport diminue
progressivement et se stabilise a partir d'unerdeftion axiale de 0,75 en atteignant environ
1,02. Par conséquent, I'hypothese de symétrievieases n'est pas applicable au début de la
déformation car I'éprouvette se déforme de mamikre prononcée selon I'épaisseur que selon

la largeur.
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Figure V.1.6: Evolution du rapport entre les déformations skaemnse,, (déterminée par
analyse d'image) ei; (mesurée par VidéoTractiBnau cours de la déformation
en traction du PE4 & 23 °C et sous 5.6

V.1.2.2 Effet de I'espacement entre les marqueurs

La seconde source d'erreur de la déformation temsevest due a la localisation
surfacique de cette derniére. En effet, les caiigatéons par microtomographie ont montré
clairement des contours transversaux incurvés saraoupe axiale de matériau fortement
déformé (figure 111.1.14). Par conséquent, tout owaria déformation axiale, les déformations
transverses sont localisées. Ce processus estroénfiar le fait que lorsque les marqueurs
transversaux sont rapprochés, la déformation vaueiaugmente (figure 11.2.6) car la

déformation transverse est plus importante (la rdétion axiale étant invariante). En
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premiere approximation, nous caractérisons la sgtisiation de la déformation transverse
€11 par le rapport entre la déformation transverserole avec des marqueurs espacésige
= 1,5 mm et celle calculée avAd,: = 3,5 mm. La figure V.1.7 met en évidence I'éviolut
de ce rapport déterminé a partir de cette apprdiomau cours de la déformation en traction
du matériau PE4 & la température de 23 °C et dtdase de déformation de 5316 Le
rapport entre les déformations diminue rapidementiébut de la déformation en atteignant
un minimum de 0,90 pour une déformation de 0,2t (8pe sous-estimation maximale de

10 %), puis le rapport augmente est devient €é9a0& pour une déformation axiale de 1,6.
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Figure V.1.7: Quantification de la sous-estimation la déformatiamsverse;; entre des
systemes de points transversaux ayant un espacAdyent 1,5 mm efAdy: = 3,5 mm au
cours de la déformation en traction du PE4 & 23%®es 5.19 s*

V.1.3 Bilan des sources d'erreur et amélioratjmossibles
V.1.3.1 Erreur expérimentale sur la déformatiolumique

La sous-estimation dggs, la sous-estimation dg; et la surestimation d&;, influencent
directement la déformation volumique. D'apres lgsrés V.1.2-c, V.1.5-b, V.1.6 et V.1.7,
les erreurs de mesures surfaciques des difféereldiesmations ont une intensité maximale
comprise entre une déformation de 0,2 et 1,0 peundtériau testé. Or, cet intervalle de
déformation correspond au domaine ou se prodpihémomene de compaction. A partir de la
guantification des artefacts de mesure, nous awasulé une déformation volumique
corrigée en prenant en compte les différentes ssulterreur (figure V.1.8) (I'hétérogénéité

des déformations a lintérieur du VER n'est pasepen compte dans cette approche).
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L'intervalle entre la courbe brute et la courberigée représente la marge d'erreur de la
déformation volumigue. On constate clairement cmuedéformation volumique est sous-
estimée au cours de la déformation plastique du BEtte analyse explique en grande partie
pourquoi la densité résiduelle mesurée par nostse vidéométrique est inférieure a celles
obtenues par radiographie X et pesée hydrostaffoggee 111.1.19). Les effets de compaction
macroscopique détectés au début du stade de déifmmnpéastique résultent donc d'erreur de

mesure du volume du VER par 'analyse vidéométrique
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Figure V.1.8: Quantification de I'erreur de mesure de la dé&dion volumique au cours de
la déformation plastique en traction du PE4 & 28°6.10° s*

V.1.3.2 Evolutions de la configuration de Vidéadtion

Le dispositif VidéoTractiofi a permis de réaliser un grand pas dans la détatiminde

la variation de volume des polyméres au cours de déformation plastique. En effet, la
précision des mesures de densité a été amélioréeapport aux techniques d'essais
mécaniques utilisant un dilatometre a fluide, dederssomeétres meécaniques ou des
extensometres vidéomeétriques classiques (paragigpBe Cependant, chaque technique est
fondée sur des hypothéses de calcul qui peuventemandes erreurs plus ou moins
importantes. Ainsi, la configuration habituellemenilisée avec le systéme VidéoTracfion
conduit a des erreurs de mesure que nous avonsfigiem Ces derniéres, qui sont dues a une

hétérogénéité des déformations dans le VER eté&staution surfacique des mesures, ne sont
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pas négligeables et peuvent étre réduites en rantlifertains parametres des éprouvettes de
traction.

Dans un premier temps, l'utilisation d'éprouvettgant une section de 6,8 x 4 mm au
lieu de 6,8 x 6 mm habituellement devrait menerna distribution plus homogéne des
déformations dans le VER (figure V.1.9). De plusspacement entre les marqueurs axiaux
devrait étre réduit au maximum en appliquant debds de trés faible diametre de facon a
avoir un espacemedd,, de 3 mm par exemple. Parallelement, la disposdEs marqueurs
transversaux devrait étre modifiée. En effet, uitfeenir compte de I'asymétrie transverse (car
la section de I'éprouvette n'est pas carrée) & ealisation de la déformation transverse au
centre de I'éprouvette. Nous proposons pour cetdigér un espacemeidd,; de 2,5 mm au
lieu de 3,5 mm initialement en disposant les dexckés transverses de maniere asymeétrique
par rapport a la tache centrale. Dés lors, un neangserait séparé de 1 mm et le second de
1,5 mm de la tache centrale (figure V.1.9). La défttion du marqueur le plus éloigné du
centre correspondrait a la déformation d'épaisdeutéprouvette (déformation transverse la
plus faible), tandis que la déformation de la talzhelus proche du centre représenterait la
déformation de la largeur de I'éprouvette (déforomatransverse la plus élevée). Une telle
configuration d'éprouvette devrait éliminer leseeffde compaction et augmenter les effets de

dilatation.

,

.
2

a : Configuration actuelle b : Configuration fig

Figure V.1.9: Evolution possible des éprouvettes de traction
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V.2 ORIGINES MICROSCOPIQUES DES PROCESSUS MACROSCORQUES

V.2.1 Déformation en traction

V.2.1.1 Stade viscoélastique

Description moléculaire

Le stade de déformation initial des polyméres smistallins étirés en traction
uniaxiale au dessus de la température de transiticuse est qualifié de viscoélastique car il
est la superposition d'une réponse élastique dediasun processus de relaxation des chaines

macromoléculaires.

Le comportement élastique pur n'est uniquemerblgigu‘au tout début de la courbe
033(€33) OU la contrainte est sensiblement proportionnglla déformation suivant la loi de
Hooke 033 = E£33. A I'échelle macromoléculaire, I'élasticité sedtria par des mouvements
intermoléculaires et/ou intramoléculaires des atmiamorphes interlamellaires. Le premier
type de mouvement se caractérise par une défommndés liaisons de van der Waals qui se
comportent comme des ressorts entre les chaines¢Kg1978), Bicerano et Seitz (1996)).
Le second type de mouvement est di a des rotatmm®rmationnelles donnant lieu a une
élasticité de caractére entropique (Glenz and Retér971), Kausch (1978), G'Sell et
Dahoun (1994), Verdu (1995)). Une activité élastige la maille orthorhombique cristalline
n'est pas totalement exclue dans le stade de détionrelastique bien qu'il est généralement
admis qu'aucune activité de la phase cristallinesengroduit au début de la déformation.
En effet, Kaufman et Schultz (1973) ont observé wotation de I'axe ¢ des chaines du
polyéthylene, alors que Schultz (1974) expose éggltats de mesure du module élastique de
la maille cristalline du polyéthylene soumis a daible déformation. Le module élastique
déterminé parallélement aux chaines cristallinéssee a cent fois supérieur au module
élastique macroscopique. Par conséquent, la phmaseegphe, beaucoup plus souple que les
lamelles cristallines, est tres majoritairementpoesable du comportement élastique du

matériau.
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Le comportement visqueux, quant a lui, suit ladei Newton¢ = o/n oun est la
viscosité newtonienne. Dés lors, la vitesse derdetion est proportionnelle a la contrainte
appliguée, donc ce comportement est dépendantntjusteA I'échelle moléculaire, les chaines
amorphes interlamellaires subissent entre elles ppgnomene d'écoulement visqueux
(Castagnet et al. (2000)).

Dés lors, la réponse viscoélastique des polymémsi-cristallins conduit a un
mécanisme de séparation interlamellaire qui sect&rae par une augmentation de la longue
période des lamelles cristalline orientées perpriairement a la direction de sollicitation.
Ce processus a été constaté par de nombreux adsmgde polyéthylene ou le polypropyleéne
par diffraction des rayons X aux petits angles t{@&lalleja et Peterlin (1970), Kaufman et
Schultz (1973), Petermann et Schultz (1978), Buteal. (1995) et (1998), Butler et Donald
(1998)). Les lamelles orientées parallélement didection de traction ne subissent aucune
modification dans ce stade de la déformation ectitna. Par conséquent, l'intensité de ce
mécanisme de séparation interlamellaire diminuéadsirection de traction vers la direction
perpendiculaire a l'axe de sollicitation, commdusbire la figure V.2.1. Enfin, lorsque
I'écoulement visqueux des chaines amorphes ne jplest accommoder la contrainte
macroscopique et que les molécules liens sontetottt étirées, le seuil de déformation

plastique est atteint.
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Figure V.2.1: Processus de déformation viscoélastique du tioligne
a) état non déformé et b) état déformé viscoélastigent
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Processus de variation volumique

Au cours de la déformation élastique pure, togsntatériaux de I'étude montrent une
faible augmentation de volume. La figure V.2.2 ésgnte ce phénoméne lors de I'étirage en
traction du matériau PE1 a la température de 4@t°Gous la vitesse de déformation de
5.10° s*. La pente initialed; de la courbe,(e33) nous donne directement accés au coefficient
de Poissorv du matériau (paragraphe 11.2.1.3) qui caractdesprocessus de variation de

volume élastique.

0.010

PE1
3 = (1-2v) = 0,167

T=40<C
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DEFORMATION AXIALE €,,

Figure V.2.2: Processus de la déformation volumique élastiiyuBE1 sollicité en traction a
la température de 40 °C et sous la vitesse derdéfmn de 5.18 s*

A l'échelle microscopique, ce processus d'expang@mumique est di a l'action des
contraintes hydrostatiques sur les liaisons sedmewlale van der Waals dans les trois
directions de I'espace (Whitney et Andrews (19€&mpillo et Davis (1971), Ward (1971),
Bucknall et Clayton (1972)). Le tenseur des contes hydrostatiques est diagonal et contient
trois termes identiques. Par conséquent, cetterainté est isotrope dans l'espace. Les
composantes de ce tenseur sont définies commersedi la trace du tenseur des contraintes
macroscopiques. Par conséquent, pour un essaiadgoftr uniaxiale ou le tenseur des
contraintes ne contient que le terrog;, chaque composante est donnée par la relation

suivante :

_ _h_ h _ h _ O3z
o"'=0,, =0, =04 =3 V-1
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La figure V.2.3 représente schématiquement l'actiea contraintes hydrostatiques sur un
élément cubique de matiére soumis a un essai diotrauniaxiale. Sous l'effet du tenseur
hydrostatique des contraintes, les chaines macémmlaires s'écartent dans les trois
directions de l'espace par l'intermédiaire desdias de van der Waals qui agissent comme

des ressorts.

Figure V.2.3: Action des contraintes hydrostatiques sur umété volumique de matiéere
lors d'un essai de traction uniaxiale

Pour une direction donnée, la déformation volumiglastiquee,® est reliée a la contrainte

hydrostatiques” et au module de compressibilité K :

gf=—="32 V-2

Deés lors, comme le module de compressibilité Kpesportionnel au coefficient de Poisson
et au module d'Young E selon la relation K = E/(3@)), nous obtenons l|'expression

générale de la déformation volumique élastique poerdirection donnée :

e, =(1- 2\))% V-3

Lorsqu'un matériau est incompressible, le module #he valeur tres grande par rapport au
module E, d'ou le coefficient de Poisson tend @¢fs Par conséquent, la variation de volume

élastique est nulle. C'est par exemple le casgiedidu caoutchouc. Dans le cas contraire, le
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coefficient de Poisson est inférieur a 0,5 et legémau subit un phénomene de dilatation

élastique.

Apres l'expansion initiale d'origine élastique, Melume du VER des matériaux de
I'étude se stabilise progressivement car le coefficde Poissowv relevé sur les courbes
€v(€33) atteint 0,5. Ainsi, les micromécanismes induigame variation de volume plastique ne

s'activent qu'apres un certain état de la défoonaiu de contrainte.

V.2.1.2 Stade plastique

Description moléculaire

Dans le PEHD, l'apparition du domaine de déforomafplastique est généralement
reliée au début de la déformation des lamelledatiiiees par glissement (Lin et Argon
(1994)) (paragraphe 1.2.1.2) et/ou a l'apparition ld cavitation (Butler et al. (1998))
(paragraphe 1.3.1). La combinaison des mécanismesséaparation interlamellaire, de
cisaillement interlamellaire et de glissement iaingellaire conduit & une orientation
progressive des chaines amorphes et cristallinesrdula direction de sollicitation. Ce
processus d'orientation des chaines a été casscf@r I'évolution des fonctions de Hermans
(fa fo, fc et fyy) des grades PE1 a PE5 (figures IV.2.6, IV.2.9,2114 et IV.2.17).
Parallelement, les lamelles cristallines subissaeninécanisme de fragmentation qui a été mis
en évidence par la diminution de la dimension &é&des cristallites (figures IV.2.8 et
IV.2.16). En outre, ces lamelles subissent unesfoamation de phase cristalline sous
contrainte appelée également transformation matigums (Seto et al. (1968), Peterlin et
balta-Calleja (1970), Butler et al. (1995) et (1998ughes et al. (1997)) (figures IV.2.7 et
IV.2.15). En effet, un certain pourcentage de phasthorhombique se transforme
progressivement en phase monoclinique et ce, dédbet du stade plastique. Ces différents
mécanismes menent a une structure microfibrill§paragraphe 1.2.1.3) que nous avons
observée par microscopie électronique a balayagerés IV.1.1-f, IV.1.5, A.7, A.8, A.9 et
A.10) et détectée par diffraction des rayons X peitits angles (figures IV.2.2 et IV.2.10).

La figure V.2.4 met en évidence les processuséfierishation plastique des lamelles du
PEHD suivant leur orientation par rapport a la ction de sollicitation. Les processus de

déformation représentés dans cette figure conceurepolyéthylene a haute densité qui ne
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subit pas ou trés peu de cavitation, comme dawadedes matériaux PE1 a PE3. On donne
également les clichés de diffraction des rayonsiX @etits angles associés. La figure V.2.4-a
représente |'état de déformation viscoélastiqudaolongue période de la microstructure
augmente progressivement de la direction de dallioh @ = 0°) a la direction
perpendiculaire a I'axe de tractiop£ 90°). Ainsi, I'anneau de diffusion s'allongevsuit la
direction@ = 90°. Apres le franchissement du stade plastftigere V.2.4-b), le processus de
séparation interlamellaire se poursuit dans lesli@s orientées perpendiculairement a la
direction de traction. De plus, les mécanismes gamtion interlamellaire, de glissement
interlamellaire et de glissement intralamellairener@ a la fragmentation des lamelles
orientées entregp = 0 et 90°. La transformation de ces dernieresiiindn phénomene de
compression des lamelles orientées suivant 0° qui se rapprochent puis finissent par se
fragmenter. Dés lors, I'anneau de diffusion a etasformé en une ellipse dont le grand axe
est perpendiculaire a la direction de traction.pénomene se traduit par une diminution de
la longue période des lamelles orientées suigant0® et au contraire par une augmentation
de la longue période des lamelles orientées suigant 90°. De plus, les processus de
fragmentation menent a une grande distributioniageatle la longue période. Lorsque la
déformation augmente (figure V.2.4-c), on constate amplification des processus décrits
précédemment et la fragmentation des lamelles tégsnsuivantp = 90°. Le cliché SAXS
correspondant a ce stade de déformation met eeréad'apparition de deux lobes ayant une
plus faible intensité que I'ellipse (Butler et (@l998)). Ces derniers sont dus a l'apparition des
microfibrilles ou l'alignement des cristaux de po8res introduit les effets de diffraction des
rayons X, comme ce qui a été observé a la figur2.1d. Enfin, lorsque la microstructure a
été totalement transformée en une morphologie filicitaire (figure V.2.4-d), seuls les

deux lobes de diffusion subsistent.

