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Notations

Caractéristiques mécaniques et matériaux
σ Contrainte
ε Déformation
F Force appliquée
P Pression isostatique de la matrice sur la particule
f Fréquence de sollicitation
ω, ω0 et ωr Pulsation, pulsation propre et pulsation de résonance
ξ Taux d’amortissement modal
T, Ti Température, température à l’étati
t, ti Temps, temps à l’instantei
K, Ki Raideur, raideur de l’élémenti
E, Ei Module élastique, module élastique du matériaui
G, Gi Module de cisaillement, module de cisaillement du matériaui
E′ Module conservatif
E′′ Module dissipatif
E∞ Module relaxé
E0 Module instantanée
µ Viscosité du matériau
ν Coefficient de Poisson
δ, δi Angle de déphasage, angle de déphasage du matériaui
η, ηi Facteur de perte, facteur de perte du matériaui
J(t) Fonction de complaisance de fluage
JR Complaisance relaxée
JU Complaisance instantanée
τσ Temps de relaxation
Tg Température de transition vitreuse
Φi Fraction volumique
Ψi Fraction massique
ρi Masse volumique du matériaui
m Masse
αi Coefficient d’expansion thermique du matériaui
T0,T1 et T2 Terminologie des différents traitements utilisés
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Notations

Elément de géométrie des échantillons
A Aire de la section droite
V, Vi Volume, volume du matériaui
a Rayon d’un disque ou d’une sphère
b Largeur
L Longueur
h Epaisseur
I Moment quadratique d’inertie

Opérateur
(.)−1 Inverse d’une matrice
||.|| Norme euclidienne
.∗ Composante complexe
.′ Partie réelle
.′′ Partie imaginaire
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Introduction

Qu’il s’agisse d’améliorer la cohésion entre charge et matrice des matériaux composites
(formulation-procédé) ou d’évaluer la dégradation d’un matériau soumis à des conditions envi-
ronnementales sévères (hygrométrie, thermique, mécanique, chimique,...), la science des maté-
riaux, dans son ensemble, nécessite des moyens d’analyse etde suivi de l’évolution des com-
portements mécaniques endommageables. L’identification du comportement mécanique global
d’un matériau composite par des techniques d’analyse vibratoire est un enjeu majeur compte
tenu du caractère non destructif de ce type d’essais. Généralement, ces méthodes expérimen-
tales rendent compte à la fois de la rigidité de la structure et du comportement amortissant du
matériau, caractérisant ainsi son comportement viscoélastique.

Plus spécifiquement, le comportement amortissant global des matériaux composites tra-
duit les dissipations internes se produisant à différenteséchelles qui dépendent des proprié-
tés viscoélastiques des différents constituants et des phénomènes de friction aux interfaces
charges/matrice. La nature, la répartition, la géométrie et le traitement de surface des charges
sont autant de paramètres susceptibles de modifier le comportement dynamique global du ma-
tériau. Les performances mécaniques des matériaux composites dépendent non seulement des
caractéristiques mécaniques des charges et de la matrice utilisées, mais aussi de la qualité de
l’interface entre ces deux constituants. Ainsi, une mauvaise adhésion interfaciale entraîne géné-
ralement une modification du comportement du composite, quipeut être assimilée à un endom-
magement global pour le matériau.

Le but de cette étude est de proposer un moyen de caractérisation rapide de l’endommage-
ment de matériaux composites à matrice polymère à partir d’analyses mécaniques vibratoires.
Plusieurs techniques expérimentales non intrusives, dontcertaines reposent sur l’analyse des
fréquences de résonance de la structure, sont présentées dans ce mémoire. Parallèlement au
développement et description des moyens d’analyses mécaniques, cette étude s’intéresse à la
réalisation de matériaux composites modèles. En effet, la maîtrise des paramètres de formu-
lation et de mise en oeuvre permet une corrélation directe avec les résultats des essais. Les
propriétés viscoélastiques de matériaux composites particulaires sphériques à matrice polymère
amorphe sont ainsi analysées. Ces matériaux modèles servent de référence dans la validation
des méthodes d’analyse mises en place.

Ce mémoire se compose de quatre chapitres.
Dans le premier chapitre, une synthèse bibliographique comporte trois parties. Dans la pre-

mière, nous abordons rapidement la notion de matériaux composites et présentons les différents
paramètres prépondérants dans la composition de ces matériaux. Ensuite, nous dégageons les
objectifs et les orientations précises de notre étude. Nousnous intéressons dans une deuxième
partie aux comportements viscoélastiques des matériaux composites. Nous attachons une im-
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Introduction

portance particulière à la description des phénomènes microstructuraux engendrant le compor-
tement viscoélastique des matériaux polymères. Suit une présentation des comportements ther-
momécaniques et mécaniques des polymères à l’échelle macroscopique. Dans une troisième
partie, un état de l’art est réalisé, présentant les capacités des méthodes d’analyse thermo-
dynamique et vibratoire à fournir des informations sur le comportement viscoélastique d’un
composite. De même, ces méthodes d’analyse sont utilisées pour la détection et la caractérisa-
tion d’une dégradation dans un matériau ou une structure. L’utilisation de modèles analytiques
d’homogénéisation (Voigt et Reuss, modèles basés sur le problème d’Eshelby) permet d’es-
timer l’évolution des propriétés élastiques en fonction dedifférents paramètres, notamment la
fraction volumique de charge. L’extension de ces modèles biphasés à l’association de matériaux
viscoélastiques apporte des indications sur le comportement amortissant du matériau composite
résultant. D’autre part, le plan d’expérience élaboré en vue d’optimiser le nombre d’essais sur
les matériaux modèles est présenté ici.

Le deuxième chapitre est consacré d’une part à la mise en oeuvre des matériaux composites
modèles, et d’autre part à la présentation des méthodes et des outils expérimentaux utilisés dans
l’étude de ces matériaux. La fabrication des matériaux composites fait intervenir deux procédés,
l’extrusion et l’injection, jouant un rôle important sur les propriétés des matériaux. Ces outils
expérimentaux ont été pour certains d’entre eux, développés et calibrés durant la thèse, et sont,
pour d’autres, basés sur des normes ISO (comme les essais de traction quasi-statique). Nous
avons mis en place un banc de mesure pour la réalisation d’essais de fluage par lâcher. Les
essais en dynamique sont réalisés soit sur des visco-analyseurs de série, soit sur des bancs
d’analyse modale expérimentale.

Au troisième chapitre, nous présentons les résultats expérimentaux obtenus sur le matériau
polymère constituant la matrice, le polyméthacrylate de méthyle (PMMA). La complémenta-
rité des méthodes d’analyse utilisées dans une étude approfondie des propriétés mécaniques
de ce polymère, a permis de caractériser le comportement viscoélastique du matériau : la dé-
pendance des paramètres mécaniques aux fréquences de sollicitations est présentée dans cette
partie. L’analyse modale expérimentale constitue un outilpermettant la détection d’une mo-
dification de la structure ou du matériau. Les résultats, obtenus sur des plaques fissurées sont
présentés, ils permettent de rendre compte d’une dissipation d’énergie dépendante d’une surface
frottante.

Nous consacrons le dernier chapitre à l’étude des matériauxcomposites modèles à partir
des méthodes d’identification présentées au deuxième chapitre. L’analyse du comportement
élastique par des essais de traction confirme la dépendance du module élastique à la fraction vo-
lumique de charges, prédite par les modèles analytiques d’homogénéisation. L’étude des faciès
de rupture au microscope électronique à balayage permet de juger visuellement de l’état des
interfaces charges-matrice et . Cette approche nous permetde rendre compte visuellement de la
nature cohésive des charges avec la matrice. Les techniquesd’analyse vibratoire sont utilisées
pour mettre en évidence l’influence des différents paramètres (tels que la fraction volumique et
la taille des charges, ou les traitements de surface des charges) sur les propriétés mécaniques
des matériaux composites.

Nous terminons la présentation de ce travail par une conclusion générale, dans laquelle nous
rappelons le cadre de l’étude, les principaux résultats obtenus sur le comportement des maté-
riaux composites. Des perspectives sont également proposées pour la poursuite de ce travail sur
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Introduction

l’étude de la cohésion interfaciale des composites à charges particulaires et à matrice polymère,
à partir de méthodes vibratoires.
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Chapitre 1

Polymères et matériaux composites

1.1 Généralités sur les composites

1.1.1 Caractéristiques générales

Dans de nombreux domaines tels que l’aéronautique, l’armement, l’automobile, le génie
civil, les transports, le médical, etc ..., l’utilisation des matériaux composites est en constante
progression. Cet engouement n’est pas un hasard mais un développement judicieux soutenu par
des intérêts techniques et économiques.

Les matériaux composites sont des assemblages de deux ou plusieurs produits élémentaires
non miscibles de natures différentes. La complémentarité des différents constituants permet
d’aboutir à un matériau dont les performances sont généralement un compromis de celles des
constituants (pris séparément).

Ces matériaux peuvent se présenter sous différentes formesgénéralement dépendantes de
la géométrie du renfort (particules, fibres longues ou courtes introduites dans les tissus...). Les
composites qui nous préoccupent ici, font partie de la famille des composites dits particulaires.
Pour ces derniers, la matrice conserve la disposition géométrique des renforts et leur transmet
les sollicitations auxquelles elle est soumise. Ces matériaux sont hétérogènes à l’échelle micro-
scopique mais sont considérés macroscopiquement comme homogènes ([6], [16], [29]).

Les matériaux composites sont développés et choisis pour leurs caractéristiques mécaniques,
thermiques, chimiques, etc... Les propriétés obtenues sont généralement meilleures que celles
de la matrice seule. Bien évidemment, il est impossible de réunir l’ensemble de ces propriétés
dans un même composite ([55]) mais, par rapport aux caractéristiques recherchées, on peut
trouver des solutions optimales.

La progression des connaissances sur les différents matériaux constitutifs permet un contrôle
permanent des différents paramètres de conception, ce qui apour effet d’améliorer considéra-
blement les propriétés des matériaux composites résultants. Les matériaux ainsi obtenus sont de
plus en plus performants dans les différents domaines d’application.

Dans leur utilisation, les matériaux composites sont soumis à différents phénomènes de dé-
gradation, qu’ils soient d’ordre mécanique, chimique ou bien physique. Depuis de nombreuses
années, on s’intéresse à l’analyse de leurs propriétés thermomécaniques et à la modélisation
de leur comportement. Les différentes études expérimentales utilisant des méthodes d’analyses
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1. Polymères et matériaux composites

non-destructives permettent de suivre le comportement évolutif de matériaux composites sou-
mis à des dégradations.

Matrice

Charge

FIG. 1.1 – VER d’un matériau composite constitué d’une phase discontinue (charges) et d’une
phase continue (matrice)

Dans notre étude, nous nous intéresserons au cas de matériaux composites dans lesquels les
charges particulaires (ou renforts) sont directement intégrées dans une matrice polymère (figure
1.1).

Les propriétés du composite résultent directement de celles de ses constituants ; de la distri-
bution des charges dans la matrice et de l’interaction entreles constituants, etc ... Pour décrire le
matériau composite, il sera nécessaire de spécifier la nature des constituants et leurs propriétés,
la géométrie et la distribution des charges, la nature de l’interface charge-matrice.

Les composites peuvent être formés d’un nombre relativement important de constituants, ce
qui complexifie considérablement leur étude. Dans le cadre de notre travail, nous nous concen-
trerons sur l’étude des matériaux composites à deux phases (charge d’une seule nature et ma-
trice).

La fraction de charges dans la matrice est un des paramètres déterminants des propriétés du
matériau composite, car elle fait intervenir un volume de renfort et une surface de contact (inter-
face charges-matrice). Pour une concentration donnée, la répartition des charges dans la matrice
constitue également un paramètre aussi important. Une répartition uniforme des charges assu-
rera, à l’échelle macroscopique, une certaine « homogénéité » du matériau. Cette hypothèse
simplifie considérablement les problèmes de modélisation du matériau composite. Les mau-
vaises répartitions spatiales (ou dispersions) des charges dans la matrice (constitution d’agré-
gats, zone dépourvue de charge, zone dite de gomme occluse),présentées par [52] (figure 1.2),
affecteront directement les propriétés mécaniques, favorisant des zones pauvres en renfort et
diminuant nettement la résistance du composite.

Les renforts se présentent généralement sous deux formes différentes, les fibres plus ou
moins longues et les charges particulaires (sphériques). Les propriétés du composite résultant
diffèrent en fonction de la géométrie des charges caractérisées par leur forme, leur taille et leur
orientation notamment pour les fibres. Si l’ensemble de ces paramètres concourent à déterminer
les propriétés du composite, les modélisations descriptives ne tiennent compte que de certains
paramètres de formes, de tailles et d’orientation des fibres. La modélisation des renforts est
schématiquement approchée soit par des sphères pour les particules, soit par des cylindres pour
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Faible dispersion
Faible distribution

Bonne dispersion
Faible distribution

Faible dispersion
Bonne distribution

Bonne dispersion
Bonne distribution

FIG. 1.2 – Illustration de la distribution et de la dispersion des charges dans la matrice [52]

les fibres. La concentration de charge est habituellement mesurée par une fraction volumique
ou une fraction massique.

1.1.2 Problématique des matériaux composites

1.1.2.1 Interface et interphase

Le rôle essentiel des zones interfaciales est d’assurer un transfert de charge entre la matrice
et le renfort. L’interface se formant au cours du procédé même de l’élaboration du composite,
le contrôle de ce procédé est d’importance majeure : contamination des surfaces, phénomènes
de diffusion, gradients thermiques... sont autant de paramètres qui influent sur la constitution de
l’interface [25].

Cette interface est souvent considérée comme la surface de contact entre la charge et la ma-
trice. La mécanique de la matrice n’est en réalité connue quetrès imparfaitement à proximité
des particules ou des fibres [25]. Près de l’interface et sur une faible distance, la structure de la
matrice peut être différente du coeur. Cette zone, appelée par Bikermanweak boundary layers
[7], peut être le lieu où se concentrent les défauts : porosité et humidité, couches de réactions
chimiques, gradients de composition, modification de texture cristalline. Par conséquent, l’in-
terface peut être considérée comme une zone d’interaction,dénommée interphase, et non pas
une simple surface de contact [2]. Généralement, les charges sont associées à des agents de
couplage (ou traitement de surface) pour améliorer la cohésion à l’interface.

L’interphase est la zone où s’effectue précisément le transfert de charge de la matrice vers
le renfort. On retrouve dans la littérature de nombreux travaux relatifs au transfert de charge
matrice/renfort, par une modélisation de Cox ou de Kelly. Que ces travaux soient de nature
expérimentale ou théorique, ils portent sur un grand nombrede paramètres, tels que la géométrie
des renforts, le facteur de forme, le traitement de surface,la fraction volumique de renfort,...

Nous pouvons nous appuyer sur les travaux de Goodier [31] quia étudié la répartition des
contraintes autour d’une particule sphérique rigide noyéedans une matrice infinie soumise à un
chargement en traction uniforme. Une modélisation micromécanique montre qu’il y a concen-
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tration de contraintes aux pôles (figure 1.3). La concentration des contraintes est maximale à
proximité de la particule et diminue progressivement si on s’éloigne de celle-ci. Une grande
partie des modèles utilisés dans l’étude des comportementsmécaniques des matériaux compo-
sites, ne considère pas la notion de décohésion entre la matrice et la charge. Il s’agit de modèles
cohésifs garantissant une continuité des déplacements d’un constituant à l’autre.

FIG. 1.3 – Distribution des contraintes (T vecteur des contraintes) dans la matrice au voisinage
d’une particule sphérique rigide de rayona, à une distanced de la particule

L’introduction de renfort, dont le coefficient d’expansionthermique et les propriétés élas-
tiques diffèrent de ceux de la matrice, engendre des concentrations de contraintes localisées à
l’interface lors de la mise en oeuvre des matériaux composites.

Les contraintes résiduelles internes proviennent du retrait de la matrice et de la différence
des coefficients d’expansion thermique lors de la phase de refroidissement après cuisson. Dans
le cas d’une particule sphérique noyée dans une matrice infinie, cette particule se trouvera dans
un état de tension triaxiale si son coefficient d’expansion thermique (αp) est supérieur à celui
de la matrice (αm). Ces contraintes résiduelles dans la matrice sont des contraintes de tension
dans la direction tangentielle et de compression dans la direction radiale pourαp < αm (cas de
bille de verre). Le coefficient de dilatation thermique pourune matrice polymère est de l’ordre
de 10−4 K−1 alors que celui du verre est proche de 10−5 K−1

Ces contraintes, pour le cas d’une particule sphérique noyée dans une matrice infinie, sont
données par la relation suivante [69] (m et p représentent respectivement lamatriceet laparti-
cule) :

P = σr = −2σθ =
(αm−αp)∆T
1+νm
2Em

+
1−2νp

Ep

(1.1)

où P est la pression uniforme agissant sur la particule,σr et σθ les contraintes radiales et tan-
gentielles dans la matrice,Ep et Em modules d’Young,νp et νm les coefficients de Poisson,∆T
la variation de température entre la cuisson et la fin du refroidissement.

Dans le cas d’un matériau composite constitué d’une matricepolymère et de charges mi-
nérales (verre), la contrainte radialeσr peut atteindre en compression quelques centaines de
MPa.
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1. Polymères et matériaux composites

1.1.2.2 Traitement de surface

Afin d’améliorer la cohésion entre les différents constituants du matériau composite, les
fabricants font appel à des agents de couplage. Mais nous pouvons retrouver dans le domaine du
Génie Civil, notamment sur les bétons, l’utilisation d’agent de couplage permettant d’améliorer
la cohésion entre les granulats et la matrice cimentaire.

Dans le cas de charges minérales (fibres ou microbilles de verre), ces agents de couplage
sont de type silane. Les silanes sont des molécules bifonctionnelles organosilicées dont le but
est de former un pont de liaisons chimiques insensibles à l’eau entre les charges et la matrice.
Ces agents de couplages se composent généralement :

- d’un groupe organofonctionnelR compatible avec la matrice utilisée,

- d’unefonction hydrolysablealcooxy (-OR’), capable de conduire des liaisons chimiquesavec
la charge par le biais de la formation de réseaux siloxanes (-SI-O-SI-),

- d’unechaîne hydrocarbonnéestable de longueur variable.

La liaison avec le polymère s’effectue avec le groupement organique R, comme le montre
la figure 1.4.
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FIG. 1.4 – Liaisons silane, charge/matrice

Le premier mode d’interaction silane/matrice serait la liaison chimique. Mais Plueddemann
[63] émet l’hypothèse, pour des silanes ne réagissants pas avec la matrice, d’un autre mode
d’interaction par interdiffusion de chaînes et couplage physique grâce à des enchevêtrements et
des liaisons hydrogènes, créant ainsi un réseau interpénétré (figure 1.5).

Nous pouvons considérer le cas où la charge est dépourvue d’agent de couplage. Le verre
et le polymère n’ayant aucune affinité entre eux, aucun pont de liaisons entre la charge et la
matrice ne peut théoriquement être créé. Il est facile d’imaginer que les transferts de contraintes
ne s’opèrent pas de la même manière que dans les cas où des ponts de liaisons sont présents.
Nous pouvons pressentir des modifications au niveau des paramètres mécaniques pouvant, peut
être, différencier les composites selon que l’interface est dite « cohésive » ou « non-cohésive ».

23



1. Polymères et matériaux composites

FIG. 1.5 – Couplage silane-matrice par enchevêtrements [63]

1.1.3 Conclusion et objectifs

Cette brève présentation des matériaux composites a permisd’identifier les différents élé-
ments prépondérants à prendre en compte pour l’étude de ces matériaux. De manière à estimer
les propriétés mécaniques de ces matériaux composites, il est nécessaire de bien comprendre
les effets introduits par les renforts. En effet, la sensibilité des paramètres mécaniques est direc-
tement liée à la taille des renforts, en termes de proportionvolumique et de surface de contact,
ainsi qu’à la nature des différents agents de couplage.

La connaissance parfaite des différents constituants semble être une nécessité, notamment
pour la matrice. C’est pour cette raison que nous nous attacherons,section 1.2, à décrire les dif-
férents phénomènes à l’origine du comportement des matériaux polymères. En effet, le matériau
composite hérite directement de certaines propriétés de lamatrice, notamment son comporte-
ment viscoélastique. Nous verrons en détails l’étude des mécanismes microstructuraux régissant
ce comportement.

Dans lasection 1.3, une synthèse bibliographique présentera les différentesméthodes d’ana-
lyse des matériaux composites.

1.2 Viscoélasticité des matrices polymères

1.2.1 Mécanismes microscopiques de déformation

L’étude et la connaissance des mécanismes microstructuraux sont très importantes pour
comprendre le comportement thermomécanique des polymères. Elles font l’objet de nombreux
ouvrages, tels que ceux de C. G’sell [32] et P. Combette [18].Pour cette raison, nous attacherons
une attention particulière à présenter ces mécanismes microstructuraux qui sont à l’origine de
phénomènes moléculaires engendrant un comportement viscoélastique. L’analyse de ces phé-
nomènes permet de caractériser le comportement des matériaux polymères, mais peut s’étendre
aux matériaux composites à matrice polymère.

Les forces qui retiennent les atomes les uns aux autres, agissent comme des ressorts liants un
atome à ses voisins, dans l’état solide. Ces forces sont les conséquences des liaisons atomiques
qui assurent la cohésion du solide. Les propriétés d’un matériau vont donc dépendre de la force
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de ces liaisons :

- les liaisons fortes (ioniques, covalentes ou métalliques)

- les liaisons faibles (Van der Waals ou hydrogène)

Les polymères possèdent des liaisons fortes covalentes quiunissent entre eux les atomes
d’une même molécule et des liaisons de faible intensité qui relient entre elles, les macromolé-
cules voisines. Compte tenu du caractère sinueux des molécules (pelotes), les liaisons faibles
existent non seulement entre les atomes de deux molécules voisines mais aussi entre deux
atomes d’une même chaîne rendue voisine à cause du repliement des molécules.

Dans le cas des macromolécules qui contiennent plusieurs milliers d’atomes (et donc de
chaînes d’atomes très longues), il existe un grand nombre deces liaisons de faible intensité.

On verra que dans beaucoup de cas les propriétés mécaniques d’un polymère sont gouver-
nées par les liaisons faibles entre molécules, puisque ce sont elles qui constituent la cohésion
intermoléculaire.

Les molécules sont constituées de longues chaînes d’atomes, généralement de carbone, for-
mant le squelette de la molécule sur lequel sont fixés d’autres atomes de H, O, N, Cl, S... ou de
groupements d’atomes appelés groupements latéraux.

Les polymères sont légers et généralement ductiles ; ils résistent mal aux hautes tempéra-
tures contrairement aux céramiques. Leurs propriétés mécaniques dépendent de l’architecture
des chaînes atomiques. On distingue les polymères thermoplastiques dont la plasticité croît avec
la température, les polymères thermodurcissables, rigides, utilisés notamment dans les maté-
riaux composites, et enfin les élastomères ayants des propriétés hyperélastiques remarquables.

1.2.2 Structure et propriétés des polymères

1.2.2.1 Organisation d’une macromolécule

Macromolécule et unité constitutive

Un polymère est une substance composée de longues chaînes moléculaires appelées ma-
cromolécules. Une macromolécule résulte de l’enchaînement par liaison covalente, d’unités
constitutives (groupes d’atomes) appelées monomères. Parexemple dans la molécule suivante :

... A-A-A-A-A-A-A-A-A ... ≡ [−A−]n

l’unité constitutive est A ; elle est formée d’un groupe d’atomes qui se répète. A l’échelle
d’une centaine de nanomètres, la plupart des macromolécules se présentent sous forme de fils
longs et souples. Ces longues molécules souples confèrent aux polymères leur atout principal
qui réside dans la facilité de mise en oeuvre et leur grande déformabilité. Les réactions chi-
miques qui permettent de passer d’une monomère à la macromolécule≡ [−A−]n du polymère,
s’appellent polymérisation.

La figure 1.6donne une représentation en 2D et en 3D du méthacrylate de méthyle. Ce mo-
nomère, lorsqu’il est assemblé donnera du polyméthacrylate de méthyle, généralement connu
sous le nom de PMMA.
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(a) (b)

FIG. 1.6 – Représentation moléculaire en 2D (a) et en 3D (b) du PMMA

Généralement, nous procédons à la mesure de la distributiondes masses moléculaires moyennes
viscosimétriquesMv qui qualifie la longueur des chaînes macromoléculaires. La méthode utili-
sée pour déterminer cette masse moléculaire est exposée enannexe A.

Ainsi en étudiant la masse moléculaire moyenne viscosimétrique, nous pouvons constater
une éventuelle dégradation (raccourcissement des macromolécules) du polymère lors de sa mise
en oeuvre ou lors de son utilisation par exemple.

Architecture d’une macromolécule

On définit plusieurs architectures différentes pour les polymères, les polymères à molécules
linéaires, les polymères à molécules ramifiées et ceux à molécules réticulées.

En général, les polymères sont formés de molécules dites linéaires dont le squelette principal
de la chaîne est constitué par des atomes de carbone ou par d’autres groupes d’atomes. Ce
squelette comporte alors deux extrémités.

Les molécules linéaires peuvent être flexibles et souples. Leur souplesse provient de la fa-
cilité avec laquelle les groupements atomiques ou les segments moléculaires peuvent effectuer
des rotations autour des liaisons covalentes. L’arrangement spatial des chaînes et leur capacité
d’orientation dans le sens des contraintes appliquées dépendent directement de cette souplesse.

Le squelette macromoléculaire est formé de segments élémentaires rigides comportant une
seule liaison covalente capable de rotation (appelé rotateur), ce qui le rend peu flexible. En
général, les molécules linéaires ne forment pas de réseau tridimensionnel stable. Elles sont
enchevêtrées et forment des noeuds physiques ou chimiques (liaisons secondaires de type Van
Der Waals ou hydrogène) de réticulation qui peuvent disparaître soit par faible élévation de la
température, soit sous contrainte mécanique faible. Ces molécules constituent principalement
la famille des polymères appelés thermoplastiques.

De petites molécules identiques sont branchées latéralement sur le squelette de la chaîne
principale. Ce sont des ramifications qui se caractérisent par leur nombre et leur taille. Les
molécules ramifiées comportent plusieurs extrémités, au moins plus de deux. De nombreuses
propriétés physiques sont modifiées par l’architecture moléculaire comme la densité, la tempé-
rature de fusion, la température de transition vitreuse...
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1.2.2.2 Etat des polymères

Il existe quatre grandes familles usuelles de polymères :

- les polymères naturels

- les polymères thermoplastiques

- les polymères thermodurcissables

- les élastomères

Dans notre étude, nous nous intéressons plus particulièrement à un polymère de la famille
des thermoplastiques.

Les polymères thermoplastiques

Les polymères thermoplastiques sont constitués de macromolécules linéaires ou ramifiées.
La cohésion entre les chaînes moléculaires est assurée par des liaisons secondaires (Van der
Waals ou hydrogène). Ils sont sensibles à l’effet de la température et des solvants.

Certains de ces polymères sont semi-cristallins ; ils contiennent alors des régions cristallines
ordonnées et des zones amorphes, ils sont biphasés. D’autres sont complètement amorphes ;
dans ce cas ils sont monophasés (figure 1.7).

Les polymères sont rigides à basse température et leur rigidité diminue par élévation de la
température. Ils acquièrent une grande plasticité à chaud et se ramollissent si la température
est supérieure à la température de transition vitreuseTg. Cette température est liée directement
à la phase amorphe. Ce processus est réversible et peut être répété plusieurs fois sans trop
d’altération des propriétés du matériau. Ils sont ainsi faciles à mettre en forme par chauffage
jusqu’à fusion si nécessaire, puis moulage par injection ouextrusion, suivi d’une solidification.

(a) (b) (c)

FIG. 1.7 – Schéma de la structure d’un polymère amorphe (pelote)(a), d’un polymère semi-
cristalin (b), d’un polymère réticulé (c)

Domaine d’état structural

Lorsque la température augmente, un polymère peut traverser quatre domaines d’état struc-
tural délimités par trois températures caractéristiques :

- la température de transition vitreuseTg qui est observée dans la phase amorphe du polymère

- la température de fusionTf qui ne concerne que la phase cristalline du polymère
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- la température de décomposition thermiqueTd, où les liaisons covalentes du squelette des ma-
cromolécules commencent à se rompre sous l’action de la chaleur fournie aux molécules.

Lorsqu’on élève la température, l’énergie thermique fournie aux molécules augmente leur
mobilité. En effet, les rotations autour des liaisons C-C dusquelette des chaînes deviennent de
plus en plus faciles, puisque l’activation thermique permet de passer d’une conformation à une
autre. Le nombre de liaisons de faible intensité entre les molécules diminue au fur et à mesure
que la température augmente, ce qui libère des mouvements moléculaires. En effet, la chaleur
est capable de briser une partie de ces liaisons faibles.

Dans les basses températures (inférieures àTg), le polymère se trouve à l’état solide vitreux.
Cela confère en général à tous les polymères, une bonne rigidité, une résistance mécanique

correcte et une faible capacité de déformation. L’élasticité est d’origine enthalpique avec un
faible déplacement des unités constitutives par rapport à leur position d’équilibre.

Lorsqu’on élève la température pour atteindreTg, la mobilité des chaînes moléculaires dans
la phase amorphe conduit à l’état caoutchoutique.

Dans cet état, la phase cristalline lorsqu’elle existe, n’évolue pas avec la température ; elle
conserve sa structure et reste identique à celle des basses températures (T<Tg).

Par contre, la phase amorphe voit constamment son organisation moléculaire changer par
un déplacement des molécules, dû soit à l’activation thermique, soit à la sollicitation appliquée
(contrainte). Ce changement d’état par rapport à l’état vitreux est accompagné d’une rupture
d’une partie des liaisons faibles entre les molécules par agitation thermique, et d’une augmen-
tation importante du volume du polymère. Il en résulte une grande facilité de mouvement des
molécules.

Cette mobilité permet un déploiement des chaînes dans le sens de la contrainte appliquée
entraînant une déformation (entropique). Lorsque la contrainte est relâchée, il y a retour à l’état
initial dont la mémoire provient des noeuds de réticulation(physiques, chimiques, ...), s’ils
existent. Ce retour à l’état initial est dû à la contraction des molécules qui cherchent à se mettre
sous forme de pelotes en augmentant leur entropieS. L’allongement possible du matériau sera
d’autant plus élevé que le taux de réticulation est faible, c’est à dire que la longueur des chaînes
entre deux noeuds de réticulation est grande. D’autre part,si les noeuds de réticulation sont
supprimés, la mémoire de l’état initial disparaît et la réversibilité de la déformation aussi.

Dans le cas des polymères thermoplastiques semi-cristallins, cette mobilité dans la phase
amorphe confère une certaine élasticité à faibles contraintes et sous chargements plus élevés,
une grande capacité de déformation irréversible.

Au dessus de la température de fusionTf , la disparition des phases crystallines conduit à
l’état fluide. Les noeuds d’enchevêtrements ont disparu parreptation et les molécules glissent
les unes par rapport aux autres. Le matériau se comporte alors comme un fluide.

1.2.2.3 Structure des polymères amorphes

Le matériau PMMA constituant la matrice polymère de nos matériaux composites se classe
dans la famille des thermoplastiques amorphes, représentés sous forme de monomère (2D ou
3D) sur lafigure 1.6.

La mobilité des macromolécules, donc celle des unités constitutives qui les composent,
conditionne beaucoup de propriétés des polymères amorpheset notamment la viscosité. Elle
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est fonction de l’espace non occupé entre les unités constitutives, la matière étant d’autant plus
compactée que la température est basse. Cette mobilité est caractérisée par le temps de relaxa-
tion τ que met une unité constitutive (assimilée à des sphères de diamètreD) ou une portion de
molécule mobile pour se déplacer d’une distance comparableà son diamètreD.

Ce temps de relaxation varie beaucoup avec la température. On s’intéresse seulement au
cas où la température est inférieure àTg, c’est à dire que l’on se situe dans le domaine solide.
La mobilité moléculaire est alors très faible et le temps de relaxation très élevé. L’organisation
structurale, c’est à dire l’arrangement des unités constitutives dans l’espace, n’évolue pratique-
ment pas avec la température. Il est aussi invariant avec le temps, on dit que le liquide est dans un
état figé, dans un état isostructural ou isoconfigurationnelà l’échelle de temps de l’expérience.

A cet état solide, bien que l’organisation structurale soitfigée, il existe des mouvements
locauxβ d’unités constitutives et aussi quelques mouvementsα collectifs induisant les mou-
vements moléculaires de plus grande envergure sur des tempslongs, d’autant plus longs qu’à
température décroissante, on s’éloigne deTg. Ce sont ces mouvements collectifs qui sont à l’ori-
gine du vieillissement physique. De nombreux modèles traitent de cette mobilité moléculaire.

Ne respectant pas d’organisation précise, le polymère amorphe peut être considéré, au ni-
veau macrostructural, comme un matériau homogène et isotrope.

1.2.3 Comportement thermomécanique des polymères

1.2.3.1 Spectrométrie mécanique

Pour étudier la mobilité moléculaire, nous allons chercherà identifier les phénomènes de
relaxation mécanique. En effet la relaxation mécanique caractérise l’ajustement d’un système
à de nouvelles conditions d’équilibre quand celle-ci est modifiée par une variable externe. Le
retour à une situation pour laquelle le système retrouve uneconfiguration d’équilibre énergique-
ment plus stable, se fait par des mouvements moléculaires qui accompagnent la réorganisation
et/ou un réarrangement des unités structurales.

Dans le domaine élastique et linéaire, pour un matériau homogène et isotrope, la loi de
Hooke (unidirectionnelle) relie la déformationε et la contrainte exercéeσ par l’intermédiaire
du module de Young (équation 1.2) :

σ = Eε (1.2)

Pour un matériau viscoélastique, l’utilisation d’une notation complexe permet d’écrire sim-
plement le comportement viscoélastique. La loi de Hooke (équation 1.3) est alors utilisée pour
déterminer le module complexeE*, [48] et [15].

σ∗ = E∗ε∗ (1.3)

La réponse de la structure soumise à des déformations sinusoïdales en régime stationnaire,
en termes de contrainte, s’écrit :

σ = σ0sin(ωt +δ) (1.4)
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où δ est l’angle de déphasage.
Donc, en notation complexe :

ε∗ = ε0eiωt (1.5)

σ∗ = σ0ei(ωt+δ) (1.6)

De l’équation 1.3 :

E∗ =
σ0

ε0
(cos(δ)+ isin(δ))

E∗ = E
′
+ iE” (1.7)

La partie réelleE
′
du module complexe caractérise le comportement élastique du matériau

et définit sa raideur. Il est appelé également module élastique ou module de stockage. Il permet
de quantifier l’énergie emmagasinée et restituée au cours des sollicitations [71].

La partie imaginaireE” représente le module visqueux ou module de perte. Il caractérise le
comportement visqueux du matériau et quantifie l’énergie dissipée sous forme de chaleur [71].

Le rapport de la partie dissipative sur la partie conservative représente le facteur de perteη,
qui constitue l’amortissement intrinsèque du matériau, est directement donné par le rapport :

η =
E”

E′ = tan(δ) (1.8)

Il peut aussi être déterminé à partir de l’angle de déphasageδ.