A l'échelle sphérolitique, deux modes de déforomatcoexistent : i) un mode de
déformation homogéne et ii) un mode de déformaitidromogene (paragraphe 1.2.1.4). Le
processus inhomogéene est prédominant dans le Bablesollicité a la température ambiante
et est induit par les phénomeénes de cavitatiomsptrérolitique et intersphérolitique (figures
IV.1.1 et IV.1.3). En revanche, le second type dec@ssus est majoritaire dans les grades
PE1 et PE2 (figures IV.1.5, A.7 et A.8).
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Figure V.2.4: Processus de déformation plastique de la moogielamellaire
du PEHD sans processus de cavitation
a) état viscoélastique et b a d) états de defoomatioissante
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Au cours de la déformation plastique du PEBD,rende mobilité de la phase amorphe
favorise le processus de glissement interlamellgarerapport au glissement intralamellaire,
limitant ainsi la fragmentation des lamelles cilstas. En effet, la dimension latéralgodes
lamelles du PEO diminue faiblement au cours desfarchation du matériau. De plus, a I'état
non déformé, l'axe b des cristallites est déjantéigerpendiculairement a la direction de
sollicitation (f = -0,44), tandis que les deux autres axes desllEsnent une orientation
aléatoire (f=0,12 et §= 0,16). Au cours de la déformation, I'axe b @desdlles se désoriente
de sa direction initiale {f= -0,39), I'axe a s'oriente perpendiculairemena @irection de
traction (f = -0,35) et I'axe ¢ s'oriente vers de directiorsalécitation (£ = 0,75) (paragraphe
IV.2.3.2). Par conséquent, les phénoménes de glesseinterlamellaire sont associés avec
des processus de rotation des cristallites autesrakes a et b. La figure V.2.5 met en
évidence les processus de déformation plastigueEfu La compétition entre les processus
de rotation des lamelles et de cisaillement inteeliéaire se traduit par une modification de la
distribution spatiale des rayons X diffusés awitpeingles, comme ce qui a été observé a la
figure IV.2.18.
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Structures des lamelles Clichés SAXS

Figure V.2.5: Processus de déformation plastique de la moogi®lamellaire du PEBD
a) état non déformé et b) état déformé plastiquémen
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Processus de variation volumique

Au cours de la déformation plastigue des PEHD (BHAES), on observe soit i) une
baisse du volume menant a un phénoméne de compactti® & une augmentation finale du
volume, ou soit ii) une augmentation réguliére diume donnant lieu a une dilatation

constante du matériau.

Comme nous l'avons vu précédemment, l'effet maomgue de compaction est
probablement un artefact pour sa plus grande @Gagpendant, certaines approches prouvent
que des phénoménes de compaction existent a l&chieroscopique. La premiére approche
prouvant l'existence d'un processus de compacticrostopique est la fermeture de petites
cavités intersphérolitiques initialement présentiess les structures grossiéres (Friedrich
(1979)). Dans notre étude, ce processus pourrait hgu dans le matériau PE5 qui possede
de gros sphérolites, mais pas dans les autresyfeéd et PE2).

La cristallisation sous contrainte est un deuxigmacessus invoqué pour expliquer
I'effet de compaction. Ce phénoméne est fondé ewirhple fait que dans un polymere
semi-cristallin, la densité des cristallites estspimportante que celle des régions amorphes.
Dans le cas du PP, Tang et al. (1987) ont expllgués résultats avec l'argument cité ci-
dessus, mais aucune preuve expérimentale n'a ptétép. Bien que des effets mineurs de
cristallisation sous contrainte existent (Wade Adamnal. (1986)), de nombreux auteurs ont
prouvé que l'étirage des polyméres semi-cristaliméne plutét a une diminution de
cristallinité (Peterlin (1971), Meinel et Peter(itB71) et Glenz et al. (1971)).

Une troisieme approche, reposant sur le concepedtation de la phase amorphe, doit
€également étre considérée. Cette interprétatiorsiggportée par Bartczak et al. (1996) et
Gaucher-Miri et al. (1997) qui considérent quead@ment des chaines vers la direction de
sollicitation donne lieu a une structure ayant wymétrie pseudo-hexagonale. Il est fort
probable que la diminution de la distance intermwalgre amorphe déterminée dans cette
étude soit la conséquence du processus d'oriamtdés chaines (Fischer et al. (1969)). La
figure V.2.6 représente ce processus d'orientatemnchaines amorphes d'un PEHD linéaire.
A l'état non déformé, les chaines ne sont pas danétat totalement désordonné car ces
macromolécules sont soumisses a certaines comgaggomeétriques entre les lamelles. Dés
lors, un ordre a courte distance existe dans ¢#ttse ou les chaines sont partiellement

alignées. La distance de Bragg correspond donc distance moyenne séparant les axes
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moyens des macromolécules. Lorsqu'une contrainteagsiquée, les chaines s'orientent
totalement vers I'axe de sollicitation en changekentonformation locale. Ce processus est
facilité par la destruction de liaisons de van \@&aals et caractérisé par une diminution de
<d> (figures IV.2.9 et IV.2.17). Le profil transverdes chaines amorphes montre |'évolution

d'une morphologie partiellement ordonnée vers umactsire dense pseudo-hexagonale

(Bartczak et al. (1996)).

Figure V.2.6 : Processus d'orientation de la phase amorphe d'HDMEEaire caractérisé
par une réduction de la distance de Bragg menané &tructure compacte
de symétrie pseudo-hexagonale

L'origine de la dilatation volumique macroscopigagant a elle, a été clairement
identifiée a I'échelle microscopique. La premiéeuse de la diminution de densité des

matériaux est la cavitation par craguelage. Ce @nhéne a été clairement identifié dans le
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matériau PE5 déformé a la température ambianteir€eyIV.1.1 et 1V.1.3) et est tres
documenté dans la littérature (Hay et Keller (19&5iedrich (1983), Aboulfaraj et al. (1995),
Butler et Donald (1997), Castagnet et al. (2000)).

La figure V.2.7 met en évidence les processusatigation par craquelage du PEHD.
Dans ce modeéle, les lamelles cristallines se défotraelon les mécanismes représentés a la
figure V.2.4. Lorsque la cavitation démarre, I'migé diffusée par les lamelles n'est plus
visible sur les clichés SAXS. En effet, elle estsm#e par la diffusion des rayons X des
microvides qui est beaucoup plus intense. Les efages se forment initialement entre les
lamelles affectées par le mécanisme de séparatieriamellaire, donc au sein des cristallites
orientées perpendiculairement a la direction detitm (figure V.2.7-a). La diffusion des
rayons X par ces microvides, orientés perpendiari@nt a la directiop = 0°, se caractérise
par l'apparition de deux lobes positionnés selodlitaction de sollicitation (Butler et al.
(1995, 1998)). Ces deux lobes n'ont pas été miévatence sur les clichés SAXS du PE5S
(figure IVv.2.2). Effectivement, I'épaisseur des qurelures et leur périodicité étant tres
importantes dans ce matériau, il est possible gsieléux lobes soient présents sur les clichés
mais non discernables car ils seraient trop prodbesyon incident. Lorsque la déformation
augmente, la formation de craquelures se généralisrites les lamelles a l'exception de
celles orientées suivant la direction de sollimiat et évolue d'une forme plane vers une
forme sphérique (figure V.2.7-b). Le cliché SAXSrespondant met en évidence une ellipse
de diffusion dont le grand axe est dirigé suivaamdle @ = 90°. Ceci s'explique par trois
phénomeénes : i) la distance entre les vides sugt aertaine distribution spatiale car les
lamelles ont été fragmentées, ii) la distance t¢érstique entre les vides qui se sont
initialement formés dans les lamelles orientéegasuiip = 90° est devenue trop grande et iii)
la diffusion a lieu suivantp = 90° car les vides sont sphériques. Enfin, loesda
microstructure est totalement microfibrillaire,défusion se produit perpendiculairement aux
microvides orientés suivant la direction de sdtiton (Butler et al. (1995), Hughes et al.
(1997))(figure V.2.7-c).
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a)

b)

c)

- b

Structures des lamelles Clichés SAXS

Figure V.2.7: Processus de déformation plastique de la moogielamellaire du PEHD
avec processus de cavitation
a) formation de craquelures au seuil plastiqueathétats de déformation croissante

Dans le cas des matériaux PE1 a PE4, la dilata#ésunlte a premiére vue de
phénomenes de cavitation par décohésion entreattisyles de noir de carbone et la matrice
polymere (figures IV.1.5, IV.1.6, A.7, A.8, A.9 At10). Ces décohésions sont semblables a
celles observées dans les polymeéres semi-cristativargés de particules nanométriques
(paragraphe 1.3.2.3) (Naqui et Robinson (1993), dhgkky et al. (1994), Gloaguen et
Lefebvre (2001)). Toutefois, la formation de crdgues dans les grades PE1 a PE4 n'est pas
totalement écartée. Effectivement, si nous comal@déformation volumique résiduelle des
grades PE3 et PE4 pour une méme déformation rdgid¢s, = 0,057 et 0,107

respectivement, pousss, = 1,4 (tableau IV.1.1)) et leurs processus miapspies (figures
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IV.1.5-c et IV.1.5-d respectivement), les phénonsede décohésion sont trés faibles dans le
grade PE3 et trés prononcés dans le matériau P&4, gque la variation de volume varie

presque d'un facteur deux en passant du PE3 auD®&s4ors, la dilatation du grade PE3 est
due en grande partie a des processus autres quiedesésions noir de carbone/matrice
polymére, donc a la formation de craquelures. @&eBiéres sont probablement trés fines ou
presque totalement fermées apres la relaxatiogs slhnt donc indétectables au microscope
électronique a balayage et par diffraction desnmayd. En revanche, dans le grade PE4, la
variation de volume est due au craquelage et s&taldsion et ce, dans des proportions
équivalentes. D'aprés les observations microscepigles microvides engendrés par la
décohésion ne se referment pas totalement aprékiation du matériau, ce qui donne lieu a
une diffusion des rayons X dans ce matériau (figt@.10). Les matériaux PE1l et PE2,

guant a eux, ont des processus de cavitation grtant dans des proportions intermeédiaires.

Une autre source de dilatation des matériaux PBE% est la diminution du taux de
cristallinité. Ainsi, d'aprés Meinel et PeterliOfIl), Glenz et al. (1971), Leung et al. (1988),
le taux de cristallinité du PEHD chute de maniéyastante au cours de I'étirage jusqu'a un
taux de déformatioh = 5 (soitezz3 = 1,61), ce qui confirme nos observations (figuxe&.5 et
IV.2.13). Cette baisse de la cristallinité s'expiigpar la fragmentation progressive des
cristallites entrainant un transfert de chainestaltisées vers les amas amorphes Ainsi, en
considérant que la diminution de cristallinité $eiseul phénomeéne introduisant une variation
de volume dans les matériaux, nous pouvons calcumerdéformation volumique résiduelle
due a ce processus. Cette derniere est donnée par relation suivante

€y = In(po/(Xcv.pC +(1—Xcv)pa)) ou X est le taux de cristallinité de I'état de défororat

considéré, etget p. représentent respectivement la densité de la @meghe et de la phase
cristalline. Dans le cas du PE5, pour une défomnamnaximale de 1,3, nous obtenons un taux
de cristallinité en volume de 57 %. Par conséquientalcul donnes,, = 0,024 d'ou la
diminution de cristallinité du matériau est un @esus introduisant une variation de volume.
Cette dilatation est faible par rapport a la défion volumique totale, mais toutefois

significative.

Dans notre étude, nous avons clairement démoniéleg phénoméne de compaction
macroscopique au début de la déformation plastgtiéargement dd a un artefact de mesure.
Par conséquent, le processus de compaction migigsmo détaillé plus haut est compensé
par les deux processus microscopiques induisanaugmentation de volume : la cavitation

et la perte de cristallinité.
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Cependant, certains éléments nous font pensem gefiet final de compaction
macroscopique serait possible. En effet, nous adétecté par radiographie X un effet relatif
de compaction du grade PE5 pour une déformatiomugde de 1,3 (figures 111.1.15 et
[1.1.19). Cet effet macroscopique peut étre ré& phase amorphe continue a se densifier, si
le taux de cristallinité augmente et si la cavitatdiminue d'intensité. Or, le parameétre><d
diminue constamment pour les grades PE1 a PE5SréBgly.2.9 et IV.2.17). De plus, une
augmentation finale de la cristallinité des matéri®E2 et PE4 a été notée (figure IV.2.13).
Ce phénoméne a été constaté dans des travaux @méséoll une augmentation de la
cristallinité du polyéthylene se produit a partlurd taux d'étirage. = 5 (soite = 1,61)
(Peterlin (1971), Meinel et Peterlin (1971) et Glen al. (1971)). Ces auteurs ont expliqué ce
processus par une augmentation de la densité d#hdae amorphe. Cette derniére est
introduite par une augmentation du taux de moléclidmns provenant de la destruction des
lamelles cristallines dont faisaient parties ces léodes. Enfin, les explorations
microscopiques ont mis en évidence une orientatemcavités des grades PE1 a PE5 suivant
I'axe de traction qui deviennent ellipsoidalesuffegs 1V.1.1-f, IV.1.5 et IV.1.6). Il est donc
possible que le glissement des microfibrilles leesupar rapport aux autres conduisent a une
fermeture des cavités, comme le montre la figu28/.Le cliché de diffraction des rayons X
aux petits angles associé serait alors dominéapdiffusion des cristaux et se caractériserait
par quatre lobes (Kakudo et Kasai (1972)). Des, ldems des études futures, il serait
intéressant de vérifier l'existence de ce proce$isas de compaction avec un dispositif
vidéométrique ayant une précision accrue et eriseddl des analyses par diffraction des

rayons X in situ.
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Figure V.2.8: Processus de glissement des microfibrilles tesypar rapport aux autres
a) morphologie initiale et b) glissement des mitniifes avec fermeture des cavités
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En ce qui concerne le PEO, une stabilisation dumwe a été constatée apres le stade
élastique (figure 111.1.7). Comme ce matériau secizrise par une phase amorphe mobile et
des lamelles cristallines fines, les processusaglgation et de glissement intralamellaire sont
limités (Butler et al. (1995)). Dés lors, les edfete dilatation ont une faible intensité dans ce
grade de polyéthylene. Les processus les plussataifis ce matériau sont les rotations des
lamelles et le cisaillement interlamellaire qui daisent aux grandes déformation a une
diminution de la longue période. Comme la distagnee les cristallites diminue, les chaines
amorphes s'écartent. Ce phénomene est caractariség@diminution de la distance de Bragg

<ds> des macromolécules amorphes.
V.2.2 Déformation en fluage

V.2.2.1 Mécanismes de déformation

Les courbes;3(t) des matériaux (figures I11.2.1 et 111.2.2) corepnent d'abord un stade
de déformation élastique instantané ou se produlssmrmémes micromécanismes que lors
d'une sollicitation en traction (paragraphe V.2.1lle premier stade de déformation non
élastique se caractérise par une forte vitesseéfterdation. En effet, les défauts engendrés
par l'application de la contrainte augmentent raypient de densité, ce qui empéche le
réarrangement des chaines des régions entourangfasgs pour relaxer les contraintes. La
transition entre le premier et le deuxieme stadetgue se caractérise par une diminution
progressive de la vitesse de déformation car laitlede défaut augmente de moins en moins
rapidement. Dans le dernier stade de déformatiofiuage, nous observons une vitesse de
déformation constante et faible car les chainexesit les contraintes et homogénéisent ainsi
la densité de défauts dans le VER (Cangémi e2@04)).