ε0

ε0

ε0ηE’

ε0ηE’

σ

ε
−

−

FIG. 1.8 – Cycle contrainte/déformation elliptique pour un matériau viscoélastique linéaire

A chaque fréquence, le module de perte décrit une relation contrainte/déformation elliptique
(figure 1.8) :

σ = Re(E∗ε0eiωt) = E′ε0(cos(ωt)−ηsin(ωt)) (1.9)
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Le nomfacteur de pertetraduit le fait queη correspond au ratio de l’énergie dissipéeEd sur
un cycle de déformation par 2π fois l’énergie potentielle maximaleV, avec :

V = E′ ε
2
0

2
(1.10)

et

Ed =

Z T

0
σ : ε̇dt = E′ηε2

0ω
Z 2π

ω

0
sin2(ωt)dt = πE′ηε2

0 = η2πV (1.11)

La forme de l’ellipse qui décrit un cycle d’hystérésis change avec l’évolution du facteur de
perteη. Plusη est grand, plus l’énergie dissipéeEd est grande et plus la surface de l’hystérésis
est importante.

1.2.3.2 Influence de la température

Si l’on effectue des mesures sur un polymère amorphe, en conservant constante la pulsation
ω de la sollicitation mécanique et en faisant varier la température, on observe un maximum
pour tan(δ) et une chute du module conservatif E’ autour de la température de transitionTα,
correspondant aux mouvementsα collectifs des unités constitutives (figure 1.9). Au maximum
du pic detan(δ) et pour une pulsationω imposée, la relation suivante est grossièrement vérifiée :

ωτα ≈ 1 (1.12)

où τα est le temps de relaxation des molécules.
On voit que si la pulsationω de la sollicitation augmente, le pic detan(δ) se déplace vers

les hautes températures pour maintenir la condition de l’équation 1.12. Tα etTg sont différentes
mais restent très proches.

Aux basses températures,tan(δ) est faible et les pertes mécaniques aussi. Mais dans ce
cas, le temps de relaxation des moléculesτα est trop faible pour leur permettre de suivre la
sollicitation mécanique.

Cependant il existe des relaxations secondaires correspondant à des mouvements locaux
rapides se produisant à des températures telles que leurs temps de relaxation soient égaux à la
période de la sollicitation mécanique.

La relaxationγ est souvent associée à des rotations de groupements atomiques latéraux (ou
radical R) portés par le squelette de la chaîne et a lieu à de très basses températures.

La relaxationβ correspond à des mouvements localisés de quelques unités constitutives des
chaînes principales qui basculent localement entre des positions voisines, n’entraînant pas de
déplacements de molécules. Il y a donc changement local de conformation des chaînes. Parmi
les relaxations secondaires, la relaxationβ reste la plus observable. Le domaine de température
et de fréquence où cette relaxation s’opère se situe en-dessous deTg.

Le caractère viscoélastique apparaît lorsqu’un mouvementmoléculaire peut se libérer sous
l’action de la sollicitation mécanique imposée. Ces mouvements correspondent, pour les basses
températures (<Tg), aux transitions secondaires, provenant des mouvements locauxβ des unités
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constitutives de la chaîne principale ou des mouvementsγ des groupements latéraux. Ces tran-
sitions secondaires se caractérisent par un petit effet viscoélastique et une variation faible du
module d’élasticité avec la température.

La figure 1.9représente les évolutions du module conservatifE′ et du facteur de perte
(tan(δ)) d’un polymère amorphe en fonction de la température. Nous distinguons bien les zones
d’état du polymère ainsi que les différentes relaxations oùs’opèrent les réorganisations molé-
culaires.

FIG. 1.9 – Evolutions du module conservatifE′ et du facteur de perte (tan(δ)) d’un polymère
amorphe en fonction de la température

1.2.3.3 Principe d’équivalence Temps-Température

H. Leaderman (1941) suggère qu’il existe une équivalence entre le temps où une sollici-
tation est appliquée et la température où se trouve le matériau viscoélastique. Il a constaté
expérimentalement qu’une grandeur viscoélastique (module de relaxation, module complexe,
complaisance, ...), à température élevée et pour un temps desollicitation court, est identique à
celle obtenue en basse température, mais pour des temps pluslongs.

Il est donc possible de superposer les grandeurs viscoélastiques d’un polymère obtenues
dans une même fenêtre de temps (ou de pulsation), mais à des températures différentes. Cette
superposition ne peut se réaliser qu’à condition de multiplier l’échelle des temps par un facteur
(facteur de translationaT) qui est fonction de la température. C’est le principe d’équivalence
entre le temps et la température. Il permet d’établir une courbe de référence pour un polymère
donné appelée courbe maîtresse. Cette courbe dépend directement de la température de réfé-
rence choisie.
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La possibilité de construire ces courbes maîtresses est la traduction graphique de la méthode
des variables réduites, traduisant l’équivalence entre les effets du temps et de la température.
Une formulation analytique de ce concept est donnée par les équations suivantes :

G(Ti, t) =
ρTi

ρ0T0
G(T0,aTi

T0

t) (1.13)

et

G∗(Ti , f ) =
ρTi

ρ0T0
G∗(T0,aTi

T0

f ) (1.14)

Ceséquations 1.13et 1.14s’appliquent aussi bien aux modules de conservation qu’au fac-
teur de perte, et conduisent dans les deux cas à des facteurs de glissements identiques, donnés
par l’équation 1.15.

Williams, Landel et Ferry ([26]) ont observé expérimentalement que la variation du facteur
de glissementaT est donnée par la relation suivante :

log(aT) =
−C1(T −Tr)

C2+(T −Tr)
(1.15)

oùC1 etC2 sont des constantes caractéristiques d’un polymère donné,Tr est une température de
référence, choisie arbitrairement.

La relation de l’équation 1.15est généralement connue sous le nom de loi WLF. AT<Tg,
le polymère est hors d’équilibre et la structure du polymèreest considérée dans un état iso-
configurationnel ([14]), mais àT>Tg, le polymère est dans un état d’équilibre métastable (sur-
fondu). Dans ce domaine, la relaxationα est très fortement dépendante de la température. Les
lois d’Arrhénius sont observées aussi bien dans la région des transitions secondaires à basse
température, que dans la région d’écoulement (T»Tg). L’équation 1.15(WLF) permet de dé-
crire de façon satisfaisante le comportement à partir deTg, entreTg et Tg+50˚C. Cette équation
montre la dépendance en température du facteur de glissement aT dans la gamme de tempéra-
tureTg«T«Tg+50˚C.

Le tableau 1.1donne les valeurs des coefficients de WLF du PMMA pour une température
de référence égale à la température de transition vitreuseTg.

Cg
1 Cg

2 Tg (K)
32.2 80 388

TAB. 1.1 – Coefficients de WLF du PMMA pour une température de référence égale àTg [12]

A partir de cette loi, on peut directement tracer les courbesmaîtresses du module conservatif
E′ et du facteur de perteη. La figure 3.1représente l’évolution des courbes maîtressesE′ et η
pour le PMMA, pour une température de référence de 22 ˚C (Température ambiante). Le point
d’inflexion de la courbe (en rouge) du module conservatif, setrouvant vers 120 ˚C, correspond à
la température de transition vitreuseTg du PMMA. Au voisinage de cette température, le PMMA
est dans la zone de transition vitreuse, passant d’un état solide à un état visqueux. Le maximum
du pic du facteur de perte est associé à la température de la relaxationα. Généralement dans la
littérature, pour un polymère amorphe, lesTg etTα sont confondues, car elles sont très proches.
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1.2.4 Comportement mécanique macroscopique

1.2.4.1 Viscoélasticité linéaire

Définition

Un matériau est dit viscoélastique si son comportement s’apparente à l’association de celui
d’un solide et celui d’un fluide. Les expériences menées afin de caractériser la nature d’un maté-
riau consistent à lui imposer une déformation sinusoïdale (en régime stationnaire), de pulsation
ω et d’amplitudeε0, et à suivre l’évolution de la contrainte en fonction du temps.

1 2 3 4 5 6 7 8 9
0

1

−1

ε(t)
σ(t)

ωt

FIG. 1.10 – Matériau élastique

Dans le cas du comportement élastique illustréfigure 1.10, la réponse en déformation suit
instantanément la sollicitation de contrainte. Les amplitudes des deux quantités sont liées par un
module d’élasticité constant défini comme le rapport de la contrainte mesurée à la déformation
appliquée ([48]).

Dans le cas du comportement visqueuxfigure 1.11, la contrainte mesurée et la vitesse de
déformation appliquée sont liées par une viscosité constante ([48]). Toute l’énergie stockée
durant le chargement n’est pas restituée.
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FIG. 1.11 – Matériau visqueux

Dans le cas du comportement viscoélastique illustréfigure 1.12, le matériau possède des
propriétés à la fois élastiques et visqueuses. Lors de la sollicitation du matériau, une part de
l’énergie est stockée puis rendue, et une autre est dissipéesous forme de chaleur. La réponse
(contrainte mesurée) est en déphasage d’un angleδ avec la sollicitation exercée. Cet angle,
variable de 0 àπ/2, caractérise le niveau d’amortissement ([48]) de la structure.

Pour un matériau polymère, le comportement élastique domine aux basses températures de
l’état solide ou aux vitesses de sollicitations élevées, avec un module et une loi de comportement
de Hooke. En revanche, le comportement visqueux est prépondérant aux températures élevées
à l’état liquide ou aux vitesses de sollicitations très lentes. La contrainte est liée à la vitesse
de déformation par la loi de Newton. L’effet viscoélastiquepeut être très prononcé suivant
les conditions expérimentales. Il dépend de la fréquence desollicitations mécaniques (essais
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FIG. 1.12 – Matériau viscoélastique

dynamiques), du temps d’observation (essais quasi-statiques : fluage, relaxation ...) et de la
température.

Notons que les principes en viscoélasticité linéaire ne sont applicables qu’aux faibles ni-
veaux de déformations de l’échantillon. Le comportement viscoélastique n’est linéaire que
lorsque les grandeurs viscoélastiques (complaisances et modules) sont indépendantes du niveau
de la sollicitation.

1.2.4.2 Comportement viscoélastique

La variation, avec le temps, des propriétés mécaniques d’unpolymère dépend du type de
sollicitation mécanique utilisée et de la façon dont la contrainte est appliquée. Lafigure 1.13
représente une attribution d’une méthode d’analyse pour chaque gamme de fréquence. Pour
illustrer, nous pouvons citer quelques exemples de méthodes dynamiques permettant de rendre
compte des propriétés mécaniques des matériaux viscoélastiques en fonction des fréquences
de sollicitation : l’Analyse Mécanique Dynamique (AMD) sous sollicitation en flexion ou en
torsion, l’analyse modale expérimentale, l’analyse ultrasonore, ...

f (Hz)1 10 10 10 10101010
−4 −2 4 6 82−6

Pendule (oscillations libres)

Vibrations forcées

Résonance

Propagation d’ondes

Fluage et relaxation

FIG. 1.13 – Domaines approximatifs de fréquences pour différents types d’essais [15]

Les essais à vitesse de déformations constantes peuvent être envisagés pour des temps
moyens et courts et de faibles vitesses. Il peut être intéressant, pour analyser certains comporte-
ments associés à des déformations rapides et des temps courts, d’utiliser des essais dynamiques.

Complaisance de fluage et module de relaxation

Les essais de fluage et de relaxation sont considérés comme des essais quasi-statiques par
opposition aux essais dynamiques. Ces essais permettent d’évaluer des fonctions caractérisant
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l’état viscoélastique du polymère.

Complaisance de fluage

Le principe de l’essai de fluage consiste à imposer de façon instantanée une contrainteσ0,
très inférieure à la limite élastique à un échantillon et à suivre l’évolution de sa déformation en
fonction du tempsε(t) ([49]). Cette déformation se décompose en une déformation élastique
instantanéeεel suivie d’une déformation anélastiqueεanel, augmentant dans le temps et tendant
vers une valeur limiteεtot. Lafigure 1.14représente une évolution de la déformation en fonction
du temps d’application d’une contrainte.

σ0JR

σ0

σ0JU

t

t

σ

ε

FIG. 1.14 – Réponse d’un matériau viscoélastique à l’application d’une contrainte [49]

On introduit une grandeur qui relie la contrainte appliquéeà la déformation, la complaisance
de fluage :

J(t) =
ε(t)
σ0

(1.16)

qui dépend du temps et qui peut s’écrire :

J(t) = JR− (JR−JU)e−
t

τσ (1.17)

oùτσ représente le temps de relaxation de la déformation sous contrainte constante,JU = εel
σ0

la
complaisance instantanée etJR = εtot

σ0
la complaisance relaxée.

Pour une contrainte inférieure à la limite élastique, la déformation n’est pas permanente.
Après suppression de la contrainte, et pour un temps suffisamment long, la déformation revient
progressivement vers 0. On peut, de la même manière, extraire la complaisanceJ(t) à partir
d’un essai de lâcher, c’est à dire lorsque l’échantillon estrelâché de la contrainte appliquée.

Module de relaxation

A l’inverse de l’essai de fluage, lors de l’essai de relaxation la déformation est imposéeε0, et
on étudie la variation de la contrainteσ(t) avec le temps ([49]). Lors d’un essai de relaxation, la
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contrainte nécessaire pour maintenir la déformation constante sera décroissante avec le temps,
comme le montre lafigure 1.15. La contrainte passera alors d’une valeur instantanéeσ0 à une
valeur limiteσ∞.

0ε

0ε

0ε

t

t

σ

ε

E

ER

U

FIG. 1.15 – Réponse d’un matériau viscoélastique à l’application d’une contrainte [49]

On peut écrire le module de relaxation (d’Young) :

E(t) =
σ(t)
ε0

(1.18)

Comme pour la complaisance de fluage, on peut écrire directement ce module de relaxation
en fonction du temps :

E(t) = ER− (ER−EU)e−
t

τε (1.19)

avecEU = σ0
ε0

le module instantanée,ER = σ∞
ε0

le module relaxé etτε le temps de relaxation de
la contrainte à déformation constante.

Modèles mécaniques analogiques

Les modèles mécaniques élémentaires, comme ceux de Maxwell, Kelvin-Voigt et Zener,
permettent de décrire par des représentations mathématiques le comportement viscoélastique
uniaxial des polymères. Le caractère élastique est traduitpar des ressorts de module d’élasticité
E et le caractère visqueux est représenté par des amortisseurs de viscositéµ. Ces deux grandeurs
sont alors constantes et indépendantes du temps. Les différents modèles peuvent être obtenus
par association en série ou/et en parallèle de ressorts et d’amortisseurs. Le ressort est un élément
permettant d’emmagasiner de l’énergie mécanique récupérable. L’amortisseur dissipe l’énergie
mécanique en chaleur. La contrainte dans le ressort obéit à la loi de Hooke :

σ = Eε (1.20)

et celle dans l’amortisseur suit celle de Newton :

σ = µε̇ (1.21)
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Modèle de Maxwell
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FIG. 1.16 – Modèle de Maxwell

Le modèle de Maxwell est composé d’un ressort et d’un amortisseur montés en série comme
le montrefigure 1.16. Sous l’action d’une contrainteσ le ressort se déforme deε1 et l’amortis-
seur deε2, ce qui donne une déformation totaleε égale à la somme deε1 et ε2. La contrainte
étant la même dans tout le modèle (loi en série), à partir deséquations 1.20et 1.21, on obtient
l’équation de base du modèle de Maxwell :

ε̇ =
1
E

σ̇+
σ
µ

(1.22)

Modèle de Kelvin-Voigt
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amortisseur

FIG. 1.17 – Modèle de Kelvin-Voigt

Les éléments (ressort et amortisseur) du modèle de Kelvin-Voigt sont associés en parallèle,
rigidement par leurs extrémités. Ce modèle est représenté sur la figure 1.17. La déformation
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reste identique dans les deux éléments tandis que la contrainte totale est la somme de celle de
chaque élément. On peut ainsi écrire l’équation d’état du modèle :

ε̇ =
σ
µ
− εE

µ
(1.23)

Le modèle de Kelvin-Voigt ne peut pas subir une déformation instantanée conduisant à une
contrainte infinie. L’essai de relaxation est donc impossible pour ce modèle.

Modèle de Zener

Le modèle de Kelvin-Voigt rend compte des expériences de fluage tandis que celui de Max-
well décrit grossièrement les expériences de relaxation. Le modèle de Zener ou appelé parfois
modèle du solide linéaire standard donne une meilleure approximation du fluage et de la relaxa-
tion.

Comme le montre lafigure 1.18, l’élément de base du modèle de Zener est constitué par un
élément de Kelvin-Voigt associé en série à un ressort. Pour des temps courts (ou des vitesses
très rapides), seul le ressort 1 intervient ; l’amortisseurne se déforme pas (pas de viscosité), le
matériau est élastique. Pour des temps très longs (ou des vitesses très lentes), les trois éléments
se déforment, le matériau est viscoélastique.

(ε2)
ressort 2

�������������
�������������
�������������

�������������
�������������
�������������

E2 µ

(ε2)
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(σ1,ε1)
ressort 1

E1

FIG. 1.18 – Modèle de Zener

L’équation d’état du système peut s’écrire en fonction des constantes élastiques E1, E2 et la
viscositéµ des éléments mécaniques. La déformation totale correspondà la somme des défor-
mations des deux éléments en série (ε = ε1 + ε2). La contrainte est obtenue grâce aux lois de
Hooke et de Newton et vaut :σ = E1ε1 = E2ε2+µε̇2.

L’équation d’état caractéristique des matériaux viscoélastique linéaires s’écrit :

E2ε+µε̇ =
E1 +E2

E1
σ+

µ
E1

σ̇ (1.24)
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Cette relation relie de manière linéaire les déformations,les contraintes et leurs dérivés
premières par rapport au temps.

Ce modèle de Zener est rapproché directement au comportement des polymères :

- aux temps très longs (t→ ∞), lorsque les vitesses de déformationε̇ et de contraintėσ sont
quasi-nulles, on retrouve l’élasticité de Hooke des deux ressorts qui travaillent en série :
σ = E1E2

E1+E2
ε soit σ = E∞ε, avecE∞ le module relaxé.

- aux temps très courts (t→ 0) ou des vitesses rapides, l’amortisseur n’a pas le temps des’acti-
ver et donc la déformation de l’élément de Kelvin-Voigtε2 est nulle. On a alorsσ = E1ε,
oùE1 est le module instantané du polymère, appelé encoreE0.

L’équation d’état du matériau s’exprime en fonction des deux modules mesurables du poly-
mère et s’écrit :

E∞ε+µ
E0−E∞

E0
ε̇ = σ+µ

E0−E∞

E2
0

σ̇ (1.25)

Nous pouvons réécrire l’équation 1.25en utilisant les termes énoncés précédemment dans
l’ équation 1.17 JU , JR et τσ :

ε+ τσ
dε
dt

= JRσ+JUτσ
dσ
dt

(1.26)

où

JR =
1

E∞
(1.27)

JU =
1
E0

=
1
E1

(1.28)

τσ = µ
E0−E∞
E0E∞

=
µ
E2

(1.29)

Modèles généralisés

Le modèle de Zener rend compte globalement de l’allure générale du comportement d’un
matériau viscoélastique. Mais ce modèle semble être limitécar un temps de relaxation unique
n’est pas suffisant pour décrire ces relaxations. Pour prendre en compte l’étendue du temps
de la réponse réelle d’un polymère viscoélastique, on considère une distribution des temps de
relaxationτi. On fait alors appel à des modèles généralisés, où le polymère est simulé parn
modèles élémentaires (Maxwell, Kelvin-Voigt,...). On obtient alors un modèle généralisé avec
chaque élémenti possédant son propre temps de relaxation, décomposition ensérie de Prony
[40].

Comportement dynamique du modèle de Zener

D’un point de vue dynamique, le module complexe du modèle de Zener s’écrit, à partir de
la loi des ressorts en série, de la manière suivante :

1
E∗(ω)

=
1

E2+ iηω
+

1
E1

(1.30)
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En notantτσ = µ
E2

, E1 = E0 et E∞ = E1E2
E1+E2

, on obtient :

E∗(ω) = E∞
1+ iτσω

1+ iτσ
E∞
E0

ω
(1.31)

Le paramètre, nomméτε, correspondant à la relationτσ
E∞
E0

est appelé temps à l’équilibre.
On peut donc différencier les parties réelles et imaginaires, et l’équation 1.31devient :

E∗(ω) = E∞
1+ τστεω2

1+(τεω)2 + iE∞
(τσ− τε)ω
1+(τεω)2 (1.32)

Nous allons étudier le comportement du modèle de Zener en fonction des fréquences de
sollicitations. Partant de l’équation 1.32, nous étudions l’évolution des parties réelle (notée
E′(ω)) et imaginaire (notéeE′′(ω)) en fonction de la pulsationω.

La figure 1.19montre l’allure des courbes du modèle dans les plans de la partie réelle et
imaginaire respectivement.

E

E

0

oo

ω

(a)

E0 Eoo

2

1
τε

ω

(b)

FIG. 1.19 – Evolution des parties réelleE′(ω) (a) et imaginaireE′′(ω) (b) en fonction de la
pulsationω

Pour des pulsations variant de 0 à l’infinie, la partie réelleE′(ω) croît deE∞ jusqu’à la
valeur asymptotiqueE0 :

- lorsqueω → 0 la partie réelleE′ → E∞

- lorsqueω → ∞ la partie réelleE′ → E0

Pour ce modèle, la partie imaginaireE′′(ω) part de l’origine et croît jusqu’à un maximum,
puis tend vers 0 pour les très hautes fréquences :

- lorsqueω → 0 la partie imaginaireE′′ → 0

- lorsqueω → 1
τε

la partie imaginaire tend vers un maximum valantE0−E∞
2

- lorsqueω → ∞ la partie imaginaireE′ → E0

Nous pouvons en déduire le facteur de perte, rapport entre lapartie imaginaire et la partie
réelle (voir l’équation 1.8).
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1.3 Caractérisation des matériaux composites

1.3.1 Caractérisation thermomécanique des composites

De nombreuses recherches ont pu mettre en évidence l’influence de différents paramètres
sur le comportement thermomécanique de matériaux composites ([4] et [5]). A. Bergeret, dans
sa thèse [5], a analysé l’influence des taux d’incorporationde charge, de la taille des inclusions
et de la nature des agents de couplage sur les propriétés thermomécaniques du composite, au
niveau des différentes relaxations mécaniques (présentées section 1.2.2.3). De la même ma-
nière que pour les matrices polymères, l’étude du comportement thermomécanique du compo-
site s’effectue, en science des matériaux, par spectrométrie mécanique dynamique (ou Analyse
Mécanique Dynamique).

1.3.1.1 Sensibilité des paramètres de formulation sur le comportement thermoméca-
nique

Lesfigures 1.20 (a)et (b) montrent une variation du module conservatifE′ et du facteur de
perteη (= tan φ) en fonction du taux d’incorporation de charge (verre) dansla zone de transi-
tion vitreuse (relaxationα ≈ Tg). Quand la fraction volumique de charge augmente, l’intensité
de la relaxation mécaniqueα diminue et le maximum du pic deη est décalé vers de hautes
températures. Le module conservatifE′ augmente de manière significative en fonction du taux
d’incorporation volumique de charge.

(a) (b)

FIG. 1.20 – Spectres isochrones à 5Hz deE′ (a) et deη (= tanφ) (b) des composites à matrice
polystyrène renforcés par 6, 21 et 50% en volume de billes de verre non traitées et de diamètre
moyen 20µm[5]

A. Bergeret [5] a noté une légère influence de la taille des charges (billes de verre diamètre
moyen 20µmet 90µm) sur les paramètres mécaniques pour un taux d’incorporation volumique
de charge de 50 %. Au vue des courbes (figures 1.21), l’augmentation de la taille des charges a
pour conséquence d’élever le facteur de perteη et de diminuer le module conservatifE′. L’effet
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du renfort semble être plus important quand le diamètre moyen des charges décroît, c’est à dire
quand la surface spécifique de contact verre-matrice augmente.

(a) (b)

FIG. 1.21 – Spectres isochrones à 5HzdeE′ (a) et deη (= tanφ) (b) des composites à matrice
polystyrène renforcés par 50 % en volume de billes de verre non traitées et de diamètre moyen
20 µmet 90µm[5]

Les figures 1.22et 1.23montrent une variation du module conservatifE′ et du facteur de
perteη (= tan φ) en fonction du taux d’incorporation de charge (verre) et dela nature des
traitements de surface, dans la zone de transition vitreuse.

L’examen de ces résultats nous montre que les effets des différents traitements de surface
mis en évidence pour un taux d’incorporation volumique de 21% de charge sont amplifiés
pour un taux de charge de 50 %. Le pic du facteur de perte se décale et diminue en fonction
de la nature du traitement. En revanche le type de traitementa peu d’influence sur le module
conservatifE′ mis à part dans la zone de transition vitreuse. Ces premiers résultats laissent
entendre, selon A. Bergeret [5], que la mobilité moléculaire des chaînes macromoléculaires de
la matrice environnante serait affectée de façon différente selon le type de traitement de surface
utilisé.

A. Bergeret [5] constate que cette étude isochrone des systèmes composites permet de déga-
ger des hypothèses sur la nature des phénomènes mis en jeu au niveau de l’interface/interphase.
Les modifications sur le facteur de perte dans la zone de transition vitreuse (relaxationα) pour-
raient être le résultat d’une réduction de la mobilité des segments de chaîne macromoléculaire
par adhésion. Dans le cas où ces fortes interactions polymère-charge sont couplées avec une sur-
face spécifique de contact importante, une amplification desmodifications des caractéristiques
au niveau de la transition vitreuse peut être attendue.

O. Beaudouin, dans sa thèse [4], contaste, de manière identique, les effets du taux d’incor-
poration volumique de charge, de la géométrie (fibre ou bille) des charges ainsi que leur taille,
et de la nature de l’agent de couplage utilisé sur les propriétés thermomécaniques du composite.
Ces résultats sont obtenus à partir de composites constitués de billes de verre (avec des traite-
ments adaptés) et d’une matrice polymère différente de celle utilisée par A. Bergeret dans sa
thèse. Quelle que soit la nature de la matrice polymère, la spectrométrie mécanique dynamique
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(a) (b)

FIG. 1.22 – Spectres isochrones à 5Hz de E′ (a) et deη (= tanφ) (b) des composites à ma-
trice styrène-acide méthacrylique (SMAA) renforcés par 21% en volume de billes de verre de
diamètre moyen 20µmayant subi trois types de traitement de surface [5]

(a) (b)

FIG. 1.23 – Spectres isochrones à 5HzdeE′ (a) et deη (= tanφ) (b) des composites à matrice
polystyrène renforcés par 50% en volume de billes de verre dediamètre moyen 20µmayant
subi trois types de traitement de surface [5]
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permet de rendre compte de l’influence des traitements (ou del’adhésion) sur l’évolution des
propriétés mécaniques.

Les travaux de S. Keusch [42] présente une étude, par AnalyseMécanique Dynamique, de
l’influence des agents de couplage sur les propriétés thermomécaniques de composite epoxy-
fibres de verre. Ces résultats recoupent ceux de A. Bergeret,car il note de fortes dépendances des
propriétés mécaniques (module conservatifE′ et facteur de perteη) aux différents traitements
de surface (ou agents de couplage). Lorsque l’adhésion entre les charges et la matrice semble
forte, S. Keusch [42] note une diminution du facteur de perteη. Il semble qu’en améliorant la
cohésion à l’interface, on constate une diminution de la dissipation d’énergie totale, traduite par
le facteur de perte.

Nous pouvons associer à ces différents travaux ceux de R. J. Cardoso [11] qui portent sur
une étude des effets de la taille des particules (charges) etdes traitements de surface sur les
propriétés des composites polyester-cénosphère. Il met enévidence un élément majeur dans
l’étude des matériaux composites, la surface spécifique de contact. J. Cardoso [11] constate que
la sensibilité des différentes propriétés mécaniques à la taille des cénosphères est directement
fonction de la surface de contact entre le polyesther et les cénosphères.

1.3.1.2 Adhésion renforts-matrice

Dans la littérature, nous retrouvons de nombreuses études faisant état des effets des traite-
ments de surface des charges sur les propriétés à la fois mécaniques et thermiques. Ces traite-
ments de surface peuvent être de différentes natures ; chimiques, thermiques ou physiques.

L’insertion de charges minérales renforçantes est connue pour améliorer certaines caractéris-
tiques comme la raideur et les performances aux hautes températures des matériaux polymères.
Les propriétés mécaniques résultant du renforcement des matériaux polymères par des charges
minérales semblent dépendre considérablement de la naturedes interfaces charges/matrice. Se-
lon Plueddemann [64], une forte adhésion aux interfaces conduit généralement à de meilleures
propriétés du composite. En effet, de nombreux agents de couplage, capables de constituer une
forte adhésion aux interfaces, ont été identifiés sur des matrices polymères [64].

D. M. Laura [45] s’intéresse aux effets des agents de couplage sur les propriétés mécaniques
(limite élastique en contrainte) et thermomécaniques des matériaux polymères renforcés par
des fibres de verre,figure 1.24par exemple. En effet, selon la nature chimique des agents de
couplage, les caractéristiques, qu’elles soient purementmécaniques ou thermiques, s’améliorent
nettement.

1.3.1.3 Conclusion

Ces différentes études montrent une forte dépendance des propriétés mécaniques des ma-
tériaux composites (matrice polymère renforcée généralement par des charges minérales) à la
taille des charges, à la proportion volumique d’inclusion de charge mais surtout aux traitements
de surfaces.

Nous pouvons penser que la caractérisation de l’interface,jouant sur les propriétés mé-
caniques des composites, sera liée à deux paramètres essentiels. Le premier est la surface de
contact entre les charges et la matrice, obtenue en faisant varier à la fois la taille des charges
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FIG. 1.24 – Effet des fibres de verre sur la limite élastique en contrainte (yield strenght) pour des
fibres traitées avec un octyl-silane et un anhydride-silanedans une matrice nylon 6/ EPR-g-MA
[45]

ainsi que la proportion volumique d’inclusion. Le second paramètre à prendre en considéra-
tion est la nature des traitements de surface des charges permettant, selon la nature de matrice,
d’améliorer la jonction physico-chimique entre les charges et la matrice.

L’ensemble des études réalisées montre que la dissipation d’énergie traduite par le facteur
de perteη est sensible au niveau de la cohésion à l’interface, au voisinage duTg. L’améliora-
tion de la cohésion à l’interface semble avoir un impact direct sur cette dissipation d’énergie,
notamment lors d’études thermomécaniques.

La problématique de l’investigation des matériaux composites reste l’aspect destructif et le
coût important des méthodes généralement utilisées. L’exemple principal est l’Analyse méca-
nique Dynamique qui fait intervenir des températures importantes dégradant le matériau. Nous
nous intéressons donc à mettre en place une méthodologie d’analyse rapide et non-destructive,
réalisée à température ambiante et limitée aux petites déformations. Dans la section suivante,
nous présentons rapidement le potentiel des méthodes d’analyse dynamique telles que l’analyse
modale expérimentale ou l’analyse ultrasonore par exemple. Ces méthodes semblent être une
alternative très intéressante dans l’étude des matériaux viscoélastiques, et notamment les maté-
riaux composites à matrice polymère. Ces moyens d’analyse peuvent être en mesure de rendre
compte d’une modification ou d’une évolution des propriétésviscoélastiques des matériaux
composites.

1.3.2 Etude des propriétés viscoélastiques par analyse vibratoire

Les méthodes d’analyse dynamique pour étudier le comportement mécanique des matériaux
viscoélastiques sont abondamment utilisées. Ces méthodeslargement développées permettent
d’identifier les caractéristiques viscoélastiques tellesque le module d’Young complexe et le
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coefficient de Poisson complexe.
T. Pritz [66] s’est intéressé très tôt à évaluer le module d’Young complexe en utilisant laLove

theorysur les vibrations longitudinales d’une poutre mince élancée. L’application pratique de
cette étude réside sur la gamme de fréquence dans laquelle lemodule d’Young apparent est
valide, si les dimensions latérales de l’échantillon sont considérées.

Oyadiji [58] propose la détermination du module complexe d’élément structural viscoélas-
tique en utilisant des méthodes en résonance et en non-résonance. La méthode en résonance
étudie la fonction de transmissibilité complexe (définie comme le rapport des déplacements (de
vitesses ou d’accélérations) de sortie sur ceux d’entrée).La méthode en non-résonance est ba-
sée sur le principe de l’Analyse Mécanique Dynamique. La gamme de fréquence investiguée
n’excède pas 100Hz.

Lundberg [47] utilise les ondes longitudinales activées par un impact le long d’une poutre
mince élancée pour déterminer les propriétés du matériau. La gamme de fréquence permettant
d’évaluer le module d’Young est comprise entre 20Hzet 20kHz.

Ödeen [56] propose une méthode d’évaluation du module complexe, par une mesure des
accélérations aux extrémités d’une poutre mince élancée. Des ondes stationnaires sont créées
dans l’échantillon. Les matériaux étudiés sont des matériaux polymères, le polyamide et le
polypropylène. La gamme de fréquences étudiée va de 300Hzà 10kHz.

De la même manière, Soula [72] propose différentes méthodes(basées sur la méthode de
Newton-Raphson) pour l’identification des propriétés viscoélastiques. Le matériau testé est un
polyamide sur lequel sont mesurés le module d’YoungE′, le facteur de perteη et le coeffi-
cient de Poissonν. Il est intéressant de noter les évolutions de ces paramètres en fonction des
fréquences, visiblesfigure 1.25etfigure 1.26.

(a) (b)

FIG. 1.25 – Elastomère très amortissant, Valeur absolue du module d’Young complexe (a) et
facteur de perteη (= tanδ) (b) [72]

Les modules de cisaillement et d’Young évoluent en fonctiondes fréquences, tendant vers
une valeur asymptotique maximale. Tandis que le coefficientde Poisson reste constant en fonc-
tion des fréquences.

Plus récemment, Pintelon [60] a présenté une procédure d’identification du module élastique
de matériaux viscoélastiques homogènes à partir de vibrations longitudinales et transverse sur
des poutres (conditions aux limites de la poutre :libre-libre [19]). Il estime, sur une large bande,
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FIG. 1.26 – Module de cisaillementG∗, module d’YoungE∗ et coefficient de Poisson évalués
sur un polyamide [72]

les pôles d’une fonction de réponse fréquentielle (ou fonction de transfert) pour le calcul du
module d’Young.

Nous pouvons faire référence aux travaux de Caracciolo [10]puis à ceux de Liao [46], qui
ont mis en place des techniques expérimentales de caractérisation des propriétés viscoélastiques
de matériaux.

Des méthodes s’appuyant sur des essais dynamiques aux hautes fréquences (quelques kilo-
hertz) permettent de caractériser les matériaux composites. Y. Chevalier [17] présente différents
types d’essais par propagation d’ondes ultrasonores. Comme les essais vibratoires, ce sont des
essais non-destructifs qui permettent de déterminer les modules d’élasticité et les coefficients
d’amortissement d’un matériau composite. Ces techniques ultrasonores sont basées sur la me-
sure de la vitesse de phase d’une onde de volume plane se propageant à travers le matériau
[17].

Ce large éventail de travaux caractérise l’intérêt qui est porté à l’utilisation de méthodes
dynamiques (vibratoires) dans l’étude des matériaux, et plus particulièrement dans celles des
matériaux viscoélastiques.

1.3.3 Caractérisation d’un endommagement

L’utilisation des méthodes vibratoires, pour caractériser un type d’endommagement au sein
d’un composite et pour suivre son évolution, est de plus en plus répandue. Les applications sont
diverses et variées. Elles s’étendent du génie civil, détection d’endommagements de structures
en béton ([1]), au suivi de la dégradation de matériaux composites soumis à des environnements
agressifs ([65] et [13]).