Pour une méme contrainte imposée, la vitesse fidendgtion globale diminue lorsque
le taux de cristallinité augmente. Par conséquientésistance au fluage augmente selon
I'ordre suivant des matériaux : PE2, PE1, PE3, &H2E5 (figure 111.2.3). La dépendance du
taux de cristallinité sur les propriétés en fludgepolyéthylene a été notamment montrée par
Gedde et Jansson (1979). Les essais de fluagsé®ghar ces auteurs étaient des tests
nominaux se terminant par un stade tertiaire (papdge 1.2.2.2). lIs ont déterminé I'évolution
de la contrainte nominale entrainant précisémedéhat du troisieme stade (formation de la
striction) au bout d'une heure de fluage en fonctie la densité du matériau. Cette contrainte

augmente linéairement avec la masse volumique dtérima. Par conséquent, plus le
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matériau est cristallin, plus il faut monter en ttamte pour atteindre le méme taux de
déformation. En conséquence, si ces matériaux sulitités a la méme contrainte, plus le
taux de cristallinité augmente, plus la vitessedé®rmation globale est faible. Les auteurs
ont attribué ce phénomene au fait que la destmuckas lamelles cristallines est plus colteuse
en énergie lorsque leur épaisseur augmente euisgquantité de défauts présents dans les
lamelles diminue. Cependant, le matériau PE5, figsiyant un taux de cristallinité plus élevé
gue les grades PE1 a PE4, possede une vitessatmatéon globale plus faible que les
autres matériaux uniguement sous de fortes cotgsmimposeées et pour des courtes durées de
fluage, mais pas dans les autres conditions (fiju&3). Ce phénomene est probablement

di aux processus d'endommagement du matériau.
V.2.2.2 Processus de variation de volume

Apres l'expansion élastique initiale, le compoeetvolumique des grades PE1, PE2,
PE3 et PE4 présente un phénomene de compactiodimpnue d'amplitude lorsque la
contrainte imposée augmente. Dans le cas du PEB,Ip@ontrainte imposée la plus faible,
nous observons une déformation volumique prochezé&te. Puis, lorsque la contrainte
augmente, on observe un effet de compaction treguéegui diminue d'amplitude avec le
temps. Enfin, a partir d'une certaine contrairdaeydriation de volume est toujours positive.
Certains auteurs ont observé des processus de ctomp@n fluage dans les polymeres
semi-cristallins déformés au dessus de la températe transition vitreuse (Mallon et al.
(1972), Cherry et Hin (1983), Cangémi et al. (200vais aucune explication n'a été donnée
pour les expliquer. Comme pour les essais de drackes processus de compaction que nous
constatons résultent probablement d'artefacts denmmeCependant, le fait que les grades PE1
a PE4 ne subissent pas d'effet de dilatation vaueis'expligue également par des
contraintes imposées inférieures a la contrairdetigdation des mécanismes de dilatation et
ce, contrairement au matériau PE5. Dés lors, poe faible contrainte imposée, les
phénomeénes de cavitation du PE5 s'activent avantmécanismes de déformation des
lamelles cristallines. Par conséquent, la défomnatin fluage est brusquement accélérée par
la propagation des microvides qui empéche le régement des chaines pour relaxer les
contraintes et méne a la rupture du matériau. luardg contrainte imposée est élevée, les
effets de cavitation et de cisaillement des lamsetiéstallines sont activés dans ce matériau.
Or, la résistance au fluage dépend de la quaritiié éépaisseur des lamelles. Ainsi, comme
le PE5 contient le taux de cristallinité le plugpontant, il est le matériau le plus résistant au
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fluage a isocontrainte imposée. Mais cet effettresisitoire dans ce grade, car les processus
de dilatation sont également actifs et finissent g propager apres un certain temps de

latence.
V.3 INFLUENCE DES CONDITIONS EXPERIMENTALES EN TRAC TION
V.3.1 Effet de la vitesse de déformation et deetapérature
V.3.1.1 Influence sur les mécanismes de défoonati

Une augmentation de la température ou une dinonwude la vitesse de déformation se
traduit par la diminution de la contrainte poureaitire une déformation donnée. Ces deux
conditions expérimentales influent sur la mobilités chaines amorphes et l'activité des
chaines cristallines. Effectivement, lorsque lagghamorphe est a I'état caoutchoutique, une
élévation de la température induit une diminutian ld viscosité des chaines donc une
diminution des frottements intermoléculaires. Airss réarrangements de cette phase sont
facilitées (Castagnet et al. (2000)). De plus, laesda température se rapproche de la
température de relaxation des lamelles cristalliigs les mécanismes de glissement
intralamellaire sont facilités. En ce qui concelaeinétique de déformation, une diminution
de la vitesse de sollicitation a pour conséquene diminution des frottements entre les
chaines amorphes et entre les chaines crista(lit@seika et al. (2000)), la déformation des

phases amorphe et cristalline est ainsi moins oséten énergie mécanique.

En outre, la température et la vitesse de défeomainfluent sur le mode de
déformation en cisaillement de la phase cristallbiaprés Gaucher-Miri et Séguéla (1997), il
existe un mode de glissement homogéne et inhomogeselamelles. La déformation
homogéne produit un cisaillement continu traversantolume de la lamelle qui n'est pas
fragmentée. Au contraire, la déformation inhomogéarduit a la formation de plusieurs
blocs cisaillés (figure V.3.1). Cette différence camportement s'explique par l'activation
plus ou moins simultanée des dislocations dansoleme de la lamelle. Au niveau de la
courbeoss(ess), le processus de déformation homogéne se trpduitin fort durcissement et
au contraire le second processus de déformatiaritind faible durcissement plastique.

A I'échelle sphérolitiqgue, lorsque la températavgmente, l'association d'une grande

mobilité de la phase amorphe et de processus délansent cristallin homogéne se traduit
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par une déformation homogene des sphérolites, cexqulique la figure IV.1.2 relative a

l'effet de la température sur la déformation déssglites de PES5.

Figure V.3.1: Mécanismes de déformation inhomogéne (a) et lgem® (b)
des lamelles cristallines (Gaucher-Miri et Ség£e97))

V.3.1.2 Influence sur les processus de la varatie volume

L'effet de la température et de la vitesse de d&tion sur le coefficient de Poissen
est bien connu (Naqui et Robinson (1993), Castaffifd8), Castagnet et al. (2000)). Ce
parameétrev est inversement proportionnel a la force desdi@sde van der Waals, donc a
I'énergie de cohésiongs entre les chaines. Cette derniére varie en fanckiola température
en suivant qualitativement la méme loi que I'éreedg cohésion des molécules d'un liquide
Ecol(T) = AHyap - RT ou AHy,, représente l'enthalpie de vaporisation (Van Kevekt
Hoftyzer (1976)). Par conséquent, commgy{E) diminue avec la température, le coefficient
de Poisson augmente avec T. Par conséquent, ateaytérature, I'écoulement des chaines
est facilité (Castagnet (1998)). En outre, lestémoents entre chaines baissent d'intensité
lorsque la vitesse de déformation diminue. Danscoeslitions,v s'approche de 0,5 qui est la
valeur caractéristiqgue d'un matériau incompressiléa déformation volumique élastique

tend vers zéro.

L'influence de la température et de la vitessedémrmation sur les processus de
dilatation volumique plastique observés dans digutravaux (paragraphe 1.3.2.3) a été
confirmée par notre étude. Les effets de dilatasont générés majoritairement par les
processus de cavitation (craquelage et décohésionle carbone/matrice) et minoritairement
par une diminution de la cristallinité des matéxiadlous étudions donc l'influence des
conditions expérimentales sur les processus deatiavi par craquelage. D'apres Castagnet et

al. (2000), le craquelage se produit lorsque I'Eroant visqueux de la phase amorphe ne
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peut plus s'accommoder seul la contrainte macrageep Si la mobilité de cette phase
augmente, la genése de microvides est retardée é@rndhtion. Parallelement, si le
cisaillement des lamelles cristallines a lieu denigx@ homogéne, les effets de cavitation sont
plus limités car moins de défauts sont générésngerface cristallite/couche amorphe
(Gaucher-Miri et Séguéla (1997)). Cette forte mtbitles chaines amorphes associée a un
processus de déformation homogene des lamellesuitandine déformation homogéne des
sphérolites. Ainsi, le matériau se caractérise ya@ orientation plus importante de la

microstructure et les effets de cavitation sordrdgs ou inexistants (figure 1V.1.2).

Cette approche est confirmée par Kausch (1978nguitre que la contrainte a laquelle
apparait la cavitation augmente avec I'amplitudd'ateentation des chaines amorphes. En
effet, les fluctuations de densité disparaissetduse de |'orientation des macromolécules, ce
qui rend plus difficile la création de microvideand une région de faible densité devenue
plus rare (paragraphe 1.3.1.2). La contrainte auddg se forment les microcavités est
généralement inférieure ou égale a la contrainté. §2es essais de traction réalisés sur le PS
ont montré que lorsque la température augmenteotdrainte seuil et la contrainte de
cavitation diminuent. Or, la diminution de la caiite seuil est plus importante que celle de
la contrainte de cavitation (Kausch (1978)). Parséguent, la déformation a laquelle apparait

la cavitation augmente avec la température, ceapfirme notre interprétation.

Cependant, la germination d'une microcavité etcsassance sont thermiquement
activées (paragraphes 1.3.1.2 et 1.3.1.3) (Kauéig), Rault (2002)). En effet, la création de
microvides se produit dans des régions de faibtesitie par rupture de chaines amorphes. Ce
processus se caractérise par la destruction dmtisicovalentes. Dés lors, la rupture d'une
liaison covalente est favorisée par une augmentatie la température car I'agitation
thermique diminue I'énergie mécanique nécessdaeupture de cette liaison sous contrainte.
De plus, la croissance des microcavités se prquartla formation de fibrilles entre les
microvides et par I'allongement de ces fibrillees@eux processus sont plus actifs lorsque
les chaines ont une plus grande mobilité. Par cuesé, a I'échelle macroscopique, la pente
finale de la courbe,(€33) des matériaux doit augmenter avec la tempérdturdorsque la
vitesse de déformation diminue) car les phénomélgesavitation sont plus actifs. Nous
observons un tel phénomeéne pour le PES (tabledull)) le PE1 et le PE3 (tableau 111.1.3)
lorsque la vitesse de déformation diminue et das ratériaux PE1l, PE2 et PE3

(tableau I11.1.5) quand la température augmentankaure déx aux fortes températures n'est
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cependant pas représentative de la dilatationefidal matériau car les essais ont été stoppes

prématurément.
V.3.2 Effet de la géométrie des éprouvettes

Les dimensions des éprouvettes ont une profonddence sur les courbess(ess) et
&v(€33), car I'état de contrainte est modifié dans le VERst généralement admis que lorsque
la section des éprouvettes est épaisse, le matédadéforme selon des conditions qui
favorisent un champ de contrainte triaxiale (fig\t8.2) (Arends (1996), Che et al. (1996),
Castagnet (1998), Schrauwen (2003)). Ce phénomehebien connu dans le cas des
éprouvettes axisymétriques ou la triaxialité edkenan la surface et augmente vers le coeur de
I'éprouvette (Bridgman (1964), Aly Helal (1982))ed. phénoménes de cavitation ou de
fracture du matériau sont donc favorisés par rappta ductilité. Au contraire, dans les fines
sections d'éprouvettes, une plus grande ductibtéobservée (Arends (1996), Che et al.
(1996), Castagnet (1998), Schrauwen (2003)). Ds, plaprés Hay et Keller (1965), dans les
sections d'éprouvettes peu épaisses, la déformd@ensphérolites est plus homogéne. Par
conséquent, lorsque I'épaisseur des éprouvettaaldtmou lorsque la largeur des éprouvettes
augmente, le processus de durcissement plastiquaitdétre plus marqué et la dilatation

volumigue moins importante.

e

Plane stress Plane stress
Plane strain

l

Figure V.3.2: Etats de contrainte plane et de déformationep(gnaxialité des contraintes)
dans une éprouvette de traction ayant une seqgtiasse (Arends (1996))

Or, nos essais mécaniques montrent I'effet inviigares 11.2.6, 11.2.7 et 111.1.19). Ce
phénomeéne est probablement di a la non prise empteodes erreurs de mesures de la
variation de volume (paragraphe V.1) en fonction Kipaisseur des ['éprouvettes.
Effectivement, la sous-estimation de la déformatiolumique est peut étre plus importante
avec des éprouvettes de 6 mm qu'avec des épraunmtite fines. Par conséquent, il est
possible que la variation de volume "corrigée" obte avec des éprouvettes de 6 mm soit

plus élevée que celle résultante d'éprouvettesfiples.
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Le dernier parametre morphologique des éprouvéttedié est le rayon de courbure
(figure 11.2.7). Lorsque le rayon de courbure @dble, la dilatation volumique débute plus t6t
en déformation. Cet effet est di a une plus grdndeialité qui favorise les processus de

cavitation.
V.4 MODELISATION MICROSCOPIQUE DE LA VARIATION DE D ENSITE
V.4.1 Décomposition de la variation de volume

Bucknall et Clayton (1972) et bucknall et al. (2p6nt proposé un modele général de
décomposition de la déformation volumique qui a mgris dans de nombreuses études
(Heikens et al. (1981), Franck et Lehmann (1986kaRszky et al. (1994), Quatravaux et al.
(2002)). Dans ce modele, la variation volumiqhé/V, est la somme d'une déformation
volumique élastiguéV¢/V,, d'une déformation volumique plastiqgd¥sy/V, introduite par
les mécanismes de cisaillement et d'une déformataumique due aux phénomenes de
cavitation AV 4V, (paragraphe 1.3.2.4). En outre, ce modéle a épldié en considérant
gue les processus de déformation plastique patiemant n'introduisent aucune variation de
volume.

Dans notre étude, nous utilisons la méme décortipogie la variation de volume que

nous réécrivons selon le formalisme de Hencky :
€, =£veI +£Vpl +£Vca V-4

ot g, =In(V/V,), & =In(Va/V.), & =In(V, /Va) et &, =In(V/V,). Les volumes en
guestion sont : i) Yle volume initial du matériau a I'état non défornneV le volume apres
la deformation élastique, iii) i le volume de la matrice solide qui a subi la défation

élastique et plastique et iv) V le volume finalrdatériau (figure V.4.1).

svel 8va evca - -
-~ =\ -
Vo Vel Vpl V

Figure V.4.1: Décomposition de la déformation volumique d'lém&nt volumique
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Cependant, contrairement a Bucknall nous ne cormidépas a priori que la déformation
volumique induite par les mécanismes de cisailléarasnnégligeable. En effet, nous prenons
en compte les variations de volume de la matridgnpere induites par la variation de la
cristallinité (dilatation) et par [l'orientation deshaines amorphes (compaction). Par

a

conséquente,”,e,” et £, sont supposées é&tre différentes de zéro et saitiébs ci-

dessous.

V.4.2 Mesure des composantes de la variation tlene

Au cours de l'étirage, la déformation volumiquasébjue est donnée par la relation
suivante £,” =(1-2v)e;" ol v est le coefficient de Poisson et,” correspond a la
déformation axiale élastique. Le coefficient desBon est accessible a partir de la pente
initiale de la courbe,(e33) qui estde, /de,; = (1-2v). De plus, la déformation élastiqus,”
est obtenue a partir de la loi de Hookg’ =Ec¢;,’. Ainsi, la déformation volumique non

élastique peut étre suivie en temps réel au caurgskai de traction par la relation suivante :

y
O33

V-5

e, +¢,% =g, —(1-2v)

Si des techniques de caractérisation microstruetunasitu (tomographie ou diffraction des
rayons X au synchrotron) étaient appliguées pendlassai mécanique, nous pourrions
déterminer les composantes microscopiques norigilastde la déformation volumique que
nous pourrions comparer aux valeurs macroscopiddas dans notre laboratoire, nous ne
disposons que de techniques de caractérisatiompmsem (MEB, WAXS). Par conséquent,
la corrélation entre la déformation volumique macapique et microscopique est réalisée a
partir de différents états de déformation résidudlinsi, nous réalisons cette étude sur le PE5
déformé en traction & 23 °C et sous T£.HJ, puis déchargé et relaxé pendant trois heures
(figure 111.1.12). L'évolution de la déformation luonique résiduelleg, en fonction de la
déformation résiduelle,, de ce matériau représente la contribution macpigue dee,,”

et de £, qui sont respectivement la déformation volumigésiduelle plastique et la

déformation volumique résiduelle de cavitation.