Aux vues des nombreux travaux réalisés sur la détection d’endommagements par analyse
dynamique, ces méthodes vibratoires semblent être des outils très fiables. De nombreuses études
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sur la caractérisation des matériaux composites, synthétisées par Gibson [30], utilisent l’analyse
modale comme outil d’investigation. En effet cette méthodepermet d’obtenir, de manière ra-
pide, précise et peu coûteuse, les propriétés mécaniques enterme de rigidité et d’amortissement
de ces matériaux.

Kessler [41] et Owolabi [57] proposent la mise en évidence dela présence d’un endom-
magement (fissure ou délamination) dans un matériau composite par l’étude des variations des
fonctions de réponse fréquentielle. Ils notent des modifications des fréquences propres ainsi
qu’une variation de l’amplitude de la fonction de transfert. Les différences observées sur ces
paramètres semblent être de bons indicateurs pour la détection d’endommagements au sein du
matériau.

H. Hu [38] a travaillé sur la détection de fissures en surface de composites carbone-epoxy
en utilisant l’analyse modale combinée aux énergies de déformation.

Thyagarajan [73] et Hwang [39] proposent des techniques d’investigation basées sur l’étude
des fonctions de réponse fréquentielle pour la détection d’endommagements afin d’en estimer
le niveau. Hwang [39] cherche à minimiser la différence entre FRF analytique et mesurée pour
en constater la présence d’un endommagement.

L’ensemble de ces travaux s’intéresse à la diminution globale ou locale de rigidité des struc-
tures étudiées comme des indicateurs d’endommagements, généralement locaux.

Selon Panteliou [59], le facteur d’amortissement ou facteur de perte est un bon indicateur
de la sévérité des fissures. En effet, le facteur de perte dissipe une certaine partie de l’énergie
(par frottements) lors de la sollicitation. Ce facteur d’amortissement augmente avec la longueur
de la fissure pour une même géométrie. Il semblerait que ce facteur de perte soit sensible à la
dissipation d’énergie due aux frottements au niveau de la fissure.

W. Gu [34] s’intéresse aux dissipations d’énergie (en termede facteur de perte) pour rendre
compte de la nature cohésive d’un matériau composite polymère-fibres de verre. Il met en évi-
dence les effets du taux d’insertion de charge sur les efforts de cohésion interfaciale. Il compare
le facteur de perte mesuré à celui déterminé par un modèle cohésif dissipatif (basé sur le modèle
élastique et cohésif de Reuss) énoncé par Zorowski et Murayama [75], pour rendre compte de
la dissipation d’énergie due aux interfaces.

L’intérêt dans les travaux de W. Gu [34] est qu’il caractérise un endommagement diffus dans
le matériau. A l’échelle de la microstructure, lors de sollicitations harmoniques, des frottements
aux interfaces peuvent s’activer et générer une dissipation d’énergie sous forme de chaleur. Le
facteur de perte semble être sensible à cette dissipation d’énergie et donc être un indicateur de
ces phénomènes de dissipation. Il est donc possible d’obtenir une idée de la nature cohésive des
matériaux composites à matrice polymère.

Dans le domaine de l’analyse par ultrasons, nous retrouvonsde nombreux travaux portant
sur la caractérisation de l’endommagement sur des matériaux composites cimentaires ([28] et
[27]). D’autres ont adapté ces méthodes au suivi de l’endommagement sur des matériaux com-
posites à matrice polymère renforcés de fibres de verre ([54]et [22]).
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1.4 Modélisation du comportement des matériaux composites

La modélisation du comportement élastique des matériaux composites peut être abordée
selon différentes approches suivant l’échelle à laquelle l’étude est menée. A l’échelle macro-
scopique, l’approche phénoménologique définit des fonctions d’états afin de décrire le compor-
tement global du matériau par identification expérimentaledes paramètres. Ce type d’approche
ne prend pas en compte les variabilités du comportement local du matériau et encore moins la
description physique des différents mécanismes microstructuraux à l’origine de la déformation
macroscopique. A l’échelle microscopique, il s’agit de décrire les mécanismes microstructuraux
localement responsables de la déformation lorsque le matériau est soumis à une sollicitation
mécanique macroscopique, pour en déduire le comportement global du matériau.

1.4.1 Généralités sur les modèles d’homogénéisation

1.4.1.1 Procédures d’homogénéisation

Dans le type d’approche par changement d’échelle, il convient de définir tout d’abord
un volume élémentaire représentatif (VER) qui caractérisela structure microscope. Le VER
consiste à définir les caractéristiques des différentes phases supposées homogènes, notamment
leur forme, leur répartition spatiale et leurs propriétés mécaniques.

Dans le cas de matériaux composites biphasés, les tenseurs d’ordre quatre des constantes
d’élasticité de la matriceCm et du renfortCi sont supposés connus. La loi de comportement
élastique linéaire locale, qui relie les contraintes localesσ aux déformations localesε, s’écrit
pour chaque phaseϕ :

σϕ = Cϕ : εϕ (1.33)

εϕ = C−1
ϕ : Sϕ : Cϕ (1.34)

Les moyennes sur les contraintes et les déformations sont données par :

Σ =< σ >=
1
V

Z

V
σdV (1.35)

Ξ =< ε >=
1
V

Z

V
εdV (1.36)

oùV désigne le VER.
Les champs macroscopiques de contraintesΣ et de déformationsΞ étant les champs moyens

homogènes, la nature hétérogène du matériau fait que chaquephase est soumise à des champs
mécaniques différents. Les champs macroscopiques sont alors reliés aux champs locaux par les
lois de localisation de la contrainte et de la déformation :

σϕ = Aϕ : Ξ avec < A >ϕ= I (1.37)

εϕ = Bϕ : Σ avec < B >ϕ= I (1.38)
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I désigne le tenseur identité d’ordre quatre etAϕ et Bϕ sont les tenseurs de localisation
du quatrième ordre qui restent à déterminer pour chaque phase.<>ϕ désigne la moyenne sur
l’ensemble des phases< X >ϕ= ∑ fϕXϕ pourϕ 1,...,n avec fi les fractions volumiques.

Il s’agit maintenant de déterminer le tenseur d’ordre quatre des constantes d’élasticité du
composite (ou matrice de rigidité du composite)CComp qui décrit le comportement du milieu
homogène équivalent :

Σ = CComp: Ξ (1.39)

Cette étape consiste à évaluer les grandeurs macroscopiques associées :

Σ =< σ >=< C : ε >=< C : A : Ξ >=< C : A >: Ξ (1.40)

d’où
CComp=< C : A > (1.41)

De même, nous obtenons :

Ξ =< ε >=< C−1 : σ >=< C−1 : B : Σ >=< C−1 : B >: Σ (1.42)

d’où
C−1

Comp=< C−1 : B > (1.43)

Les opérateursA et B sont liés par la relationCϕ : Aϕ = Bϕ : CComp puisqueσϕ = Bϕ : Σ =
Bϕ : CComp : Ξ impliqueCϕ : εϕ = Cϕ : Aϕ : Ξ. La connaissance de l’un ou de l’autre est donc
suffisante.

1.4.1.2 Approximations de Voigt et de Reuss

La procédure d’homogénéisation nécessite de définir des lois de localisations reliant les
champs macroscopiques aux champs locaux. Dans le cadre de l’élasticité linéaire, les approxi-
mations de Voigt et de Reuss permettent une estimation de ceschamps locaux moyennant une
hypothèse forte en ce qui concerne le caractère hétérogène de la déformation ou la contrainte.
Ces approximations permettent d’obtenir un encadrement des caractéristiques macroscopiques
du matériau étudié.

Le modèle de Voigt suppose que la déformation dans chaque phase est identique à la défor-
mation macroscopique appliquée, donc homogène :

εϕ = Ξ avec Aϕ = I ∀ϕ ∈ (1,n) (1.44)

En fonction des proportions volumiques de chaque constituant, le modèle détermine analy-
tiquement la valeur du module élastique homogénéisé du composite :

EComp= E1Φ1+E2Φ2 (1.45)

avec
Φ1+Φ2 = 1 (1.46)

où E1, E2 et Φ1, Φ2 sont respectivement les modules élastiques et les fractions volumiques des
matériauxϕ = 1,2.
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L’approximation de Reuss suppose que la contrainte dans chaque phase est égale à la contrainte
macroscopique imposée, donc homogène :

σϕ = Σ avec Bϕ = I ∀ϕ ∈ (1,n) (1.47)

Le module élastique homogénéisé du composite est donné par :

EComp=
E1E2

E2Φ1+E1Φ1
(1.48)

Ces deux approches conduisent à un encadrement du tenseur des constantes d’élasticité du
matériau compositeCComp.

Ces bornes sont valides quelquesoit la microstructure du matériau car elles ne tiennent
compte que de la fraction volumique de chaque phase.

Plus précis que les approximations de Voigt et Reuss, d’autres encadrements ou estimations
du comportement élastique des matériaux composites on été obtenus, en retenant des infor-
mations microstructurales afin d’évaluer au mieux les contraintes et les déformations au sein
d’une phase donnée. Nous pouvons évoquer le modèle d’Hashin-Shtrikman que nous détaillons
à présent.

1.4.1.3 Modèle d’Hashin et Shtrikman

Hashin et Shtrikman [36] considèrent une répartition de la phase secondaire (indice2) sous
forme d’inclusions ellipsoïdales sans interaction entre elles. Ce modèle constitue des bornes
plus resserrées qui répondent aux propriétés élastiques decertains matériaux composites.

Les bornes du module de rigidité du composite sont obtenues àpartir des modules de rigidité
en compression (K) et en cisaillement (µ) de chacune des deux phases :

Ksup
Comp= K1+

Φ2(K2−K1)(3K1+4µ1)

(3K1+4µ1)+3Φ1(K2−K1)
(1.49)

K in f
Comp= K2+

Φ1(K1−K2)(3K2+4µ2)

(3K2+4µ2)+3Φ2(K1−K2)
(1.50)

et

µsup
Comp= µ1+

5Φ2(µ2−µ1)(3K1+4µ1)

8µ1+9K1+6(K1+µ1)(Φ2+Φ1
µ2
µ1

)
(1.51)

µin f
Comp= µ2+

5Φ1(µ1−µ2)(3K2+4µ2)

8µ2+9K2+6(K2+µ2)(Φ1+Φ2
µ1
µ2

)
(1.52)

Nous pouvons déterminer le module élastiqueE pour les deux bornes à partir de la relation
suivante :

Ei
Comp=

9K i
comp µi

comp

3K i
comp+µi

comp
(1.53)

Le modèle de Kerner constitue la borne supérieure du modèle de Hashin-Shtrickman.
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1.4.2 Modèles dérivés du problème d’Eshelby en élasticité

1.4.2.1 Problème général de l’inclusion d’Eshelby

Cm

Ci εL

Σ Ε

(a)

Cm

εLCm

Σ Ε

*

(b)

FIG. 1.27 – Description du problème général d’Eshelby : situation posée (a) et problème équi-
valent (b)

Considérons une inclusion de forme ellipsoïdale de constante d’élasticitéCi entourée par
une matrice homogène de constante d’élasticitéCm. L’ensemble charges/matrice est soumis
à une sollicitation macroscopique à l’infini représentée par les champs de contrainteΣ et de
déformation élastiqueΞ. Les champs de contraintes et de déformations dans l’inclusion sont
alors évalués en considérant deux situations équivalentesreprésentéesfigure 1.27. Le problème
ainsi posé regroupe deux sous problèmes, celui d’une inclusion de même nature que la matrice,
et porteuse d’une déformation libreεL mais sans sollicitation extérieure (Σ = 0 etΞ = 0), et celui
d’une inhomogénéité sous l’effet d’une sollicitation à l’infini, non porteuse d’une déformation
libre (εL=0).

Le travail d’Eshelby [24] a été de montrer que dans une telle inclusion ellipsoïdale, isolée
dans une matrice homogène infinie, les champs de contraintesσi et de déformationsεi sont
uniformes quand la sollicitation macroscopique et la déformation libreεL le sont aussi.

A partir du problème initial, nous avons la contrainte dans l’inclusion :

σi = Ci : (εi − εL) = Ci : (Ξ+∆εi − εL) (1.54)

Où εi est la déformation dans l’inclusion et∆εi représente l’écart à la déformation macrosco-
pique à l’infini :

∆εi = εi −Ξ (1.55)

A partir du problème équivalent, nous pouvons écrire la contrainte dans l’inclusion :

σi = Cm : (εi − εL∗) = Cm : (Ξ+∆εi − εL∗) (1.56)

où εL∗ représente la déformation libre fictive.
Pour cette inclusion équivalente, Eshelby a montré la relation suivante :

∆εi = S: εL∗ (1.57)
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où Sest le tenseur d’Eshelby.
L’expression du tenseur d’EshelbySpour des inclusions sphériques s’écrit :

Siiii =
7−5ν

15(1−ν)
(1.58)

Sii j j =
5ν−1

15(1−ν)
(1.59)

Si ji j =
4−5ν

15(1−ν)
(1.60)

ceci pouri et j variant de 1 à 3, tous les autres termes du tenseurSsont nuls. Dans ces expres-
sions,ν représente le coefficient de Poisson du milieu considéré.

Deséquations 1.54et 1.56, nous obtenons :

εL∗ = [Cm− (Cm−Ci) : S]−1 : [(Cm−Ci) : Ξ+Ci : εL] (1.61)

et
σi = Σ+Cm : (S− I) : εL∗ (1.62)

où I est la représente la matrice identité.
La matrice de rigidité du composite est donnée par la relation suivante :

CComp= Cm+Φi(Ci −Cm)[I +S(Cm)−1(Ci −Cm)]−1 (1.63)

où Cm et Ci sont respectivement les matrices de rigidité de la matrice et de l’inclusion,Φi la
fraction volumique de l’inclusion.

1.4.2.2 Modèle autocohérent [37], [43], ...

Cette approche consiste à établir une loi de localisation enconsidérant chaque phase du
matériau comme une inclusion ellipsoïdale en interaction avec la matrice fictive, homogène et
infinie qui possède le comportement du milieu homogène équivalent recherché, caractérisé par
CComp. La résolution de l’équation intégrale s’effectue selon une procédure itérative. Celle-ci
peut être réalisée à partir de l’approche d’Eshelby en itérant la relation1.63 (par exemple), à
partir de matrice de rigidité arbitraireCm0 qui procure une estimationCComp(1) réutilisée comme
nouvelle matriceCm1 pour une estimationCComp(2) jusqu’à convergence. Cette dernière s’ob-
tient rapidement, sauf dans le cas où les modules élastiquesdes phases sont très différents. On
initie la procédure à partir de l’estimation de Voigt et Reuss.

1.4.2.3 Modèle de Mori-Tanaka

L’approche simple proposée par Mori et Tanaka [51] considère une fraction volumique de
charges de même forme, dans une matrice infinie en supposant une répartition spatiale aléatoire.
Le principe de l’estimation des matrices de rigidité du composite par cette approche consiste à
considérer une inclusion ellipsoïdale unique équivalentedans la phase matrice supposée infinie,
en supposant que cette inclusion est soumise à l’infini, à un champ de déformation homogène
égal au champ moyenεm dans la matrice.
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Le tenseur de rigidité est obtenu à partir de l’expression suivante :

CComp=Cm+Φi(Ci−Cm)[I +S(Cm)−1(Ci−Cm)]−1[(1−Φi)I +Φi [I +S(Cm)−1(Ci−Cm)]−1]−1

(1.64)
où Cm et Ci sont respectivement les matrices de rigidité de la matrice et de l’inclusion,Vi la
fraction volumique d’inclusions.

Il est possible de réaliser une procédure autocohérente basée sur l’approche de Mori et
Tanaka en itérant la relation1.64.

Ces techniques d’homogénéisation restent les plus utilisées car elles intègrent à la fois l’as-
pect géométrique de la charge et l’ensemble des caractéristiques des deux phases (pour la ma-
trice le module élastiqueEm et le coefficient de Poissonνm, et pour les inclusionsEi et νi).
L’ensemble de ces méthodes d’homogénéisation considère une cohésion parfaite entre les deux
constituants.

1.4.3 Modélisation des propriétés viscoélastiques

Les grandes classes de modèles d’homogénéisation citées précédemment reposent sur les
lois de comportement élastique des constituants. Leur utilisation dans le cadre de la viscoélas-
ticité linéaire pose inévitablement la question de leur validité. Nombreux sont les auteurs qui
admettent une similarité formelle entre ces lois de comportement et celles valables pour les
matériaux viscoélastiques linéaires soumis à une sollicitation sinusoïdale en fonction du temps.
Cette notion repose sur une démonstration mathématique réalisée par Hashin [35] en 1965.
L’application de ces modèles dans le cadre de notre étude se justifie donc par ce principe de
correspondance entre l’élasticité linéaire et la viscoélasticité linéaire.

A titre d’exemple nous développons le principe, basé sur le modèle de Reuss, permettant
d’obtenir les caractéristiques mécaniques homogénéiséespour un composite viscoélastique. Le
modèle élastique d’homogénéisation de Reuss associe deux matériaux dont les propriétés élas-
tiques sont différentes.

Nous nous intéressons donc au cas où les matériaux associés sont viscoélastiques, faisant
intervenir des phénomènes de dissipation. Les caractéristiques structurales de chaque matériau
(indicek) s’écrivent :

E∗ = Ea(1+ηa) (1.65)

Nous rappelons queΦ1 et Φ2 sont les fractions volumiques des matériaux 1 (PMMA) et 2
(verre), avec :

Φ1+Φ2 = 1 (1.66)

A partir de la loi des mélanges (équation 1.48), la correspondance démontrée par Hashin
[35] nous permet d’écrire la relation suivante :

E∗
Comp=

E∗
1E∗

2

E∗
2V1+E∗

1V1
(1.67)

Nous déduisons, directement de l’équation 1.67, le module conservatif (équivalent au mo-
dule élastique) :

EComp= Re(E∗
Comp) =

E1E2[Φ1E2(1+η2
2)+Φ2E1(1+η2

1)]

Φ2
1E2

1(1+η2
2)+Φ2

2E2
2(1+η2

1)+2Φ1Φ2E1E2(1+η1η2)
(1.68)
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et le facteur de perte :

ηComp=
Im(E∗

Comp)

Re(E∗
Comp)

=
Φ1η1E2(1+η2

2)+Φ2η2E1(1+η2
1)

Φ1E2(1+η2
2)+Φ2E1(1+η2

1)
(1.69)

Remarquons que le module élastique (équation 1.68), dépend des facteurs de perte des
constituants du matériau composite.

1.5 Matériaux composites modèles

1.5.1 Description

Dans cette partie, nous présentons rapidement les différents matériaux utilisés au cours de
notre étude, leurs caractéristiques spécifiques et leurs conditions de mise en oeuvre.

1.5.1.1 Matrice polymère

Le choix de la matrice polymère s’est orienté sur le polyméthacrylate de méthyle (PMMA),
principalement pour ses propriétés faiblement amortissantes. Ce polymère thermoplastique est
entièrement amorphe, ce qui permet de le considérer macroscopiquement homogène et isotrope.
Nous retrouvons également dans la littérature des études basées sur la matrice PMMA. Cette
richesse d’informations présente des éléments de comparaison pour notre étude. Nous pouvons
notamment citer les travaux de Liao [46].

Le PMMA utilisé est fabriqué par la société Degussa sous la dénomination de PLEXIGLAS
7H. Ce matériau se présente sous forme de granulés, conditionnés en sac de 25kg, directe-
ment utilisables. Ce polymère, fabriqué pour une utilisation industrielle, est associé à différents
traitements, par exemple le traitement anti-UV. Nous ne rentrerons pas dans le détail de sa com-
position car elle est tenue secrète par le fabricant. Ce polymère est facile de mise en oeuvre et
les paramètres de fabrication sont bien connus.

1.5.1.2 Présentation des renforts

Notre étude se focalise sur un seul type de renforts, généralement utilisé dans des matrices
polymères thermoplastiques. Ce renfort se présente sous laforme de sphères minérales (billes
de verre).

L’objectif de ce travail est l’analyse et la compréhension de l’influence des renforts sur
les propriétés mécaniques macroscopiques finales du composite. Pour cette raison, les renforts
sphériques sont incorporés à différentes proportions massiques selon les paramètres microstruc-
turaux (tailles des billes et traitements de surface). Les billes de verre se présentent sous deux
distributions granulométriques distinctes, l’une de diamètre moyen 20µmet l’autre de diamètre
moyen 60µm. Ces billes sont fabriquées et vendues par la société SOVITEC sous la dénomina-
tion de MICROPERL.

Les distributions granulométriques des différents lots ont été mesurées au granulomètre laser
COULTER LS 230. Les courbes de distribution granulométrique de diamètre moyen 20µmet
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(a) (b)

FIG. 1.28 – Distribution en volume de la granulométrie de diamètre moyen 20µm(a) et 60µm
(b)

60 µm, représentées sur les graphes de lafigure 1.28, correspondent à des surfaces spécifiques
respectivement de 5233cm2.g−1 et 453cm2.g−1. Le calcul de la surface spécifique intègre
la fréquence des diamètres observées dans la distribution granulométrique mesurée. Pour une
même quantité en masse de verre, la granulométrie de diamètre moyen de 20µmconstitue une
interface de contact environ onze fois plus importante que celle de diamètre moyen 60µm.
Nous remarquons que la granulométrie de diamètre moyen 20µms’étend sur une large gamme,
allant de quelques micromètres à une centaine de micromètres de diamètre. En revanche, la
granulométrie de diamètre moyen 60µmest beaucoup plus resserrée, le diamètre des particules
s’étend de 45 à 90µm.

Ces renforts sont associés à des agents de couplage favorisants l’adhésion avec la matrice.
Ces agents d’interface sont à base de silane qui permettent l’intégration de chaînes macromo-
léculaires à l’interphase. Nous utiliserons dans notre étude trois cas de figure. Dans un premier
cas, les billes sont dépourvues d’agent de couplage. Nous considérons cette absence de traite-
ment comme le premier degré, c’est à dire le traitement T0. Dans un deuxième cas, les billes
de verre sont associées à des agents de couplage, que nous nommerons respectivement T1 et
T2, composés de groupements aminosilane (pour l’un) et méthacryloxisilane (pour l’autre). SO-
VITEC commercialise ces agents de couplage sous la dénomination 215 pour T1 et 217 pour
T2.

1.5.1.3 Conception des matériaux composites modèles

Nomenclature

Pour l’ensemble des formulations de composites mis en oeuvre, nous adoptons une désigna-
tion comportant des informations sur le taux massique de renforts, le diamètre moyen des billes
de verre utilisées ainsi que le type de traitements de surface (voirfigure 1.29).

Mise en place d’un plan d’expérience

Notre objectif est de suivre l’évolution des propriétés du composite en fonction des diffé-
rents paramètres tels que le taux de renfort, la taille des charges et le traitement de surface.
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− T1 : traitement SOVITEC 215
− T0 : sans traitement

− T2 : traitement SOVITEC 217

type de traitements de surface :

2820T2

taux massique de charge (de 1 à 46 %)

diamètre moyen des billes (20/60 µm)

FIG. 1.29 – Désignation des différentes formulations de composites PMMA+billes de verre

Dans un soucis d’optimisation du nombre d’expériences nécessaires à l’étude de la sensibilité
des paramètres, nous avons mis en place un plan d’expériencediminuant considérablement le
nombre de formulations à tester. Le plan d’expérience est réalisé de telle manière qu’il nous
permet d’extraire des expériences réalisées un maximum d’informations.

De manière générale, nous voulons connaître la valeur de la(les) réponse(s) étudiée(s) pour
l’ensemble des points constituant le domaine expérimental. Ce domaine est défini en fonction
des facteurs pouvant agir sur les phénomènes étudiés.

A partir de notre objectif, nous distinguons les trois facteurs maîtrisables :

- la granulométrie des billes de verre (variable discrète : 20ou 60µm), facteur à deux niveaux,

- la fraction volumique de verre (variable continue : de 0.4 à 30 % en volumique), facteur
discrétisé en 5 niveaux,

- le type de traitement utilisé (variable discrète : T0, T1 ou T2), facteur à trois niveaux.

La Ces trois facteurs sont indépendants les uns des autres etseront transformés en variables
codéesXi pour être intégrés dans le modèle du plan d’expérience. Rappelons que la surface de
contact dépend de la fraction volumique de verre et de la granulométrie des charges utilisées.
Elle ne peut donc être considérée comme facteur du plan d’expérience.

La fraction volumique est en réalité une variable continue qui est ramenée à un facteur à six
niveaux pour son utilisation dans le plan d’expérience (discrétisation avec un pas de 5 %).

A ce stade, nous avons trois facteurs avec des niveaux différents, le nombre de combinaisons
possibles, qui n’est autre que le nombre total d’expériences à réaliser, s’élève à 36. Le plan
d’expérience ainsi que le modèle mathématique associé vontpermettre de minimiser ce nombre
d’expériences tout en conservant un maximum d’informations relatives à l’étude.

Dans notre étude, la réponse des matériaux composites est multidimensionnelle, intégrant
les limites à rupture en termes de contraintes et de déformations pour des essais de traction
quasi-statique, ainsi que le module élastique (ou conservatif) et le facteur de perte pour une
certaine fréquence de sollicitation :

Y = [σR,εR,E,η] (1.70)

La réponse étant fonction des facteurs identifiés, nous posons la relation suivante :

Y = f (X1,X2,X3) (1.71)
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Le choix d’un modèle mathématique et son utilisation ont pour rôle de minimiser le nombre
d’expériences et de conserver les informations. Il a un double objectif, celui d’expliquer et celui
de prévoir les phénomènes ou les réponses.

Dans notre étude, nous utilisons un modèle polynomial de degré deux avec interaction du
premier ordre comprenantp =7 coefficients, dans un domaine expérimental sphérique, dont la
réponse s’écrit :

Ym = b0+b1 X1+b2 X2+b3 X3+b22 X2
2 +b33 X2

3 +b23 X2X3 (1.72)

Il est donc nécessaire d’élaborer une stratégie expérimentale qui permette d’obtenir une
bonne estimation des coefficients du modèle en minimisant lenombre d’expériences. On re-
cherche la meilleure matrice d’expérience selon le critèrede la minimisation de la fonction de
variance maximale. La fonction de varianced(xi), permet d’estimer l’incertitude sur la réponse
expérimentale pour un point du domainexi . Cette fonction (normée dans notre cas par le nombre
de coefficients du modèlep), doit être la plus proche de 1 pour obtenir une bonne qualitésur la
prévision des résultats expérimentaux.

L’étude des plans d’expérience, les calculs matriciels ainsi que les calculs statistiques sont
réalisés à l’aide du logiciel NemrodW [50].

Dans notre cas, la fonction de variance est proche de 1 pour une matrice de 9 expériences. La
matrice ainsi obtenue correspond aux neuf premières expériences présentées dans letableau 1.2.
Quatre points sont ensuite rajoutés dans la matrice d’expérience pour valider le modèle utilisé.
Nous obtenons ainsi un total minimum de treize expériences.

Enfin pour compléter l’expérimentation, nous avons choisi de rajouter des points supplé-
mentaires dans le domaine d’expérimentation afin d’avoir des éléments de comparaison par la
suite de l’étude. En d’autres termes, ces points sont déterminés de manière à obtenir des surfaces
de contact identiques entre des formulations, principalement pour les formulations 0220TZ (Z
correspond au type de traitement de surface) et 2860TZ. Le raisonnement est identique pour les
formulations 2820TZ et 2860TZ, où les fractions volumiques sont identiques. Les expériences
supplémentaires sont indiquées dans letableau 1.2, de la quatorzième à la vingtième position.

1.5.2 Mise en forme des composites

1.5.2.1 Conditions de mise en oeuvre des échantillons

Les différents procédés de mise en oeuvre des matériaux polymères ou composites sont
soumis à un respect de certains paramètres. En effet, selon la nature des matrices polymères,
les températures, les pressions ainsi que les vitesses constituent des paramètres très importants
pouvant affecter certaines propriétés du matériau. La miseen oeuvre d’éprouvettes utilisables
pour différents types d’essais se divise en deux étapes essentielles : l’extrusion puis l’injection.
Les protocoles de mise en oeuvre par extrusion puis par injection des composites à matrice
polymère sont présentés enannexe B.

Les propriétés mécaniques des matériaux dépendent considérablement des conditions de
mise en oeuvre. Lorsque le polymère est monté en température, il subit une dégradation ther-
mique (raccourcissement des chaînes macromoléculaires).Cette détérioration a pour effet d’al-
térer les propriétés microscopiques et macroscopiques du matériau.
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Numéro Fraction volumique Diamètre Traitement
d’expérience Nom associée moyen des billes de surface

(%) (µm)
1 0120T0 0.49 20 T0
2 0120T2 0.49 20 T2
3 2820T0 15.83 20 T0
4 2820T2 15.83 20 T2
5 4620T1 29.18 20 T1
6 0160T1 0.49 60 T1
7 1960T1 10.19 60 T1
8 4660T0 29.18 60 T0
9 4660T2 29.18 60 T2

10 0320T0 1.82 20 T0
11 1060T2 5.10 60 T2
12 3720T2 22.12 20 T2
13 4160T1 25.55 60 T1

14 2820T1 15.83 20 T1
15 0220T0 1.19 20 T0
16 0220T1 1.19 20 T1
17 0220T2 1.19 20 T2
18 2860T0 15.83 60 T0
19 2860T1 15.83 60 T1
20 2860T2 15.83 60 T2

TAB. 1.2 – Plan d’expérience réalisé pour l’étude de l’influencedu taux de charge, de la taille
des charges et des traitements de surface

De manière à retrouver un passé thermique identique, la matrice polymère (PMMA) ainsi
que les compounds (PMMA+renforts) suivent un même protocole de fabrication. Ils sont d’abord
extrudés, puis injectés. Les paramètres de configuration utilisés dans l’extrusion des mélanges
de composites sont regroupés enannexe B. Nous ne retiendrons que la température des four-
reaux qui s’élève à 240 ˚C, pouvant être responsable d’une dégradation des chaînes macromo-
léculaires du polymère.

Pour l’étude de la matrice polymère (PMMA) et celle des composites, nous utilisons des
éprouvettes de différentes géométries, tels que des haltères (respectant les dimensions de la
norme ISO 527), des plaques, des poutres ou des disques (obtenus par découpe). Les différents
types d’analyse, énoncés dans lechapitre 2, requièrent des géométries et des tailles particulières
d’échantillons.

L’élaboration des éprouvettes en forme d’haltère est réalisée au Centre des Matériaux de
Grande Diffusion de l’Ecole des Mines d’Alès. Les conditions d’extrusion et d’injection du
PMMA et des composites sont présentées enannexe B. Préalablement avant l’injection, les
granulés de PMMA sont séchés 2h à 100 C̊ dans une étuve ventilée.

Les éprouvettes beaucoup plus massives sont conçues par découpes dans une plaque de
PLEXIGLAS XT de dimension 6000×2000×9.6mm, fabriquées par la société Degussa. Nous
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avons choisi volontairement le même fabricant que pour les granulés de PMMA, afin de conser-
ver un passé thermique et des caractéristiques mécaniques proches pour l’ensemble des ma-
tériaux testés. Nous pouvons nous appuyer sur la mesure des masses moléculaires moyennes
viscosimétriques (exposée enannexe A) pour constater d’éventuelles dégradations du matériau.

1.5.2.2 Défauts visibles à l’issue de la fabrication des éprouvettes

Effet Diesel

Soudure

Séparation des flux

Alimentation

FIG. 1.30 – Caractérisation de l’écoulement du polymère dans l’empreinte du moule

La fabrication des éprouvettes (respectant les dimensionsde la norme ISO 527) par injection
contribue à l’apparition de phénomènes d’organisation du polymère (des chaînes moléculaires)
à l’intérieur du moule. Comme le présente lafigure 1.30, l’injection du polymère dans l’em-
preinte du moule suit un parcourt caractéristique [53]. Cette organisation, bien que très rapide,
est due aux différences de température entre le polymère (serefroidissant au fur et à mesure de
l’écoulement dans l’empreinte) et le moule (à température constante). Nous pouvons, sans trop
bien les localiser, voir apparaître des points de soudure froide et zones à effet Diesel (organisa-
tion particulière des chaînes macromoléculaires). Ces zones constituent des points de faiblesse
pour l’éprouvette. La fabrication des éprouvettes par injection semble favoriser une organisa-
tion des chaînes moléculaires différente selon les zones. Dans la partie utile, l’organisation des
chaînes moléculaires est légèrement favorisée par le sens d’écoulement du polymère dans l’em-
preinte, n’affectant pas les hypothèses d’homogénéité et d’isotropie macroscopique faites pour
ce matériau.

D’autres défauts peuvent être visibles comme par exemple laprésence de bulles d’air ou de
gaz au coeur de la partie utile de l’éprouvette (figure 1.31). Il est donc très important d’avoir un
bon contrôle des différents paramètres de fabrication afin d’éviter l’insertion de défauts locali-
sés.

Lors du refroidissement rapide de l’éprouvette, nous constatons un léger retrait de la matière
sur les surfaces les plus importantes, une concavité des faces supérieure et inférieure (schéma
figure 1.32). En effet, le PMMA, du fait qu’il soit amorphe, est soumis à un retrait lors de son
refroidissement. Il est donc très important de contrôler les différents paramètres d’injection,
notamment la température du moule qui joue un rôle très important dans les niveaux de retrait.

L’examen des sections transverses de différentes formulations de composites montre un
faible retrait directement lié aux taux de charges incluses. Des mesures métrologiques ont per-
mis d’obtenir le profil des sections transverses et ainsi estimer précisément la surface de ces sec-
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tions. Letableau 1.3présente une partie des résultats obtenus sur des échantillons de PMMA et
de composites. Les variations de surface des sections transverses, en fonction des formulations
testées, sont relativement faibles (< 1 %) mais sont à prendre en considération lors des différents
essais réalisés.

FIG. 1.31 – Vue au MEB d’une section d’éprouvette renforcée, présence de bulles d’air ou de
gaz

FIG. 1.32 – Schéma d’une section transverse d’une éprouvette injectée par rapport à la section
rectangulaire attendue

Echantillon Surface section (m2) Erreur relative surface (%)
Théorique 4.090 10−5 0
PMMA 4.026 10−5 - 0.650
2860T2 4.023 10−5 - 0.575
4660T2 4.021 10−5 - 0.525

TAB. 1.3 – Erreur relative obtenue sur les surfaces des sectionstransverses pour différentes
formulations par rapport à une section théorique de dimensions 4 10−3×10 10−3 m
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1.6 Conclusion

La synthèse bibliographique permet de mettre en évidence ladépendance du comportement
mécanique des matériaux composites à certains paramètres.Les caractéristiques mécaniques du
composite sont sensibles à des paramètres tels que la fraction volumique de charges, la taille et
la géométrie des inclusions, et notamment l’adhésion interfaciale. La cohésion entre les charges
et la matrice constitue un problème d’actualité qui nécessite une attention particulière dans la
mesure où les propriétés mécaniques des composites peuventen dépendre. Ces décohésions in-
terfaciales sont considérées, tel est le cas dans notre étude, comme un endommagement diffus
dans l’ensemble de la structure. L’étude des propriétés mécaniques du composite peuvent être
être un indicateur de l’état de l’interface charges/matrice. Dans cette étude, notre objectif est
d’estimer et de quantifier l’énergie dissipée au niveau des endommagements, due essentielle-
ment aux frottements aux interfaces. Pour se faire, l’études’orientera vers une comparaison de
différents niveaux de cohésion charges/matrice, qui rendent compte de la nature cohésive du
matériau composite.