V.4.2.1 Contribution de la matrice polymere

La déformation volumique plastique résiduelle éspnte le comportement de la

matrice polymere qui résulte de deux effets opposégestruction de l'ordre cristallin et la
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compaction des chaines amorphes. Le premier puess caractérisé par I'évolution du
taux de cristallinité du matériau (figure IV.2.%andis que le second est caractérisé par la
variation de la distance de Bragg (figure IV.2.Q)évolution d'un élément volumique
représentatif du matériau subissant le processdgfdemation volumique est représentée a la

figure V.4.2. Nous notons m la masse totale deléshent volumique qui reste constante.

Am Am

pl
Cr 8\” Cr

Masse totale m m

Volume total V0 Vpl

Figure V.4.2: Processus de déformation volumique résiduedistigue

A l'état non déformé, la masse cristalline e&;(xcm°> ou <Xcm°> est le taux de

cristallinité en masse du matériau non déformé.cBaséquent, le volume de cette phase est
donné par la relatiorm.<Xcm°>/pC ou pc est la masse volumique des lamelles cristallines.
Cette derniére est égale a 0,997 d/dwunderlich (1973)). En outre, la phase amorphe
posséde une masse(l—<xcm°>), donc un volumem.(1—<xcm°>)/pa° ou p,°, qui est égale a

0,854 g/cm, représente la masse volumique de la phase amarpi&at non déformé. Par

conséquent, le volume initial de I'élément voluneigeprésentatif est donné par :

m.<X Cm°> . m(l—<):cm°>) Vo6

Pc Pa

V, =

Pour un état de déformation résiduelle donnépleme de la phase cristalline est donné

par la relationm.<xcm”'>/pC ou <Xcm”'> correspond au taux de cristallinité en massesapré

déformation. La masse volumique de la phase diistareste inchangée au cours du

processus d'étirage. En outre, le volume de lagohamrphe esm.(1—<xcmp'>)/pap' ou p,”

est la masse volumique de la phase amorphe défgtagiquement. Cette derniére est plus

importante quep,’ car cette phase amorphe se densifie d'aprésatiorekuivante :

p." =pa” ><(<da°>3 / <da”'>3) V-7
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ou <da°> et <dap'> sont respectivement la distance de Bragg inigdle'un état plastique

donné (figure 1V.2.9). Ainsi, le volume de la mag&ridéformée plastiquement est :

) oo

Pe p."(da”)

Vpl = V'8

Dés lors, la déformation volumique plastique de é&ment volumique représentatif

contenant une phase amorphe et une phase cristaditrdonnée par I'expression suivante :

(X}, bt fory

S LR i ’pa°<da > \ V-9
S S o =

Pe Pa

Cette relation prend donc en compte I'évolutioraderistallinité et de la densification

de la matrice polymere.

La figure V.4.3 représente I'évolution de la défation volumique plastique résiduelle

en fonction de la déformation résiduelle du PES5. r@marque que par compensation des
effets de perte de cristallinité et d'orientatiaa),” est constante au cours de la déformation et

vaut -0,007. Par conséquent, la déformation volumigqtroduite par les mécanismes de
cisaillement est relativement faible. Des lorsg glleut étre négligée, ce qui confirme a

posteriori I'nypothése de Bucknall et Clayton (1972

0.10 T T T T T T

0.08 - b

0.06 b

0.04 b

0.02 - b

0.00

-0.02 - e

vr

DEFORMATION VOLUMIQUE RESIDUELLE €,

-0.04 .
1 1 1 1 1 1

0.0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0 1.2 14

DEFORMATION AXIALE RESIDUELLE Essr
Figure V.4.3: Evolution de la déformation volumique résidugllastique en fonction de la
déformation résiduelle du PES5 sollicité en tractio?3 °C et sous 1.FG?
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V.4.2.2 Contribution de la cavitation

Le processus de déformation volumique résidualeavitation est mis en évidence a la

figure V.4.4. Nous étudions ici uniquement les gim@anes de craquelage.

ca -

VI -
A AT -
-

Vpl V= Vpl + Vca

Figure V.4.4: Processus de déformation volumique résiduelleagéation

Le volume de I'élément représentatif avant le @seas de cavitation est le volume de la

matrice aprés deformation plastique, c'est a Wige Apres la dilatation volumique introduite
par les processus de cavitation, le volume finaindtériau esv, + V., V.. étant le volume

total occupé par les vides. Par conséquent, latiani de volume résiduelle de cavitation est :

Ew =1In v =In v ——In(l—vcaj V-10
" Vi V-V %

Cette variation de volume est accessible a pdetita densité volumique des cavités

V../V que l'on mesure via la densité surfacique dessvifig/S présente sur une

micrographie du matériau. D'aprés Delesse (1848Bljlkard (1968), la densité surfacique de
cavités est égale a la densité volumique de caviié grand nombre de cavités est considéré
et si le gradient de déformation est faible dans/ER sondé. Dans notre étude, nous
répondons a ces deux conditions. Nous avons mesaensité surfacique de cavités a partir
d'une quinzaine d'images du VER pour un état dernhftion donné dans le cas du grade
PES5. De plus, la déformation du VER est relativeimtemmogene. Les images étudiées sont
obtenues au microscope électronique a balayageoele e détection électrons rétrodiffusés
(BSE). Le protocole de préparation des échantillestsle méme que celui utilisé pour les
observations microstructurales (paragraphe Il.2L8)tilisation de ce mode de détection
permet d'obtenir un grand contraste entre la neatpiclymérique et les cavités (figures



Chapitre V : Corrélation entre les comportements anascopique et microscopique 209

V.4.5-a et V.4.5-b). Cette différence de contragieilite la séparation des régions
endommagées et non endommageées avec le logicieERRHN qui nous permet de seuiller
la valeur du contraste (figure V.4.5-c). Dés lareus obtenons une image binaire dont la

proportion entre les deux familles de pix8l,(S) est calculée par le logiciel. Le programme

utilisé est donné a l'annexe C.

1b : BSE

% R

T , e THETTA S c : Binaire
Figure V.4.5: Morphologie du PE5 déformé en tractiegs{= 0,48)

observée en mode SE, BSE (MEB) et binaire (seutiotiraste 25)

=

Dans les cavités, il faut considérer la présereerdicrofibrilles qui ont été éliminées
par l'attaque chimique. La densité de matiere demsraquelures dépend de la température,
de la vitesse de déformation et de I'état de dé&fbom (Dasari et Misra (2004)). D'aprés
Friedrich (1983), Schirrer (1995), Luo et al. (2p@4 Dasari et Misra (2004), les craquelures
des polymeéres sont constituées en moyenne de 6@ %dé. Comme il n'existe pas de
données précises sur la densité des craqueluregsppertant a notre matériau et nos
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conditions expérimentales, nous considérons queagses contiennent en moyenne 40 % de

matiére et 60 % de vide, d'ou l'expression V-1(atev.

g, =-In (1—%X0,60j V-11

L'évolution de la densité surfacique de cavitéfamction de la déformation axiale
résiduellegss, du PES est représentée a la figure V.4.6. Cettsitiedépend de la valeur de
contraste de binarisation (0, 25 et 50) et de teection due a la présence des microfibrilles.
Nous observons une augmentation progressiv@&.4& en fonction dess,. La valeur seuil de
contraste possede une grande influence sur latéedsi cavité. En effet, cette derniere
augmente en moyenne de 20 % lorsque le contrastendesation augmente d'un facteur
deux. Le choix d'un niveau de contraste limite dorina valeur de la plus proche de la
réalité est une tache difficile car celle-ci dépetels conditions de mise au point au
microscope électronique a balayage. Cependanpasneétres de luminosité et de contraste
varient d'un état d'endommagement a un autre et édhantillon a l'autre, ce qui rend
infructueux [l'utilisation des algorithmes mathématéis de binarisation présents dans le
logiciel APHELION. D'un point de vue général, legcrovides apparaissent avec un contraste
compris entre 0 et 50. Nous choisissons donc deemaarbitraire la valeur de contraste 25
comme étant la valeur donnant des résultats moy&imsi, les densités de cavité non
corrigées et corrigées pour I'état de déformati@ximal €33; = 1,3 sont respectivement de

0,35 et 0,21 pour le contraste limite moyen de 25.

T T
Seuillage :
50

25 densité non corrigée

0

25 densité corrigée

DENSITE SURFACIQUE DE CAVITE S_ /S

.0.0 0.2 O‘.4 0f6 0f8 1t0 152 154 1t6 158 2.0
DEFORMATION AXIALE RESIDUELLE €,
Figure V.4.6: Evolution de la densité surfacique de cavitéoerction de la déformation
axiale résiduelle du PE5 déformé en traction a28t>sous 1.18s
pour différentes valeurs seuils de contraste
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L'évolution de la déformation volumique résiduelke cavitation (densité de cavité avec
seuil de contraste 25) en fonction de la déformaticaie résiduelle est donnée a la figure
V.4.7. On observe une augmentation progressive,d& avecess. Ainsi, €, atteint 0,23

pour une déformation résiduelle de 1,3.
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DEFORMATION AXIALE RESIDUELLE €,

Figure V.4.7 : Evolution de la déformation volumique résidueleecavitation en fonction de
la déformation résiduelle du PE5 déformé en tracii@3 °C sous 1.10s*

V.4.3 Corrélation entre les mesures volumiquesastopique et macroscopique

On représente a la figure V.4.8 I'évolution dediformation volumique résiduelle
microscopique aﬁwzswp'+swca) et I'évolution de la déformation volumique réstie

macroscopique (mesures VidéoTracfipen fonction de la déformation résiduelle du PES5.
Nous observons une grande similitude entre la tianiade volume obtenue par les mesures
vidéométriques et celle déterminée par le modéteancopique. Cependant, ce dernier induit
une variation de volume supérieure a celle de Vidgctior®. Ce phénoméne confirme le fait

gue la déformation volumique est sous-estiméedessessais mecaniques.
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DEFORMATION AXIALE RESIDUELLE €,
Figure V.4.8: Corrélation de I'évolution de la déformationwmique résiduelle
macroscopique et microscopique en fonction de flerdwtion axiale résiduelle du PE5
déformé en traction & 23 °C et sous T.80
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V.5 INFLUENCE DE LA MICROSTRUCTURE SUR L'ENDOMMAGEM ENT
V.5.1 Effet de la cristallinité et de I'épaissdes lamelles cristallines

La figure V.5.1 représente I'évolution des paraes&tss’ ete,(1,0) en fonction du taux
de cristallinité moyen en massén et de I'épaisseur des lamellegdéterminée par analyse
enthalpique différentielle et par diffraction desyans X) des grades PEO a PE5 (paragraphe
11.1.3, tableau 11.1.6). On constate que la conteidu seuil de plasticitéss’ augmente
linéairement avecXcm et k. Le coefficiente,(1,0), quant a lui, augmente exponentiellement
avec X et L. Cependant, bien que le taux de cristallinité '@paisseur des lamelles
cristallines du matériau PE3 soient supérieurs @x cdes polymeres PE1 et PE2, son
coefficient d'endommagemen{(1,0) est plus faible que celui de ces deux matgri®ar

conséquent, la dilatation volumique n'est pas etient dictée par les paramétiés, et L.
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Figure V.5.1: Evolution de la contrainte sewit? et du paramétre d'endommageng(i,0)
en fonction du taux de cristallinité moyen en maXse
et de I'épaisseur des lamellgddl polyéthyléne
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L'effet de ces deux parameétres microstructurauxastimite élastique du polyéthylene
est tres documenté dans la littérature (SchultZ4),Brown (1976), Lu et al. (1995), Knight
(1996), Brooks et al. (1999)). Ces études montneet augmentation linéaire dgs’ avec la
cristallinité (ou la densité) et I'épaisseur damdHles cristallines du polyéthylene a I'état non
déformé, ce qui confirme nos observations. Cettgramtation d@ss’ s'explique simplement
par le fait que la rigidité de la phase cristallest beaucoup plus importante que celle de la

phase amorphe.

En revanche, la corrélation entre ces paramétrgsiques et la déformation volumique
des polyméres semi-cristallins a été peu étudié@ait W'abord, comme nous l'avons vu
I'épaisseur des lamelles cristallines augmente #daux de cristallinité du matériau, en
conséquence l'espace entre les cristallites dimibas lors, la phase amorphe dispose d'une
plus faible liberté, donc moins de de mobilité, paccommoder la contrainte macroscopique,
ce qui accélére les effets de dilatation par ctwitaDe plus, d'aprés Gaucher-Miri et Séguéla
(1997), lorsque I'épaisseur de lamelle augmenteécanismes de glissement homogéne
sont inhibés dans les cristallites. Ce processxplgjue par de plus forts frottements entre
chaines cristallines a surmonter lorsque la surteglissement augmente (Hobeika et al.
(2000)). Comme nous l'avons suggéré auparavassptation d'une plus faible mobilité de
la phase amorphe et de processus de déformatimmodene des lamelles cristallines
conduit a une déformation sphérolitique inhomogeaearactérisant par une forte dilatation
volumique.

La taille des lamelles cristallines a égalemem mfluence importante sur la densité de
molécules liens entre les lamelles cristallinese&ivement, lorsque la cristallisation a lieu a
des températures éleveées, la vitesse de cristalhsast lente ce qui donne lieu a des lamelles
épaisses. Au contraire, lorsque la cristallisafolieu a une basse température, la vitesse de
cristallisation est élevée ce qui favorise les lasefines (Schultz (1974), Chivers et al.
(1982)). Or, d'apres Peterlin (1971) et Butler en@lld (1997), la quantité de molécules liens
augmente avec la vitesse de refroidissement. Paségaent, plus les lamelles sont fines
(vitesse de cristallisation importante), plus laohabilité de former des connexions
interlamellaires augmente. Les molécules liensjous role fondamental au cours de la
déformation d'un polymére semi-cristallins déforauedessus de la température de transition
vitreuse. En effet, lorsque le matériau est sodlidans le stade viscoélastique, ces molécules
assurent le retour a I'état initial si la contraiest relachée en agissant comme des forces de

rappel. De plus, au seuil de plasticité, une faige ¢p phase amorphe interlamellaire est
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totalement étirée, les molécules liens assuremafsmission des contraintes vers les lamelles
cristallines qui se déforment plastiguement (NétaTakayanagi (1999, 2000)). Enfin, ces
liaisons participent aux processus de fragmentatemlamelles et a la densification finale de
la phase amorphe (Peterlin (1971), Meinel et HatétB71) et Glenz et al. (1971)). Deés lors,
ces chaines contribuent a diffuser I'énergie méc@nide la phase amorphe vers la phase
cristalline en limitant les effets de cavitation lde phase amorphe puis en favorisant les
mécanismes de déformation homogéne de la phasallores car les contraintes sont mieux

réparties a la surface des lamelles.

V.5.2 Effet du diameétre des sphérolites

D'apres la figure V.5.1, les paramétres mécanigygset £,(1,0) augmentent avec le

diametre des sphérolites selon cet ordre des rmat¢riPEO (i, = 1 um), PE1 @, = 8 um),
PE2 (ds = 10um), PE5 d; = 50um). Tout d'abord, le diamétre des sphérolites dejgenla

taille des lamelles cristallines. En effet, lesditions de cristallisation favorisant des lamelles
fines ont pour conséquence la formation de sphésolayant un faible diamétre, et
inversement. Par conséquent, I'évolution des petgmimécaniques et volumiques en fonction
du diameétre des sphérolites est dictée majoritargnpar les mémes processus que les
lamelles.