Néanmoins, l’analyse des ces matériaux composites passe par une bonne connaissance des
propriétés mécaniques de la matrice polymère. Le comportement viscoélastique de la matrice
s’explique par la présence de phénomènes microstructurauxque nous retrouvons dans le com-
posite. Des réorganisations moléculaires se manifestent lors de phases de transition sous l’effet
d’un effort mécanique ou d’une variation de température. Ces réorganisations sont à l’origine
de dissipation d’énergie, elles traduisent le caractère amortissant du matériau.

Dans un matériau composite, la dissipation d’énergie issuede la matrice, associée à celle
des frottements aux interfaces charges/matrice, peut permettre de caractériser un état général
du composite. Toutefois, les caractéristiques générales d’un matériau composite dépendent en
grande partie des conditions de mise en oeuvre.

Le passage en revue des différentes méthodes et techniques d’investigation des matériaux
composites nous a permis d’orienter notre étude sur la nature cohésive des matériaux composites
à matrice polymère.

En effet, les méthodes d’analyse vibratoire (analyse mécanique dynamique, analyse modale,
analyse par ultrasons,...) semblent être une bonne alternative dans la caractérisation des maté-
riaux viscoélastiques et composites. Les avantages sont nombreux, puisqu’il s’agit de méthodes
généralement rapides et peu coûteuses. L’aspect non-destructif des méthodes reste un atout
considérable, permettant un suivi dans le temps des caractéristiques d’une structure ou d’un
matériau soumis à différentes dégradations (chimiques, physiques ou mécaniques). De plus, ces
méthodes sont facilement adaptables pour des applicationssur site, ce qui font d’elles des outils
très intéressants. Ainsi, un ensemble de moyens expérimentaux sera utilisé afin de connaître le
comportement mécanique de la matrice polymère et d’étudierles dissipations d’énergie au sein
des matériaux composites.

Nous avons vu que ces méthodes dynamiques permettent la détection et parfois même la
localisation d’endommagements dans une structure. A différentes échelles, elles peuvent être
sensibles aux dissipations d’énergie et sont en mesure d’apporter des informations sur les mo-
difications de la microstructure.

Ces méthodes dynamiques semblent être une bonne alternative dans l’étude de la nature co-
hésive des matériaux composites. Nous nous attacherons, dans la suite de cette étude à mettre
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en place des techniques d’analyse permettant la caractérisation et le suivi des matériaux com-
posites à matrice polymère.

Le choix des constituants s’est porté sur des particules minérales sphériques, pour leur géo-
métrie simple, et une matrice PMMA, pour sa nature amorphe induisant des hypothèse d’ho-
mogénéité et d’isotropie. Nous avons présenté les moyens demise en oeuvre utilisés dans la
fabrication des différentes formulations des matériaux composites. Les propriétés, notamment
celles du polymère, peuvent dépendre des conditions de miseen oeuvre, ce qui impose un
contrôle parfait des paramètres de fabrication.

L’élaboration d’un plan d’expérience va nous permettre d’étudier, en limitant le nombre
d’expériences, l’influence des trois paramètres (ou facteurs) pouvant affecter le comportement
du composite : la fraction volumique, la taille ainsi que le traitement de surface des charges. Le
plan d’expérience va nous permettre d’une part, de prédire la réponse d’un point quelconque
sur le domaine, et d’autre part, d’interpréter les réponsesobtenues et de distinguer l’effet des
facteurs sur la réponse.

Ces matériaux composites modèles, ainsi fabriqués, vont servir de référence pour l’ensemble
de l’étude.
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Chapitre 2

Techniques expérimentales utilisées

2.1 Introduction

L’objectif premier de cette méthode reste la mise en place demoyens d’analyse dynamique
rapides et non destructifs, permettant de déterminer expérimentalement les propriétés méca-
niques des composites. La communauté scientifique s’est largement intéressée à la liaison ren-
forts/matrice des composites, s’efforçant de développer différentes méthodes expérimentales de
caractérisation (microscopiques, physico-chimiques, micromécaniques ou macromécaniques)
de la zone interfaciale, mais aussi d’introduire la contribution de cette zone dans divers modèles
permettant de décrire et prévoir le comportement mécaniquedes composites.

Le développement et la validation de méthodes d’analyse nécessitent une bonne connais-
sance des propriétés des matériaux testés. A cet effet, nousportons un intérêt particulier au
choix et à la conception des matériaux modèles permettant lavalidation des méthodes mises
en place. Ces matériaux composites, développés au Centre des Matériaux de Grande Diffusion
de l’Ecole des Mines d’Alès, sont considérés comme des matériaux de référence. Les proprié-
tés mécaniques des composites ainsi conçus vont dépendre essentiellement des paramètres de
fabrication, c’est à dire de la taille et de la proportion de charges dans le composite et de la
présence ou non de traitements de surface améliorant ou dégradant la cohésion charges/matrice.
Ces matériaux modèles, que nous avons présentés auchapitre 1, peuvent ainsi présenter des
niveaux différents d’endommagements ou de dégradations.

Ce chapitre est essentiellement consacré à la présentationdes méthodes d’analyse utilisées
dans cette étude : les méthodes dites classiques (essais quasi-statiques en traction, essais de
fluage) et les méthodes d’analyse vibratoire (Analyse Mécanique Dynamique, analyse modale
et analyse par ultrasons).
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2.2 Essais de caractérisation à chargement monotone

2.2.1 Essai de traction normalisé

2.2.1.1 Présentation de l’essai

De manière à caractériser initialement les matériaux mis enplace, nous utilisons des essais
de traction à chargement monotone. Il s’agit d’essais normalisés, respectants la norme ISO 527,
à partir desquels nous pouvons extraire certaines propriétés mécaniques des matériaux poly-
mères testés. Pour réaliser ce type d’essais, nous utilisons des éprouvettes en forme d’haltère
respectant cette même norme. Les matériaux testés correspondent parfaitement aux directives
énoncées par la norme, puisqu’ils sont thermoplastiques rigides, obtenus par moulage et extru-
sion, et renforcés par des charges sphériques.

Dans le cadre de notre étude, nous nous intéressons à estimerle module élastique de traction
E ainsi que le comportement mécanique (évolution de la contrainte en fonction de la déforma-
tion) des différents matériaux composites.
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Mors pneumatiques

Traverse
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FIG. 2.1 – Schéma d’un essai de traction

Le schéma de la machine d’essais de traction quasi-statiqueest représenté sur lafigure 2.1.
Il s’agit d’une presse Zwick de série Z 010. L’allongement del’échantillon est estimé par l’in-
termédiaire soit d’un extensomètre à couteaux (l0=50 mm) pour des petits déplacements, soit
par le déplacement de la traverse pour des essais à rupture. La force est mesurée par un capteur
de force, jauge de contrainte de 10kN. L’échantillon est maintenu à ses extrémités par deux
mors à serrage pneumatique.

L’identification du module de tractionE est réalisée pour une très faible vitesse de déplace-
ments, de l’ordre 1mm.min−1. Selon cette même norme, nous déterminons la valeur du module
de traction (ou module sécant) pour de faibles déformationsà partir de la relation :

E =
σ2(ε2)−σ1(ε1)

ε2− ε1
(2.1)

avecε1 = 0.0005 etε2 = 0.0025.
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En raison de différentes sources de non-linéarité, telles que de la plasticité ou de la visco-
élasticité, le module de traction ainsi mesuré n’est pas représentatif du module d’Young, il n’est
qu’une interprétation normalisée utilisée à des fins comparatives entre laboratoires. Ce mo-
dule de traction calculé intègre la déformation élastique ainsi qu’une partie de la déformation
anélastique du polymère. Notamment, le fluage ou la relaxation d’un matériau viscoélastique
dépendent des vitesses de sollicitation. Pour la seule viscosité, si nous tendons vers des vitesses
de sollicitation infinies, ce module de traction tend à se rapprocher du module d’Young. En
revanche, pour des vitesses infiniment lentes, ce module de traction s’apparente à un module
relaxé.

Le graphe de lafigure 2.2présente une évolution de la contrainte en fonction du taux de
déformation lors d’un essai de traction pour un échantillonde PMMA. Nous constatons que le
PMMA à un comportement élastique non-linéaire lors d’un chargement monotone.
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FIG. 2.2 – Evolution de la contrainte en fonction de la déformation sur du PMMA lors d’un
essai de traction (+ rouge), module sécant (- vert)

Indépendamment de cette première analyse, les caractéristiques à rupture telles que la dé-
formation et la contrainte à rupture peuvent donner des informations sur la nature de l’interface
[4]. Ainsi nous analyserons les propriétés à rupture de nos matériaux composites modèles.

2.2.2 Essai de fluage

Nous nous sommes intéressés à l’analyse du comportement dynamique d’un matériau vis-
coélastique en utilisant le modèle rhéologique de Zener énoncé auchapitre 1. Comme nous
l’avons vu, ce modèle relativement simple, permet de décrire assez fidèlement, le comporte-
ment de certains polymères.

L’essai de fluage nous permet d’identifier les constantes quirégissent ce modèle, c’est à dire
la complaisance instantanéeJU , la complaisance relaxéeJR ainsi que le temps de relaxationτσ.
A partir deséquations 1.27, 1.28et1.29, nous estimons les caractéristiques du modèle de Zener.
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2.2.2.1 Principe de l’essai de lâcher

Contrairement aux essais de fluage traditionnel (voirchapitre 1), l’éprouvette est déchargée
instantanément de la contrainte appliquée comme le montre schématiquement la courbe de la
figure 2.3. Dans la réalité, la contrainte suit une évolution très rapide dans le temps pour ce type
d’essai.

Au relâchement de la contrainte, la réponse en déformation se caractérise par une déforma-
tion instantanée de l’éprouvette puis un fluage du matériau pour atteindre un état non déformé
(figure 2.3). Cet état non déformé n’est atteint qu’au terme d’un temps très long. Nous verrons
que ce temps est beaucoup plus long que celui de l’essai. En d’autres termes, l’éprouvette ne
revient pas à son état non déformé durant le temps de l’essai.

L’intérêt d’utiliser l’essai de lâcher vient des vitesses de sollicitation très rapides de l’éprou-
vette, permettant d’étudier le comportement d’un matériauviscoélastique aux temps courts et
d’estimer un module ditinstantanése rapprochant du module d’Young.

σ0JR

σ0JUJR( )

σ0

t

t

σ

ε

t 0

FIG. 2.3 – Réponse d’un matériau viscoélastique à son déchargement

Suivant le même principe énoncé auparagraphe 1.2.4.2, nous pouvons écrire la complai-
sance de fluage en fonction du temps pour un essai de lâcher :

J(t) = (JR−JU)e
−t
τσ (2.2)

La déformation est directement reliée à la contrainte par l’équation 1.16. On peut ainsi
déterminer une déformation relaxéeε et une déformation instantanéeε0.

La déformation instantanéeε0 pour l’essai de lâcher s’opère quelques instants après le lâcher
((t − t0) →0), elle est déterminée directement par l’équation suivante :

ε0 = σ0(JR−J(t0)) (2.3)

A partir de ces informations et deséquations 1.27, 1.28et 1.29, nous estimons les modules
relaxéE∞ et instantanéE0 ainsi que le temps de relaxation du matériau.
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Pour un essai de flexion trois points, nous relions directement la force appliquée à la contrainte
par la relation suivante :

σ0 =
3
2

F0L
bh2 (2.4)

2.2.2.2 Protocole d’essai
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FIG. 2.4 – Schéma du montage de l’essai de lâcher pour une éprouvette de dimension
268.5×73.5×9.6mm

Le dispositif expérimental est constitué d’une chaîne d’acquisition et d’un banc d’essais
(représenté sur lafigure 2.4). L’éprouvette en polymère est disposée sur deux appuis simples
(rouleaux), séparés d’une distance entre axes de 268mm. Sur la partie inférieure, au centre
de l’éprouvette, nous fixons une jauge de déformation du typeKFG-10-120-C1-11 comme le
montre lafigure 2.5. Positionné contre la jauge, un accéléromètre (Kistler, dutype 8732A500)
mesure l’accélération des déplacements à la surface de l’éprouvette suivant la direction~z, axe
vertical.

Sur l’extrémité de l’éprouvette (voirfigure 2.5), est collé un fil de cuivre en contact direct
avec l’appui en acier. Ce système simple qui fait office d’interrupteur, permet de constater le
décollement de l’éprouvette par rapport aux appuis. Ce système nous apporte une information
supplémentaire sur les conditions aux limites de l’éprouvette à chaque instant de l’essai.

Un lien en plastique, sert à maintenir une charge constante au centre de l’éprouvette. Au
moment de l’essai, ce lien est sectionné et libère l’éprouvette de sa charge.

Cet essai peut être facilement adapté aux échantillons de petites tailles, par exemple ceux de
type haltère (énoncé dans la norme ISO 527), en utilisant un capteur de mesure de déplacement
sans contact (capteur de déplacement laser ou à effet de Hall, par exemple).

Lorsque l’éprouvette est chargée, un temps d’attente de quelques heures est nécessaire pour
permettre la stabilisation de la réponse au fluage du matériau. L’éprouvette atteint progressive-
ment sa déformation maximaleε0 (ou relaxée). Nous contrôlons, à l’aide d’un voltmètre branché
en sortie du pont de jauge, la stabilisation de cette déformation.

Après cette première phase, l’acquisition est lancée et le lien de l’éprouvette à la masse est
sectionné. Les mesures sont réalisées dans un très court instant avec une fréquence d’acquisi-
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Eprouvette en PMMA
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Jauge de déformation

AccéléromètreContact appuis/éprouvette

FIG. 2.5 – Disposition sur l’éprouvette des capteurs de mesure
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FIG. 2.6 – Mesure de la déformation lors d’un essai de lâcher pourune précontrainte de 16MPa

tion de 20kHz. La mesure des différents signaux est effectuée par l’intermédiaire d’une carte
d’acquisition NI-4552 de National Instruments.

Le graphe de lafigure 2.6représente l’évolution de la déformation mesurée durant l’essai
de lâcher en fonction du temps. Au début de l’essai, la structure est dans un état déformé ou
relaxé. Lorsque le lien est sectionné, la déformation diminue rapidement dans un premier temps
puis se résorbe progressivement sur un très long temps (vitesses de déchargement très lentes).
La structure retrouve son état non déformé au terme d’un temps très long.

2.3 Analyse Mécanique Dynamique

L’Analyse Mécanique Dynamique (AMD) est une méthode d’analyse couramment utilisée
en science des matériaux, généralement pour les matériaux polymères. L’analyse thermoméca-
nique des matériaux est réalisée au moyen de visco-analyseurs qui sollicitent en petites défor-
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mations les échantillons sous différentes directions (traction-compression, flexion, torsion,...).
Cette méthode permet d’étudier les propriétés viscoélastiques d’un matériau polymère sur

une gamme de vitesses de sollicitation. L’avantage de l’AMDest qu’elle peut caractériser un
matériau pour des vitesses de sollicitation très lentes.

Dans cette partie, nous présentons l’instrumentation en faisant intervenir les deux modes
de sollicitations utilisés dans notre étude. Nous verrons les principes de fonctionnement des
différentes machines utilisées ainsi que les moyens d’extraction et de correction des propriétés
mécaniques intéressantes.

2.3.1 Sollicitation en flexion

2.3.1.1 Dispositif expérimental

Le visco-analyseur VA2000, utilisé en AMD, représentéfigure 2.7, a été conçu par la société
Metravib. La chaîne de mesures se compose d’un excitateur électrodynamique, de capteurs (de
déplacement, de force et d’accélération) et d’un traitement électronique et informatique des
informations.

FIG. 2.7 – Visco-analyseur MétraVib VA2000

L’excitation harmonique est appliquée par un pot électrodynamique de 150N qui est ali-
menté par un amplificateur de puissance et piloté par un générateur de signal en fonctionnement
sinusoïdal.

Ce visco-analyseur est équipé de trois capteurs de mesure. Un capteur de force, de capacité
nominale de 150N et d’une résolution de 0.1N, est placé entre le porte-échantillon et le socle
du bâti. Un accéléromètre est placé dans la colonne de mesuresur l’axe d’excitation mesurant le
déplacement dans la gamme de fréquence 125-1000Hz. Un capteur de déplacement (courant de
Foucault), placé parallèlement à l’axe d’excitation, mesure le déplacement pour des fréquences
inférieures à 125Hz.
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Le conditionnement et l’acquisition des signaux sont réalisés par une électronique appro-
priée. Les deux signaux force et déplacement sont amplifiés,filtrés par des passe-bas anti-
repliements de type Tchebychev et échantillonnés simultanément quatre fois par période.

Le logiciel permet d’une part de configurer les paramètres d’excitation tels que les fré-
quences et les déplacements, et d’autre part de traiter les signaux acquis en retour.

2.3.1.2 Modélisation de l’essai de visco-analyse
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FIG. 2.8 – Schéma simplifié et modélisation du visco-analyseur

La figure 2.8présente un principe schématisé du visco-analyseur. Nous avons cherché à
dissocier les éléments constituants le dispositif afin de noter leur influence sur la mesure. Ce
dispositif est composé d’une partie supérieure (excitateur électrodynamique + appui central)
qui vient au contact de l’échantillon testé. Nous distinguons une partie inférieure, fixée sur
un capteur de force et sur laquelle repose l’échantillon. Chaque constituant de ce dispositif
introduit, de manière simplifiée, une raideur et un déphasage dus à la nature des matériaux
utilisés et à la géométrie de la pièce.

La raideur mesuréeK∗
m par le visco-analyseur n’est autre que la raideur complexe de l’en-

semble, et s’exprime en fonction des raideurs complexes de chaque élément constituant le dis-
positif :

1
K∗

m
=

1
K∗

1
+

1
K∗

e
+

1
K∗

2
+

1
K∗

3
(2.5)

où K∗
e représente la raideur complexe dynamique de l’échantillon(δe déphasage échantillon).

Ne pouvant pas dissocier dans la masse les différents éléments constituants le visco-analyseur,
nous avons fait l’hypothèse qu’ils puissent être regroupéspour correspondre à une raideur com-
plexe machineK∗

ma et un déphasage machineδma. L’équation 2.5peut s’écrire plus simplement
de la façon suivante :

1
K∗

m
=

1
K∗

ma
+

1
K∗

e
(2.6)
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Nous avons représenté sur lafigure 2.9les souplesses complexes des éléments constituants
le visco-analyseur et celle résultante. Cette représentation graphique permet une meilleure com-
préhension du calcul qui va suivre.
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FIG. 2.9 – Représentation schématique de la souplesse complexed’un échantillon pour un essai
de AMD

2.3.1.3 Estimation de la raideur complexe et du déphasage d’un échantillon

A partir de l’équation C.34(Annexe C.3), nous pouvons écrire la raideur complexe dyna-
mique de l’échantillon :

K∗
e =

(

Ke−
me

2
ω2

)

+ iK ′′
e (2.7)

où me est la masse de l’échantillon etω la pulsation des excitations en régime harmonique.
Connaissant la compliance de la machine, nous pouvons en déduire à partir de l’équation

2.6 les raideurs réelleK′
e et imaginaireK′′

e de l’échantillon s’écrivant :

K′
e = K̃mK̃ma

[

(K̃macos(δm)− K̃mcos(δma))

K̃2
m+ K̃2

ma−2K̃mK̃macos(δm−δma)

]

(2.8)

et

K′′
e = K̃mK̃ma

[

(K̃masin(δm)− K̃msin(δma))

K̃2
m+ K̃2

ma−2K̃mK̃macos(δm−δma)

]

(2.9)

où K̃m = ||K∗
m|| et K̃ma = ||K∗

ma||.
Nous pouvons ainsi déduire de ces raideurs, l’angle de déphasage de l’échantillon donné par

l’équation suivante :

δe = arctan

(

K′′
e

K′
e

)

(2.10)
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2.3.1.4 Extraction du module complexeE∗

L’objectif de ce type d’essai reste la détermination des modules conservatifE′ et dissipatif
E′′. Nous considérons une poutre rectiligne de section constante sollicitée en flexion trois points
pour de faibles déformations. Dans le cas d’un matériau homogène, isotrope et élastique, nous
pouvons relier la raideur réelle de l’échantillonK′

e au module conservatifE′ à travers l’équation
raideur :

E′
e = (K′

e+
me

2
ω2)De (2.11)

Nous définissons un nouveau coefficientDe dépendant essentiellement des conditions aux
limites, de la géométrie de l’éprouvette (et du coefficient de Poissonν lorsque les effets du
cisaillement sont considérés).

Nous verrons dans la suite de l’étude que le coefficientDe est déterminé, classiquement par
des modèles analytiques de poutre comme par exemple ceux de Bernoulli et Timoshenko (voir
annexe C.3) mais aussi plus efficacement à partir d’une simulation numérique en EF.

2.3.1.5 Domaine de validité du modèle analytique

Le domaine d’utilisation de cette méthode est défini par le niveau de précision souhaité dans
l’estimation du module conservatif du matériau testé.

La norme ISO 6721 propose une estimation du module conservatif d’un échantillon basée
sur le modèle de Timoshenko qui prend en considération les déformations de cisaillement de la
poutre. En revanche, cette norme ne considère pas les effetsd’inertie de l’éprouvette en fonction
des fréquences de sollicitation.

En d’autres termes, l’identification deE′ se base sur le calcul de la raideur statique à laquelle
est appliqué un déphasage dû à la viscosité du matériau, maisnéglige totalement les effets
d’inertie.

Pour cette raison, la norme contraint l’utilisateur à travailler sur des fréquences inférieures à
8 % de la fréquence fondamentale de l’échantillon testé (conditions aux limitesappuyé-appuyé).

La variation relative de raideur entre la raideur statique (obtenue par le modèle de Timo-
shenko, indépendante de la fréquence) et la raideur dynamique (obtenue par le modèle de Ti-
moshenko, intégrant les effets d’inertie) n’excède pas 0.7% lorsque nous restons dans une
gamme de fréquences inférieures àf = 0.08f0. Ces modèles sont présentés enannexe C.

Contrairement à la norme, nous prenons en considération leseffets d’inertie dans le calcul
du module conservatif. Nous déterminons une raideur dynamique à partir d’une raideur statique,
soit par une simulation numérique soit par un modèle analytique, sur lesquels sont appliqués les
effets d’inertie (voiréquation 2.7). Cette raideur dynamique est comparée à celle issue d’un
calcul harmonique en EF (ANSYS).

Dans cette caractérisation, la variation relative de raideur équivalente à 0.7 % est alors at-
teinte pour une fréquence limitef égale à 26 % de la fréquence fondamentale de l’échantillon
(conditions aux limitesappuyée-appuyée).

La prise en compte des effets d’inertie dûs à la masse de l’échantillon, nous permet de
balayer des spectres de fréquences beaucoup plus importants que ceux énoncés par la norme
ISO 6721, sans augmenter l’erreur sur la raideur.
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statique de l’échantillon (trait rouge) et raideur issue ducalcul harmonique en EF (pointillés
bleus)

0.00e+00

5.00e+05

1.00e+06

1.50e+06

2.00e+06

2.50e+06

3.00e+06

3.50e+06

4.00e+06

 0  1000  2000  3000  4000  5000

R
ai

de
ur

 (
N

/m
)

Fréquence (Hz)

f/fo=0.26%

∆K/K=0.7%

FIG. 2.11 – Etude du domaine fréquentiel utilisé dans l’extraction du module conservatif, rai-
deur issue d’un modèle avec considération des effets d’inertie (trait rouge) et raideur issue du
calcul harmonique en EF (pointillés bleus)

Prenons l’exemple d’un échantillon en acier, dont le moduleélastique vaut 200GPa et le
coefficient de Poisson 0.3. Cet échantillon, de dimensions 50×10×3.5 mm, est soumis à des
sollicitations harmoniques en flexion. Les conditions aux limites sontappuyée-appuyée, et la
longueur entre appuis est 45mm.

Le graphe de lafigure 2.10illustre le point de vue adopté par la norme ISO 6721. La va-
riation relation de raideur de 0.7 % est atteinte dans cet exemple pour une fréquence de 312,25
Hz.

Dans notre cas, les deux approches intègrent les effets d’inertie, ce qui nous permet, pour
une variation relative de raideur de 0.7 %, de déplacer la fréquence limite autour de 1000Hz,
figure 2.10.
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L’approche utilisée dans notre étude permet de déterminer l’évolution du module élastique
sur une plus large gamme de fréquence, allant de quelques hertz à 26 % de la fréquence fon-
damentale. Cette caractérisation de la gamme de fréquence s’applique aux cas des poutres en
flexion (conditions aux limitesappuyé-appuyé) quelles que soient les propriétés du matériau
utilisé.

2.3.1.6 Phase de calibration

Pour tester des échantillons de raideur importante, il est nécessaire d’avoir une connaissance
de la compliance du montage sur le visco-analyseur et surtout de ses effets sur les résultats.
Cela représente une difficulté importante compte tenu du fait que ce type d’expérimentation
est basé sur de faibles déplacements, de l’ordre du micromètre. La calibration de la machine
d’essais repose sur l’utilisation d’échantillon de référence dont le matériau et la géométrie sont
maîtrisés.

Calcul analytique de la compliance machine

La compliance du visco-analyseur est déterminée afin de connaître son influence sur les
résultats de mesure. Nous estimons une évolution de la raideur complexe machineK∗

ma et du
déphasageδma en fonction des fréquences de sollicitation.

A partir de l’équation 2.6, la raideur complexe dynamique machine s’écrit :

K∗
ma =

K∗
mK∗

e

K∗
e −K∗

m
(2.12)

avecK∗
e et K∗

m les raideurs complexes dynamiques respectivement de l’échantillon et de la me-
sure.

Nous en déduisons une raideur machine réelle :

K′
ma=

K̃2
eK′

m− K̃2
m(K′

e− me
2 ω2)

K̃2
e + K̃2

m−2[K′
eK′

m+K′′
eK′′

m− me
2 ω2K′

m]
(2.13)

et imaginaire :

K′′
ma=

K̃2
eK′′

m− K̃2
mK′′

e

K̃2
e + K̃2

m−2[K′
eK′

m+K′′
eK′′

m− me
2 ω2K′

m]
(2.14)

où K̃e = ||K∗
e||.

L’angle de déphasage est déterminé par le rapport de la raideur machine imaginaire sur celle
réelle :

δma= arctan

(

K′′
ma

K′
ma

)

(2.15)

Estimation de la compliance du montage utilisé sur le visco-analyseur

Nous nous sommes donc orientés vers la conception d’une éprouvette étalon en acier dont
les caractéristiques mécaniques sont parfaitement connues. Nous avons choisi d’utiliser un acier
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35 NCD 16 faiblement allié. Il est facile de retrouver ses caractéristiques dans la littérature mais
il était préférable de le vérifier, notamment pour le module élastique.

Dans la littérature, la valeur du taux d’amortissement modal ξ pour cet acier est de l’ordre
de 4 10−4. Nous considérerons, dans l’estimation de la compliance duvisco-analyseur, que cet
acier est non visqueux et donc non amortissant.

L’amortissement de l’échantillon en acier étant négligeable (δe ≈ 0), seule la partie réelle
de la raideur complexe de l’échantillon est conservée. La raideur dynamique de l’échantillon en
acier devient alors :

K∗
e acier = K′

e acier = Ke acier−
me acier

2
ω2 (2.16)

où Ke acier correspond à la raideur statique.
Ce qui nous permet de simplifier leséquations 2.13et 2.14pour donner :

K′
ma =

(Ke acier− me acier
2 ω2)(K′

m−K2
m)

(Ke acier− me acier
2 ω2)2+ K̃2

m−2K′
m(Ke acier− me acier

2 ω2)
(2.17)

et

K′′
ma =

(Ke acier− me acier
2 ω2)K′′

m

(Ke acier− me acier
2 ω2)2+ K̃2

m−2K′
m(Ke acier− me acier

2 ω2)
(2.18)

De manière à estimer une compliance de la machine pour des essais de flexion trois points
libre, nous utilisons une éprouvette de type poutre à section rectangulaire, de largeur 10mmet
d’épaisseur 3.5mm. Cette géométrie a été choisie de manière à avoir une raideuréquivalente aux
éprouvettes en PMMA testées apr la suite. La longueur entre appuis est de 45mmce qui donne
un rapport d’élancement faible, une correction peut être apportée afin de prendre en compte la
déformation en cisaillement.

Une très grande attention a été apportée à la réalisation de cette éprouvette. En résistance
des matériaux (RDM), pour une poutre en flexion, l’épaisseurde l’échantillon est un paramètre
prépondérant dans le calcul de la raideur. La tolérance sur l’épaisseur se situe autour de +/-
5 µm. La rectification générant des contraintes résiduelles susceptibles de gauchir la pièce, la
relaxation de cette dernière est obtenue par un traitement thermique de recuit.

Comparaison des raideurs issues de modèles analytiques avec celle obtenue par un
calcul harmonique en EF

La raideur dynamique de l’échantillon en acier peut être obtenue soit par un modèle ana-
lytique soit par une modélisation numérique. Les quatre modèles analytiques (modèle de Ber-
noulli, de Timoshenko, basé sur la déformée dynamique avec ou sans cisaillement) utilisés dans
cette comparaison sont présentés enannexe C.

Nous nous sommes donc intéressés à comparer les résultats, issus des différents modèles
analytiques, avec ceux issus d’une simulation numérique enEF sous ANSYS. L’éprouvette
étalon en acier a été modélisée par des éléments de type volumique (hexaèdre à 20 noeuds,
SOLID95 sous ANSYS) avec pour conditions aux limitesappuyée-appuyée. L’avantage d’une
modélisation numérique est qu’elle n’intègre aucune hypothèse cinématique particulière.

Dans la modélisation numérique en EF, un déplacement est imposé sur la face supérieure
au centre de l’éprouvette (figure 2.12). A partir d’une simulation de déformation harmonique,
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nous obtenons la raideur réelle dynamique de l’échantillonen fonction des fréquences de solli-
citation.

Les effets d’inertie dus à la masse de l’éprouvette ne peuvent pas, à priori, être négligés.
Cette correction nous permet d’obtenir la raideur réelle dynamique de l’échantillon. Pour les
modèles analytiques, cette modification est apportée en retranchant le termeme

2 ω2 à la raideur
statique calculée (problèmes similaires à celui présenté dans l’annexe C).

FIG. 2.12 – Modélisation numérique de l’échantillon étalon en acier avec un déplacement ap-
pliqué sur toute la largeur
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FIG. 2.13 – Raideurs dynamiques (analytiques et numériques) pour l’échantillon étalon en acier
de dimensions 50×10×3.5mm

Le graphique de lafigure 2.13regroupe l’ensemble des évolutions des raideurs réelles dyna-
miques calculées pour l’échantillon étalon en acier de dimensions 50×10×3.5mmen fonction
des fréquences de sollicitation.

Nous pouvons distinguer les différentes courbes de raideurdynamique correspondant aux
descriptions suivantes :

courbe 1 (pointillé noir) : modèle de Bernoulli

courbe 2 (rouge) : modèle de Timoshenko
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courbe 3 (pointillé vert) : modèle basé sur la déformée dynamique sans cisaillement

courbe 4 (pointillé bleu) : modèle basé sur la déformée dynamique avec cisaillement

courbe 5 (pointillé violet) : modélisation numérique

Sur cette gamme de fréquences, ces résultats montrent que lemodèle analytique basé sur
la déformée dynamique avec cisaillement se superpose exactement à la simulation numérique.
Cette superposition est étroitement liée à la géométrie de l’éprouvette et à la nature du maté-
riau. Ce modèle sera utilisé dans la calibration de la détermination de la compliance du visco-
analyseur abordée dans la suite.

Détermination expérimentale de la compliance du visco-analyseur VA2000

A partir des équations donnéessection 2.3.1.6, nous pouvons déterminer une raideur com-
plexe et un déphasage pour le visco-analyseur.
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FIG. 2.14 – Détermination de la raideur complexe machineK∗
ma à partir d’un étalon en acier 35

NCD 16

Connaissant la raideur dynamique de l’échantillon étalon en acier (déphasageδe≈ 0) , nous
déterminons directement la compliance de la machine d’essais (figure 2.14).

A partir de l’équation 2.6et des essais réalisés sur l’étalon en acier, nous déterminons ex-
périmentalement la compliance du visco-analyseur, en terme de raideurK∗

ma et de déphasage
δma.

Le graphique de lafigure 2.15(a)présente l’évolution de la raideur réelle machineK′
ma en

fonction des fréquences de sollicitations. Cette raideur reste élevée devant celle de l’échantillon
testé. Son influence peut être importante pour des échantillons de raideur élevée.

Nous pouvons de la même manière suivre l’évolution du facteur de perte inhérent à la ma-
chine (ηma = tan δma) en fonction des fréquences de sollicitation, représentéeici sur lafigure
2.15(b). Ces valeurs importantes deηma ne pourront pas être négligées dans la détermination
du facteur de perte d’un échantillon testé.

Nous notons des pics d’amplitude sur les courbes de la raideur et du facteur de perte machine
(figure 2.15) autour de 150Hz et de 340Hz. En effet, la première fréquence propre (f1=3866
Hz) de l’éprouvette, déterminée par un calcul en EF, est trop éloignée pour avoir une influence
quelconque sur la mesure. Il s’agit donc de phénomènes inhérents au système complet.
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FIG. 2.15 – Evolution de la raideurK′
ma (a) et du facteur de perteηma (b) machine calculés à

partir de la câle étalon en acier

L’ensemble de ces essais a permis de mettre en évidence la présence d’une compliance et
d’un déphasage machine non négligeable pouvant avoir une influence importante sur la mesure.
Une correction devra systématiquement être apportée sur laraideur et le déphasage mesurés,
quels que soient les échantillons testés.

2.3.2 Sollicitation en torsion

2.3.2.1 Dispositif expérimental

Le visco-analyseur, de type ARES (Advanced Rheometric Expansion System - Rheometric
Scientific), permet d’étudier le comportement mécanique dynamique des matériaux sous sol-
licitations en torsion. Le fonctionnement du visco-analyseur ARES est basé sur le principe du
pendule de torsion,figure 2.16. Nous appliquons à l’échantillon une déformation harmonique
faible, de l’ordre de 0.1 %. La réponse de l’éprouvette aux sollicitations dynamiques est mesurée
par un moment de torsion. Cette réponse est harmonique de même pulsation mais déphasée d’un
angleδ. Son utilisation peut s’étendre des mesures de viscosité pour des matériaux visqueux à
l’étude de la température de transition vitreuse des polymères. Cet appareil est un spectromètre
mécanique capable de balayer un spectre de fréquences allant de 2 10−6 à 80Hz. Cette gamme
de fréquences utilisables lors de l’essai est définie par le logiciel en fonction des dimensions de
l’échantillon. Par exemple, pour une éprouvette en PMMA de dimensions 30×10×4 mm, avec
un taux de déformation de 0.1%, la fréquence maximale est atteinte aux environs d’une dizaine
de hertz. Ce sont les limites de sécurité de la machine en fonction de la raideur des échantillons.

Dans notre étude, son utilisation se limitera au balayage d’un spectre fréquentiel à tempé-
rature constante (température ambiante≈ 22˚C). Nous utiliserons des mors de maintien dont
le serrage est contrôlé par une clé dynamométrique afin d’avoir une bonne reproductibilité lors
des différents essais.