Cependant, des molécules liens existent non seualeantre les lamelles cristallines
mais également entre les sphérolites. Ces conreximersphérolitiques augmentent de
densité lorsque le diametre des sphérolites dimifireedrich (1978, 1979, 1983)). Par
conséquent, la présence de ces liaisons entreple&radites renforce les mécanismes de
déformation homogéne de la microstructure. Lordquiaille des sphérolites augmente, les
régions intersphérolitiques deviennent fragiles, aa cours de la formation des sphérolites,
les impuretés sont expulsées vers l'extérieuxidte donc moins de molécules liens entre les
sphérolites, ce qui favorise les processus de nhéfiton inhomogene de la morphologie et
donc la dilatation (Friedrich (1978, 1979, 198%h outre, si la microstructure devient trop
grossiéere, l'action d'une contrainte provoque wdure rapide du matériau a cause de la
formation et de la propagation rapide de cavitéssdas régions intersphérolitiques ou se
concentre la déformation du matériau. Ainsi, aucudéformation des régions
intrasphérolitiques ne se produit, la déformatigh donc purement inhomogéne. Friedrich
(1979, 1983) a caractérisé la résistance a lauiractu PP a I'aide d'éprouvettes préentaillées
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sollicitées en traction a 23 °C en fonction du & des sphérolites et de la masse
moléculaire (figure V.5.2). La résistance a la tiuae diminue avec le la taille des sphérolites
et augmente avec la masse moléculaire. La ruptumaatériau a lieu a la suite de processus
de cavitation qui se propagent entre les deux legaie I'éprouvette. Par conséquent, une
faible résistance a la fracture se traduit paraatation €levée consécutive a un faible taux

de molécules liens intra et intersphérolitique.

{16 arl sobs Jeif)t Boarida &
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Figure V.5.2: Evolution de la résistance a la fracture du RRoaction de la taille de
sphérolite et de la masse moléculaire (Friedri&88))
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V.5.3 Effet de I'architecture moléculaire

L'influence de la configuration des chaines maaciéoulaire sur le processus de
variation volumique n'est caractérisable que suermatériaux ayant un taux de cristallinité
proche, comme les grades PE3 et PE4. D'apresueefiy.1.9, le polyéthylene PE3 possede
un coefficient d'endommagemesj{1,0) beaucoup plus faible que le PE4. Ce phénoragne
partiellement da a la plus faible cristallinité B3 par rapport a celle du second matériau,
introduite par la différence de taux de ramificatamurte entre les deux polymeres. Ainsi, les
lamelles du PE3 sont naturellement plus fines qelle cdu PE4, ce qui augmente la
probabilité d'obtenir des molécules liens, et gawvofise les processus de déformation
homogene de lamelles. Cependant, d'aprés l'andigsmmomécanique de ces deux grades
(figures 11.1.4 et 11.1.5, tableau 11.1.7), le gea®E3, ayant deux processus de relaxation de
type B marqués [§ et B, contient non seulement plus de branches couneEs également
plus de branches longues que l'autre matériau.

Les ramifications longues influencent les pro@sétphysiques et mécaniques du

polyéthylene. En effet, lorsque le taux de brandmnong augmente, la taille des lamelles
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cristallines diminue (paragraphes 1.1.2.1 et 11).3.Ce phénoméne accentue donc la
différence d'épaisseur entre les deux matériawodatte initialement par la différence de

taux de cristallinité, induite elle-méme par laféliénce de taux de ramification courte. De
plus, d'apres Yan et al. (1999), lorsque la quamt# branche longue du PEHD augmente, le
comportement en traction se caractérise par uregdégais significative augmentation de la

contrainte seuil, de la contrainte a la rupturdestélongation maximale (figure V.5.3).
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Figure V.5.3: Effet du taux de branchement long sur les pé&g¢si mécaniques du
polyéthylene a haute densité sollicité en tracfiten et al. (1999))

Cette amélioration des propriétés mecaniquesduite par la présence de ramifications
longues n'est possible que si ces derniéres saoégd sur de longues molécules amorphes,
incluant les molécules liens (Butler et al. (199Dgs lors, une interconnexion entre les
chaines amorphes "libres" et "liées" se produit lji@ermédiaire des ramifications, ce qui
induit la formation d'un réseau continu entre ledéoules liens (Knight (1996) et Butler et al.
(1997)). Par conséequent, le mouvement des cesedesrest inhibé (De Gennes (1979). Ainsi,
d'un point de vue global, la résistance mécaniquéda eductilité du polyéthylene sont
améliorées car il faut apporter plus d'énergie mEiméler le réseau de molécules liens entre

les lamelles. Dés lors, les processus de cavitabohmoins marqués.

V.5.4 Prédiction de I'endommagement

D'apres l'analyse qui précede, la dilatation vedwm, induite principalement par les
processus de cavitation, dépend du taux de braresitede la mobilité des chaines amorphes,
de la densité de molécules liens et du mode derdéfmn des lamelles cristallines. Afin de
prédire l'intensité des phénomenes de cavitatiopalyéthyléne sollicité en traction, nous
développons de maniere empirique un parameétre ahemadgement théoriqug(1,0).. Ce

dernier est proportionnel aux quatre termes mianoBiraux suivants :
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1 1+l E

e,(10),, :f(—,lc, L= & j V-12
I ' Eaz +Eap +Eq

- Le terme 14, ou L est I'épaisseur de la couche amorphe- (Ic), est inversement

proportionnel a la capacité d'accommodation deofg#rainte macroscopique par les chaines

amorphes. Par conséquent, une couche amorphading un endommagement important.

- Le terme { refléte le mode de déformation des lamelles dliisés. Lorsque les cristallites
ont une grande épaisseur, les mécanismes de défmmnrehomogene sont favorisés, donc le

parametre, (1,0}, est important.

- Le terme (Ip+lc)/r, ou r représente le rayon de giration des pelam®rphes, est
inversement proportionnel a la probabilité de farmes molécules liens a I'état fondu. Il est
généralement admis que r n'évolue quasiment pas Bt fondu et I'état solide (Nitta et
Takayanagi (1999)). Dans le cas du polyéthylenéaine, r est égal 540,1542Mn/3)05
(Schultz (1974), Van Krevelen et Hoftyzer (197&ar ailleurs, nous considérons que le
rayon de giration d'un grade linéaire est prochecelei d'un grade branché. La relation
lo + lc, quant a elle, représente la longueur critiquaedthaine pour former une molécule lien
(Nitta et Takayanagi (1999)). Lorsque cette prolitabi est faible, le processus

d'endommagement est marqué.

- Le terme Eaa/(EaB- +Eq + an) est constitué des énergies d'activatign &es différents

processus de relaxation i. La déformation des anistde polymere est reliée a I'énergie
d'activation E o (kJ/mol) du processus de relaxatmnAinsi, plus cette barriére énergétique
est faible, moins la déformation des lamelles esitause en énergie mécanique. De plus,
nous considérons en premiére approximation quaur tle branchement long et court est
proportionnel a la somme des énergie d'activaties processus de relaxatifiy B ety
(kJ/mol). En effet, les transitiofss et 3 sont liés au taux de branchement latéraux (pgragra
1.1.3.2). L'énergie d'activation de la transitioitreuse, quant a elle, nous donne des
informations sur la régularit¢ des chaines amorplRiss les chaines sont irrégulieres
(présence de branchements), plus cette barrieregédiqpie est importante (paragraphe
1.1.3.2). Dés lors, si les mécanismes de déformatis lamelles cristallines sont colteux en

énergie et si le taux de branchements est fa'rblte:n‘neEaa/(EaB. +Eq + an) est important

et par conséquent le paramegyel,0), est éleve.
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Nous considérons en premiére approximation &(e0), est une relation multiplicative de

ces quatre termes pondéres par les coefficients A,y et z :

w (i EEiiQ j]x
lo" %
Ea|+Ea1 +Ea
OA i P~ —ay

V4
r
[, x
[, +1¢

La corrélation entre le coefficient d'endommagemerpérimentale,(1.0) et le

e, (10),,

coefficient d'endommagement théoricgy€l.0), des matériaux est montrée a la figure V.5.4.
Le parametre,(1.0), est déterminé de deux facons différentes : i)réirpde I'épaisseur des
lamelles cristallines et de la longue période alsnpar diffraction des rayons X (mode 1)
(tableau 11.1.4) et ii) a partir de I'épaisseur aestallites déterminée par DSC (mode 2)
(tableau 11.1.3), dans ce cas la longue périgasst égale aX e . Quel gue soit le mode de
calcul deg,(1.0),, nous obtenons une bonne corrélation entre le lmaatel'expérience en
ajustant les différents paramétres. Dans le moda diJatation est dictée par I'épaisseur des
lamelles cristallines et de la couche amorphesajoe dans le second mode, c'est I'épaisseur

des lamelles et la densité de molécules liens wofuiaoplus grande influence sti(1.0).
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Figure V.5.4: Corrélation entre les coefficients d'endommagdregpérimental
et théorique (déterminé suivant deux modes de raelutépaisseur des lamelles)

Afin de vérifier la généralité de ce modéle, iupait étre étendu a d'autres grades de
polyéthylene comme le polyéthyléne a ultra hautpanoléculaire (PEUHPM) ou a d'autres
polyméres semi-cristallins comme le polypropyleR@), Par ailleurs, la prise en compte de
I'énergie d'activation du processuis du taux de charges (noir de carbone), de laéeatyre

et de la vitesse de déformation sur la variatiomaleme permettrait d'affiner le modele.
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V.6 CONCLUSIONS

Dans un premier temps, nous avons identifié eluévies sources d'erreur surfacique
obtenues avec le dispositif d'analyse vidéométrighesi, la variation de volume
macroscopique est d'une maniere générale souséestimcause de la configuration des
éprouvettes et de la méthode d'analyse. Ces emgpesimentales, ainsi que I'hétérogénéité
des déformations dans le VER identifiée au chapiitreeuvent étre diminuées en modifiant
la géométrie des éprouvettes et la dispositiomuisjueurs.

Les processus de déformation en traction des rmaterésultent d'un mécanisme de
déformation élastique et d'une compétition entre me&canismes de déformation plastique
homogeéne et inhomogéne de la microstructure. Lgpétition entre ces deux mécanismes est
dictée par les conditions expérimentales et lesprtgs chimiques et physiques du
polyéthylene. A [I'échelle macroscopique, une dé&iiom plastique majoritairement
homogeéne se traduit par un phénomeéne de durcisselagius forte amplitude que celui de
la déformation plastique dominée par la déformaititiomogéne.

Parmi les processus de déformation des matériatraetion, nous avons identifié ceux
qui contrblent la variation de volume. Dans le stag déformation élastique, la dilatation
volumigue est due a I'action de la contrainte hgthtique sur les liaisons de van der Waals et
est reliée au coefficient de Poisson du matériat.effet diminue d'intensité lorsque I'énergie
de ces liaisons diminue. Au cours de la déformatisnoélastique et plastique des matériaux,
la déformation volumique est supérieure ou égdlexpansion élastique. Une augmentation
de volume du VER durant le stade de déformation élastique s'explique majoritairement
par la formation de microcavités. Deux processdsigent une modification de la densité au
sein de la matrice polymére : une compaction réstlt'une orientation progressive des
chaines amorphes et une dilatation due a la perteridtallinité. Le premier effet se
caractérise par la réduction de la distance degBdaga phase amorphe, tandis que le second
phénoméne se traduit par une diminution du tauxrdallinité. En outre, nous n'excluons
pas totalement I'existence d'un effet de compaati@eroscopique pour un taux d'étirage
élevél > 5 33> 1,61) selon certaines conditions.

Tout comme le comportement en traction, les péwgsi en fluage du polyéthyléne
dépendent des conditions expérimentales et desigiep physiques. En effet, la vitesse de
déformation globale diminue avec le taux de ciisiiéd et I'épaisseur des cristallites et ce,
lorsque la contrainte appliqguée est inférieure &datrainte d'activation des processus de

dilatation. Dans la plage de contrainte supéri@weégale a la contrainte de cavitation du
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matériau, les effets de dilatation conduisent a angmentation brutale de la vitesse de
déformation en fluage.

Les mécanismes de déformation volumique microsgmpont été modélisés a partir du
modele de Bucknall. Ainsi, la variation de volumeta décomposée en une somme d'une
déformation volumique élastique, d'une déformatignlumique plastique et d'une
déformation volumique de cavitation. A I'état réml la premiére composante devient nulle.
Nous avons déterminé la variation de densité iedpdr les mécanismes de déformation
plastique de la matrice polymére a partir de léadise de Bragg des chaines amorphes et du
taux de cristallinité. La courbe obtenue dans kdiagrade PES est proche de zéro, donc les
deux processus de déformation de la matrice polreercompensent presque exactement.
Parallelement, la déformation volumique de cawtatie ce méme grade est calculée a partir
de la densité surfacique de microvides releveessimicrographies. Nous avons observé une
augmentation progressive de cette variation demvelde cavitation. Enfin, la somme de ces
deux composantes posséde la méme allure que lagareddéométriques. Cependant, la
déformation volumique microscopique est plus élevge la déformation volumique
macroscopique, confirmant ainsi que l'analyse vitoque sous-estime la variation de
volume.

Les processus de cavitation par séparation imetlaire ou intersphérolitque induisent
une déformation inhomogene de la microstructurs. dbnt favorisés par un taux de
cristallinité élevé (ou des lamelles épaisses stgiles sphérolites), lorsque peu de molécules
liens sont présentes et lorsque la densité de Heaments longs est faible. Dans ces
conditions, la mobilité de la phase amorphe ebtdail n'existe pas d'interconnexion entre les
molécules liens, la transmission des contraintes ks lamelles et entre les sphérolites est
hétérogéne et les cristallites se déforment de énannhomogéne. En outre, la mobilité des
chaines amorphes et le processus de déformationladeslles sont influencés par les
conditions expérimentales comme la températureaetitesse de déformation. Dans les
conditions microstructurales inverses, les processie déformation homogéne sont
dominants. Dans le cas extréme ou le polyéthyl@ssgrle un taux de cristallinité tres faible,
la grande mobilité des chaines amorphes limitenésanismes de cisaillement intralamellaire
au bénéfice de processus de rotation lamellairdeetisaillement interlamellaire, limitant
d'avantage les processus de cavitation. Toutdfofmésence de particule de noir de carbone,
accentue les phénoménes de cavitation. Un coeffidieéorique permettant de prédire
l'intensité de lI'endommagement a partir des prg®igphysico-chimiques du PE a été

développé. Une bonne corrélation entre le paranieéé@rique et expérimental a été obtenue.
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CHAPITRE VI :

Comportement macroscopique intrinseque

Les essais mécaniques réalisés sur nos matémaapifre Ill) et leur caractérisation
microstructurale (chapitre IV) ont montré que lempmrtement macroscopique global,
[0] = f([]) et [€']=f([£]), résulte d'un matériau composite constitué dmaégrice polymére et
de microcavités, dont les proportions volumiqueslé@snt au cours des essais mécaniques.
Ainsi, la surface réelle de la matiere qui suppteseforces extérieures (la surface de matiére
entre les vides) est plus petite que la surfacdeoDeés lors, la matrice polymere subit une
contrainte et une déformation différentes de cedlggportées en moyenne par le matériau. A
partir de cette observation, il nous a semblé @sgant d'accéder a une loi intrinséque a la
fraction solide du matériau, c'est a dire au cotgpoent de la matrice, comme ce qui a été
précédemment effectué par Dahoun (2004) et Jeamdi2@05) dans ce méme laboratoire.
Ce comportement est aussi appelé dans la littératomportement déviatorique (Naqui et
Robinson (1993), Lemaitre (1996), Gloaguen et Lefeb(2001)) ou comportement en
cisaillement (Bucknall et al. (1972), Derk Heikeztsal. (1981), Quatravaux et al. (2002)).

Pour cela, les contraintes et les déformations d@ord exprimées par les tenseurs
[6] = f([6'], [€']) et []=f([], [€"]), respectivement, ouc] et [] sont les tenseurs
intrinséques. Dans cette analyse, le comportenastigue est négligé. Puis, les composantes
mécaniques de la matrice polymére sont extraitesede équations a l'aide de modeles
géomeétriques simples. Enfin, nous appliquons cedeiee aux grades PE5 et PE4 afin
d'obtenir les courbesss(e33) en traction et les courbess(t) et s3(t) en fluage que nous

comparons aux résultats macroscopiques globaux.
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V1.1 MODELISATION DES CONTRAINTES ET DES DEFORMATIO NS
VI.1.1 Calcul des déformations

Dans un matériau subissant un endommagement qulastila déformation
macroscopique résulte de deux mécanismes complament i) une déformation isochore de
matiere sous l'effet de processus de cisaillemenmposante déviatorique) et, ii) une
dilatation volumique sous l'effet de la croissamieecavités. Ainsi, comme le schématise la

figure VI.1.1, le tenseur final des déformationsulée de la combinaison des deux modes de

déformations :4] = [€'] +[€"] (Jeanromain (2005)).

[€]

e
[€] [e1| Z -
~—T ™ -
V, Vi, Y,

Figure VI.1.1 : Décomposition de la déformation totale
en une déformation intrinseque (matrice) et voluraicavitation)

Le tenseurd] est appelé “tenseur des déformations intrins&cetete tenseure] est appelé
"tenseur des déformations volumiques”. Le premédonne pas lieu a une modification de
volume (Mn = Vo), a la différence du second (V )/ Dans les essais vidéométriques, nous
accédons seulement a deux grandeurs indépenddatdeformation vraie axiale totale,;,

et la déformation volumiques’ =€, +&5," +£35 .

Dans le cas des grades de polyéthylene, la déflarmeablumique reste toujours modérée.
Nous avons vu qu'elle vaut au maximwh= 0,3 poure,, = 1,5 dans le cas du grade PE5
étiré & 23 °C pour une vitesse de déformation d@°ls*. En revanche, dans d’autres
polymeres (notamment dans les mélanges hétérogéaetdformation volumique peut étre
relativement beaucoup plus élevée. Dans le caslgstpréne choc, il a été montré par G’Sell

et al. (2002) que la déformation volumique atteigred = 0,3 a la rupture alors que la
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déformation vraie axiale était également égak,a= 0,3. Cette derniere situation est tout a
fait particuliere en ce sens que les dimensionstersales de I'éprouvette ne diminuent pas
au cours de I'étirage. En effet orea=In(V/V,) =In(L/L,) +In(A/A, ol)A est la section
de I'éprouvette et,, =In(L/L, )u L est la longueur axiale du VER, on trouve dieent
In(A/A,)=0 si g,; = 0,3 ete'= 0,3. D'une maniére générale, les auteurs préceduem
cités ont montré que le phénomene de strictioncessidérablement estompé lorsque la

déformation volumique est importante.

Il convient maintenant de développer un modéledaeh compte du comportement
respectif de la matrice d’'une part et des cawdtéstre part, tout en respectant la cinématique
générale de la déformation déduite des essais my@esn Sous une hypothése de champ
moyen, la déformation totale peut étre décomposéansune simple loi de mélange qui

s’écrit sous forme incrémentale (Lemaitre (1996)):

d,, 0O O de,;, O 0 de,, O 0
0 de,, O [=f™ O de,y, O |+f9 0 dey,Y O VI-1
0 0 deg 0 0 dess 0 0 degt

ou f™ est la fraction volumique de la matric] =V™/V =exp(e’ €} f° la fraction
volumique des cavitéd,” =1-f™. Dans cette équation les composarsiﬁiscaractérisent la
déformation propre de la matrice (en moyenne)st@mposantes;® la déformation propre

des cavités.

Dans un premier temps, nous considérons le deuxiémme de I'équation précédente comme
un tout, caractéristique de la déformation volumiqde [I'éprouvette (cavités sans

microfibrilles) et nous obtenons donc :

de, 0 O de, O 0 de,, O 0
O dgzz O = eXF(_ gv) O dgzzi O + O dgzzv O V|'2
0 0 deg 0 0 de,, 0 0 deg

avec la relation macroscopiquie,,” +de,,’ +de;;" =de’. Seules les grandeurssgl et de"
sont accessibles par I'expérience. Du fait du ¢aracisochore de la déformation de la

matrice, on a par ailleurde,; +dg,, +dess = .0
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Le probléme maintenant est d’estimer la forme dosdar de déformation volumique
(2°™ terme du membre de droite). D'une facon généralenous considérons que

des;’ =ade” et que la déformation volumique est isotrope sities directions transverses,

on obtient ;
| (ﬂjdav 0 0
d, O O d, 0 O 2
v i 1-a v
0 dey O :ex;{—s) 0 dey O |+ 0 (Tjds 0 VI-3
0 0 des 0 0 degs 0 0 ads"

d'oll dess = exp(sv)lde33 - adaVJ

Le coefficienta, que l'on peut qualifier de "coefficient d’anisopie de la déformation
volumique" caractérise la cinétique de développenten 'endommagement dans les 3

directions de I'espace.

i) Si a = 0 la déformation volumique fait gonfler le maaér perpendiculairement a I'axe de
traction (€, =€, =¢' /2 &5 =0)
ii) Si a = 1/3 la dilatation est isotrop@,{’ =€, =¢&5;' =€¢" )3

i) Si a =1 la dilatation n’est sensible que selon 'agarction €, =€, = Q £35° =¢")
VI.1.2 Influence de la géométrie des cavités

Nous allons maintenant corréler le facteur d’andgoe o a la forme des cavités. Pour
cette étude, la morphologie des cavités est cais@tepar leurs dimensions moyenngs@

et G selon les axes de références (Jeanromain (2G@)e VI.1.2).

a) "craquelures” b) "bulles" C) "tubes"
C,=C,>>GC, C,=C,=GC, C,=Cy<<Cy

Figure VI.1.2 : Morphologies des microvides dans les polymeeesiristallins
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En supposant toujours l'isotropie transverse, osystématiquement ;C= G, et la
géomeétrie des cavités est caractérisée par leufadie formep = C3/C;. Nous distinguons

trois morphologies remarquables :

i) les "craquelures" trés fines normales a l'axetr@detion pour lesquelles:G G, >> G
(figure V1.1.2-a)

i) les "bulles" sphérigques pour lesquelles=0OC, = G; (figure VI.1.2-b)

iii) les "tubes" allongés suivant I'axe de tractipour lesquels C= G, << G (figure
VI.1.2-c).

Ces morphologies typiques sont effectivement @tésts dans les échantillons de
polyéthylene déformés. Les "craquelures” sont oféss de préférence aux petites
déformations (figures IV.1.1-b, IV.1.1-c et IV.133; les "bulles" sont courantes aux
déformations intermédiaires (figure IV.1.1-e) et leubes" sont rencontrés le plus souvent

aux grandes déformations, au sein de la strucitoniéédire orientée (figure 1V.1.1-f).

Dans le cas des "craquelures” et notamment dasisukgion limite ou ces défauts sont trés

étendusf§ = C/C; = 0) la seule maniere de dilater le matériau estginenter la composante
axiale du tenseur des déformations volumiques. @one de,,” = de,,” = Oet deg;’ =de”:

c'estle cas o = 1.

Dans le cas des "bulles3 £ G3/Cy = 1) pour lesquelles le tenseur de déformationmiajue

est nécessairement isotrope, on a ddgy¢ =de,,” =des;’ =de’  : d'Bst le cas oa = 1/3.

Enfin si 'on a des "tubes" tres longs selon I'aletraction § = Cs/C; = =), la dilatation ne

peut progresser que latéralement. On a dim¢ =de,,” =de’  et/&;;” = 0: c’est le cas

oua =0.

En considérant que la morphologie des cavités évodgulierement au cours de I'étirage
depuisp = 0 ("craquelures”) jusqu’a = o ("tubes"), on en déduit que le facteur d’anisatop

o augmente selon la courbe schématique de la figLite3.
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a =de,, / de’

13 |——-

|
|
|
|
|
1
1 B=cyc,

Figure VI.1.3 : Evolution du facteua en fonction du parametfe

On montre aisément que cette évolution n'est simgie modélisable qu'avec une fonction du

type :

= 1 VI-4
2B+1 )
Nous en déduisons donc que :
i dev
des; = expE’)| dess ——— VI-
33 ot ){ 33 2[3"']} 5

Si I'on était capable de mesurer en continu l¢éefaicde forme3 des cavités tout au long
de I'essai de traction, on disposerait de tousniggdients pour déterminer, par intégration, la
valeur de €5, pour chaque état de déformation macroscogueEn réalité, cette
information n'est généralement pas accessible mpseéel et I'on doit se contenter, au
mieux, d'observations microscopiques réaliséeslegrmatériaux post mortem. Ainsi, hous
avons déterminé I'évolution du facteglirpour différents états de déformation résiduelle du
PE5 déformé en traction a la température de 23 &@eax une vitesse de déformation de 1.10
3 st Les investigations ont été effectuées a l'aidemitroscope électronique a balayage
utilisé en mode de détection électrons retrodiSude méthode de mesure des dimensions
des vides est la méme que la mesure de la densfiEcigue de ces défauts (paragraphe

V.4.2.2). Pour un état de déformation donné, lecle APHELION nous donne accés au
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rapport moyen des dimensions des cavités par andlysage quantitative (annexe C). Nous
supposons en premiére approximation que le coefiifli relevé pour une déformati@gs; ou
une déformation volumiqug, donnée, est proche de celui des états chargésctiéspss et

€, avant les processus de décharge et de recouviaéeelution du coefficienp en fonction
de la déformation volumique, est représentée a la figure VI.1.4. Nous obseruoms
augmentation progressive de ce facteur en fonckola déformation volumique qui passe de
0,4 (état faiblement déformé) a 1,35 pour la dé&rom volumique maximale de 0,32. Ce
processus confirme le fait que la morphologie detess évolue d'une forme allongée
perpendiculairement a l'axe de sollicitation, vare morphologie étirée suivant l'axe de
traction. L'état sphérique des vid@s<1) est constaté a une déformation volumique d'env

0,25.

1.6

PES
14} T=23¢ 1

£=-110%s"
1.2 + 1
10 r B

0.8 | .

B=c.,cC,

0.6 .

0.4 r .

0.2 .

0.0 ! ! ! ! ! !
0.00 0.05 0.10 0.15 0.20 0.25 0.30 0.35

DEFORMATION VOLUMIQUE g,

Figure VI.1.4 : Evolution du paramétifg en fonction de la déformation résiduelle du PE5
déformé en traction & 23 °C et sous T.80

L'évolution du facteuf3 avec la déformation volumique suit globalemenguagtion

B = exp(4’ - 1). Par conséquent, la relation V1.5 devient :

i dev
des; =expEYy) degs — -
33 pé ){ 33 2exple’ —1) +:|] VI-6

Une seconde approche consiste a simplifier lel@nod en supposant que le coefficient

o reste constant tout au long de I'essai mécanijoes choisissons de préférerces 1/3
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(B = 1) qui correspond au cas de la cavitation igar@'bulles”). Des lors, I'équation de

déformation s’écrit :

d€33i = exp(&")[dﬁgg - d; :| V|'7

Les expressions VI-6 et VI-7 doivent étre intégraamériquement a partir des données

degss ete, enregistrées. Ceci est aisement réalisable &ldighe simple feuille Excel.
VI.1.3 Calcul des contraintes

Comme pour les déformations, la contrainte pewt @écomposée selon un modele de

champ moyen (Lemaitre (1996)) et on obtient donc :

o, 0 O o, 0 O of 0 O
0 0, O|=f" 0 0, O |+f 0 0,5 O VI-8
0 0 o 0 0 o4 0 0 o0y

Si nous nous placons comme précédemment dansotigge de cavités vides, les
contraintes sont nulles dans les cavités. De plass un essai de traction uniaxiale, les
composantes transversales du champ de contraintensles également. Par conséquent, la

contrainte axiale dans la matrice (contrainte ‘Gitginseque") est donnée par la relation :

i 1
Og3 = Tl O35 = EeXPEY).0q;3 VI-9

Il est intéressant de remarquer que cette expressiocohérente avec le concept de contrainte
effective développé par Lemaitre (1996). Dans spprache, cet auteur considére que la
contrainte axiale moyenne dans la matrice solidesesplement donnée par la force de

traction par unité de section droite moyenne deiogaffigure VI.1.5) :
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Surface des cavités A°

H DO
00005

Surface de la matrice A™

Figure VI.1.5 : Coupe d'un polymére endommagé sous étirage
composé d'une matrice polymére et de microcavités

On a doncoy; =F/A™, ol A™ est la surface de la matrice interceptée en m@&ypan
un plan normal a I'axe de traction passant dangR. On a donws; =A/A™0,; ol A est
la section totale de I'éprouvette ét/A™ représente la fraction de surface solide dans la
section droite de I'éprouvette. On sait bien defidesse (1848) que la fraction surfacique
d’'une phase dans un matériau biphasé est égaleattimn volumique A™/A=V™/ VOr,
on a vu que cette fraction volumique est liée ddtormation volumique de Hencky par la
relation V™ /V = exp€" ) (paragraphe V.4.2.2). On retrouve donc aisémerptession de

la contrainte intrinseque déduite du modéle de gharyen.

VI.2 APPLICATION AUX MATERIAUX
VI.2.1 Matériau PE5
VI.2.1.1 Comportement en traction

Nous déterminons le comportement mécanique igmus du matériau PES sollicité en
traction & la température de 23 °C et avec unessatele déformation de 1:1G™. Ces
conditions expérimentales menent a des phénomeanedatdation volumique importants au
sein de ce grade. Deés lors, nous veérifions I'impacmode de calcul de la déformation de la
matrice polymeéreess. Cette derniére est calculée a partir d'un cdefftcp variable
(relation VI-6) et d'un coefficien égal a 1 (relation VI-7). Les courbes détermingast
montrées a la figure VI.2.1, ol est également ptésk courbe globaless(ess) obtenue a

l'aide du dispositif VidéoTracti¢h Quelle que soit la méthode de calcul du compaeterde



Chapitre VI : Comportement macroscopique intrinségu 230

la matrice polymere, ce dernier se caractériseupadurcissement plus marqué et par une
déformation plus élevée que le comportement gldbahatériau. Le point de séparation entre
la courbe représentant le comportement global eblabe correspondant au comportement
de la matrice polymére peut étre interprété conmerdebut de la cavitation. En outre, les deux
courbes intrinséques sont relativement proches.tefas, l'effet de durcissement est

légérement plus marqué lorsque le facteur de falesecavités est variable. Nous décidons de

continuer I'étude en prenant systématiquement afficent3 égal a 1.

70

60 -

comportements intrinseques B =1

50
B variable

40

0 por————— ———— comportement global

20

CONTRAINTE AXIALE 0, (MPa)

10

0 1 1 1 1 1 1 1 1 1
00 02 04 06 08 10 12 14 16 18 20

DEFORMATION AXIALE €,,
Figure VI.2.1 : Comportement mécanique global et intrinseque b

déformé en traction & 23 °C et sous T .80
L'influence de la vitesse de déformation et deetapérature sur le point de séparation
entre les courbes globale et intrinseque est libash la figure VI.2.2. Lorsque la vitesse de
déformation diminue ou lorsque la température augelde point de séparation entre les
deux comportements est retardé, ce qui confirméitequ'une plus grande mobilité des
chaines retarde les effets de cavitation.

70 T T T T T T T T T
PES5

60 | ——— comportement global
comportement intrinséque (B =1)

50 |
23¢C/1.10°%s™

7/
~

40

23C/1.10%s™
30

20 f

CONTRAINTE AXIALE O,, (MPa)

10

0 1 1 1 1 1 1 1 1 1
00 02 04 06 08 10 12 14 16 18 20

DEFORMATION AXIALE €,

Figure VI.2.2 : Effet de la vitesse de déformation et de la @mafure sur le comportement
mécanique global et intrinseque du PE5 déforméastian
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VI.2.1.2 Comportement en fluage

Les courbes intrinséques du comportement mécanigneiuage sont calculées de la
méme maniére que les essais de traction uniaégleafions VI-7 et VI-9). Les figures VI.2.3
et VI.2.4 représentent le comportement global &inseque du matériau PE5 sollicité en
fluage a la température de 40 °C et sous les dotdsa vraies constantes de
17,4 MPa et 11,6 MPa. D'un point de vue généra,dmix activités mécaniques sont trés
proches. Cependant, pour la plus grande contrampmsée, nous observons une légere
divergence entre les courbes de la matrice polynmgirecelles du matériau entier.
Effectivement, la déformation intrinséque est |égaent inférieure a la déformation totale,
tandis que la contrainte intrinséque n'est pastantes mais augmente avec le temps. Par
conséquent, la matrice polymére ne se déforme pastéainte constante au cours d'un essai

de fluage réalisé sous une contrainte globaleivetaent élevée.