Nous développons dans les lignes qui suivent le principe analytique d’extraction des diffé-
rents paramètres mécaniques intéressants.
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FIG. 2.16 – Schéma du pendule de torsion

2.3.2.2 Principe théorique

FIG. 2.17 – Schéma d’une poutre de section rectangulaire soumise à couple de torsion

Pour un matériau parfaitement élastique, le moment de torsion ou coupleMy est proportion-
nel au taux de rotation, il est obtenu à partir de la relation suivante :

My = GJ
∂θy

∂y
(2.19)

où G est le module de cisaillement (ou module de Coulomb) donné par :

G =
E

2(1+ν)
(2.20)
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et J est la constante de torsion de Saint-Venant, dont l’expression est [19] :

J =
Z Z

S

(

x2 +z2 +x
∂ψ
∂z

−z
∂ψ
∂x

)

dS (2.21)

où ψ est la fonction de gauchissement.
Pour une poutre à section rectangulaire identique à celle dela figure 2.17, nous pouvons

approximer analytiquement la constante de torsion par la relation [44] qui suit :

J =
16
3

h3b

[

1− 192
π5

h
b

∞

∑
n=1,3,...

(

1
n5 tanh

(

nπ
b
2h

))

]

(2.22)

où h et b sont respectivement l’épaisseur et la largeur.
Connaissant parfaitement la géométrie de l’échantillon ainsi que le moment de torsion ap-

pliqué, nous pouvons déterminer le module de cisaillement qui s’écrit simplement :

G =
MyL

θJ
(2.23)

où L est la longueur de l’éprouvette etθ l’angle de rotation en bout de poutre.
Dans le cas d’un matériau viscoélastique, nous avons vu dansle chapitre 1que la réponse du

matériau est déphasée par rapport à l’excitation d’un angleδ. Dans ce cas, le module de cisaille-
ment se décompose en une partie conservativeG′ et une partie dissipativeG′′, correspondant
respectivement aux parties réelle et imaginaire du module complexe de cisaillement.

Les modules conservatif et dissipatif de cisaillement s’écrivent :

G′ = cos(δ)
MyL

θJ
(2.24)

et

G′′ = sin(δ)
MyL

θJ
(2.25)

La valeur du module conservatifE′ est déduite de la relation de l’équation 2.20à partir de
G′ et du coefficient de Poissonν du matériau.

2.3.2.3 Phase de calibration

Le calcul de la constante de torsionJ est réalisé directement par le logiciel de l’ARES lors
de l’essai. La relation utilisée [70] pour le calcul deJ s’écrit :

JARES=
h3b(1− 0.378 h2

b2 )))

0.9807(3+ 1.8 h
b )

(2.26)

où h et b sont respectivement l’épaisseur et la largeur.
Lors de la mise en place de l’essai, nous considérons que la section de l’éprouvette est

rectangulaire et de dimensions constantes sur toute sa hauteur. En réalité, nous avons vu que
la section de l’échantillon présente un retrait concave surses deux largeurs. La valeur de la
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Calcul de J Matériau Section transverse J Erreur relative
dimension (mm) (m4) J (%)

Théorique (éq. 2.26) PMMA rect. 10×4 1.65 10−10 0
Numérique PMMA rect. 10×4 1.60 10−10 3.03
Numérique PMMA rect. concave 10×4.09 1.61 10−10 2.42
Numérique 4660T2 rect. concave 10×4.09 1.60 10−10 3.03

TAB. 2.1 – Sensibilité de géométrie d’éprouvette sur l’obtention deJ et G′

(a) (b)

FIG. 2.18 – Essais de reproductibilité sur l’ARES sur des échantillons de PMMA, module de
cisaillement conservatifG′ (variation±0.7 %) et facteur de perteη (variation±2 %)

constante de torsion déterminée lors de l’essai par le logiciel est approchée de la valeur réelle.
Le tableau 2.1rassemble les différentes valeurs de la constante de torsionJ en fonction du mode
de calcul, analytique ou numérique. Par une modélisation numérique des différentes sections
d’éprouvette, nous estimons des valeurs deJ.

Nous constatons des différences importantes pour les différentes sections considérées entre
les calculs analytique et numériques. Nous notons une erreur relative de l’ordre de 3% sur le
module de cisaillementG′. Une correction sur la constante de torsion, basée sur la mesure des
aires des sections, doit être apportée en fonction des différentes formulations de composite.

Cette méthode d’analyse et d’identification des propriétésmécaniques dynamiques est très
intéressante en terme de reproductibilité. Nous avons répété un essai de AMD sous sollicitations
en torsion sur quatre échantillons différents de PMMA. Les résultats obtenus sont représentés en
moyenne sur les graphes desfigures 2.18(a)et2.18(b). La variation maximale reste inférieure à
0.7 % pour le module de cisaillement et inférieure à 2 % pour lefacteur de perte. Cette méthode
est reproductible et semble intéressante pour investiguerles basses fréquences.
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2.4 Analyse modale expérimentale

2.4.1 Introduction

Une compréhension détaillée de la dynamique des structuresest essentielle pour la concep-
tion et le développement de nouvelles structures, et la résolution des problèmes sur des struc-
tures existantes [20]. L’analyse modale expérimentale permet de décrire une structure en terme
de caractéristiques dynamiques propres. On parlera alors de fréquences propres, d’amortisse-
ment modal et de modes propres.

L’analyse modale, analytique ou expérimentale, permet de déterminer tous les paramètres
modaux suffisants pour formuler un modèle mathématique dynamique.

La détermination des paramètres modaux d’un système mécanique se fait au travers de la
mesure et de l’analyse d’une fonction de transfert. Cette fonction de transfert est encore appelée
fonction de réponse fréquentielleou FRF.

Le domaine d’utilisation de l’analyse modale est très vaste. Il s’étend d’une simple vérifica-
tion expérimentale des fréquences propres (fréquences modales) à des simulations numériques
basées sur le modèle modal. A partir d’une simpleFRF, on peut observer des faiblesses struc-
turelles dynamiques en terme de fréquences propres. Grâce àun ensemble complet deFRF, on
peut visualiser les déformées propres associées.

La vérification et l’amélioration des modèles analytiques ainsi que la description qualitative
des déformées modales font partie d’un large éventail d’applications des données modales. Cet
ensemble de possibilités nous permet de mieux comprendre lecomportement dynamique des
structures.

Des outils numériques, tels que les logiciels de calculs en éléments finis, vont permettre
de prédire la réponse d’une structure à des excitations données. Ces simulations numériques
vont être un outil très utile dans la mise en place d’essais dynamiques et dans le traitement de
l’information. Dans le cadre de cette étude, nous utilisonsle logiciel de calculs en éléments finis
ANSYS.

Dans notre cas, l’analyse modale va permettre d’étudier le comportement des composites
pour des vitesses de sollicitations importantes. En minimisant l’effet de la viscosité, nous pou-
vons espérer tendre vers un module élastique proche de celuid’Young, d’où un intérêt particulier
pour cette méthode.

2.4.2 Notion de base

L’étude expérimentale de la dynamique vibratoire d’une structure passe par l’analyse mo-
dale, basée sur la mesure desFRF. Tout au long de l’étude, nous porterons un grand intérêt à
définir le principe et l’utilité de laFRF, car c’est une fonction de description du système [20].

2.4.2.1 Définition

Les forces opérantes sur une structure peuvent exciter des modes propres de vibration. On
parlera alors de phénomènes de résonance. Les paramètres modaux de l’ensemble des modes
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compris dans une gamme de fréquences, allant jusqu’à quelques milliers de Hertz, constituent
l’essentiel d’une description dynamique complète du système.

L’analyse modale se limite aux basses fréquences car, pour les moyennes et hautes fré-
quences, d’une part la densité de modes devient trop importante et d’autre part les moyens de
mesure sont limités.

Fonction de Réponse Fréquentielle

F(   )
H(   )

X(   )ω
ω

ω

FIG. 2.19 – Schéma modèle de la FRF

Une façon d’aborder le problème est de faire appel à la mesurede laFRF qui est la réponse
structurelle propre entre deux points de mesure. Comme le montre le schéma de lafigure 2.19,
le principe consiste à imposer une sollicitation connueF(ω) à une structure et de mesurer la
réponseX(ω). Le modèle fréquentiel exprime les spectres de sortie et d’entrée, pondérés par
une fonction de description (ou fonction de transfert) du système :

X(ω) = H(ω).F(ω) (2.27)

H(ω) est définie comme le rapport complexe entre le spectre de sortie et le spectre d’entrée
en fonction de la pulsationω.

H(ω) =
X(ω)

F(ω)
(2.28)

Cette fonction complexeH(ω) est appeléeFRF dont l’amplitude (ou module) est|H(ω)| et
la phase (ou argument) estφ(ω).

Lorsqu’une force sinusoïdale, de pulsationω, est appliquée sur une structure, elle produit, en
régime stationnaire établi, un mouvement de sortie sinusoïdal de même pulsation. L’amplitude
de sortie sera multipliée par|H(ω)| et la phase, entre la sortie et l’entrée, sera décalée d’un
angleφ(ω).

L’avantage de mesurer uneFRF est qu’elle décrit les propriétés dynamiques d’un système
linéaire indépendamment du type de signal utilisé, à condition que sa réponse soit linéaire. Par
conséquent, laFRF est applicable aux excitations harmoniques et aléatoires.

L’analyse modale expérimentale est basée sur la mesure d’unensemble deFRF. Le ta-
bleau 2.2répertorie quelques unes desFRF les plus courantes. Il est plus pratique d’utiliser
l’accélérance (rapport accélération sur force) car cela nenécessite pas de transformations. En
effet, les capteurs de mesure utilisés enregistrent directement l’accélération du déplacement à la
surface de la structure. La compliance, la mobilité et l’accélérance étant algébriquement liées,
la mesure de l’une de ces valeurs est suffisante pour calculerles autres (par intégration).

Une FRF peut être mesurée de plusieurs manières, soit successivement à des fréquences
discrètes, soit simultanément sur une bande de fréquences.L’utilisation d’une force d’excitation
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Souplesse dynamique
DéplacementX H = X

F Compliance dynamiqueH = F
X Raideur dynamique

Réceptance

VitesseV H = V
F Mobilité H = F

V Impédance

Accélérance
AccélérationA H = A

F Inertance H = F
A Masse effective

TAB. 2.2 – Tableau des différentesFRF

en bande large permet un gain de temps par rapport à la technique d’excitation fréquence par
fréquence.

La mesure d’uneFRF sur une structure quelconque est généralement représentéepar l’évo-
lution de son amplitude en fonction des fréquences, comme leprésente l’exemple de lafi-
gure 2.20. Nous distinguons facilement une série de pics, généralement étroits quand l’amortis-
sement est faible, indiquant la présence de résonances donton pourra noter la fréquence propre.
Dans le cas de structures faiblement amorties, on peut assimiler la fréquence de résonance à la
fréquence propre, mais nous nous plaçons ici dans un cadre plus général.

 0.1

 1

 10

 100

 1000

 0  500  1000  1500  2000

H
(w

)

Frequence (Hz)

FIG. 2.20 – Exemple : amplitude d’uneFRF pour un échantillon en aluminium

La résonance est un phénomène qui se produit lorsqu’un système oscillant est excité en ré-
gime permanent par un signal périodique dont la fréquence est égale à une fréquence propre
du système. S’il y a résonance, l’énergie absorbée par le système est maximale (transfert maxi-
mal d’énergie moyenne entre excitateur et oscillateur à la résonance). Les fréquences propres
peuvent être en nombre fini (systèmes à nombre fini de degrés deliberté) ou en nombre infini
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dans le cas des systèmes continus.
Comme à chaque mode correspond une fréquence de résonance, la réponse dynamique du

système, forcée ou libre, peut être réduite à un ensemble de modes discrets. Notons que pour
des géométries présentant certaines symétries, certains modes propres peuvent être doubles
(exemple d’un disque ou d’une plaque carrée).

Modèle dissipatif élémentaire à un degré de liberté (1 ddl)

La réponse structurelle au voisinage de chaque pic peut, quand l’amortissement est faible,
être représentée par celle d’un système à 1 ddl (à identifier). Ces modèles, liés à un certain
nombre d’hypothèses et de conditions aux limites, servent àinterpréter le comportement dyna-
mique d’une structure. Ils nous permettent de décrire les propriétés dynamiques de la structure à
l’aide d’un ensemble fini de paramètres. Ces modèles nous permettront d’extraire les paramètres
des données mesurées, par approximation (ou interpolation) de courbes ([62]).

f(t)

k

m
x(t)

µ

FIG. 2.21 – Schéma du modèle dissipatif élémentaire à 1 ddl

La figure 2.21représente un modèle analytique utilisé en analyse modale.Ce système est
composé d’une massem reposant sur un ressort linéaire de raideurk et un amortisseur visqueux
linéaire de viscositéµ.

mẍ(t)+µẋ(t)+kx(t) = f (t) (2.29)

L’ équation 2.29est obtenue à partir du principe fondamental de la dynamique(PFD). Cette
formule mathématique ainsi obtenue est une équation différentielle du second ordre. En effet, le
système doit être en équilibre dynamique en égalisant les forces internes (inertie, amortissement
et raideur) aux forces externes (excitation harmonique).

On pourra ainsi déduire une compliance dynamique (valeur complexe) qui s’écrit, dans le
domaine fréquentiel, de la manière suivante :

H(ω) =
1

−ω2m+ iωµ+k
(2.30)

où i2 = −1.
Posons :
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ω0 =

√

k
m

(2.31)

pulsation propre du système conservatif associé,

cr = 2mω0 = 2
√

km (2.32)

amortissement critique,

ξ =
µ
cr

(2.33)

facteur d’amortissement réduit (c = 2mω0ξ), ou taux d’amortissement.

En fonction des termes que nous venons d’énoncer, la compliance dynamique peut s’écrire :

H(ω) =
1

m(ω2
0−ω2)+2iξmω0ω

(2.34)

La pulsation de résonanceωr du système non conservatif est donnée par :

ωr = ω0

√

1−2ξ2 (2.35)

Observons (figure 2.22) le comportement de ce modèle sous excitation sinusoïdale,et exami-
nons les variations d’amplitude|H(ω)| et de phaseφ(ω) en fonction des fréquences de sollicita-
tion. Pour de faibles pulsations, la réponse ne dépend que del’influence du ressort (H(ω) = 1

k),
elle est en phase avec l’excitation. La déformée statique dépend uniquement de la raideur du
ressort.

−π
2

1
k

ωr

−π

0

|H|

φ

Amortisseur

Ressort

Fréquence
Masse

Fréquence

0ω

FIG. 2.22 – Interprétation du modèle analytique
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Lorsque la fréquence augmente, l’influence de la force d’inertie devient de plus en plus
importante ainsi que l’effet de retard qu’introduit l’amortissement. Une fois la valeur deω0

atteinte, les termes de masse et de raideur se compensent mutuellement. La réponse ne dépend
que de l’amortissement (H(ω) = 1

iωη). Si nous avions un amortissement nul (équivalent au
système conservatif), l’amplitude du pic de la compliance serait infinie. Plus l’amortissement
est important, plus l’amplitude du pic de résonance diminueet s’arrondit en son sommet (acuité
du pic affaiblie par le taux d’amortissement). A la pulsation propreω0, la réponse est retardée
d’un angleπ

2 par rapport à l’excitation. Pour les pulsations supérieures àω0, le terme de masse
devient prépondérant (H(ω) = 1

−ω2m). Le système commence à agir comme une simple masse
et la compliance diminue. La réponse est retardée d’un angleπ avec l’excitation.

Modèle non conservatif à n degrés de liberté (n ddl)

La FRF du système peut s’écrire sous la forme d’une somme desFRF de sous-systèmes à
un ou quelques degrés de liberté :

H(ω) =
∞

∑
k=1

Hk(ω) =
n

∑
k=1

Hk(ω)+ rn→∞ (2.36)

où rn→∞ est le résidu de troncature modale. Cette troncature modalepermet de se limiter à un
nombre finin de modes propres, permettant de caractériser la réponse globale de la structure.
Lorsque le résidu de troncature modale devient négligeable, l’influence des modes de rangs
élevés sur la réponse de la structure reste très faible. Le nombre de modes propres utilisés est
donc défini par l’analyse du résidu de troncature.
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FIG. 2.23 – Exemple de discrétisation de l’amplitude d’uneFRF

Lorsque les résonances (ou pics) sont suffisamment espacées(ou que l’influence de l’une
sur l’autre est négligeable), la discrétisation utiliserades sous-systèmes à 1 ddl. Dans le cas où
deux pics de résonance sont très proches, c’est à dire que l’un des deux modes peut avoir une
influence non négligeable sur l’autre, nous choisissons un modèle associé à 2 ddl, par exemple.
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FIG. 2.24 – Exemple de représentation de l’amplitude d’uneFRF

2.4.2.2 L’amortissement

Les analyses dynamiques linéaires et non-linéaires, pour l’étude de la réponse vibratoire
avec une excitation, ou pour l’analyse modale complexe, nécessitent de décrire les caractéris-
tiques d’amortissement mécanique.

On dispose de plusieurs modélisations classiques, applicables à tous les types d’éléments
finis disponibles :

– le modèle d’amortissement visqueux,
– le modèle d’amortissement hystérétique (dit aussi "amortissement structural")

pour l’analyse harmonique des matériaux viscoélastiques.Pour les analyses utilisant une base
modale de modes réels, il est possible d’introduire directement des coefficients d’amortisse-
ments modaux dans le calcul de la réponse.

Un paramètre très important dans l’étude de la dynamique dessystèmes est l’amortissement
du matériau. Il est défini comme la capacité d’un matériau à absorber les vibrations par friction
et à convertir l’énergie mécanique en chaleur.

Prenons l’exemple d’un matériau parfaitement élastique soumis à une sollicitation harmo-
nique dans le domaine élastique, il vibrera sans perte d’énergie, sauf par frottements éventuels
avec l’extérieur. Dans la réalité, les matériaux ne présentent pas de comportement aussi idéal.
Les vibrations sont amorties plus vite que ne peut l’expliquer la perte d’énergie due aux frot-
tements externes. Il est donc possible de rendre compte du comportement viscoélastique d’un
matériau.

Comparaison amortissement visqueux et amortissement structural

Dans le cas de l’amortissement visqueuxc, la force amortissante est proportionelle à la
vitesse (équation 2.37).

F = cẋ (2.37)
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Cette force, en régime de vibration harmonique, peut s’écrire en notation complexe :

F = icωx (2.38)

L’amortissement visqueux est un terme proportionnel à la fréquence. L’amortissement struc-
tural dépend lui de la nature du matériau, il est dû aux frictions internes du matériau. Puisque
la dissipation d’énergie dépend du système mécanique, il est très difficile de définir un modèle
qui représente parfaitement cet amortissement. Le modèle de Coulomb est utilisé pour décrire
la dissipation d’énergie causée par les effets de friction d’un glissement entre deux matériaux.

On étudie le cas où la structure est soumise à des sollicitations harmoniques. Compte tenu
de la nature de l’amortissement structural, sa prise en compte se fait par la définition d’une
raideur (ou rigidité) complexek∗ :

k∗ = k(1+ iη) (2.39)

Où η représente le facteur de perte.
La force de raideur du matériau, pour un modèle à 1ddl, est :

f = k(1+ iη)x (2.40)

L’équation différentielle du mouvement de l’oscillateur à1 ddl s’écrit :

mẍ+(1+ iη)kx= F0 (2.41)

Comme pour l’amortissement visqueux, l’amortissement structural est en quadrature de
phase avec le déplacement (terme multiplié pari). On peut établir la comparaison suivante
entre les deux types d’amortissements (tableau 2.3). Les termes en gras dans letableau 2.3
représentent des valeurs complexes, etω0 correspond à la pulsation propre.

Visqueux Structural

Bilans des forces Bilans des forces

(−mω2 +k+ iωc)Xeiωt = Feiωt (−mω2 +k(1+ iη))Xeiωt = Feiωt

Réceptance Réceptance

H(ω) = X
F = 1

(k−mω2)+iωc H(ω) = X
F = 1

(k−mω2)+iηk

H(ω)k = X
F k = 1

1−
(

ω
ω0

)2
+i2ξ ω

ω0

H(ω)k = X
F k = 1

1−
(

ω
ω0

)2
+iη

TAB. 2.3 – Comparaison entre l’amortissement visqueux et structural
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L’amortissement contrôle l’amplitude à la résonance (ω = ω0), car nous avons :

H(ω0)k =
X
F

k =
1

i2ξ
(2.42)

Pour deux systèmes ayant comme seule différence le modèle d’amortissement et en consi-
dérant des amplitudes égales à la résonance (ω = ω0), l’amortissement structural est donc né-
cessairement égal à deux fois l’amortissement visqueux :

η = 2ξ (2.43)

Méthodes d’extraction du paramètre d’amortissement

Il existe de nombreuses méthodes pour mesurer ou pour caractériser l’amortissement pour
les systèmes à 1 ddl. L’amortissement peut être estimé à partir de la réponse temporelle de la
structure. Un système sous-amorti à 1 ddl, soumis à une forceimpulsionnelle àt = 0, donnera
une réponse de déplacementx(t) (figure 2.25). La mesure de l’amortissement est faite sur le taux
de perte de la réponse. On parlera de décrément logarithmiqueδ qui est défini par l’équation :

δ = ln(
x1

x2
) ≈ 2πξ (2.44)

x2

x1Amplitude

Temps

FIG. 2.25 – Réponse temporelle d’un oscillateur sous-amortie

L’identification de l’amortissement peut être faite aussi,de façon simple mais avec de nom-
breuses hypothèses, par la méthode de largeur de bande à -3dB. Nous pouvons vérifier qu’à la
résonance on observe pour tous types deFRF :

– un maximum d’amplitude
– un passage à zéro de partie réelle
– un extremum local de la partie imaginaire.
Une fois la pulsation de résonanceωr déterminée, par son maximum d’amplitudeAmax, nous

recherchons les pulsationsω1 et ω2 pour lesquelles les amplitudes du module de laFRF sont
égales àAmax√

2
. ∆ω = ω2−ω1 est appelée bande passante à -3dB (ou largeur de bande à -3dB).

Dans le cas d’un système à 1 ddl (figure 2.26) ou d’un système à n ddl faiblement amortis,
pour lequel l’influence des autres résonances est négligeable sur le comportement de la réso-
nance observée, l’amortissement s’écrit sous la forme suivante :

η = 2ξ =
ω2

2−ω2
1

2ωr
(2.45)
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FIG. 2.26 – Zoom sur une résonance, méthode de largeur de bande à -3 dB

que l’on peut simplifier dans le cas d’un amortissement faible (ξ,η « 1)

η ≈ ω2−ω1

ωr
(2.46)

η représente le facteur d’amortissement structural.

2.4.3 Aspect expérimental

2.4.3.1 Dispositif expérimental

Le principe du banc expérimental pour réaliser des essais dynamiques est simple. Il com-
prend une chaîne d’acquisitions permettant d’enregistrerles signaux d’excitations et de ré-
ponses de la structure. Ces signaux seront donc traités et analysés par la carte d’acquisition
et le logiciel de traitement. Comme le présentent lesfigures 2.27et 2.30, ce dispositif est muni
d’un excitateur (marteau de choc ou pot-vibrant) et de capteurs de mesure.

La mesure de la réponse est obtenue grâce à des accéléromètres fixés sur la structure. Il
s’agit de capteurs d’accélération dynamique qui mesurent l’accélération des déplacements à la
surface de l’échantillon.

Ces accéléromètres fonctionnent selon le principe piézoélectrique. Une partie piézoélec-
trique et une masse "sismique" forment, à l’intérieur du capteur, un système d’amortissement,
précontraint par un ressort. Lorsque des vibrations agissent sur ce système, la masse exerce une
force alternante sur la partie piézoélectrique ce qui provoque des charges électriques par suite de
l’effet piézoélectrique. L’accéléromètre capte les vibrations puis les transmet à un amplificateur
sous forme de tension. Ces variations de charge sont proportionnelles à l’accélération.

Nous utiliserons pour notre étude des accéléromètres Kistler de type 8732A500, à fréquence
de coupure élevée (de l’ordre de 70kHz). La plage d’utilisation pour la mesure de l’accéléra-
tion est de+/−500g ( g accélération gravitationnelle exprimée enN/kg ou m.s−2) pour une
sensibilité de 10mV/g. Leur masse, d’environ 1 gramme, n’a qu’une très légère influence sur le
comportement dynamique de la structure. Toutefois, nous verrons par expérience qu’il ne doit
pas être systématiquement négligé, surtout pour des structures légères.

Plusieurs moyens existent pour fixer un accéléromètre sur une structure (colle, goujon, adhé-
sif, aimant...). Dans le cadre de nos essais, nous obtenons de bons résultats en utilisant une
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couche très fine de cire appliquée sur l’embase de l’accéléromètre. D’après [20], ce moyen de
fixation possède un comportement linéaire jusqu’à une fréquence d’excitation de 8kHz, mais
cela dépend de la masse de l’accéléromètre. Sa mise en place est très rapide et permet un gain
de temps non négligeable.

Les accéléromètres sont reliés à un amplificateur de chargesqui permet de relever le si-
gnal de sortie à un niveau utile. Ce coupleur/amplificateur Kistler de type 5134 possède une
deuxième fonction intéressante, celle de filtre pour les signaux d’entrée. Certains réglages
peuvent être apportés directement à ce niveau pour limiter le bruit et fournir un signal de bonne
qualité à la carte d’acquisition.

L’étape suivante représente l’acquisition des signaux parune carte National Instruments,
type NI-4552. Cet analyseur de signaux dynamiques nous offre un échantillonnage simultané
des filtres anti-repliements et surtout un traitement "temps réel matériel" des données. Le pas-
sage d’un signal temporel à un spectre fréquentiel se fait aumoyen de chipsets intégrés dans
la carte permettant le calcul direct de la transformée de Fourrier discrète (TFD). De plus, cette
carte est munie de quatre entrées, ce qui permet d’utiliser en simultané au maximum trois ac-
céléromètres et un excitateur pour une même structure. Sa vitesse d’échantillonnage va de 5
à 204.8 kilo-échantillon par seconde, ce qui permet d’investiguer des temps courts ou des fré-
quences élevées.

Enfin, la dernière étape consiste à afficher et analyser les données enregistrées. Le logiciel
VirtualBench, distribué par National Instruments, permetde visualiser un ensemble de courbes
et d’apporter quelques réglages.

2.4.3.2 Mode d’excitation

La mesure d’une FRF sur une structure implique que la structure soit excitée par des forces
dynamiques mesurables [20]. Pour l’étude dynamique des structures, nous avons à disposition
deux moyens d’excitation : un marteau de choc et un pot vibrant.

Test d’impact - Marteau de choc

Le test d’impact a été développé vers la fin des années 70 et estdevenu la méthode la plus
populaire dans le domaine des analyses modales. Le test au marteau de choc est très utilisé
aujourd’hui, il est pratique et permet de déterminer rapidement les paramètres modaux d’une
structure. Le schéma du dispositif expérimental est représenté sur lafigure 2.27. Il est possible
de tester une grande variété de structures de différentes natures. Différentes tailles de marteaux
sont alors requises pour fournir une force d’impact appropriée à la taille de la structure.

La sollicitation au marteau de choc est un événement de très courte durée. L’impact transfère
son énergie à la structure et produit ainsi une onde,figure 2.28. La forme du spectre d’un impact
est déterminée, par la masse et la raideur de la structure et par la nature de l’objet qui sert
d’impacteur [20]. Le spectre de force, visible sur lafigure 2.29, est continu et décroissant dans
une première partie (avant le premier passage à 0). Son amplitude est maximale à la fréquence
nulle.

Un contrôle du spectre de force va nous permettre de déterminer la bande fréquentielle
valide pour l’analyse de laFRF. En effet, la gamme utile va de quelques Hertz à une fréquence
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Ordinateur d’acquisition

Echantillon

Porte échantillon

Accéléromètre

Marteau de choc

FIG. 2.27 – Dispositif expérimental d’un essai au marteau de choc
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FIG. 2.28 – Amplitude du signal de force de l’impact
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10 à 20 dB
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FIG. 2.29 – Amplitude du spectre de force de l’impact

de coupurefc, fréquence pour laquelle l’amplitude du spectre a diminué de 10 à 20dB, voir
figure 2.29.

Un marteau est composé, en dehors du support (manche), de deux parties essentielles. L’ex-
trémité du marteau, qui sera en contact direct avec la structure lors de l’impact, est composée
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d’un élément de contrôle de raideur (embout). Nous détaillerons, dans les lignes qui suivent,
la nature et la fonction de cet élément. Un capteur de force (accéléromètre), permettant de
mesurer l’accélération de la force d’impact, est monté entre l’embout et le support du mar-
teau. On peut aussi rajouter si nécessaire une masse additionnelle à celle du marteau (sup-
port+capteur+embout). La masse et la taille d’un marteau jouent sur la largeur de la plage de
fréquence sollicitée, de 0 à quelques milliers de Hertz pourles plus petits et de 0 à quelques
dizaines de Hertz pour les plus lourds.

Le marteau que nous utilisons pour nos essais est un marteau àimpulsion 2000N, modèle
Kistler 9722A2000 d’une masse de 100g. La plage de fréquence qu’il sollicite s’étend de 0 à
9300Hz. La sensibilité du capteur de force est de 2 milli-Volts par Newton (mV/N).

Avant la réalisation d’essais, une procédure de configuration du marteau s’impose. Elle est
indispensable pour déterminer le type d’embout à utiliser.Les embouts peuvent être de dif-
férentes natures, allant de l’acier au caoutchouc en passant par le plastique. Letableau 2.4
présente la gamme d’embouts à notre disposition. Les différents types d’embouts permettent de
choisir la fréquence de coupure de l’impact et leurs raideurs déterminent le spectre de force.
Les embouts agissent en quelque sorte comme un filtre mécanique passe-bas.

Type Matériau Masse (g) Gamme de fréquence
9902A Acier inoxydable 2.4 0 à 9000
9903A Acier inoxydable 2.0 0 à 2600
9904A PVC 2.2 0 à 1800

TAB. 2.4 – Caractéristiques des différents types d’embouts pour le marteau de choc

Avant chaque campagne d’essais, un calibrage de la chaîne d’acquisition est nécessaire et
doit être réalisé pour vérifier la fiabilité du capteur de force ainsi que l’ensemble des câbles et
connecteurs.

Nous avons donc vu qu’un des avantages majeurs des tests d’impact est sa rapidité d’exécu-
tion, car peu d’essais suffisent à obtenir des résultats satisfaisants. Cette méthode est intéressante
pour l’étude de structures légères.

Les problèmes de fenêtrage ou d’échantillonnage imposent àl’utilisateur de configurer pré-
cisément la carte d’acquisition. Nous voyons apparaître des erreurs liées au traitement du signal
et non pas à l’instrumentation. Une attention particulièresera portée sur le fenêtrage des voies
d’entrées de la carte d’acquisition.

Les même données peuvent être représentées, soit dans le domaine temporel, soit dans le
domaine fréquentiel. Un événement court dans un domaine estlong dans l’autre. C’est pour
cela que des excitations courtes ont un spectre très large etqu’une sinusoïde continue ne compte
qu’une seule ligne dans son spectre.

Dans notre cas, la carte d’acquisition enregistre un signaltemporel qu’elle transforme dans
le domaine fréquentiel au travers d’un chipset qui calcule laTFD. Si le temps d’observation est
trop court, l’enregistrement est tronqué, et une fuite apparaît alors dans le domaine fréquentiel.
Les fuites spectrales introduisent des erreurs non-linéaires liées à la longueur des enregistre-
ments de laTFD.
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On relève dans la bibliographie, essentiellement, l’utilisation de deux types de fenêtrages
pour le test d’impact :

– fenêtrage force(ou transitoire) pour le signal d’excitation
– fenêtrage exponentielpour le signal de réponse.

Ces deux fenêtrages sont appliqués aux signaux après qu’ilssoient échantillonnés mais avant le
calcul de laTFD dans l’analyseur.

L’utilisation du fenêtrage forcepermet, quand cela est nécessaire, de supprimer le bruit
du signal d’excitation. Plus précisément, ce fenêtrage préserve les échantillons autour du pic
d’excitation, et supprime le bruit sur les autres échantillons du signal. La fenêtre exponentielle
permet d’éviter les effets de fuites pour les structures peuamorties et d’atténuer le bruit sur la
réponse d’une structure très amortie.

Dans certains cas, il sera obligatoire d’apporter une correction sur l’amortissement final de
la réponse car le fenêtrage ajoute un amortissement connu à la réponse.

Nous présentons rapidement le principe des essais au marteau de choc réalisés. L’échan-
tillon repose sur des élastiques tendus afin de limiter l’influence des fixations et de s’affranchir
d’une modélisation numérique des conditions limites. On fixe un ou plusieurs accéléromètres
(présentés précédemment) sur la structure pour mesurer l’accélération des déplacements à sa
surface. Nous venons exciter l’échantillon par un impact aumarteau de choc. Les signaux sont
mesurés puis traités pour obtenir une ou plusieursFRF.

Pot vibrant

Toutes les structures ne peuvent pas être testées au marteaude choc, par exemple les struc-
tures de très petites tailles. Lorsque le test d’impact est inutilisable, la mesure de laFRF se
fait au moyen d’une excitation artificielle, avec un ou plusieurs pots excitateurs. De la même
manière, l’excitateur va permettre d’exciter les modes intéressants d’une structure, là où le test
d’impact n’est pas suffisant.

Les types d’excitateurs les plus communs sont les excitateurs électrodynamiques ou hydrau-
liques. Pour notre étude, nous utilisons un excitateur électrodynamique dont le principe est le
suivant.

L’excitateur (que l’on appelle aussi pot vibrant ou vibrateur) génère des impulsions basses
fréquences et fonctionne suivant un principe électromagnétique. Le mouvement qu’il engendre
est provoqué par celui d’une bobine, traversée par un courant électrique et placée dans un champ
magnétique. Le champ est généré par un aimant permanent dansle cas des petits excitateurs
(jusqu’à 500N de force nominale) ou par un électroaimant dans les cas les plus importants.
La force de LaplaceF résultant du passage du courant dans la bobine s’exprime parla relation
F = BIL, dans laquelleB représente l’induction magnétique (en Teslas),I l’intensité du courant
(en ampères) etL la longueur du conducteur constituant la bobine mobile (en mètres).

Le courant électrique destiné au pot vibrant peut être généré soit par un générateur de signal
basse fréquence (GBF), soit par une carte PCI génératrice designal. Le signal émis passe par
un amplificateur de puissance et alimente la bobine de l’excitateur. Dans notre cas, les diffé-
rents signaux sont principalement des sinus balayés (sweepsine) avec des fonctions de montée
linéaire, quadratique ou logarithmique. Ces signaux sont transmis à l’amplificateur par la carte
génératrice.
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FIG. 2.30 – Dispositif expérimental d’un essai au pot-vibrant (a), et système d’encastrement
fixé sur la partie mobile du pot-vibrant (b)

La force délivrée par le pot vibrant et l’accélération communiquée au capteur de force dé-
pendent de ce courant. Il est important de savoir que la forceappliquée est proportionnelle à la
tension appliquée.

Notre banc d’essais (figure 2.30) est muni d’un excitateur LDS (Ling Dynamic Systems),
de la série V406. C’est un transducteur électrodynamique à large bande fréquentielle, capable
de fournir une force de 196N. Sa gamme de fréquence utile s’étend de 35 à 9000Hz, où 35
et 9000Hz correspondent respectivement à la résonance de suspension(masse/ressort) et à la
fréquence de résonance de la table (à vide). Ce pot vibrant est combiné avec un amplificateur
LDS de type PA100E-CE.

Comme le présente le schéma de lafigure 2.30, le montage est constitué d’un système d’en-
castrement (en aluminium) directement fixé sur la partie mobile du pot-vibrant, ne formant
qu’une seule pièce. L’éprouvette est encastrée sur cette partie mobile par l’intermédiaire d’un
mors de serrage (figure 2.30). Le serrage est contrôlé par une clé dynamométrique qui assure
un serrage uniforme sur les quatre vis de maintien. Nous fixons deux accéléromètres, l’un sur
la partie mobile et l’autre sur l’échantillon. A terme l’accéléromètre fixé sur l’éprouvette sera
remplacé par un capteur laser de mesure de déplacement (mesure sans contact). Dans cette
configuration, nous ne mesurons pas de force, seulement des accélérations pour ainsi obtenir
une fonction de transfert.

L’utilisation d’un dispositif expérimental comportant unexcitateur assure une bonne répé-
tabilité des essais. En effet, les sollicitations imposéesn’affectent pas directement la structure,
et le signal dont elle est issue peut être répété de nombreuses fois. Le pot vibrant reçoit et repro-
duit plusieurs types de signaux différents. Les excitations les plus utilisées sont les excitations
sinusoïdales et aléatoires (type "bruit blanc").

Sur un intervalle de temps donné, un signal aléatoire peut être assimilé à la somme de
nombreuses composantes sinusoïdales dont l’amplitude et la phase sont aléatoires (mais à dis-
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tribution contrôlée).
Nous sommes cependant confrontés à la présence de bruits de mesure lors de l’acquisition

des signaux des réponses vibratoires. De manière à minimiser l’influence du bruit de mesure
[20], l’estimation de la FRF a été effectuée à l’aide d’estimateursH1( f ) et H2( f ) tels que :

H1( f ) =
SFX( f )
SXX( f )

(2.47)

et

H2( f ) =
SFF( f )
SXF( f )

(2.48)

où SXX( f ) et SFF( f ) sont respectivement les autospectres de la réponse et de l’excitation à la
fréquencef , SFX( f ) etSXF( f ) sont les interspectres entre la réponse et l’excitation.

Les autospectres et les interspectres sont déterminés par les relations suivantes :

SFF( f ) =
1
n

n

∑
i=1

(F̄( f ))i (F( f ))i (2.49)

SXX( f ) =
1
n

n

∑
i=1

(X̄( f ))i (X( f ))i (2.50)

SFX( f ) =
1
n

n

∑
i=1

(X̄( f ))i (F( f ))i (2.51)

SXF( f ) =
1
n

n

∑
i=1

(F̄( f ))i (X( f ))i (2.52)

expressions dans lesquelles̄X( f ) et F̄( f ) sont respectivement les complexes conjugués des
vecteurs sortieX( f ) et et de d’entréeF( f ) .

La fonction de cohérence exprime la linéarité entre les signaux d’entrée et de sortie, elle est
donnée par la relation suivante :

γ2( f ) ≡ |SXF( f )|2
SFF( f ) SXX( f )

(2.53)

où 0≤ γ2( f ) ≤ 1.
Comme nous l’avons vu pour les tests d’impacts au moment de l’acquisition, certains si-

gnaux introduisent des fuites spectrales. De la même façon,les signaux d’excitation et de ré-
ponses sont soumis à des fenêtrages, ce qui limitent les effets de distorsion de laFRF dus aux
fuites. Mais, les fenêtrages ne suppriment jamais totalement ces effets. Ils sont utilisés dans
beaucoup de mesures lorsque cela est nécessaire. Les fenêtrages les plus utilisés sont Hanning,
Flat Top ou encore exponentiel/force. Il est important de retenir que le fenêtrage, quel qu’il soit,
a un effet sur la représentation fréquentielle des données et sur la mesure de l’amortissement
en particulier. Selon certains auteurs, comme Peter Avitabile [3], le fenêtrage cause des pertes
de précisions sur l’amplitude des pics et fait apparaître plus d’amortissements que ce qu’il en
existe réellement. Ces erreurs sont toutefois plus acceptables que les effets de distorsion dus
aux fuites.
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2.4.4 Détermination des paramètres mécaniques dynamiques

Nous nous intéressons plus particulièrement à la détermination des propriétés mécaniques
dynamiques telles que le module élastique et le taux d’amortissement modal. Plusieurs étapes
successives sont nécessaires pour obtenir ces propriétés.Nous cherchons dans un premier temps
à extraire les paramètres modaux à partir d’uneFRF pour ensuite calculer les propriétés dyna-
miques intéressantes. Lafigure 2.31représente le protocole à suivre, partant d’uneFRF expé-
rimentale, pour déterminer les propriétés dynamiques.

FRF

Analyse modale

Fréquences propres

Géométrie simple?

Cacul analytique

Amortissement modalνE ,

(Lissage)

Calcul EF

Non Oui

Recalage

FIG. 2.31 – Principe d’identification des paramètres mécaniques

2.4.4.1 Extraction des paramètres modaux expérimentaux

Pour extraire les paramètres modaux expérimentaux, nous utilisons un logiciel d’analyse
modale MODAN qui prend comme données d’entrée une ou plusieurs FRF expérimentales.
La procédure d’extraction, développée par J. Piranda [62],est basée sur l’analyse des pics de
résonance de l’amplitude de laFRF.

L’extraction des paramètres modaux sous MODAN est réaliséeà partir d’une méthode de
lissage de laFRF au voisinage d’un pic de résonance. Théoriquement, il est possible d’identi-
fier simultanément un grand nombre de modes, mais pratiquement il est préférable de travailler
par bandes de fréquences contenant un mode isolé ou plusieurs modes à fréquences propres voi-
sines. Cette méthode de lissage est très bien présentée par J. Piranda dans le manuel d’utilisation
de MODAN, [62].

L’utilisation de MODAN dans l’extraction des paramètres modaux permet de conduire une
analyse modale sur des bandes de fréquences et de vérifier pasà pas la qualité des résultats.
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FIG. 2.32 – Interface graphique utilisateur du logiciel d’analyse modale MODAN

La procédure de lissage exige de la part de l’utilisateur de comptabiliser et localiser les modes
dans la bande de fréquences d’analyse. Cette méthode est complétée par la méthode globale
[62], qui permet de déterminer le nombre de modes effectifs àprendre en compte dans la bande
de fréquences étudiée.

La procédure de lissage détermine par moindres carrés les numérateurs des fonctions de
transfert à partir des valeurs des pulsations complexes identifiées.

A partir de la synthèse de la réponse effectuée en utilisant les paramètres modaux identifiés
pour chacun des modes, nous pouvons visualiser la contribution de ces deux modes dans la
réponse ainsi que la différence (figure 2.32). La différence peut faire apparaître de manière
évidente la présence de modes alors que sur la réponse ces modes sont quasiment indétectables.
A cet effet, il est possible d’identifier ces modes sur la différence calculée.

D’autre part, lorsque les modes ont été identifiés dans la bande de fréquences de mesure,
nous pouvons observer une différence entre la réponse mesurée et la réponse synthétisée. Si
cette différence ne fait plus apparaître de modes, cela signifie qu’elle doit être imputée à l’in-
fluence des modes extérieurs à la bande de fréquences étudiées.

2.4.4.2 Identification du module élastique

Nous présentons, dans les lignes qui suivent, une méthode rapide et simple pour extraire le
module élastique à partir d’une fréquence propre mesurée lors d’un essai.

Considérons l’approche inverse. Connaissant la géométriede la structure ainsi que les pro-
priétés mécaniques du matériau (module élastique, coefficient de Poisson et densité), nous pou-
vons déterminer, d’un calcul analytique ou d’une simulation numérique en éléments finis (EF),
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les valeurs des fréquences propres désirées.
Pour illustrer cette idée, prenons le cas d’un oscillateur linéaire àn ddl en régime libre par

exemple, l’équation générale du mouvement s’écrit :

[M]ẍ+[B]ẋ+[K]x = 0 (2.54)

où [M], [B] et [K] sont respectivement les matrices de masse,d’amortissement et de raideur.x
est le vecteur déplacement.

Le système conservatif associé à cet oscillateur linéaire s’écrit :

[M]ẍ+[K]x = 0 (2.55)

Les valeurs propresλi sont les racines du polynôme caractéristique obtenu par :

det([K]−λi[M]) = 0 (2.56)

Nous pouvons écrire la matrice de raideur :

[K] = [D] E (2.57)

où [D], facteur du module élastique E, intègre les paramètres géométriques et le coefficient de
Poissonν.

Posons pour la pulsation propre :

ωi = 2πCi
√

E (2.58)

où ω2
i = λi .

De l’équation 2.56découle la relation suivante :

det([D]−C2
i [M]) = 0 (2.59)

oùCi représente les racines du nouveau polynôme caractéristique.
Nous obtenons une valeur deCi pour chaque mode propre quelque soit la valeur du module

élastiqueE. Les coefficients dépendent de la géométrie de la structure,du coefficient de Poisson
ν et de la densité du matériauρ, et du rang du mode propre étudié.

Lorsque la géométrie de l’échantillon investigué est simple (disque, plaque, poutre...), nous
utilisons les méthodes analytiques (voirfigure 2.31). Pour une géométrie plus complexe, nous
nous orientons vers l’utilisation d’une modélisation et uncalcul en EF. Dans chaque cas, nous
devons considérer les conditions aux limites correspondantes à l’essai réalisé.

Connaissant la géométrie et les fréquences propres d’une structure ainsi queν et ρ, nous
pouvons aisément déterminer le module élastique du matériau étudié.

Pour illustrer cette procédure d’identification deE, nous présentons des applications faisant
intervenir des géométries simples. Nous considérons pour les exemples suivants que le coeffi-
cient de Poisson reste constant quelque soit la fréquence desollicitation. Cette hypothèse sera
conservée pour la totalité de l’étude.

Application à une poutre (1D)
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Dans cet exemple, nous traitons le cas d’une poutre sous sollicitations harmoniques en
flexion. Le matériau est élastique, homogène et isotrope. L’estimation des fréquences propres
est basée sur le modèle Euler-Bernouilli, où le rapportlongueur de la poutresurépaisseur de
la poutre(L/h) est suffisamment grand pour négliger le cisaillement (voirAnnexe C.2.1). C’est
à dire que l’on considère que la rotation des sections droites de la poutre est telle que celles-ci
restent orthogonales à la fibre neutre. Les fréquences propres de la poutre s’écrivent :

fi =
β2

i

2πL2

√

EI
ρA

(2.60)

faisant intervenir le module élastiqueE etρ la densité volumique du matériau utilisé, le moment
d’inertie I , la longueur de la poutreL et l’aire de sa sectionA. Le paramètre adimensionnelβn

est à déterminer en fonction des conditions limites (Annexe C.2.1).
L’ équation 2.60permet de déterminer l’ensemble des fréquences propres d’une poutre à

partir d’un module élastiqueE constant. Nous abordons le problème de manière inverse puisque
notre objectif est d’obtenir une valeur deE à partir des fréquences propresfi .

L’écriture simplifiée de l’équation 2.60relie directement la fréquencefi au module élastique
E, elle se présente sous la forme suivante :

fi = Ci

√
E (2.61)

Nous déterminons ainsi des coefficientsCi , pour chaque modei, qui restent constants quelque
soit le module élastique choisi. En effet, ces coefficients dépendent de la géométrie de l’échan-
tillon (ici une poutre), de la densité et du coefficient de Poisson du matériau, du mode investigué
(rangi) et des conditions limites (nécessaires dans le calcul deβ).

Nous pouvons ainsi exprimer un module élastique résultant de l’équation 2.61, à partir des
fréquences de résonancefi , en fonction desCi calculés analytiquement :

E =
1

C2
i

( fi)
2 (2.62)

Prenons maintenant le cas d’un matériau viscoélastique, caractérisé par une évolution du
module élastique avec la fréquence : on noteEi le module élastique observé et correspondant à
la fréquencefi . L’équation 2.61s’écrit alors :

fi = Ci
√

Ei (2.63)

L’identification du module élastiqueEi d’un matériau viscoélastique à partir de fréquences
propres mesurées expérimentalement (fi mes) s’appuie sur la relation :

Ei =
1

C2
i

( fi mes)
2 (2.64)

Application à un disque (2D)

Nous présentons l’exemple d’un disque pour lequel nous identifions le module élastique à
partir d’une modélisation analytique, puis d’un calcul modal en élastodynamique linéaire en
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EF. Il s’agit d’un disque de PMMA de rayona=150mmet d’épaisseurh =9.6mm. Le matériau
est viscoélastique, linéaire, homogène et isotrope, de densité volumiqueρ=1190kg.m−3. Le
coefficient de Poissonν est fixé à 0.3 selon la littérature.

Les résultats obtenus pour chacune des deux méthodes sont ensuite comparés.
Pour la méthode reposant sur la modélisation analytique, nous déduisons l’expression analy-

tique de Ci j , directement de l’équation permettant de calculer les fréquences propres du disque
(présentée enAnnexe C.2.2) :

Ci j =
λ2

i j

2πa2

√

h2

12ρ(1−ν2)
(2.65)

Les indicesi et j correspondent respectivement au nombre de diamètres nodaux et au nombre de
cercles nodaux.λi j est un paramètre fréquentiel adimensionnel, déterminé pour chaque mode.
Les valeurs deλi j , nécessaires pour la suite du calcul sont regroupées enAnnexe C.2.2.

Pour lemode 1par exemple, nous comptons seulement deux diamètres nodaux. Ainsi la
variablei se verra attribuer la valeur 2 etj la valeur 0. Pour lemode 2, i et j prennent respec-
tivement les valeurs 0 et 1. Nous déterminons, de la même manière,i et j pour l’ensemble des
modes souhaités.

Pour la simulation numérique en EF, nous fixons constant le module élastiqueE. Connais-
sant le module et les fréquences propres de la structure. lesvaleurs des coefficientsCi j découlent
directement de l’équation 2.62.

(a) Mode 1 (b) Mode 2 (c) Mode 3 (d) Mode 4

FIG. 2.33 – Représentation des quatre premiers modes propres d’un disque

La figure 2.33présente les quatre premiers modes propres du disque. Il s’agit d’une repré-
sentation numérique réalisée à partir du logiciel de calculen EF, ANSYS. Les éléments utilisés
sont de type volumique (hexaèdre à 20 noeuds). Nous pouvons clairement distinguer les dia-
mètres et les cercles nodaux représentés en vert sur lesfigures 2.33. Les cercles et diamètres
nodaux correspondent à des zones où les déplacements sont nuls ou très faibles. Les zones
de couleurs rouge et bleu sont les zones où les déplacements sont respectivement maximal et
minimal.

Le tableau 2.5représente les résultats pourCi j obtenus par les deux méthodes. Quelque soit
la méthode, ces résultats sont très proches. Les variationsrelatives sont inférieures à 1 %, ce qui
a pour conséquence de faire varier au maximum le module élastiqueEi de 2 %. La modélisation
par éléments finis semble être beaucoup plus proche de la réalité car les EF volumiques utilisés
ici n’intègrent aucune hypothèse cinématique particulière.
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Ci j (m
1
2 .kg−

1
2 )

Mode Calcul analytique Calcul numérique en EF
1 3.14 10−3 3.17 10−3

2 5.42 10−3 5.47 10−3

3 7.30 10−3 7.33 10−3

4 12.25 10−3 12.26 10−3

TAB. 2.5 – Comparaison de l’extraction deCi j analytique et numérique

2.4.4.3 Calibration des essais utilisés en analyse modale

Essai au marteau de choc

La phase de calibration du système d’essai permet de vérifierla sensibilité du système à
la mesure des paramètres modaux. Comme pour l’AMD, nous réalisons des mesures sur un
matériau modèle dont les propriétés mécaniques sont connues. Le matériau utilisé est l’acier
35 NCD 16, dont les caractéristiques sont présentées à lasection 2.3. Rappelons que cet acier
est un matériau élastique, homogène et isotrope. Son amortissement est considéré comme nul
(ξ=0) car il présente une faible viscosité par rapport à un polymère.

L’échantillon en acier est une plaque de dimensions 150×70×10 mm. L’analyse modale
expérimentale a permis d’obtenir les fréquences de résonance des quatre premiers modes.
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FIG. 2.34 – Amplitude d’une FRF (accélérance) mesurée sur la plaque en acier 35 NCD 16 de
dimensions 150×70×10mm

L’extraction du module élastiqueE est réalisée à partir de laFRF mesurée dans MODAN,
la figure 2.34présente l’amplitude de l’accélérance pour la plaque en acier. La détermination
du module élastique est basée sur le principe développé auparagraphe 2.4.4. Une modélisation
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numérique en EF de l’échantillon suivie d’un calcul modal permet d’identifier les valeurs du
coefficientCi pour chaque mode. Pour un coefficient de Poisson fixé à 0.3 et à partir desCi ,
nous déterminons les valeurs du module élastique (enGPa) pour les quatre premiers modes :

mode 1 : E=198

mode 2 : E=199

mode 3 : E=198

mode 4 : E=198

Les résultats de ce calcul se rapprochent des valeurs du module d’Young apparaissant dans la
littérature, autour de 200GPa. L’amortissement modal mesuréξi pour chaque mode est inférieur
à 4 10−4, ce qui confirme l’hypothèse émise précédemment. Le matériau étant très faiblement
visqueux, l’amortissement modal reste négligeable.

Essai au pot vibrant

L’extraction du module élastique est basée sur une modélisation numérique en EF, respectant
le plus fidèlement possible les conditions réelles de l’essai vibratoire. La poutre est encastrée
sur la partie mobile du pot vibrant, elle est soumise à une excitation harmonique de forceF non
mesurée. Les conditions aux limites de l’éprouvette sont alorsguidée-librecomme le présente
le schéma de lafigure 2.35.

Mais, les fréquences propres sont déterminées à partir d’une fonction de transfertH12 entre
deux points de mesure du systèmepartie mobile du pot-vibrant/éprouvette. H12 n’est autre que
le rapport des déplacements mesurésX1 surX2. La démonstration exposée enannexe Cmontre
que le problème se ramène à l’étude d’une poutre dont les conditions aux limites sontencastrée-
libre.

X2
X1

F1

M2

FIG. 2.35 – Poutreguidée-libre

Nous avons réalisé des essais de reproductibilité sur différents échantillons d’une même for-
mulation de composite, 2860T2. Les éprouvettes testées sont de dimensions 80×10×4 mm. La
variation observée sur les deux premiers modes de flexion dans le plan vertical (~x~z) n’excède
pas 0.4 %. En revanche, la variation du facteur de perte se rapproche des 3 %, elle reste accep-
table. Nous notons une bonne reproductibilité du protocoled’essais (du serrage de l’éprouvette
dans l’encastrement, à l’extraction des paramètres modauxavec MODAN).

Nous nous sommes intéressés à l’influence que peut avoir l’accéléromètre en fonction de sa
position sur la poutre. Les éprouvettes de composites (présentéessection 1.5) qui sont testées
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sur ce montage pèsent entre 4 et 8g. Il est facile d’imaginer qu’un accéléromètre, d’une masse
d’environ 2g, ait une influence directe sur la mesure. Nous avons réalisé une simulation numé-
rique sous ANSYS en modélisant l’accéléromètre comme une masse ponctuelle, à des positions
différentes sur l’éprouvette. La position de l’accéléromètre est caractérisée par le rapport de sa
distance à l’encastrement sur la longueur totale de l’éprouvette (hors encastrement),figure 2.36:

∆L =
d
L

(2.66)

L

d

Accéléromètre

Echantillon

xy

z

FIG. 2.36 – Position de l’accéléromètre sur la poutre lors de l’essai au pot-vibrant

L’étude de l’influence de l’accéléromètre est basée seulement sur les modes de flexion dans
le plan vertical (~x~z) selon le schéma de lafigure 2.36. Les dimensions de la géométrie modélisée
dans cette simulation numérique sont identiques à celles des échantillons testés, c’est à dire
80×10×4 mm. Nous avons représenté, sous la forme de graphes (figure 2.37), les effets des
différentes positions de l’accéléromètre sur les fréquences propres calculées numériquement
sous ANSYS. Les variations relatives des fréquences propres de flexion sont données par la
relation suivante :

∆ f

f
=

f∆L=x− f∆L=0

f∆L=0
(2.67)

où x est la position relative de l’accéléromètre sur la poutre.
Ces résultats expérimentaux sur les variations relatives des fréquences propres de flexion

sont présentées sur les graphes de lafigure 2.37. Lorsque l’accéléromètre est proche de l’en-
castrement (∆L < 5 %), les variations relatives, prévues par la modélisation numérique, sur les
fréquences propres de flexion dans le plan vertical (~x~z) sont très faibles, inférieures à 0.1 %.
Ces courbes présentent des tendances identiques à celles issues de la modélisation numérique
(figure 2.37).

La surestimation des valeurs obtenues par la simulation numérique vis à vis de celles me-
surées découle directement de la modélisation de l’accéléromètre sur la poutre et du niveau
d’excitation imposé.

Lorsque l’accéléromètre se situe près d’un noeud de vibration, il a peu d’influence sur la
fréquence propre de l’échantillon. Lorsqu’on déplace l’accéléromètre, sa masse a un effet non
négligeable sur les niveaux d’amplitude des déplacements de la poutre, quelque soit le mode
étudié.
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FIG. 2.37 – Représentation de l’influence de la position de l’accéléromètre sur les fréquences
propres mesurées et modélisées pour les deux premiers modesde flexion

0 20 40 60 80 100
0

20

40

60

80

100

∆ L (%)

∆ 
ξ 

/ ξ
 (

%
)

(a) Mode 1

0 20 40 60 80 100
0

20

40

60

80

100

∆ L (%)

∆ 
ξ 

/ ξ
 (

%
)

(b) Mode 2

FIG. 2.38 – Représentation de l’influence de la position de l’accéléromètre sur le taux d’amor-
tissement modal mesuré pour les deux premiers modes de flexion

Parallèlement, nous étudions l’effet de la position de l’accéléromètre sur le taux d’amortis-
sement modalξ. Les variations relatives du taux d’amortissement modalξ sont données par la
relation suivante :

∆ξ

ξ
=

ξ∆L=x−ξ∆L=0

ξ∆L=0
(2.68)

où x est la position relative de l’accéléromètre sur la poutre.
Pour un niveau d’excitation constant, nous constatons une augmentation générale du taux

d’amortissement modal dépendante de la position du capteuraccélérométrique. Les évolutions
mesurées des variations relatives deξ, présentées sur lafigure 2.38, dépendent directement des
modes propres de flexion étudiés.

L’amplitude des déplacements de la structure varie en fonction de la position de l’accélé-
romètre et des niveaux d’excitation appliqués. Lorsque cesdéplacements sont importants, ils
sont à l’origine de l’apparition de frottements au niveau del’encastrement. Une partie de cette
dissipation d’énergie est mesurable par l’intermédiaire du facteur de perte, comme le montre la
figure 2.39.
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FIG. 2.39 – Influence de l’amplitude des accélérations d’excitation sur les fréquences propres
(a) et le taux d’amortissement modal (b) mesurés pour le mode2

Pour minimiser l’influence de la masse de l’accéléromètre sur l’ensemble des résultats, il
est impératif de le positionner près de l’encastrement. En contre partie, les signaux de me-
sures accélérométrique, liés aux faibles niveaux d’amplitude des déplacements à la surface de
la structure, sont entachés de bruit, rendant l’extractiondes paramètres modaux très difficile.

L’augmentation de l’amplitude des accélérations de l’excitation du pot vibrant permet de
limiter l’effet du bruit sur la FRF. Nous pouvons minimiser son influence lors de l’acquisition
des signaux, par l’utilisation des estimateursH1 etH2 (présentéssection 2.4.3.2).
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FIG. 2.40 – Influence de l’amplitude des accélérations d’excitation pour les deux premiers
modes propres de flexion (mode 1 : + rouge, mode 3 : * bleue), surles fréquences propres
(a) et sur l’amortissement (b) pour un échantillon de PMMA

Nous nous sommes donc intéressés à étudier l’effet de l’amplitude des excitations sur les
paramètres modauxf et ξ lorsque l’accéléromètre est fixé à∆L < 5 % de l’encastrement. Les
variations relatives des fréquences propresf et du taux d’amortissement modalξ sont données
par les équations suivantes :

∆ f

f
=

fAmp=x− fAmp=0.005

fAmp=0.005
(2.69)
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et
∆ξ

ξ
=

ξAmp=x−ξAmp=0.005

ξAmp=0.005
(2.70)

Les résultats, obtenus pour les deux premiers modes propresde flexion, sont représentés par
les courbes de lafigure 2.40. La réponse de la structure est linéaire dans cette gamme de niveau
d’excitation. Les variations relatives deξ, observables sur le mode 1, sont liées à la présence de
bruit qui rend l’extraction deξ difficile.

2.5 Analyse par ultrasons

Les techniques ultrasonores sont des outils privilégiés pour le contrôle et l’évaluation non
destructifs des propriétés mécaniques des matériaux. Ces techniques sont adaptées à une très
large gamme de matériaux, qu’ils soient composites ou non. Pour des matériaux composites,
milieux hétérogènes à l’échelle microscopique, l’analyseultrasonore autorise l’évaluation des
propriétés mécaniques du milieu homogénéisé à l’échelle dela longueur d’onde.

L’analyse des matériaux par ultrasons repose sur un principe physique simple : le déplace-
ment des ondes dans le matériau sera affecté par la traverséedu milieu dans lequel il voyage.
Ainsi, il est possible de noter des modifications d’un ou de plusieurs des quatre paramètres fa-
cilement mesurables associés au passage d’une onde ultrasonore : le temps de propagation, le
contenu fréquentiel, l’atténuation et la diffusion de l’onde. Ces différents paramètres peuvent
être directement corrélés aux changements des propriétés physiques et mécaniques comme la
raideur, le module élastique, etc...

2.5.1 Principe de la méthode

Les ondes ultrasonores sont considérées comme des ondes élastiques qui se propagent dans
les milieux élastiques à des fréquences supérieures à 20 000kHz.

Considérons un cas simple, celui d’une onde plane dans un milieu isotrope et homogène.
Au passage de l’onde, le tenseur des déformations, en négligeant les termes du second ordre du
champ de déplacement~u, s’écrit (hypothèse des petites déformations) :

εkl =
1
2

(

∂uk

∂xl
+

∂ul

∂xk

)

(2.71)

Ce tenseur des déformationsεkl est lié au tenseur des contraintesσi j par la loi de comporte-
ment élastique du milieu de propagation :

σi j = Ci jkl εi j (2.72)

NotonsCi jkl les composantes du tenseur de rigidité (d’ordre quatre) du matériau.
Le principe fondamental de la dynamique appliqué à un petit élément de volume de masse

volumiqueρ s’écrit en négligeant l’action de la pesanteur ainsi que l’effet thermique :

∂σi j

∂x j
= ρ

∂2ui

∂t2 (2.73)
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En substituant l’équation 2.72dans la relation fondamentale de la dynamiqueéquation 2.73,
nous obtenons l’équation de propagation suivante :

ρ
∂2ui

∂t2 = Ci jkl
∂2ul

∂x j∂xk
(2.74)

La solution de l’équation de propagation est recherchée sous la forme d’une onde plane pro-
gressive, de vecteur de polarisation~P se propageant dans la direction~v (~P et~v vecteur unitaire) :

~u(~x, t) = A~Pei(ωt−k∗~v.~x) (2.75)

aveci2 = −1, t le temps,ω la pulsation,A l’amplitude de l’onde et̃k le nombre d’ondes qui
peut être réel ou complexe selon la nature du matériau (élastique ou viscoélastique).

Dans le cas d’un milieu amortissant soumis à des sollicitations par ondes planes harmo-
niques, la relation du mouvement se traduit, après divisionpar k̃, par ([17]) :

(Γ̃il (ω)− λ̃δil )Pl = 0 (2.76)

avecδil le symbole de Kronecker et :

λ̃ =
ρω2

k̃2
(2.77)

Γ̃il (ω) est un tenseur symétrique de rang 2 appelé tenseur acoustique ou tenseur de Cristof-
fel. Il est défini par la relation suivante :

Γ̃il (ω) = C̃i jkl (ω)v jvk (2.78)

avecC̃i jkl composantes complexes du tenseur de Hooke telles que :

C̃i jkl (ω) = C′
i jkl (ω)+ iC′′

i jkl (ω) (2.79)

L’amortissement dans le matériau composite a pour valeur :

ηi jkl (ω) =
C′′

i jkl (ω)

C′
i jkl (ω)

(2.80)

L’analyse de la propagation d’ondes planes dans un matériaucomposite se ramène à la
résolution d’un problème de valeurs propresλ̃ de matrice symétrique 3×3, matrice complexe si
le milieu est amortissant ([17]).

Pour le nombre d’ondes, on pose généralement :

k̃ = k− iα (2.81)

La partie imaginaire dẽk, notéeα, est positive et représente l’atténuation de l’onde qui est
directement liée aux propriétés amortissantes du matériau([17]).

La phaseΦ est donnée par la relation :

Φ = ωt −k∗~v.~x (2.82)
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Nous pouvons, à partir de la partie réellek, définir la vitesse de phase de l’onde (ou célérité),
par :

Vφ =
ω
k

(2.83)

Le composite est perçu comme un matériau homogène, sa longueur d’ondeλ est environ dix
fois supérieure à la taille des inclusions. La longueur d’onde est donnée par la relation suivante :

λ =
2π
k

=
Vφ

f
(2.84)

Les plus fréquentes applications de mesure ultrasonique résident dans l’estimation de mo-
dule élastiqueE et du coefficient de Poissonν. Le comportement élastique d’un solide peut être
déterminé à partir des vitesses d’ondes longitudinaleVl et transversaleVt [21].

Pour un matériau élastique et isotrope, le module élastiqueE et le coefficient de Poissonν
sont donnés par les relations suivantes :

E = ρV2
t

(3V2
l −4V2

t )

V2
l −V2

t
(2.85)

et

ν =
V2

l −2V2
t

2(V2
l −V2

t )
(2.86)

2.5.2 Dispositif expérimental

Le principe de base du contrôle ultrasonore consiste à envoyer une onde élastique par l’in-
termédiaire d’un transducteur dans le matériau à contrôler.

2.5.2.1 Banc d’essais à transmission

Dans le cadre de notre étude, nous utilisons un banc d’essaisà contact direct comme le
montre lafigure 2.41. Ce dispositif se constitue d’un générateur d’impulsions,d’un émetteur
et d’un récepteur piézoélectrique transformant un signal électrique en onde ultrasonore et vice-
versa.

Un générateur piézoélectrique, excité par un générateur d’impulsions électriques, émet un
train d’ondes à sa fréquence fondamentale. Ce générateur d’impulsions délivre à une cadence
régulière des impulsions électriques qu’il transmet à l’excitateur. Dans notre étude, nous utili-
sons un excitateur dont la fréquence fondamentale se rapproche de 54kHz. Ces ondes émises
se propagent dans un milieu de couplage avec lequel le matériau est en contact. Un récepteur
piézoélectrique reçoit le signal ultrasonore transmis au travers du matériau, ce signal est mesuré
par une chaîne d’acquisition du signal de sortie et est analysé par un ordinateur.

Le banc à contact direct permet de générer des ondes longitudinales et/ou transversales
selon le choix des capteurs. Dans notre étude, nous utilisons un excitateur, dont la fréquence
fondamentale se rapproche de 54kHz, générant une onde uniquement longitudinale. L’émetteur
et le récepteur, associés à un agent de couplage (ici un gel detransmission ultrasonique), sont
plaqués contre l’échantillon à analyser.
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FIG. 2.41 – Schéma d’un banc à transmission et contact direct [17]

Le dépouillement des essais se fait sous l’hypothèse que l’épaisseur du couplant de part et
d’autre de l’échantillon reste identique tout au long de l’essai. Cette hypothèse a peu d’influence
sur la détermination de la vitesse de l’onde. En revanche, elle est prépondérante sur la détermi-
nation de l’atténuation. Selon Y. Chevalier [17], l’amplitude de l’onde dépend directement de
la pression exercée par les capteurs sur l’éprouvette testée.

Ce dispositif d’essais est un outil fiable dans la mesure du temps de parcours de l’onde dans
le matériau, mais reste inutilisable dans la mesure de l’atténuation de l’onde.

Selon Y. Chevalier [17], l’éprouvette à tester doit être infiniment grande par rapport à la
longueur d’onde (4 à 6 fois plus grande en pratique). Par rapport à un échantillon de petite taille
(10mmenviron) et à la vitesse de phase pour un composite (2 000 à 5 000 m.s−1), les fréquences
de travail sont de l’ordre du mégahertz.

2.5.2.2 Calibration

Nous avons réalisé une série de mesures de la vitesse de déplacement de l’onde ultrasonore
longitudinale dans plusieurs échantillons de PMMA. A partir de ces vitesses, nous déduisons un
module élastique pour chaque échantillon. La valeur moyenne du module élastique obtenue pour
une fréquence d’excitation proche de 54kHzest de 5.10GPaavec un écart-type de 86MPa. La
variation deE ainsi obtenue n’excède pas les 2 %, ce qui rend ce type d’essais reproductible.

2.6 Classification des géométries d’éprouvettes en fonction
du type d’essai

Le tableau 2.6regroupe l’ensemble des géométries d’éprouvettes (PMMA oucomposites),
utilisées dans cette étude, en fonction du type d’essai.
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Types ou matériels d’essais Géométries d’éprouvettes

Traction Zwick haltère ISO 527 (fût utile 80×10×4 mm)
Lâcher Plaque 268.5×73.5×9.6mm
ARES Poutre 30×10×4 mm

VA2000 Poutre 50×10×9.6mm
Pot-vibrant Poutre de section 10×4 mm, longueur 65 à 80mm

Marteau de choc Disque diamètre 300mmet épaisseur 9.6mm
Poutre 300×30×9.6mm
Poutre 400×30×9.6mm

Plaque 3292.5×75×9.6mm
Ultrasons Poutre 80×10×4 mm

TAB. 2.6 – Classification des géométries d’éprouvettes en fonction du type d’essai

2.7 Conclusion

Ce chapitre a été consacré à la présentation des différentesméthodes expérimentales uti-
lisées dans la caractérisation d’une part de la matrice polymère et d’autre part des matériaux
composites modèles. Les études approfondies de la matrice puis des composites seront présen-
tées dans les deux prochains chapitres.

Les essais quasi-statiques en traction, basés sur des normes, sont classiquement utilisés pour
identifier les propriétés élastiques des matériaux pour de faibles vitesses de chargement. Ces
essais permettent de caractériser le comportement à rupture des différents matériaux testés,
propriétés pouvant être intéressantes dans certains cas pour rendre compte de la nature cohésive
de ces matériaux.

Les essais de fluage, à travers une modélisation simple (modèle de Zener), sont en mesure de
décrire le comportement viscoélastique des matériaux étudiés pour des vitesses de sollicitation
d’une part très rapides, propriétés élastiques du matériau, et d’autre part très lentes, relaxation
du matériau. D’une manière simple et rapide, nous pouvons prédire le comportement viscoélas-
tique du matériau pour une large gamme de fréquences de sollicitation.