T
comportement intrinséque (B = 1)
———comportement global

0,,=17,4 MPa

DEFORMATION AXIALE &,

0,,=11,6 MPa

- L L L L
0 10000 20000 30000 40000 50000

0.0

TEMPS (s)
Figure VI.2.3 : Evolution de la déformation axiale globale dtimséque
en fonction du temps du PE5 déformé en fluage &40

20 T T T T

PES5
O, = 17,4 MPa T=40C

15t

10 O, =116MPa |

CONTRAINTE AXIALE O, (MPa)

comportement intrinséque (B = 1)
———comportement global

0 L L L L
0 10000 20000 30000 40000 50000

TEMPS (s)
Figure VI.2.4 : Evolution de la contrainte axiale globale etimgéque
en fonction du temps du PE5 déformé en fluage &40
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VI.2.2 Matériau PE4
VI.2.2.1 Comportement en traction

Nous comparons a la figure VI.2.5 le comportenggobal et intrinseque du grade PE4
déformé en traction uniaxiale a la température @&QGl et sous la vitesse de déformation de
5.10% s*. Les composantes intrinséques sont déterminéestia ges relations VI-7 et VI-9.
Les deux comportements sont proches jusqu'a urarndgfion axiale de 0,2, puis nous
remarquons que la courbe intrinséque est |égéremfrteure a la courbe globale jusqu'a
€33 = 1,3. Ce phénomene est di a la variation de wlmégative enregistrée dans cet
intervalle de déformation (figure 111.1.3). Enfinpus constatons une séparation marquée entre
les courbes car le processus de durcissementguiaste la courbe intrinséque est plus
important que celui de la courbe globale. Cetteerdjgnce entre l'activité de la matrice et
l'activité du matériau entier intervient lorsque [ghénomenes de dilatation s'activent au sein

de ce matériau (figure I11.1.3).

80

.
PE4
T=40<T

70 £-5107¢" comportement 1

intrinseque ( B =1) ,

CONTRAINTE AXIALE O, (MPa)

1 1 1 1 1 1 1 1 1 1

0
00 02 04 06 08 10 12 14 16 18 20 22

DEFORMATION AXIALE €,

Figure VI.2.5 : Comportement mécanique global et intrinseque B4
déformé en traction & 40 °C et sous 5.0

VI.2.2.2 Comportement en fluage

L'activité mécanique intrinseque en fluage de cdénmu est calculée de la méme
maniére qu'au cours de la traction uniaxiale. garg VI.2.6 montre le comportement global
et intrinséque du PE4 sollicité en fluage a la térapre de 40 °C et sous la contrainte

constante de 21,05 MPa. Nous n'observons pas féeetife entre la courtms(t) et 33(t).
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Cela était preévisible car ce matériau ne subitdeaprocessus de dilatation au cours du fluage
(figure 111.2.2).

1.2 T T T T T T T
PE4

T=407C comportement intrinséque (B =1)

105 -
035 =21,05MPa

0.8 r \\ 1
comportement global

0.6 1

DEFORMATION AXIALE €,

0.0 1 1 1 1 1 1 1
0 20000 40000 60000 80000 100000 120000 140000

TEMPS (s)
Figure VI.2.6 : Evolution de la déformation axiale globale dtimséque
en fonction du temps du PE4 déformé en fluage &40

V1.3 CONCLUSIONS

La variation de volume a été introduite dans ¢és tle comportement du polyéthylene
afin de déterminer le comportement de la matridgrpere a l'aide de modéles géométriques
simples. Nous avons constaté une différence dictmécanique entre la matrice et le
matériau global qui se caractérise par une amgiditférente du durcissement plastique et
par une déformation plus élevée lorsque les praseds dilatation ont une forte intensité. Le
point de séparation entre le comportement intrineégt global est interprété comme le début
des processus de cavitation dans le matériau. @ @@ séparation est retardé lorsque la
température augmente ou lorsque la vitesse dendéfmn diminue. En outre, nous avons
détecté que sous certaines conditions, la matitgmere ne se déforme pas a contrainte

constante lors d'un essai de fluage vrai.
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CONCLUSIONS GENERALES

Nous avons déterminé le comportement mécaniqudraation et en fluage de
différents grades de polyéthyléne ayant des strestchimiques et physiques bien définies, a
l'aide du dispositif d'extensométrie VidéoTractiorCe dernier nous a donné accés au
comportement mécanique, incluant la variation vafwe, d'un volume élémentaire
représentatif situé au niveau de la striction. Des,pnous avons étudié I'évolution des
propriétés microstructurales de ces matériaux probomographie, radiographie, pesée
hydrostatique, microscopie électronique a balayagediffraction des rayons X afin
d'identifier I'origine microscopique des procesdasdéformation macroscopique. Ainsi, nous
avons distingué les propriétés de la matiere desales microvides. Par conséquent, le
comportement mécanique global a été décomposé empante intrinseque, représentant le
comportement de la matrice polymére et une padienvique, correspondant a I'évolution de

la cavitation.

Les lois de comportement obtenues en tractiomdtuage sont représentatives des
polyméres semi-cristallins sollicités au dessusledg température de transition vitreuse.
Parallelement, les courbes volumigques montrent arpansion élastique suivie d'une
compétition entre un processus de compaction edfigh de dilatation dans le domaine de
déformation non élastique. L'intensité des processiacroscopiques est dictée par les
conditions expérimentales et les propriétés desmaatx. Toutefois, l'utilisation d'autres
techniques de densitométrie, puis une recherche dieés sources d'erreur des mesures
macroscopiques meécanigues ont permis de concluee lguvariation de volume est
globalement sous-estimée. Des lors, l'effet de emtign est pour une bonne partie un
artefact expérimental.

On constate que la limite élastique en tractiognante avec la cristallinité ou
I'épaisseur des lamelles cristallines et le diaengphérolitique. Parallelement, nous observons
une augmentation de I'endommagement suivant ceeméanactéristiques physiques.

En fluage, la vitesse de déformation globale dépm#nla contrainte appliquée et des
propriétés physiques du polyéthylene. En effetasiontrainte appliquée est inférieure a la
contrainte de cavitation du matériau, nous ne ebmiss aucune variation de volume ou
uniguement un processus de compaction. Dans ceecdigure, la vitesse de déformation
globale diminue avec le taux de cristallinité. Déagas contraire, on assiste a un processus
de dilatation qui peut étre précédé ou non parhégmpmeéne de compaction. L'activation de la

dilatation induit une augmentation brutale de tesge de déformation en fluage.
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Les courbes contrainte vraie — déformation vrae ohatériaux ont été modeélisées a
partir de la loi macroscopique de G'Sell et Jodgwes dérivation du modéle en traction,
nous avons déterminé les lois mathématiques desads fluage. La simulation a donné des
résultats proches des expériences dans une grdage ge conditions expérimentales. Le

comportement global des matériaux peut donc égeitgpour d'autres modes de chargement.

A I'échelle microscopique, les mécanismes de d&tion en traction se caractérisent
par une compétition entre deux modes de transfavmale la microstructure : un mode de
déformation inhomogéne et un mode de déformatiomdgene. Le premier type de
transformation se caractérise par une localisatienla déformation et se traduit par
d'importants effets de cavitation par craquelagesdes lamelles et/ou entre les sphérolites.
Le second mode de déformation, quant a lui, s'euplipar une déformation simultanée de
toutes les régions du matériau. Toutefois, desgasacs de cavitation par décohésion entre des
particules de noir de carbone et la matrice polgnmant été constatés dans les matériaux se
déformant majoritairement de maniére homogéne. e onous n'excluons pas totalement la
formation de craquelures fines dans ces mémes imatérQuel que soit le mode de
déformation, I'étirage se traduit par une fragmigoriades lamelles cristallines qui mene a une
morphologie microfibrillaire.

De plus, les analyses par diffraction des rayoreuX petits et grands angles ont mis
en évidence I'évolution des parameétres cristaihemorphes des différents matériaux au
cours de I'étirage. Ainsi, le processus de défdonate caractérise globalement par une chute
du taux de cristallinité. Parallelement, la phasistalline subit une diminution de la
dimension latérale des lamelles, des phénoméengasrdation de ces plans diffractant et une
transformation martensitique sous contrainte. lledres amorphes, quant a elles, s'orientent

vers la direction de sollicitation et ont une dista de Bragg qui diminue au cours de I'étirage.

Les processus macroscopiques ont été reliés aémopienes microscopiques afin de
comprendre l'origine microstructurale de la défdramavolumique élastique et non élastique.
Au cours du premier stade de déformation en tractiexpansion volumique est due a
I'action de la contrainte hydrostatique sur lessdias de van der Waals. Cet effet diminue
d'intensité lorsque I'énergie de ces liaisons disin

Pendant les stades de déformation viscoélastiqueplastique des matériaux,
augmentation du volume du VER s'expliqgue majogtaent par les mécanismes de

cavitation. Les craquelures sont favorisées lorsiguenobilité des chaines amorphes est
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faible, lorsque peu de molécules liens sont préseat lorsque les lamelles cristallines se
déforment de maniére inhomogene. De telles comditspnt obtenues avec des éprouvettes
de section épaisses, des températures faiblegjtdeses de déformation élevées et un taux
de cristallinité important (ou des lamelles épassiedes gros sphérolites). De plus, le taux de
branchement long a une grande influence sur I'antgidu craquelage. En effet, pour des
matériaux ayant un taux de cristallinité voisin, ddatation diminue avec le taux de
branchements longs car ce dernier influence Ista¥sie mécanique du réseau de molécules
liens. Par ailleurs, la présence de noir de carlaonsein de la matrice polymére accentue la
dilatation du polyéthylene en engendrant des phéneside décohésion.

Nous avons montré que la déformation plastiquaiirdes modifications de densité au
sein de la matrice polymere elle-méme. Effectiveimienmatiére entre les microvides est le
siege de deux processus volumiques opposés : unpaction résultante d'une orientation
progressive des chaines amorphes et une dilatdtiera la perte de cristallinité. Le premier
effet se caractérise par la réduction de la distalecBragg de la phase amorphe, tandis que le
second phénomeéne se traduit par une diminutionady tle cristallinité. En outre, nous
n'excluons pas totalement l'existence d'un effetaapaction macroscopique pour un taux
d'étiragel > 5 33 > 1,61) selon certaines conditions.

Les processus de déformation volumique microsempiont été modélisés a partir du
modele de Bucknall. En effet, la variation de vodum été décomposée en la somme d'une
déformation volumique élastique, d'une déformatignlumique plastique et d'une
déformation volumique de cavitation. A I'état réml la premiére composante devient nulle.
Contrairement a I'hnypothese de Bucknall, nous awomsidéré a priori que les mécanismes
de déformation plastique de la matrice polymersothiisent une modification de la densité
du matériau. En effet, la matiére entre les viddsitsun effet d'orientation de ces chaines
amorphes (compaction) et un processus de dédsatalh (dilatation). Des lors, la variation
de volume plastique est calculée a partir de liéant de la distance de Bragg des chaines
amorphes et du taux de cristallinité. La courbesobé est proche de zéro, ce qui a posteriori
confirme I'hypothése de Bucknall. Des lors, les xdeuécanismes cités ci-dessus se
compensent. Parallelement, la déformation volumigieavitation est déterminée a partir de
la densité surfacique de microvides présente ssimderographies. Nous avons observé une
augmentation progressive de cette variation demvelde cavitation. Enfin, la somme de ces
deux composantes posséde la méme allure que lagareddéométriques. Cependant, la
modification de densité microscopique est plusésegue la seconde, ce qui confirme que la

déformation volumique est sous-estimée par |'ext@sre vidéo.
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Un paramétre théorique permettant de prédire eligité des processus
d'endommagement a été développé. Il se détermiparir des données chimiques et
physiques du matériau. Une bonne corrélation datparametre théorique et expérimental a
été obtenue. Ce modele pourrait étre affiné erclpamt I'effet des charges (noir de carbone),

de la température et de la vitesse de déformation.

La variation de volume a été introduite dans ladecomportement des matériaux afin
de déterminer le comportement de la matrice polgneéil'aide de modeles géométriques
simples. Nous avons ainsi constaté une différefaidité mécanique entre la matiére et le
matériau global qui se caractérise par une défeomatlus importante et un durcissement
plastique plus élevé lorsque les processus deatiavitont une forte intensité. Le point de
séparation entre le comportement intrinseque détadjlpeut étre interprété comme l'activation
des processus de cavitation dans le matériau. @¢ @ge séparation est retardé lorsque la
température augmente ou lorsque la vitesse derdafmn diminue. En outre, nous avons
détecté que sous certaines conditions, la mattgmere ne se déforme pas a contrainte

constante lors d'un essai de fluage.

Il serait intéressant de prolonger ce travail éimant la précision des mesures
vidéométriques a l'aide de la modification proposBarallélement, une validation des
mesures de la variation volumique obtenue pouétedt effectuée a partir de plusieurs états de
déformation résiduelle par microtomographie quatitie. Des lors, il importera de vérifier
I'existence d'un processus de compaction macragee@iux plus grandes déformations.

En outre, une caractérisation in situ des parasetnicrostructuraux devrait étre
réalisée au cours de la déformation afin de canaetéfinement I'évolution de la phase
cristalline, de la phase amorphe et des microvadesours des processus de chargement, de
déchargement et de recouvrance.

Cette étude pourrait étre étendue a d'autre medsotlicitation (traction biaxiale,
compression, cisaillement...) et a d'autres polymésesi-cristallins (polypropyléne,
polyéthylene téréphtalate, polyvinyldifluoré) afote vérifier la généralité des processus
microscopiques et macroscopiques observés daeséatatte.

Enfin, les modéles de décomposition de la vamatie densité macroscopique menant
au comportement intrinséque du polyéthylene poemtaiétre affinés en prenant en
considération la présence des microfibrilles dasschvités. Ainsi, il importera de quantifier
I'évolution de la matiere présente dans ces défawtsours de la transformation mécanique.
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ANNEXE A : Investigations microstructurales des maériaux

Dans cette partie, nous exposons des micrograpbggrades obtenues au microscope
électronique a balayage aprés attaque chimiquadmphe 11.2.6). Les figures A.1 a A.6
représentent la microstructure semi-cristalline glesles PEO a PES a I'état non déformé. Les
figures suivantes (A.7 a A.10) mettent en évidef@®eolution microstructurale des grades
PE1 a PE4 sollicités en traction a la températerd@°C et sous la vitesse de déformation de
5.10° s,
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Figure A.2 : Morphologie du PE1 a I'état non déformé obseatéMEB
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Figure A.3: Morphologie du PE2 a I'état non déformé obseatéMEB
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Figure A.4 : Morphologie du PE3 a I'état non déformé obseatéMEB
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Figure A.5: Morphologie du PE4 a I'état non déformé obseatéMEB
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d: €33r=1,35
Figure A.7 : Evolution structurale du PE1 révélée chimiquentare de traction vertical)
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d 1€33r=1,36 ‘
Figure A.8 : Evolution structurale du PE2 révélée chimiquentare de traction vertical)
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d: €33r=1,39
cturale du PE3 révélée chimiquentare de traction vertical)
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C. €§3r = 0,

d L E€33r :1,4 ‘
Figure A.10: Evolution structurale du PE4 réveélée chimiquenfare de traction vertical)
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ANNEXE B : Simulation du fluage vrai

B.1 PROBLEMATIQUE

Le comportement en fluage a contrainte vraie datenaux est déterminé en intégrant

la loi de G'Sell et Jonas :

833(t) =f (t' €33 (t)) B-1
exs(a) =€, B-2

Cette relation n'est pas intégrable directemeniisrevons donc dd recourir a une méthode

numerique. La méthode choisie est la méthode dg&Kutta (Poinsot (1994)) a I'ordre 3.
B.2 METHODE DE RUNGE-KUTTA

Soit I'équation différentielle suivante :

{y&)=ﬂny@»

B-3
y(@)=y,
On note h = xn + | - xn. L'algorithme de calculldenéthode de Runge-Kutta s'écrit :
ki=f(xn,yn)
k2=f(xn+ h/2,yn+(hki)/2) 5

k3=f(xn+ h,yn+(-ki+2k2))
yn+1=yn+h(ki+4k2+k3)/6

Pour appliquer cette méthode numérique a la la@aheportement, nous avons mis I'équation

de G'Sell et Jonas sous la forme suivante :
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B.3 PROGRAMME INFORMATIQUE

Nous utilisons un programme développé par Poifi€84) en langage BASIC couplé

au logiciel Quick Basic 4.5 :

DECLARE SUB rk (x!, y!, h!, y2!, y1!, aa!, hd!, whm!, n!)
DECLARE FUNCTION f (xx, yy, aa, hd, w, m,n) fiie déclaratiop
DIM temps(500), eps(500)

CLS

INPUT "entrer la valeur de sigma (15 MPa par défast
IFs=0THEN s =15

a=0

b = 100000

x=0

y=0

h=(b-a)*.0005 {constantes et variables
m = .054

n=2

k=273

hd = .493

w =35

aa=(s/ky"(@1/m)

CLS

j=1/.0005

FORi=1TO]|
CALL rk(x, y, h, y2,vyl1, aa, hd, w, m,n)

X=X+h
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IFy2>.07 AND | =0 THEN z = x

IF INT((i + 1)/ 4) = (i + 1) / 4 AND y2 > .07 THEN

l=1+1

temps() =x-z { programme principal
eps(l) =y2

LOCATE 16, 5, 1: PRINT "temps="; temps(l)

LOCATE 17, 5, 1: PRINT "eps="; eps(l)

END IF

y=yl

NEXT i

maxii% = INT(j / 4)

canal3$ = "temps"

canal4$ = "deformation vraie"

LOCATE 19, 35, 1: INPUT "nom de sauvegarde du fcltiourbes"; nsimul$
ns$ = "d:\fred\these\" + nsimul$ + ".txt"

OPEN "O", #1, ns$

WRITE #1, coment2$ { enregistrement du fichipr
WRITE #1, maxii%

WRITE #1, canal3$, canal4$

FOR i% = 1 TO maxii%

WRITE #1, temps(i%), eps(i%)

NEXT i%

CLOSE

PLAY "L64 N84"

END

{loi de comportemet
FUNCTION f (xx, yy, aa, hd, w, m,n)
IFyy<.07 THEN f=aa* (1 / (EXP(hd * (yy * n))} (1/ m)
ELSEf=aa* (1/(EXP(hd* (yy " n))) ™ (1 /m)1/(1-EXP(-w *yy))) ™ (1/m)
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END FUNCTION

SUB rk (x,y, h,y2,yl, aa, hd, w, m,n)
xk1 = f(x, y, aa, hd, w, m,n)

hi1=5*h

x1=x+hl

yl =y + hl*xkl

xk2 = f(x1, y1, aa, hd, w, m,n) pfocédure Rune-Kutfa
y2 =y + h * xk2

Xx1=x+h

yl =y +h*(-xkl + 2 * xk2)
xk3 = f(x1, y1, aa, hd, w, m,n)
yl=y+h/6*(xkl + 4 *xk2 + xk3)

END SuB

Dans ce programme, la loi de G'Sell et Jonas fgéef ne peut étre appliquée
directement pour les petites déformations car lendew correspondant au domaine
viscoélastique diverge vers l'infini pour les défations proches de 0. Ce terme a donc été
négligé pour des déformations inférieures a 0,07.
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ANNEXE C : Analyse d'image quantitative

C.1 Principe

Dans cette partie, nous exposons en détail Ieipande I'analyse d'image réalisée avec
les logiciels PAINT SHOP PRO et APHELION. Cette hwogte a pour but la reconnaissance
d'une forme sur une image et la quantification dkeei (position, dimensions, densité
surfacique...). D'aprés Hazotte et al. (2002), cettéthode repose sur sept étapes :
1) la préparation de I'échantillon a observer,ddervation, 3) la numérisation de l'image, 4)
les transformations de l'image, 5) la binarisat®nles transformations sur l'image binaire et

7) les mesures.

Les étapes 1) et 2) doivent conduire a un comtrasarqué et homogene entre le
composant a analyser et son complémentaire. Sialditlon nécessite un polissage, celui-ci
doit étre soigné. L'attaque chimique doit étre @sgible évitée, a moins que celle-ci soit
sélective et reproductible. Si I'observation estlisée par microscopie, on choisira la
technique la mieux adaptée en termes de contrastBhemogénéité de ce dernier. Le

grandissement utilisé sera un compromis entre giokcet statistique des mesures.

L'étape 3) de numérisation possede plusieurs téaistues. On choisis le meilleur
compromis entre temps de calcul, précision ets$iatie, en fonction de la taille des images
en pixels. Il faut faire attention a la trame dscdétisation (forme du réseau de pixel) utilisée
car celle-ci influe le post-traitement de l'imaga.trame la plus répandue est la trame carrée
de connexité 4. Si le nombre de c6té de la trangenante et si la connexité devient plus
importante, la définition de l'image augmente, o€ rgnd difficile I'élimination des petits
artefacts ayant un contraste voisin du constitaasmalyser. Les images possedent en général
256 niveaux de gris ou de couleurs. On rechercheddéleur utilisation de la gamme des
niveaux (distribution la plus large) afin de pouvaéparer facilement les différents
composants de l'image. Enfin, on privilégie lesrfats de fichier sans compression afin de ne

pas perdre d'informations.

L'étape 4) consiste a éliminer le bruit et lesadigtinutiles de I'image et ce, en utilisant

des filtres passe-hauts ou des filtres morpholagge plus, on cherche a rehausser le
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contraste entre le constituant a étudier et leerdstl'image. Avant d'effectuer ces opérations,
les images couleurs sont transformées en imagas/eéaux de gris. L'étape 5) est sans doute
I'étape ayant la plus grande importance sur leltadsfinal. La binarisation est souvent
manuelle mais il existe des algorithmes de sewllagtomatique. Les transformations de
I'image binaire (étape 6)) ont pour but d'élimilesr artefacts (bords de champ et petits objets)
et de trier les objets sur des criteres morphologgq(taille, forme). Enfin, la derniére étape
(étape 7)) nous donne acces a la statistique dgtsofinaux (position du barycentre,

dimensions, proportion, dispersion, anisotropienk).

Dans ce travail, nous utilisons I'analyse d'imageantitative pour calculer la position du
barycentre des marqueurs fluorescents a partihdeographies d'éprouvettes prises lors d'un
essai de traction (paragraphe V.1.1.2). De plusdé@mermine la densité surfacique et les
dimensions des cavités présentes sur la micrographin échantillon déformeé (paragraphes
V.3.2.2 et VI.1.2).

C.2 Détermination du barycentre d'un systeme de maueurs

Nous donnons I'évolution de limage du profil @ugprouvette a la figure C.1. Dans
cette derniére, la photographie a est l'image deartiéde l'analyse. Elle correspond a
lagrandissement de la région dintérét (les 7 oeucs) présente sur une photographie
numeérique couleur de haute résolution (6 milliors pixels). Cette image caractérise les
étapes 1) et 2). Ensuite, a I'aide du logiciel PRBHOP PRO, nous transformons l'image en
256 niveaux de gris et nous appliqguons deux calgee®rme elliptique sur les deux taches
transverses pour ne pas qu'elles interviennent tamalyse (figure C.1-b, étapes 3) et 4)).
Nous continuons l'analyse a I'aide d’APHELION aklezpiel nous appliquons le programme
représenté a la figure C.2. Dans cette suite ciipés, nous binarisons manuellement
I'image (figure C.1-c), puis nous éliminons lesdsode champ et enfin, nous éliminons les
objets de petite taille (étapes 5) et 6)). L'imégale obtenue ne contient que les constituants
a analyser, c'est a dire les marqueurs (figuredJ.ous avons donc acces automatiquement

aux caracteristiques géometriques des marquease(&)).
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a b C d

Figure C.1: Evolution du traitement de I'image du profilmtuéprouvette

Sub main

AphimgRead AphimgNew("pe404xbc"), "C:\users\Adgiecourbure\pe404xbc.tif"

AphimgThreshold Aphimg("pe404xbc"), AphimgNew('dge 0"), AphThreshold(0,125)

AphimgNot Aphimg(“"Image 0"), AphimgNew("Image 1")

AphimgHoleFill Aphimg("Image 0"), AphimgNew("Imag2"), AphNamedNgbGraph("2D 8-connected")

AphimgNot Aphimg(“"Image 2"), AphimgNew("Image 3")

AphimgSubtract Aphimg(“Image 1"), Aphimg("Imag8,3AphimgNew("Image 4")

AphimgErode Aphimg(“Image 4"), AphimgNew("Imag8 5AphNamedSElement("'Square"”,2)

AphlimgReconstruct Aphimg(“Image 4"), Aphimg("Ineg"), AphimgNew("Image 6"),
AphNamedNgbGraph("2D 8-connected")

AphimgLabelsObj Aphimg(“Image 6"), AphObjNew("ipkke™)

AphimgClustersObj Aphimg("Image 6"), AphObjNew("BPSE"), AphNamedNgbGraph("2D 8-connected’

AphObjComputeMeasurements Aphimg(“Image 6"), AbpiNew("ELLIPSE"), AphMeasurementSet()
End Sub

~

Figure C.2: Programme utilisé avec le logiciel APHELION
pour déterminer la position du barycentre des neucpu

C.3 Détermination de la densité surfacique de cawét

La figure C.3 représente le programme utilisé daR$IELION pour déterminer la
densité surfacique de cavité a partir de microgeapbtenue au microscope électronique a
balayage. Dans ce listing, nous traitons 15 impge®tat de déformation que nous binarisons
manuellement selon trois contrastes seuils. Leslta#és sont ensuite introduits dans un

tableau EXCEL afin de faciliter le post-traitement.
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Sub main

Dim Excel As Object
Dim WkBook as Object
Dim Sheet As Object
Dim ¢ As Object

Dim Cell As Object
Dim result() As Double

ExcelOpened = false
On Error goto NoExcel

Set Excel = CreateObject("excel.application")

Excel.Visible = True
Set WkBook = Excel.Workbooks
WkBook.Add

Set Sheet = Excel.ActiveSheet
Set ¢ = Sheet.Cells

Set cell = c.ltem(1,1)
cell.value = "image"

Set cell = c.ltem(1,2)
cell.value = "seuil 0"

Set cell = c.ltem(1,3)
cell.value = "seuil 25"
Set cell = c.ltem(1,4)
cell.value = "seuil 50"

fora=1to0 105
Inimg = AphimgNew("Image 0")

Dim f As String,s As String *100
ChDir ("..\")

Dim fdir$()

ChDir ("c:\users\addiego\these\bse")
FileList fdir$, "*.tif"

If ArrayDims(fdir$) <> 0 Then

results% = SelectBox("ouvrir une image","Sétmmter une image: ",fdir$)

if -1 <> results% then
f$ = fdir$(results%)
MsgBox "Selected file: " + $

end if
else MsgBox "pas de fichiers tif"
End If
If f$ =" Then
MsgBox "Aucun fichier sélectionné”
Else
AphimgRead Inlmg, $
End if

AphlmgSubCopy Aphimg(“Image 0"), AphimgNew("Imagjd

Set cell = c.ltem(1+a,1)
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cell.value = a

AphimgThreshold Aphimg(“Image 1"), AphimgNew("Image), AphThreshold(0,0)
AphimgMoments Aphimg("Image 2"), Result
j = result(2)

Set cell = c.ltem(1+a,2)
cell.value =j

AphimgThreshold Aphimg(“"Image 1"), AphimgNew("Imag88, AphThreshold(0,25)
AphimgMoments Aphimg("Image 3"), Result
k = result(2)

Set cell = c.ltem(1+a,3)
cell.value = k

AphimgThreshold Aphimg(“"Image 1"), AphimgNew("Imagd¥, AphThreshold(0,50)
AphimgMoments Aphimg("Image 4"), Result
| = result(2)

Set cell = c.ltem(1+a,4)
cell.value =1

AphimgFreeAll
next a
Sleep 5000

Excel.Quit
Set Excel = Nothing

ExcelOpened = true
NoExcel:
if ExcelOpened = false then
MsgBox "Impossible de lancer excel"
end if

End Sub
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Caractérisation de la variation volumique du pdiytEne
au cours de la déformation plastique en tracti@ndtuage

RESUME :

Le comportement mécanique du polyéthylene a phamegphe caoutchoutique est déterminé en tractitaxiate et
en fluage & l'aide du dispositif d'essais mécarsitidéoTractioff. Cette technique donne accés a la loi de componteate
a la variation de volume d'un élément volumiquerésentatif situé au niveau de la striction. Lesribes obtenues sont
dépendantes des conditions expérimentales et dmideostructure du polyéthyléne. Les résultats lass pnattendus
concernent les variations volumiques : aprés upargsion initiale d'origine élastique, on observe aampétition entre un
phénomene de compaction et un effet de dilatatiarilisation d'autres techniques de densitomémérotomographie,
radiographie et pesée hydrostatique) et une relsbdice des sources d'erreur du dispositif d'extergrie ont permis de
confirmer la tendance générale a 'endommagemastiglie et la faible contribution du phénoméneatepaction.

L'évolution des propriétés microstructurales diy@iyléne est étudiée par microscopie électroni@umlayage et
par diffraction des rayons X pour identifier les cadismes microscopiques a l'origine des processusléformation
volumique. Nous avons ainsi distingué les propsi&té la matrice polymere et celles des microcavitésmatiére est le
siege de deux processus volumiques opposés gquingeensent presque exactement : la perte de dnigtal{dilatation) et
l'orientation des chaines amorphes (compactiony Des, les mécanismes de cavitation sont prédarsndans les
variations de densité macroscopique. Un modéle gitamt de prédire l'intensité des processus déatida a partir des
propriétés physico-chimiques du polyéthylene eseligppé. Enfin, le comportement mécanique globaldésomposé en
une partie intrinséque, représentant la réponda otrice polymeére, et une partie volumique, gpomdant aux processus

de cavitation.
MOTS-CLES :

polyéthylene, microstructure, déformation plastigiiformation volumique, endommagement, orientation

Characterization of volume strain during plastitodaation
under uniaxial tension and creep in polyethylene

ABSTRACT:

The mechanical behavior of polyethylene with aberty amorphous phase is determined by the mearikeof
VidéoTractioff system under uniaxial tension and creep. Thisnigeie gives access to the constitutive behavioraad to
the volume strain of a representative volume el¢rsénated at the center of the neck. It is foulat the stress - strain
curves depend on experimental conditions and omibeostructure of the polyethylene. The most urexpd result is the
evolution of volume strain: one notes a competiti@mtween a compaction phenomenon and a dilatatioceps after the
initial elastic expansion. Other densitometric t@ghies (microtomography, radiography, hydrostatéghing) have been
used to measure volume variation of the materéais, a critical evaluation of experimental errorsiag from our video
extensometer has been carried out. From these®estiidis concluded that volume dilatation is thading phenomenon
while compaction effect are of second order.

Scanning electron microscopy and X-ray diffractiomestigations have been performed on diferenbrdédtion
states in order to identify the microscopic origirecorded volume changes. The overall behavicorgrolled both by the
evolution of the solid polymer matrix and by thevelepment of cavitation. The polymer matrix is afésl by two opposite
processes that compensate nearly exactly one andilaation due to crystalline order destructiamd compaction due to
orientation of amorphous chains. As such, cavitaisothe most active mechanism that controls maogis volume strain.
A theoretical damage factor predicting the expenitakdilatation amplitude has been developed frben microstructural
parameters of the polyethylene. The overall medahr@quations have been decomposed into an irtrahponent (the

matrix behavior) and a volume component (the ctsitebehavior).
KEY WORDS:

polyethylene, microstructure, plastic deformatieolume strain, damage, orientation