L’AMD constitue une méthode d’analyse largement utilisée en science des matériaux, pour
l’étude des matériaux polymère et composite à matrice polymère. La complémentarité des dif-
férents modes des sollicitations permet d’investiguer lesmatériaux étudiés sur une gamme de
fréquences de sollicitation assez large. Quoique normalisé, les essais d’AMD, notamment sous
sollicitation en flexion, ont nécessité des phase de calibrations. Bienque très couteux, ce moyen
d’analyse « hors-résonances »reste intéressant pour l’étude de la viscoélasticité des composites
dans les basses fréquences.

L’analyse modale expériementale permet l’étude des propriétés mécaniques des matériaux
pour des vitesses de sollicitations importantes, mais cette analyse se limite aux résonances.
Contrairement à l’AMD, l’analyse modale constitue, par l’emploi de différents dispositifs d’es-
sai, un outil adaptable à des géométries diverses et variéespermettant ainsi de discrétiser la
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gamme de fréquence étudiée. Cette méthode d’analyse reste très avantageuse car les moyens
mis en jeux en termes de temps et d’équipements restent relativement faibles.

Ces différents essais pourront être complétés avec une analyse par ultrasons, validant ainsi
le comportement élastique des matériaux testés vers les hautes fréquences de sollicitation.

Le chapitre suivant se consacre à l’étude détaillée de la matrice polymère, basée sur les
différentes méthodes d’analyse présentées ici.
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Chapitre 3

Etude mécanique de la matrice polymère
utilisée

Dans ce chapitre, nous présentons une caractérisation de lamatrice en PMMA utilisée dans
la réalisation des différentes formulations de compositesmodèles. Les méthodes mises en avant
dans ce travail reposent sur l’analyse mécanique vibratoire des structures étudiées. Combinées
avec des résultats d’essais statiques tels que traction simple et fluage, les analyses vibratoires
permettent effectivement d’estimer le comportement viscoélastique.

L’étude de la matrice PMMA présentée comprend une analyse moléculaire des différents
échantillons testés ainsi qu’une analyse dynamique thermomécanique permettant d’obtenir les
spectres isochrones du module conservatif et du facteur de perte. Une identification du module
élastique, réalisée au travers d’essais de traction quasi-statique, rend compte du comportement
non-linéaire du PMMA. Ces mesures sont complétées par des essais en analyses vibratoires
du matériau : essais de fluage, AMD, analyse modale et analysepar ultrasons. Ces différents
essais permettent d’étudier l’évolution du comportement viscoélastique du PMMA sur une large
gamme de fréquences de sollicitation. D’autre part, nous présentons, à la fin de ce chapitre,
les capacités de l’analyse modale à détecter la présence d’un endommagement volontairement
introduit au sein de la structure par un simple suivi des propriétés mécaniques dynamiques.

3.1 Caractérisation de la matrice polymère utilisée

3.1.1 Analyse moléculaire du PMMA

Ne connaissant pas le procédé et les conditions de fabrication des plaques de PMMA uti-
lisées (information non communiquée par le fabricant), nous nous intéressons à comparer les
masses moléculaires viscosimétriques moyennes de l’ensemble des échantillons testés. La mé-
thode de mesure de l’indice de viscosité du PMMA en solution nous permet de calculer les
masses moléculaires moyennes viscosimétriques et de comparer les différentes formes de PMMA
utilisées (granulés, plaques et haltères). Le PMMA est dissout dans du solvant, ici du chloro-
forme, pour donner une solution (PMMA + solvant).

Une augmentation de la viscosité caractérise une réticulation du polymère tandis qu’une
diminution peut être justifiée par une dégradation chimiquedes chaînes. En déterminant cet
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indice, nous pouvons suivre l’évolution de la structure macromoléculaire (état de réticulation et
longueur des chaînes macromoléculaires) du PMMA.

Dans notre étude, la température d’essai est de 20 ˚C et le solvant utilisé est le chloroforme.
Les constantesa et K valent respectivement 0.79 et 5.5 10−3 (dl.g−1).

Les résultats obtenus sur les différentes formes de PMMA sont regroupés dans letableau 3.1.
Nous remarquons une légère diminution des masses moléculaires moyennes viscosimétriques
suite à la fabrication des plaques et des haltères. Le PMMA semble avoir subi une faible dé-
gradation lors de la mise en forme des échantillons. Les résultats obtenus pourMV entre les
plaques et les haltères indiquent que le PMMA s’est dégradé de manière identique. Les échan-
tillons réalisés ne sont pas différentiables au niveau de lamicrostructure, en d’autres termes le
matériau pour l’ensemble des échantillons est identique.

Type de PMMA Masse moléculaire (kg.mol−1)
granulés 150
haltères 144
plaques 143

TAB. 3.1 – Masses moléculaires moyennes viscosimétriquesMV sur différents types de PMMA

3.1.2 Spectres isochrones

Pour une bonne compréhension de certains phénomènes se déroulant à des températures
proches de la température ambiante (22 ˚C), il est intéressant d’avoir connaissance de l’évolution
des différentes propriétés du polymère en fonction de la température.

La figure 3.1représente les spectres isochrones du PMMA, en termes de module conservatif
E′ et facteur de perteη. Ces résultats sont obtenus à partir du visco-analyseur ARES. L’étude
des différents spectres montre la présence, sur cette gammede températures, de deux relaxations
facilement identifiables.

La température de relaxationα, correspondante au maximum deη, se situe aux environs de
Tα de 105 C̊. Nous retrouvons dans la littérature des valeurs proches de100 C̊ pour le PMMA
([18]). Le matériau devient subitement très amortissant à l’approche de cette zone de transition.
Les phénomènes de réorganisation moléculaire s’opèrent etles mouvements des unités consti-
tutives évoluent rapidement à l’approche de l’état visqueux. Cette relaxation est précédée d’une
chute considérable du module conservatifE′, due au passage d’un état solide à un état visqueux.

Nous sommes particulièrement attentifs à la seconde relaxation visible sur lafigure 3.1. Le
pic, correspondant à la relaxationβ, est très évasé mais plus difficilement visible que celui de
la relaxationα. Il apparaît selon [18] vers 30 ˚C. En étudiant plus précisément ces spectres,
nous retrouvons une température de relaxationβ aux environs de 0C̊. Cette relaxation s’étend
sur une gamme de températures très importante, environ 100 ˚C. Les mouvements localisés
de quelques unités constitutives des chaînes principales s’opèrent sur cette large gamme de
températures car le polymère est dans un état solide.

Se basant sur le principe d’équivalence temps-températureprésentéchapitre 1, nous pres-
sentons, lors d’essais de spectrométrie isotherme (à température ambiante), l’apparition d’effets
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FIG. 3.1 – Module conservatifE
′

(+ rouge) et facteur de perteη (× vert) en fonction de la
température du PMMA pour une fréquence de sollicitation de 5Hz

dus à la présence de la relaxationβ. En d’autres termes, les évolutions des différents paramètres
E′ et η en fonction des fréquences de sollicitation seront directement affectées par la présence
de la relaxationβ à cette température.

3.1.3 Identification des propriétés mécaniques quasi-statiques

Nous avons réalisé pour le PMMA une série d’essais quasi-statiques de traction simple à
température ambiante (présentés auchapitre 2), afin de confirmer les caractéristiques méca-
niques fournies par le fabricant.

Normes Vitesses Propriétés Unités
Module de traction ISO 527 1 mm/min 3.200 GPa

Contrainte à la rupture ISO 527 5 mm/min 76 MPa
Déformation à la rupture ISO 527 5 mm/min 5.5 %

Densité ISO 1183 1.19 g/cm3

Température de transition vitreuseIEC 10006 112 C˚

TAB. 3.2 – Caractéristiques du Plexiglas 7H données par la société Degussa

La valeur moyenne obtenue pourE est de 3.249 (±0.05)GPa, ce qui est proche de celle
annoncée par le fabricant (voirtableau 3.2).

La valeur de la contrainte moyenne à la rupture de l’échantillon pour ces essais de traction
s’élève à 61.31 (±4.14)MPa. Ce résultat est légèrement inférieur à celui annoncé par lefabri-
cant, voirtableau 3.2. Le taux de déformation moyen à la rupture s’élève à 3.06 (±0.45) %, elle
est nettement inférieure (moins de 40 %) à celle donnée par lasociété Degussa proche de 5.5 %
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(voir tableau 3.2). En suivant l’évolution de la contrainte en fonction du taux de déformation,
nous constatons que le PMMA est un matériau fragile ne présentant pas de seuil d’écoulement,
donc pas ou très peu de plasticité. Des essais séquencés permettraient d’analyser ce point plus
en détails.

3.1.4 Complaisance de fluage en cisaillement par essais de lâcher

La réalisation d’essais de lâcher a pour objectif de prédirele comportement dynamique du
PMMA. A partir des caractéristiques mécaniques obtenues par l’essai de lâcher, nous sommes
en mesure de modéliser le comportement dynamique du polymère.

L’intérêt d’utiliser l’essai de lâcher est qu’il va permettre d’étudier le comportement du
matériau pour des temps très courts (vitesses de sollicitation très rapides) et d’estimer un module
dit instantané, soit exempt d’un effet quelconque lié à la viscosité du matériau.

3.1.4.1 Interprétation des résultats
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FIG. 3.2 – Evolution du taux de déformation lors d’un essai de lâcher pour des précontraintes
de 7 (a), 10 (b), 13 (c) et 16MPa (d)

Dans cette partie, nous présentons les résultats obtenus sur des plaques de PMMA lors
d’un essai de lâcher, dont le principe est exposé auchapitre 2. Comme nous l’avons énoncé
auchapitre 1, lors d’un essai de fluage classique l’évolution du comportement du matériau est
introduit par une complaisance de fluageJ(t) dépendante du temps. Connaissant le niveau de
précontrainte appliqué à la structure avant le lâcher, nouspouvons extraire un temps de relaxa-
tion τσ, une complaisance instantanéeJU et relaxéeJR. Dans notre cas, ces différentes grandeurs
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sont obtenues à partir d’une interpolation des mesures de l’évolution de la déformationε(t). Le
modèle de Zener est utilisé ici pour sa simplicité et permet de décrire un comportement visco-
élastique, voirchapitre 1. Nous en déduisons alors les modules relaxéE∞ et instantanéE0 ainsi
que le temps de relaxation de la déformationτσ (ou temps de fluage).

Les courbes de lafigure 3.2représentent les taux de déformation mesurés lors des essais
de lâcher pour différents niveaux de chargement, ou de précontrainte. Les précontraintes appli-
quées aux éprouvettes sont exercées par des masses de 12, 17,22 et 27Kg.

L’analyse des courbes de déformation de lafigure 3.2rend compte de certains phénomènes
se déroulant dans les premiers instants de l’essai. Aux vuesdes courbes, nous constatons que
l’éprouvette adopte un régime oscillatoire autour d’une position déformée. Ces phénomènes
observables nous amènent à compléter ces premiers résultats avec des mesures de contacts et
d’accélération (présentéeschapitre 2).

3.1.4.2 Analyse du phénomène oscillatoire

Les variations d’amplitude observables sur les courbes de déformation (voirfigure 3.2) n’in-
terviennent qu’une fois la déformation instantanéeε0 atteinte (voirchapitre 2).

Nous nous intéressons seulement au moment du lâcher et aux quelques instants qui suivent.
Comme le montrent les courbes de déformation desfigures 3.3et 3.4 pour des précontraintes
de 13 et 16MPa, la déformation mesurée oscille à une certaine pulsation avant de s’amortir
complètement. A ce stade de l’essai, le matériau continue à fluer, l’éprouvette se trouve dans
une position semi-déformée oscillant donc autour de cette position en évolution.
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FIG. 3.3 – Déformation mesurée par la jauge (a) et déformation calculée à partir de l’accéléra-
tion des déplacements (b) lors de l’essai de lâcher pour une précontrainte de 13Mpa

L’accéléromètre (voirchapitre 2) mesure l’accélération des déplacements à la surface de
l’éprouvette lors de l’essai. Nous pouvons déterminer, parun calcul analytique, un taux de
déformation à partir de la mesure accélérométrique que nouscomparons à celui mesuré par la
jauge pendant les oscillation de l’éprouvette (figure 3.3). Nous retrouvons entre les deux moyens
de mesure des résultats très proches.
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Une mesure de contact est réalisée en simultané, permettantd’observer un éventuel décol-
lement de l’éprouvette par rapport à ses appuis. Lorsque l’éprouvette repose sur les appuis, le
système d’acquisition enregistre une tension, celle délivrée par le générateur. Lorsque l’éprou-
vette décolle de ses appuis, le signal est interrompu et la tension enregistrée est nulle.

Le graphe de lafigure 3.4présente l’évolution de la déformation lors de l’essai pourune
précontrainte de 16MPaainsi que la mesure du contact de l’éprouvette sur ses appuis. Dans les
quelques instants qui suivent le lâcher, l’éprouvette décolle à plusieurs reprises de ses appuis
pour se mettre à osciller. Lorsque l’éprouvette décolle de ses appuis la tension de contact devient
nulle. A chaque décollement, les conditions aux limites de l’éprouvette sontlibre-libre. Comme
le présente lafigure 3.4, les oscillations libres de l’éprouvette s’amortissent très rapidement,
sur un temps maximal de 0.06s. Ces cycles de décollement se reproduisent jusqu’à ce que
l’amplitude des oscillations devienne nulle.
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FIG. 3.4 – Evolution de la déformation et contact de l’éprouvette sur ses appuis (contact = 7V)
lors de l’essai de lâcher pour une précontrainte de 16MPa

En étudiant les courbes de lafigure 3.3, nous pouvons, par une transformée de Fourier
discrète (TFD) avec Matlab, identifier la valeur de la fréquence d’oscillation. Cette opération
est réalisée sur les quatre mesures de déformation et les quatre mesures d’accélération. Ce calcul
permet d’identifier la valeur de la fréquence d’oscillationdu mode fondamental,f0 =242.4Hz.

Un calcul modal en éléments finis (EF) sous ANSYS (éléments finis de type SOLID95)
permet de valider l’estimation de la fréquence fondamental. La simulation numérique considère
une plaque de même dimension dont les conditions aux limitessont définies commelibre-libre.
La fréquence propre calculée, du mode fondamental de la plaque, vaut 242.11Hz. Elle est donc
très proche de celle mesurée lors de l’essai. De plus, cette simulation confirme bien le fait que
l’éprouvette n’est plus au contact des appuis pendant les oscillations.

Réellement, l’éprouvette de PMMA résonne à la fréquence fondamentale autour d’une po-
sition de pseudo-équilibre qui évolue avec le temps. En effet, lorsque la plaque commence à
osciller, elle n’est pas encore revenue à sa position non déformée.
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3.1.4.3 Analyse des résultats

Détermination des modules instantanésE0 et relaxésE∞
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FIG. 3.5 – Interpolation des courbes des essais de lâcher pour une précontrainte de 7 (a), 10 (b),
13 (c) et 16MPa (d)

Nous pouvons, à partir des graphiques de lafigure 3.2, estimer le module relaxéE∞ pour
chaque essai. Lorsque la déformation relaxée maximale est atteinte (ε = JR σ), l’équation 1.27
nous permet de déduire, de la complaisance relaxéeJR, la valeur deE∞. JR étant connue, elle sera
utilisée dans la suite de l’identification. Ces premiers résultats, regroupés dans letableau 3.3,
sont en accord avec ceux issus des essais de traction quasi-statique (paragraphe 3.1.3).

La déformation instantanéeε0 est déterminée par une extrapolation des déformations me-
surées durant un court instant après le lâcher. Le temps considéré après le lâcher se limite à la
première série d’oscillations visible sur les courbes des déformations desfigures 3.2. Nous rap-
pelons la fonction utilisée pour l’interpolation, il s’agit de l’adaptation de l’équation 2.2pour
des temps d’essai très courts :

J(t) = (JR−JU)e−
t

τσ +c (3.1)

oùτσ représente le temps de relaxation de la déformation sous contrainte constante,JU la com-
plaisance instantanée etJR la complaisance relaxée. Le temps de l’expérience est très court
devant celui du fluage total du matériau. Pour cette raison, nous introduisons un paramètrec
permettant d’interpoler au mieux les courbes de lafigure 3.5. Ce paramètrec considère l’état
déformé de l’éprouvette à l’instant étudié. Il n’a pas de signification physique mais permet l’in-
terpolation pour des temps très courts.
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Pour chaque essai, les paramètres (JU et τσ) sont déterminés à partir de l’interpolation des
courbes de lafigure 3.5.

La déformation instantanéeε0 représente la différence entre la déformation relaxéeε et la
complaisanceJ(t) extrapolée àt = 0 :

ε0 = ε−J(0)σ0 (3.2)

oùε représente la déformation relaxée en fonction du chargement et f la fonction d’interpolation
pour l’essai en question.

Le module instantanéE0 est donné par la relation suivante :

E0 =
σ0

ε0
(3.3)

Les résultats obtenus pour l’identification des paramètresdu modèle de Zener sont présentés
dans letableau 3.3.

Pour l’essai de lâcher pour une précontrainte de 7MPa, l’interpolation des courbes de défor-
mation surestime le module instantanéE0 et sous-estime le temps de relaxationτσ du matériau.

Pour les trois essais restants, nous retrouvons un module relaxé moyen égal à 3.09 (± 0.19)
GPa inférieure au module de traction 3.249 (± 0.05)GPa.

Le module instantané est évalué pour des temps très courts, donc des vitesses très rapides,
il se rapproche du module d’Young du matériau. La valeur moyenne deE0, obtenue à partir des
trois essais (10, 13 et 16MPa), est égale à 5.10 (± 0.05)GPa.

τσ est lié à la viscosité du matériau, il est estimé en moyenne à 13.16 10−3 (± 0.34)s.

Essais de lâcher pourModule relaxéE∞ Module instantanéE0 Temps de relaxationτσ
une contrainte (MPa) (GPa) (GPa) (s)

7 2.977 5.714 7.03 10−3

10 3.038 5.082 12.78 10−3

13 3.221 5.136 13.45 10−3

16 2.998 5.097 13.24 10−3

TAB. 3.3 – Modules instantanés et relaxés ainsi que le temps de fluage pour les essais de lâcher

Une fois les paramètres mécaniques (E∞, E0 et τσ) définis, nous pouvons les intégrer dans
le modèle rhéologique de Zener pour prédire le comportementviscoélastique du PMMA.

3.1.4.4 Comportement dynamique du PMMA (modèle rhéologique de Zener)

Les paramètres identifiés par essais de lâcher (voirtableau 3.3) sont introduits dans le mo-
dèle rhéologique de Zener, afin d’estimer les évolutions du module conservatifE′ et du facteur
de perteη en fonction de la fréquence sous sollicitations vibratoires. Les équations dynamiques
régissant le modèle de Zener sont présentées auchapitre 1(paragraphe 1.2.4.2).

Nous pouvons suivre l’évolution du module conservatifE′ en fonction des fréquences de
sollicitation (ω = 2π f ) sur le graphe de lafigure 3.6.

124



3. Etude mécanique de la matrice polymère utilisée

 0

 1e+09

 2e+09

 3e+09

 4e+09

 5e+09

 6e+09

 0  500  1000  1500  2000

E
’ (

P
a)

Fréquence (Hz)

σ=10 MPa
σ=13 MPa
σ=16 MPa

FIG. 3.6 – Module conservatif donné par le modèle rhéologique deZener identifié sur la base
des essais de lâcher
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FIG. 3.7 – Facteur de perte donné par le modèle rhéologique de Zener identifié sur la base des
essais de lâcher

De la même manière, le facteur de perte évolue en fonction desvitesses de sollicitation
comme le montre le graphe de lafigure 3.7. Le maximum d’amplitude du facteur de perte est
obtenu pour une fréquence de sollicitation :

f =
1

2π τσ

√

E0

E∞
(3.4)

En effet, pour une erreur relative de -50 % sur le temps de relaxation τσ par rapport à la
valeur moyenne (13.16 10−3 s), l’erreur relative sur la fréquence correspondant au pic d’am-
plitude du facteur de perte est de 100 %, décalant le pic vers les hautes fréquences. L’erreur
relative commise surE0 par rapport au module instantanée moyen (5.10GPa) est faible, elle
vaut environ 12 %. Cette erreur a pour effet de décaler le pic d’amplitude du facteur de perte
vers les basses fréquences (enciron -6 %).
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3. Etude mécanique de la matrice polymère utilisée

Comme le montrent les graphes de lafigure 3.8, le temps de relaxationτσ est un élément pré-
pondérant dans la localisation du maximum d’amplitude. Ce paramètre joue un rôle important
sur l’inflexion du module conservatif.

La surestimation deτσ et deE0 par l’interpolation pour le niveau de contrainte de 7MPaest
à l’origine de l’erreur commise sur le facteur de perte et le module élastique.

Cette modélisation nous permet de prédire le comportement du PMMA à partir de résultats
obtenus par des essais de lâcher et des paramètres mécaniques de Zener (E∞, E0 etτσ) régissant
le modèle.
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FIG. 3.8 – Influence du temps de relaxation sur l’évolution des paramètres mécaniques en fonc-
tion des fréquences de sollicitation (avecE∞=3.09GPaet E0=5.10GPa)

Nous allons voir dans la suite de cette étude que le modèle rhéologique de Zener ne fournit
pas une modélisation complète du comportement viscoélastique du PMMA.

3.1.5 Etude du PMMA utilisé par analyses vibratoires

Par opposition aux essais de lâcher, où nous réalisons une étude dynamique par analyse
temporelle, l’AMD et l’analyse modale font intervenir une analyse fréquentielle dans l’étude
du comportement du PMMA.

Une analyse vibratoire de la matrice PMMA va permettre de connaître l’évolution des dif-
férents paramètres mécaniques pour des vitesses de sollicitation importantes. Nous suivons
le comportement viscoélastique du matériau en fonction desfréquences d’excitation. L’ana-
lyse dynamique, à partir des différentes méthodes, couvre une large gamme de fréquences, de
quelques centièmes à quelques milliers de Hertz.

Dans un premier temps, le PMMA est testé sur les deux visco-analyseurs permettant d’in-
vestiguer une gamme de fréquences de 0.01 à 500Hz. Ensuite, des échantillons de PMMA
sont étudiés par analyse modale sur une gamme de fréquences très large, d’une cinquantaine de
Hertz à quelques milliers suivant le dispositif d’essai.

T. Pritz, dans ses travaux [67] et [68], montre que le coefficient de Poisson évolue très peu
en fonction des fréquences et qu’il peut être considéré comme constant. Pour notre étude, nous
fixons le coefficient de Poisson pour le PMMA àν =0.3, valeur proposée dans la littérature.
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3.1.5.1 Analyse harmonique (AMD)

Sollicitation du PMMA en torsion
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FIG. 3.9 – Module conservatifE′ (a) et facteur de perteη (b) du PMMA mesurés avec le visco-
analyseur ARES

Des échantillons de PMMA, de dimensions 33×10×4 mm, sont analysés dans les basses
fréquences avec le visco-analyseur ARES. La gamme de fréquence dépend de la raideur des
échantillons (notion présentée auchapitre 2), elle s’étend de 0.01 à 10Hz. Le taux de déforma-
tion appliqué est proche de 0.1 %.

Les graphes de lafigure 3.9présentent les résultats obtenus pour le module conservatif E′

et le facteur de perteη sur un échantillon en PMMA. Nous retrouvons, pour chacun desdeux
paramètres, les évolutions attendues.

Dans les très basses fréquences, de l’ordre de 0.01Hz, nous retrouvons un module conser-
vatif E′ proche du module élastiqueE mesuré par des essais quasi-statiques. Le module de
cisaillement augmente rapidement dans cette gamme de fréquences montrant la présence d’une
zone de transition. Le mouvement des chaînes moléculaires semble dépendre de la fréquence
de sollicitation. Le matériau passe d’un état vitreux à un état sur-vitreux.

Nous pouvons suivre sur le graphe de lafigure 3.9 (b)l’évolution du facteur de perte du
PMMA en fonction des fréquences de sollicitation. Le facteur de perte augmente rapidement
pour atteindre un maximum entre 3 et 4Hz, puis il diminue progressivement dans les plus
hautes fréquences. L’augmentation deη confirme la présence d’une relaxation du matériau à
température ambiante. Cette zone de transition est due essentiellement à une réorganisation
des chaînes moléculaires. Dans les plus hautes vitesses, les chaînes n’ont pas le temps de se
réorganiser conduisant en la diminution du facteur de perte.

Sollicitation du PMMA en flexion

Nous nous intéressons maintenant à l’analyse du comportement dynamique du PMMA sur
une gamme de fréquences plus importante (pouvant aller de 5 à1000Hz) à l’aide du visco-
analyseur Metravib VA2000 pour compléter les résultats obtenus avec l’ARES. Cette analyse
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3. Etude mécanique de la matrice polymère utilisée

dynamique associe des sollicitations harmoniques en flexion trois points sur des échantillons de
PMMA de géométrie poutre.

Préalablement, nous devons définir une géométrie d’échantillon permettant de travailler sur
une large gamme de fréquence, respectant la précision fixée sur la raideur dynamique. En effet,
nous avons vu auchapitre 2 paragraphe 2.3.1.5que pour une précision inférieure à 0.7 % sur
la raideur dynamique, nous devons nous limiter à une fréquence égale à 26 % de la fréquence
fondamentale.

Nous avons mis en avant, dans la calibration du visco-analyseur Metravib (chapitre 2), la
nécessité d’apporter des corrections sur les mesures. Dansun premier temps, la souplesse du
dispositif d’essai doit être prise en compte dans les résultats, surtout pour des échantillons de
raideurs importantes.

Dans un deuxième temps, nous devons considérer le cisaillement exercé par la sollicitation
dans une poutre d’épaisseur importante. Dans notre cas, l’échantillon a une épaisseur impor-
tante, l’effet du cisaillement ne peut donc pas être négligé.

Les mesures, issues des essais au Metravib VA2000, obtenuesaprès correction sont pré-
sentées sur les graphiques desfigures 3.10. On constate une évolution croissante du module
conservatifE′ qui se ralentit aux plus hautes fréquences.
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FIG. 3.10 – Module conservatifE′ (a) et facteur de perteη (b) du PMMA mesurés avec le
visco-analyseur VA2000

Le facteur de perte diminue progressivement, passant de 8 % à6 % sur une gamme de
fréquences allant de 0 à 500Hz.

Nous pouvons noter la présence de quelques artefacts dus sans doute à des phénomènes
de résonance du système complet. En effet, la localisation fréquentielle de ces phénomènes
dépend en partie de la géométrie de l’éprouvette, notammentson épaisseur. Notons que les
perturbations visibles pour des fréquences voisines de 125Hz sont dues au changement de
capteur de déplacements.

Comparaison des résultats obtenus pour le PMMA en AMD
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FIG. 3.11 – Module conservatifE′ (ou élastique) (a) et facteur de pertekg (b) du PMMA me-
surés sur les visco-analyseurs ARES et Metravib VA2000

Nous avons étudiés le PMMA en AMD par une sollicitation en torsion (basses fréquences
<10 Hz) puis en flexion pour les moyennes fréquences (< 500Hz). Les évolutions deE′ et η
mesurées par les deux visco-analyseurs sont directement comparées sur les graphes de lafigure
3.11.

Ces résultats sont qualitativement complémentaires vis à vis de la gamme fréquentielle em-
ployée. Nous constatons une différence importante entre les résultats qui est due à une mauvaise
estimation de la compliance du visco-analyseur Metravib VA2000.
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FIG. 3.12 – Evolution des propriétés mécaniques du PMMA mesurées en AMD, la compliance
du visco-analyseur Metravib VA2000 est considérée infinie pour un déphasage nul

En effet, la compliance du visco-analyseur Metravib a été estimée auchapitre 1(paragraphe
2.3.1.6) à partir d’un échantillon en acier. Si l’on fait tendre la raideur machine réelle vers une
raideur infinie (Kma>5Kma), le module conservatif diminue de 18 % quelle que soit la valeur du
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3. Etude mécanique de la matrice polymère utilisée

déphasage. Le module conservatif complèterait approximativement celui mesuré avec l’Arès.
En revanche, le facteur de perte deviendrait constant autour d’une valeur de 8 %. Les résultats
obtenus sont représentés sur les graphes de lafigure 3.12.

D’autres part, ces résultats sont intéressants puisqu’ilsmettent en évidence un phénomène
de relaxation du matériau pour des sollicitations mécaniques à température ambiante.

Ces résultats sont comparés avec les évolutions des propriétés mécaniquesE et η estimées
à partir du modèle rhéologique de Zener pour une sollicitation harmonique (chapitre 1 para-
graphe 1.2.4.2). Cette modélisation utilise les paramètres moyennés, obtenus auparagraphe
3.1.4.3à partir des essais de lâcher.

La valeur des module relaxéE∞ est proche des valeurs obtenues par l’analyse harmonique
pour les basses fréquences (inférieure à 0.1Hz). Le module élastique mesuré sur le Metravib
est supérieur de 18 % de celui résultant du modèle de Zener. Cette variation semble être liée à
l’estimation de la compliance du visco-analyseur Metravib.

Les résultats obtenus sur le facteur de perte sont intéressants. Bien que ce modèle ne soit
pas représentatif des amplitudes deη obtenues expérimentalement, il permet de situer approxi-
mativement, en terme de fréquence, le maximum d’amplitude du facteur de perte. Expérimen-
talement, le pic d’amplitude est obtenu pour une fréquence proche de 3Hz, tandis que pour
le modèle rhéologique de Zener, il est donné pour une fréquence de 15.5Hz. Le temps de re-
laxation donné par le modèle est faible (13.16 10−3 s) par rapport au temps de relaxation du
matériau qui est estimé à 0.43s. L’inflexion du module élastique donnée par le modèle de Zener
se situerait alors pour des fréquences comprises entre 0.01et 0.1Hz. Plus le temps de relaxation
est élevé, plus la pente de la tangente à la courbe d’évolution au point d’inflexion est importante.

Des essais vibratoires tels que ceux présentés en analyse modale vont permettre de confirmer
les tendances des propriétés mécaniques du PMMA remarquéesici.

3.1.5.2 Analyse modale expérimentale

L’analyse modale, présentée auchapitre 2 paragraphe 2.4, permet d’obtenir expérimen-
talement les propriétés mécaniques dynamiques d’une structure, seulement à ces résonances.
En jouant sur les géométries des éprouvettes, nous modifionsles fréquences de résonance, ce
moyen permet d’augmenter la distribution des résultats surune plus large gamme de fréquences.

Essais au marteau de choc

Nous avons réalisé des essais au marteau de choc sur des poutres de dimensions de diffé-
rentes tailles ainsi qu’un disque, extraits des plaques de PLEXIGLAS Degussa. Ces différentes
géométries ont été obtenues par découpe au jet d’eau dans lesplaques de PMMA et sont réper-
toriées dans letableau 2.6.

La figure 3.13 (a)présente l’évolution du module élastique dynamique en fonction des fré-
quences de résonance. Ces résultats sont obtenus à partir d’une analyse desFRF expérimentales
pour chaque géométrie, sur lesquelles ont été extraits les paramètres mécaniques dynamiques à
l’aide du logiciel MODAN (chapitre 2 paragraphe 2.4.4.1).

L’inconvénient de cette méthode d’analyse est la difficultéd’investiguer les basses fré-
quences, inférieures à 100Hz. Une solution est d’augmenter la taille des échantillons (augmen-
tation de la souplesse) pour obtenir des fréquences propresplus basses. Mais en contrepartie,
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FIG. 3.13 – Module élastique (a) et facteur de perte (b) obtenus avec des essais au marteau de
choc sur plusieurs géométries en PMMA, disque diam- 300mm(* bleu), poutre 300×30 mm
(+ rouge) et 400×30mm(× vert)

l’importante géométrie des échantillons nécessiterait unbanc d’essai adapté.
Dans le cas du PMMA, la fabrication de pièces de taille plus importante demande un équipe-

ment adapté ainsi qu’une bonne maîtrise des paramètres de conception (extrusion et injection).
Le module élastique mesuré dans les moyennes fréquences (100-2000Hz) progresse avec

la fréquence pour atteindre 5GPaà 2000Hz. Une approximation (avec un écart-type de 0,12
GPa), tracée à partir des points de mesure, montre bien la progression du module élastique en
fonction des fréquences.

De la même manière, nous traçons l’évolution du taux d’amortissement modal pour le
PMMA en fonction des fréquences de sollicitation (figure 3.13(b)). Ce taux d’amortissement
ξ, pour le PMMA, reste faible, de l’ordre de 2,5 %. L’analyse dugraphique de lafigure 3.13
(b) montre une légère diminution de ce taux sur la gamme de fréquences investiguées, passant
de 3 % à 2%. La régression tracée sur le graphique de lafigure 3.13 (b)donne une idée de la
sensibilité (± 0.24 %) de cette méthode à déterminer un taux d’amortissement moadalξ.

Essais au pot-vibrant

Les essais au pot-vibrant sont réalisés directement sur la partie centrale des éprouvettes
haltères. L’éprouvette étudiée se présente sous la forme d’une poutre de section 10×4 mm.
Nous avons la possibilité de faire varier la longueur de l’éprouvette entre 65 et 80mm, et ainsi
balayer une gamme étendue de fréquences de résonance. Les résultats qui suivent sont obtenus
sur les deux premiers modes de flexion de la poutre dans son plan souple.

Le protocole d’extraction des paramètres mécaniques dynamiques (schéma 2.31) est iden-
tique à celui utilisé pour les essais au marteau de choc. Les conditions aux limites utilisées
dans la modélisation numérique pour l’identification du module élastique ont été présentées au
chapitre 2 paragraphe 2.4.4.3.

Le graphe de lafigure 3.14 (a)présente l’évolution du module élastique en fonction des
fréquences de sollicitations. Le module élastiqueE atteint une valeur maximale d’environ 5
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FIG. 3.14 – Module élastique (a) et facteur de perte (b) obtenus avec des essais au pot-vibrant
sur plusieurs longueursL d’éprouvette en PMMA de section 10×4 mm, L=65 mm(× rouge),
L=70mm(× vert),L=75mm(× bleu) etL=80mm(× mauve)

GPapour une fréquence de 2000Hz.
Le facteur de perte, graphe de lafigure 3.14 (b), mesuré parallèlement au module élastique,

suit la même tendance que pour des essais au marteau de choc.
Nous retrouvons, en terme d’évolution deE et deη sur le PMMA, des résultats sensiblement

identiques à ceux présentés dans les travaux de Y. Liao [46].

Comparaison des résultats sur le PMMA en analyse modale
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FIG. 3.15 – Comparaison des mesures issues des essais au pot-vibrant (trait pointillé noir) et
des essais au marteau de choc (trait plein noir), pour le module élastiqueE (a) et le taux d’amor-
tissement modalξ (b)

Les résultats obtenus sur le PMMA par les deux dispositifs sont directement comparés. Les
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résultats issus des essais au marteau de choc sont considérés comme référence, car nous nous
affranchissons de la modélisation des conditions aux limites (libre-libre) de cet essai. Nous
constatons que les essais au pot vibrant fournissent un module élastique légèrement inférieur et
un facteur de perte supérieur. Nous justifions cet écart par une influence de l’encastrement dans
les mors : lors de la sollicitation, le système de serrage assouplit localement la structure (poutre
PMMA) au niveau de l’encastrement, ce qui a pour effet de diminuer les fréquences propres de
la poutre, et donc de sous-estimer le module élastique. L’augmentation du facteur de perte est
due aux frottements s’exerçant au niveau de l’encastrementlors de l’excitation.

Nous comparons ces résultats avec les évolutions des propriétés mécaniques obtenues à par-
tir du modèle rhéologique de Zener. Il semble que le temps de relaxation utilisé dans la modéli-
sation ne suffise pas pour suivre l’évolution du module élastique. En effet, la pente de l’inflexion
du module élastique (modèle de Zener) semble être trop importante vis à vis des mesures ex-
périmentales. Pour les hautes fréquences (2000Hz), le module instantané issu du modèle de
Zener atteint les valeurs expérimentales. Pour le facteur de perte, les niveaux d’amplitude ne
sont pas représentatifs des résultats obtenus. En revanche, l’allure de la courbe du modèle de
Zener annonce l’apparition du pic d’amplitude pour les basses fréquences, inférieures à 10Hz.

3.1.5.3 Analyse par ultrasons

Le système d’analyse par ultrasons, utilisé dans l’identification du module élastiqueE du
PMMA, a été présenté auchapitre 2. L’onde ultrasonore est transmise de l’excitateur piézo-
électrique à l’échantillon par l’intermédiaire d’un gel detransmission, identique à celui utilisé
dans l’imagerie par échographie. UnE moyen est estimé à partir des quelques échantillons de
PMMA, de dimensions 80×10×4 mm. Nous mesurons le temps de parcours de l’onde ultraso-
nore longitudinale, se déplaçant suivant la longueur de l’échantillon. Le système d’excitation
ne permet pas de générer une onde ultrasonore transversale.Pour cette raison, nous fixons le
coefficient de Poisson du PMMA,ν = 0.3. Et, à partir du temps de parcours mesuré et des
équations 2.85et2.86, nous déterminons une valeur du module élastique pour une fréquence de
sollicitation de 54kHz. Ce moyen nous permet de vérifier la tendance deE observée lors des
essais en analyse modale expérimentale (voirfigure 3.13).

Nous estimons, pour le PMMA, un module élastiqueE moyen de 5.11 (±0.08)GPa. Ces
résultats montrent que le comportement élastique du PMMA n’évolue plus dans les moyennes et
hautes fréquences, et confirment la tendance asymptotique du module élastique vers les hautes
fréquences.

3.1.6 Comparaison entre les différentes méthodes d’analyse

La combinaison des différentes méthodes d’analyse a permisde rendre compte du comporte-
ment viscoélastique de la matrice PMMA. Nous pouvons suivrel’évolution du module élastique
(ou conservatif) ainsi que celle du facteur de perte en fonction des fréquences de sollicitation,
figures 3.16et3.17.

Les essais de traction donnent un module élastique proche decelui mesuré par les essais
avec le visco-analyseur ARES.
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FIG. 3.16 – Comparaison des modules élastiques et conservatifsmesurés par les différentes
méthodes d’analyse

L’AMD apporte des informations sur les propriétés élastiques ainsi que sur la dissipation
d’énergie. Mais cette méthode reste limitée aux basses fréquences, du fait de l’influence de la
résonance fondamentale des échantillons étudiés. Nous utilisons différents modes de sollicita-
tion, torsion et flexion, donnant des résultats similaires et complémentaires. Nous notons une
différence au niveau des amplitudes du module conservatif et du facteur de perte, qui est due
à une mauvaise estimation de la souplesse du visco-analyseur Metravib. Cette méthode permet
d’identifier la zone de transitionβ pour des sollicitations dynamiques à température ambiante.

Les résultats issus de l’AMD sont comparables à ceux issus del’analyse modale pour des
essais au marteau de choc (figures 3.16et3.17). Si nous comparons les évolutions des propriétés
dynamiques (E et η) pour l’ARES et l’analyse modale, nous retrouvons une complémentarité
reflétant le comportement intrinsèque du PMMA. Des essais d’analyse par ultrasons confirment
les tendances des propriétés mécaniques du PMMA pour des hautes fréquences.

L’ensemble de ces méthodes d’analyse vibratoires a permis de mettre en évidence le com-
portement mécanique d’un matériau viscoélastique, et de déterminer les propriétés élastiques et
dissipatives de la matrice PMMA. Ces méthodes semblent êtredes outils très intéressants dans
l’investigation des propriétés d’un matériau composite, d’un point de vue non destructif.

Les modules instantané et relaxé, identifiés à partir des essais de lâcher, sont en accord avec
ceux issus des différentes méthodes d’analyse vibratoire.Le modèle de Zener ne semble pas être
approprié à l’étude du comportement viscoélastique du PMMA. En effet, le temps de relaxation
identifié ne permet pas de modéliser fidèlement l’évolution du module élastique en fonction
des fréquences de sollicitation. Le modèle de Zener fournitune approximation qualitative, mais
en aucun cas quantitative pour le facteur de perte, de la zonede transition du PMMA sous
sollicitations vibratoires à température constante.

Dans la suite du chapitre, nous nous attachons à présenter lasensibilité du facteur de perte
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FIG. 3.17 – Comparaison des facteurs de perteη mesurés par les différentes méthodes d’analyse

à détecter un endommagement structural de type fissure.

3.2 Etude de plaques de PMMA fissurées

Relativement aux travaux de W. Gu [34], nous nous intéressons aux dissipations d’énergie
(en terme en terme de facteur de perte) rendant compte de la nature cohésive d’un matériau
composite polymère-billes de verre. Comme nous l’avons énoncé auchapitre 1, les propriétés
mécaniques d’un matériau composite dépendent de trois paramètres essentiels qui sont la taille
et la géométrie des charges, la proportion volumique et le traitement de surface des charges.
Dans le cas de particules sphériques, la proportion volumique et la taille des charges contrôlent
la surface totale de contact des interfaces charges/matrice. Lorsque le matériau est soumis à des
sollicitations vibratoires, des frottements aux interfaces peuvent être à l’origine d’une dissipa-
tion additionnelle d’énergie.

Dans cette section, nous nous intéressons à étudier la sensibilité de l’analyse modale à détec-
ter la présence d’un endommagement contrôlé au sein d’une structure en PMMA. Nous verrons
que cette méthode reste un outil intéressant dans la détection de modifications structurales de
type fissure.

La réalisation de cette étude se base sur une dégradation volontaire d’éprouvettes en PMMA
qui sont ensuite analysées à partir d’essais au marteau de choc. L’intérêt d’une dégradation par
fissuration est qu’elle met en avant des surfaces frottantesconnues, pouvant être corrélées aux
niveaux de dissipation mesurés.

Les différents paramètres étudiés (f et η) sont sensibles à la présence d’un défaut localisé,
et dépendent des surfaces frottantes.

Dans les lignes qui suivent, nous exposerons le principe de dégradation des échantillons que
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nous testerons. Puis nous présenterons les différents résultats obtenus ainsi qu’une interpréta-
tion.

3.2.1 Principe et mise en oeuvre

L’objectif ici consiste à suivre l’évolution du comportement mécanique dynamique d’échan-
tillons en présence d’endommagements. La difficulté de ce travail réside dans le choix et la
mise en oeuvre d’une dégradation contrôlable des échantillons à tester. En effet, pour relier
les variations des paramètres mécaniques à des niveaux de dégradation, il est nécessaire que
l’endommagement soit parfaitement contrôlé.

X

Z

Y

Eprouvette

292,5 mm

Fissure de longueur x

75 mm

9.6 mm

(a)

Face inférieure

Face supérieure

Canal

(b)

FIG. 3.18 – Plaque rectangulaire en PMMA de dimensions 292.5×75×9.6 fissurée (a), canal
réalisé au centre de la face inférieure de l’éprouvette sur toute la longueur (b)

Inspiré du travail de M. Boussuge [9], les échantillons à tester sont des plaques rectangu-
laires en PMMA de dimensions 292.5×75×9.6mm(figure 3.18(a)) dégradées au moyen d’un
essai de double-torsion (DT). Le principe de l’essai de DT est schématisé sur lafigure 3.19.
L’éprouvette repose sur quatre appuis et est sollicitée en flexion par l’appui supérieur sur une
extrémité. La fissure s’amorce sous le point d’application de l’effort pour se propager le long
de l’axe central de l’éprouvette. L’avantage de ce système de dégradation est qu’il est parfaite-
ment contrôlable. Il est possible d’obtenir approximativement la longueur de fissures désirée.
Les difficultés rencontrées se situent au niveau du matériau, nous avons vu que le PMMA est
fragile et cassant. Pour des vitesses d’application de l’effort trop importantes, il devient difficile
de contrôler la progression et l’orientation du front de fissure. Pour favoriser le profil rectiligne
de la fissure, un canal (de dimensions 1×1 mm) est réalisé sur toute la longueur au centre de la
face opposée à l’effort (figure 3.18(b)).

3.2.2 Analyse modale d’une plaque fissurée

Pour comprendre les phénomènes de dissipation d’énergie sous forme de frottements au
niveau de la fissure, il faut étudier la déformée modale pour chaque fréquence de résonance de
la structure. Lafigure 3.20présente les déformées modales des échantillons étudiées pour les
huit premières fréquences propres. Les zones de couleur bleue correspondent aux lignes nodales
(ensemble de noeuds de vibration), c’est à dire là où les déplacements sont nuls ou quasi-nuls.

Lorsque la structure est excitée à des fréquences de résonance correspondantes aux modes
de flexion dans le plan~x~z, les deux faces de la fissure restent en contact ne générant aucun
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FIG. 3.19 – Principe de l’essai de double-torsion [9]

(a) Mode 1 : flexion~x~z (b) Mode 2 : torsion (c) Mode 3 : flexion~x~z

(d) Mode 4 : torsion (e) Mode 5 : flexion~x~z (f) Mode 6 : flexion~x~y

(g) Mode 7 : torsion (h) Mode 8 : flexion~x~z

FIG. 3.20 – Premier mode propre de vibration de la plaque en PMMA de dimensions
292.5×75×9.6 non endommagée
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frottement. La structure conserve alors son intégrité en terme de rigidité expliquant de faibles
modifications des fréquences de résonance pour ces modes (tableau 3.4). Cette insensibilité
de ces modes propres peut s’expliquer par la position de la fissure par rapport aux noeuds de
vibration. La fissure est perpendiculaire aux lignes nodales, ce qui a pour effet de ne pas activer
son ouverture et ainsi conserver l’emplacement des noeuds de vibration.

Les déformées modales des modes propres sensibles permettent de prévoir les modes d’ac-
tivation (ou d’ouverture) de la fissure (représentésfigure 3.21). Lorsque l’échantillon dégradé
oscille à la fréquence de résonance correspondante au mode de flexion dans le plan~x~y, certains
noeuds de vibration sont centrés sur la fissure. Nous pouvonsfacilement penser que l’ouverture
de la fissure s’active selon le schéma du mode de glissement dans le plan de lafigure 3.21 (a),
générant du frottement au niveau des surfaces de contact. Pour les modes de torsion, l’ouver-
ture de la fissure (suivant une des lignes nodales) semble être une combinaison des deux modes
présentés sur lafigure 3.21, mode de glissement dans le plan et antiplan. En effet, quel que soit
le mode propre de torsion, la fissure suit l’une des lignes nodales.

(a) Mode II (b) Mode III

FIG. 3.21 – Mode d’ouverture de la fissure, modeII glissement dans le plan (a) et modeIII
glissement anti-plan (a)

Cette étude porte sur une comparaison de résultats des paramètres mécaniques dynamiques
( f etη) obtenus sur un échantillon sain (figure 3.18) puis dégradé. Les résultats obtenus par des
essais au marteau de choc, sur une plaque de PMMA saine puis fissurée (fissure de longueur
100 mm), sont présentés dans letableau 3.4. A ce stade, nous remarquons que le facteur de
perte semble sensible à la présence de la fissure contrairement aux fréquences de résonance.
Nous constatons que certains modes propres, notamment les modes de torsion et de flexion
dans le plan~x~y, dissipent beaucoup plus d’énergie (augmentation deη). Le niveau d’énergie
dissipée dépend de la nature du mode sur lequel il est mesuré.Les variations sur les fréquences
de résonance ne sont pas significatives pour rendre compte d’une modification structurelle de
l’échantillon. L’éprouvette fissurée conserve les propriétés, en terme de raideur, de l’éprouvette
saine.

Le tableau 3.5présente les résultats obtenus pour un échantillon de PMMA dont la longueur
de fissure se rapproche de 140mm. Les mesures def et deη sont données seulement pour les
modes sensibles, les modes de torsion et de flexion dans le plan~x~y. Ces modes propres de vi-
bration sont très sensibles à la présence de l’endommagement. La fissure modifie nettement le
comportement de la structure puisque les fréquences de résonance des modes sensibles dimi-
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Echantillon Echantillon Variation
sain fissuré relative

Mode Nature f η f η ∆ f ∆η
(Hz) (%) (Hz) (%) (%) (%)

1 flexion~x~z 239.9 5.74 232.5 5.80 + 0.17 + 1.04
2 torsion 515.7 4.80 512.3 5.72 - 0.66 + 19.17
3 flexion~x~z 654.3 4.60 654.4 4.66 - 0.01 + 1.30
4 torsion 1083 4.92 1072 5.20 - 1.11 + 5.69
5 flexion~x~z 1289 4.52 1292 4.64 - 0.23 + 2.65
6 flexion~x~y 1580 4.48 1557 4.94 - 1.46 + 9.82
7 torsion 1721 4.58 1710 4.74 - 0.60 + 3.49
8 flexion~x~z 2133 4.24 2125 4.18 + 0.37 - 1.41

TAB. 3.4 – Comparaison entre les fréquences de résonance et le facteur de perte d’une plaque
de dimensions 292.5×75×9.6 mmsaine puis endommagée avec une fissure de longueur 100
mm

nuent de manière importante. Ce phénomène peut s’expliquerpar un assouplissement local de la
structure, au niveau du front de fissure. De manière générale, l’énergie dissipée augmente avec
la longueur de la fissure sauf pour le premier mode de torsion (mode 2). Cette augmentation de
dissipation d’énergie semble être directement liée à la surface de contact au niveau de la fissure.
Plus la surface de contact est importante, plus le frottement généré dissipe de l’énergie sous
forme de chaleur. Le facteur de perteη détecte la dissipation d’énergie au niveau de la fissure,
il représente un indicateur sensible à la présence de cet endommagement (de type fissure).

Echantillon Echantillon Variation
sain fissuré relative

Mode Nature f η f η ∆ f ∆η
(Hz) (%) (Hz) (%) (%) (%)

2 torsion 523.2 4.44 500.6 4.76 - 4.32 + 7.21
4 torsion 1094 4.62 999.7 5.22 - 8.61 + 12.99
6 flexion~x~y 1580 4.34 1298 5.40 - 17.85 + 24.42
7 torsion 1739 4.24 1440 4.98 - 17.19 + 17.45

TAB. 3.5 – Comparaison entre les fréquences de résonance et le facteur de perte d’une plaque
de dimensions 292.5×75×9.6 mmsaine puis endommagée avec une fissure de longueur 140
mm

Les frottements ainsi générés par l’ouverture de la fissure,et plus exactement les énergies
dissipées, vont dépendre essentiellement de l’amplitude des déplacements de la structure en-
dommagée lorsqu’elle est excitée aux fréquences de résonance des modes sensibles. Les fré-
quences de résonance sont un bon indicateur de l’intégrité de la structure en terme de rigidité,
conduisant à la détection d’endommagement en présence de dégradation importante. Le fac-
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teur de perte nous permet, dans un premier temps, de considérer la présence d’une dégradation
(dans notre cas un endommagement structural, fissure). L’étude des taux d’énergie dissipée
semble nous apporter des informations intéressantes sur les niveaux de frottements générés par
les surfaces en contact. Nous avons vu que, généralement, plus les surfaces de contact sont
importantes plus l’énergie dissipée l’est aussi, d’où l’intérêt particulier de rapprocher cette dis-
sipation d’énergie à une surface frottante.

Dans le cas d’un endommagement structural de type fissure (longitudinale et rectiligne),
les surfaces frottantes et les niveaux d’énergie dissipée sont conditionnés essentiellement par le
mode de sollicitation imposé. Dans le cas d’un endommagement microstructural, contrôlé par
la surface de contact interfaciale (charges/matrice) et lanature des traitements de surface, l’uti-
lisation de modes de sollicitation différents doit permettre de rendre compte d’une modification
des propriétés mécaniques du matériau composite modèle.

3.3 Conclusion

Cette étude approfondie a permis de corréler différentes méthodes d’analyse du compor-
tement mécanique quant à l’analyse d’un matériau polymère sur la base d’essais statiques et
d’essais vibratoires ou dynamiques.

L’AMD, classiquement employée en Sciences des Matériaux, met en jeu des essais méca-
niques de flexion et de torsion sur des éprouvettes, sous sollicitation harmonique « hors réso-
nances ». Si ces essais, largement répandus, mettent généralement en jeu des géométries nor-
malisées, ils restent assez longs et coûteux. De plus nous avons noté, pour l’AMD avec le
visco-analyseur Metravib, des problèmes d’identificationdu module élastique et du facteur de
perte, sans doute dus à une mauvaise estimation de la souplesse du système d’analyse.

La seconde méthode, l’analyse modale, repose sur l’utilisation de plusieurs dispositifs ex-
périmentaux (marteau de chocs et pot-vibrant), et conduit àl’extraction des paramètres modaux
à partir de l’analyse desFRF et des modes de résonance d’une structure. D’une mise en oeuvre
simple, l’identification des paramètres élastiques du matériau peut toutefois nécessiter une mo-
délisation en éléments finis lorsqu’il s’agit de structuresde géométries plus complexes ne pré-
sentant pas de solution analytique au problème mécanique ainsi posé. Relativement aux essais
en analyse modale, nous avons remarqué des modifications entre les deux dispositifs utilisés.
Cette faible variation mesurée sur les propriétés mécaniquesE etη montre une sensibilité de ces
paramètres aux conditions aux limites. Une étude plus approfondie du système d’encastrement
fixé sur le pot vibrant semble être nécessaire. Ces méthodes d’analyse ont donc permis de four-
nir une estimation, précise et acceptable, des propriétés viscoélastiques du PMMA. L’analyse
modale semble être une bonne alternative dans l’estimationdes paramètres mécaniques, du fait
d’une mise en oeuvre rapide et peu coûteuse.

Comme nous pouvions nous y attendre, l’évolution des paramètres mécaniques avec la
fréquence de sollicitation reflète correctement la nature du comportement viscoélastique du
PMMA. Le module élastiqueE identifié pour des faibles vitesses de sollicitation se rapproche
de la valeur de 3.2GPa, valeur annoncée dans la littérature. Ce module augmente enfonction
des fréquences de sollicitation pour atteindre une valeur d’environ 5GPa pour la plus grande
fréquence de sollicitation utilisée (2000Hz). Le facteur de perte atteint un maximum d’ampli-
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tude pour une fréquence de sollicitation entre 1 et 10Hz, environ 8 %. Dans les basses et hautes
fréquences de sollicitation, la valeur du facteur de perte se rapproche de 4 %. Les évolutions
de E et deη montrent clairement la présence d’un phénomène de relaxation, s’opérant pour
quelques hertz. Ces phénomènes de relaxation s’expliquentpar une réorganisation des chaînes
moléculaires dans le matériau. Sous l’effet de la vitesse, la mobilité des macromolécules ne
s’opère pas, ce qui a pour conséquence directe de figer le matériau. Ces phénomènes de relaxa-
tion sont observables pour des basses températures, proches de la température de la transition
β. Nous pouvons penser que l’analyse dynamique isotherme du PMMA ne permet pas d’identi-
fier clairement les fréquences pour lesquelles s’opèrent les transitionsγ et α. L’utilisation d’un
modèle rhéologique de type Zener (faisant intervenir un seul temps de relaxation), ne permet
pas une modélisation fiable du comportement viscoélastiquedu PMMA. La modélisation par
un modèle de Zener ou Maxwell généralisé semblerait plus adaptée à ce type de comportement.
Un nombre beaucoup plus important de temps de relaxation permettrait d’interpôler au mieux
les points de mesures obtenus.

L’utilisation de l’analyse modale dans la détection d’endommagement par fissuration s’est
révélée très intéressante. Cette méthode permet de mettre en évidence des modifications des
propriétés mécaniques de la structure, en terme de rigiditéet de dissipation d’énergie. Nous
avons vu que les paramètres mécaniquesE et η sont sensibles à la présence du défaut dans
la structure. Ces paramètres semblent être des indicateursreflétant le comportement général
de la structure. La dissipation d’énergie liée aux frottements internes entre les surfaces libres
d’une fissure peut être quantifiée en fonction de la surface frottante. Elle est directement liée
aux modes d’ouverture de la fissure.

La notion de surface de contact frottante est intéressante dans le cadre des matériaux com-
posites à charges particulaires, car ils mettent en cause des surfaces de contact importantes.

Dans le prochain chapitre, nous nous intéresserons à l’utilisation de ces méthodes dans
l’analyse de matériaux composites modèles.
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Chapitre 4

Caractérisation mécanique des matériaux
composites modèles

4.1 Introduction

Dans ce chapitre, nous proposons une caractérisation du comportement mécanique de maté-
riaux modèles à l’aide des techniques d’analyse présentéesauchapitre 2. Nous avons présenté,
lors de l’étude des propriétés mécaniques de la matrice PMMA, les capacités des méthodes vi-
bratoires à estimer les propriétés viscoélastiques du matériau. Le comportement viscoélastique
du PMMA dépend fortement des vitesses de sollicitation.

Une étude sur les plaques de PMMA fissurées a montré la capacité de l’analyse modale
à détecter, notamment au niveau du facteur de perte, un phénomène de dissipation corrélable
à de l’endommagement par fissuration d’une structure. La dissipation d’énergie mesurable à
travers le facteur de perte reflète d’une part, l’amortissement intrinsèque au matériau et d’autre
part la présence d’une modification structurale. En s’appuyant sur les travaux de Panteliou [59],
l’amortissement, mesuré par ces méthodes dynamiques, peutêtre un indicateur des phénomènes
de dissipation se produisant à différentes échelles. En effet, pour un endommagement structural
de type fissure, l’augmentation de la dissipation d’énergiemesurable provient des frottements
engendrés par l’ouverture de la fissure. Cette dissipation peut être reliée à la surface totale de la
fissure, comparable aux surfaces de contact aux interfaces charges-matrice.

Ce raisonnement peut être étendu aux matériaux composites modèles présentés auchapitre
1. Nous ne parlons plus d’endommagement structural localisé(fissure), mais d’un endomma-
gement diffus dans le matériau. La proportion de charges présentes dans le matériau représente
une surface de contact, pouvant générer des frottements lorsque la structure est sollicitée. Cette
surface de contact dépend des modes de sollicitation appliqués, elle représente la surface frot-
tante. La nature des traitements de surface doit avoir un impact sur la proportion de surface
frottante.

Dans la suite de cette étude, nous présentons les résultats obtenus, lors de l’utilisation des
différentes méthodes d’analyse, sur les matériaux modèles. Ces méthodes permettent de carac-
tériser les propriétés mécaniques des matériaux composites en fonction, de la proportion de
charges incluses, de la granulométrie des charges qui caractérisent une surface de contact, et de
la nature des traitements de surface.
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4.2 Caractérisation des matériaux modèles

Dans cette partie, nous nous intéressons à la caractérisation des matériaux composites mo-
dèles.

La conception des matériaux composites est basée sur le pland’expérience exprimé aucha-
pitre 1 paragraphe 1.5. L’utilisation de ces matériaux impose certaines vérifications telle que la
proportion de charges incluses.

La caractérisation des matériaux composites se poursuit par une étude du comportement
mécanique, avec la mesure du module de traction, de contrainte et de la déformation à rup-
ture. D’après Beaudouin [4], l’estimation des propriétés àrupture permet une caractérisation
des traitements de surface en termes de cohésion. Le module de traction évolue avec la fraction
volumique de charges dans le matériau, mais n’apporte aucune information, ni sur la nature des
traitements ni sur la taille des inclusions. L’évolution deE en fonction de la proportion volu-
mique peut être représentée assez fidèlement par des modèlesanalytiques d’homogénéisation
(énoncés auchapitre 1 paragraphe 1.4).

Une analyse approfondie de l’interface au microscope électronique à balayage (MEB) va
permettre de mettre en évidence les types d’arrangements locaux entre la matrice selon les
différents traitements de surface. L’analyse au MEB des faciès de rupture rend compte des effets
des traitements sur les matériaux composites lorsqu’ils sont soumis à des niveaux de contraintes
importants.

4.2.1 Contrainte locale et mise en forme

Lors du refroidissement de l’éprouvette de composite dans le moule, nous voyons appa-
raître des contraintes importantes dans la matrice polymère autour des inclusions. Lorsque le
coefficient de dilatation thermiques de la matrice est supérieur à celui de la particule, la matrice
exerce une pression isostatique sur la particule lors de sonrefroidissement dans le moule. L’ex-
pression de cette pression est donnée pour le cas d’une particule sphérique,chapitre 1 équation
1.1. Connaissant les températures de mise en oeuvre, nous pouvons estimer les niveaux et la
répartition des contraintes radiale et tangentielle dans la matrice à proximité de la particule.

Les coefficients de dilatation sont donnés à 9 10−6 K−1 pour le verre et 10−4 K−1 pour le
PMMA. Nous sommes dans le cas oùαverre < αPMMA, les contraintes dans la matrice sont des
contraintes de tension dans la direction tangentielle et decompression dans la direction radiale.
Nous pouvons donc estimer la contrainte tangentielleσθ et la contrainte radialeσr à partir des
modules élastiques de chaque constituant.

L’étude thermomécanique du PMMA a montré que le matériau adoptait un comportement
plastique au delà d’une certaine température (voir graphefigure 3.1). Nous estimons à 75 ˚C la
température limite qui garantit l’état solide de la matriceexerçant une pression sur la particule.
Le matériau composite ainsi créé, est utilisé à une température constante de 25 ˚C. Sur cette
gamme de température (de 25 à 75 ˚C), le module élastique du PMMA diminue légèrement,
passant de 3.2 à 2.0GPa. Lors de ce refroidissement à l’état solide, le PMMA applique une
pression statique à la particule que nous proposons d’estimer.

Le module élastique pour le verre est donné àEverre =74 GPa. Les coefficients de Poisson
pour les deux constituants sont fixés àµverre= µPMMA =0.3.
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A partir de l’équation 1.1, nous pouvons fournir un encadrement de la contrainte radiale σθ
et de la contrainte tangentielleσr . Rappelons que la pression isostatique exercée sur la particule
est donnée par la relation suivante :

P = σr = −2σθ (4.1)

La valeur de la pression isostatique est comprise entre 21.8MPa, pour un module du PMMA
de 3.2GPa, et 13.8MPa pour un moduleEPMMA=2.0GPa.

La pression isostatique exercée par la matrice sur la particule, générée lors du refroidisse-
ment du composite, n’est pas négligeable, elle peut retarder l’activation des frottements aux
interfaces charges-matrice lors d’une sollicitation mécanique.

4.2.2 Vérification des formulations de composites

Des tests réalisés par la société SOVITEC, fabricante des billes de verre, garantissent la
présence des traitements de surface désirés dans les échantillons fabriqués. Les échantillons, en
présence des traitements T1 et T2, ont correctement réagi aux tests de coloration. Ces infor-
mations apportées par SOVITEC nous assurent qu’aucun mélange n’a pu être opéré lors de la
fabrication des échantillons et que le plan d’expérience est respecté en terme de traitement de
surface.

Une deuxième vérification est apportée au niveau des proportions volumiques de verre dans
chaque formulation de composite. Le dosage lors de la fabrication est réalisé en proportion mas-
sique au moyen d’une balance. Nous n’excluons pas la possibilité que certaines formulations
soient plus ou moins dosées. Des mesures sont réalisées au picnomètre à eau pour détermi-
ner le volume de chaque échantillon. Connaissant le volume et le poids d’un échantillon, nous
déterminons aisément sa masse volumiqueρech. La proportion volumique de verreVverre dans
l’échantillon est déterminée, à partir des densités du verre (ρverre = 2.46) et du PMMA (ρPMMA

= 1.18), de la manière suivante :

Vverre=
ρech−ρPMMA

ρverre−ρPMMA
(4.2)

Le tableau 4.1regroupe l’ensemble des résultats, sur les fractions volumiques mesurées,
obtenus sur les différentes formulations de composites. Ladernière colonne dutableau 4.1
représente les variations relatives (en %) entre les fractions volumiques attendues et celles me-
surées.

D’un point de vue général, les fractions volumiques mesurées sont différentes de celles at-
tendues. Pour les formulations contenant moins de 5.10 % (dénomination 1060T2) de verre en
volume, les fractions volumiques mesurées sont très éloignées de celles désirées. Cette consta-
tion montre les difficultés rencontrées lors de la fabrication, pour les formulations faiblement
chargées.

En revanche pour les formulations restantes (exceptée la 4620T1), les variations relatives
entre les fractions volumiques attendues et celles vouluesn’excèdent pas quelques pourcents
(voir tableau 4.1).

Dans l’ensemble, l’analyse des écart-type met en évidence la mauvaise répartition des charges
dans les mélanges lors de l’extrusion puis de l’injection. En effet, les échantillons issus des
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Fraction Fraction Variation
Nom volumique volumique relative

théorique (%) mesurée (%) (%)
0120T0 0.49 0.38±0.25 -22.5
0120T2 0.49 0.37±0.21 -24.5
0160T1 0.49 0.80±0.07 63.3
0220T0 1.19 1.28±0.21 7.5
0220T1 1.19 1.74±0.08 46.2
0220T2 1.19 1.67±0.91 40.3
0320T0 1.82 1.37±0.25 -24.7
1060T2 5.10 5.05±0.24 -1.0
1960T1 10.19 9.93±0.05 -2.6
2820T0 15.83 16.41±0.17 3.7
2820T1 15.83 16.07±0.24 1.5
2820T2 15.83 15.24±0.01 -3.7
2860T0 15.83 15.26±0.09 -3.6
2860T1 15.83 15.11±0.22 -4.6
2860T2 15.83 15.82±0.34 0.1
3720T2 22.12 21.19±0.42 -4.2
4160T1 25.55 24.54±0.14 -4.0
4620T1 29.18 24.05±2.24 -17.6
4660T0 29.18 27.35±0.66 -6.3
4660T2 29.18 28.63±0.28 -1.9

TAB. 4.1 – Fractions volumiques mesurées pour les différentes formulations de composites

mêmes lots de fabrication montrent, dans certains cas, une dispersion importante des fractions
volumiques. En d’autres termes, la répartition spatiale des charges dans un même lot, ou dans
un même échantillon, est remise en question et peut varier demanière importante.

Ces variations observées sur les fractions volumiques de charges pour les différentes formu-
lations de composites sont à prendre en considération pour le reste de l’étude.

4.2.3 Etude statique des composites

4.2.3.1 Module élastique et comportement à rupture

Les résultats obtenus lors des essais de traction quasi-statique sur les différentes formula-
tions de composites sont regroupés dans letableau 4.2. Les mesures du module de traction sont
reportées sur le graphique de lafigure 4.1pour être représentées de manière plus explicite. Aux
vues de ces résultats, nous pouvons rapidement dégager certaines tendances. Nous notons, en
fonction de la proportion volumique de verre dans le composite, une augmentation du module
élastique ainsi qu’une diminution de la contrainte et de la déformation à rupture. L’ajout de
charges a donc pour effet d’augmenter considérablementE, et d’affecter les caractéristiques à
rupture du matériau. Nous ne pouvons pas déterminer une influence significative vis à vis de la
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Module Contrainte Déformation
Nom élastique à rupture à rupture

E (GPa) σr(MPa) εr( (%)
PMMA 3.25±0.05 63.12±2.34 3.03±0.35
0120T0 3.22±0.01 61.31±4.14 3.06±0.45
0120T2 3.16±0.08 63.33±6.32 3.01±0.54
0160T1 3.13±0.56 62.66±3.82 2.87±0.32
0220T0 3.27±0.04 61.92±5.39 2.65±0.39
0220T1 3.29±0.03 61.86±2.45 3.00±0.30
0220T2 3.14±0.05 68.91±2.57 3.13±0.16
0320T0 3.33±0.06 63.78±0.78 2.71±0.06
1060T2 3.56±0.08 52.68±3.58 1.96±0.19
1960T1 4.00±0.11 64.74±1.67 2.68±0.22
2820T0 4.44±0.08 59.75±2.14 2.09±0.12
2820T1 4.35±0.04 62.05±1.50 2.13±0.07
2820T2 4.31±0.06 65.08±0.59 2.45±0.08
2860T0 4.81±0.12 62.99±0.79 2.34±0.11
2860T1 4.52±0.11 62.86±0.52 2.31±0.09
2860T2 4.47±0.11 59.03±0.66 2.39±0.11
3720T2 5.33±0.16 57.43±5.02 1.78±0.22
4160T1 5.67±0.06 58.92±0.90 1.70±0.10
4620T1 5.92±0.03 54.23±0.83 1.64±0.13
4660T0 5.98±0.05 56.20±1.45 1.62±0.13
4660T2 6.09±0.20 45.40±8.03 1.46±0.08

TAB. 4.2 – Caractéristiques mécaniques (module élastique, contrainte et déformation à rupture)
des différentes formulations de composites

nature des traitements de surface et de la granulométrie de charges utilisées.
Nous nous intéressons au cas où les formulations de composites sont très proches (ceux

dont la proportion volumique se rapproche de 15.83 %, pour avoir des éléments de comparai-
son), se différenciant par les traitements de surface et la taille des charges. Beaudoin [4] a étudié
l’influence des traitements de surface sur le comportement mécanique du matériau composite
(courbes contrainte-déformation), pour des proportions volumiques de chargesΦi différentes.
Ses résultats, qui sont présentés sur les graphes de lafigure 4.2, sont obtenus à partir de com-
posites polybutylène téraphtalate/billes de verre. La présence d’agents de couplage à la surface
des charges modifie significativement le comportement contrainte-déformation des composites.

Dans notre cas, ces variations de comportement ne semblent pas être très significatives,
et ne permettent pas de conclure sur l’effet des traitementsde surface. Les faibles variations
visibles sur la contrainte à rupture semblent être directement liées aux variations de proportion
volumique de charges.

Les graphes desfigures 4.3et4.4représentent l’évolution du comportement jusqu’à rupture
pour les formulations 28XXTY, où XX et Y correspondent respectivement à la granulométrie
des billes et au type de traitement utilisés. Cette comparaison graphique montre, dans le cas des
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FIG. 4.1 – Module élastique mesuré en fonction des fractions volumiques de charges pour les
essais de tractions sur les différentes formulations de composites

billes de verre de diamètre moyen 20µm, un effet du traitement de surface sur la contrainte à
rupture et de manière plus significative sur la déformation àrupture. En revanche, pour le cas des
billes de verre de diamètre moyen 60µm, nous ne distinguons aucune influence du traitement
de surface sur les propriétés à rupture.

Le plan d’expérience donne une interprétation des résultats obtenus, en terme d’allongement
et de contrainte à rupture. L’allongement et la contrainte àrupture dépendent essentiellement
de la fraction volumique de verre dans le matériau composite. Selon la modélisation du plan
d’expérience, le traitement T2 participe à une amélioration de l’allongement à la rupture, ce
qui implique une mauvaise cohésion aux interfaces. D’autrepart, cet allongement semble être
légèrement plus marqué pour des billes de diamètre moyen 60µm.

Dans les faibles fractions volumiques de charges, le plan d’expérience met en avant un
certain effet du traitement de surface sur la contrainte à rupture, qui est plus marqué pour des
billes de diamètre moyen 60µm. Pour des fractions volumiques plus élevées, on ne distingue
aucune influence des agents de couplage.

Ces résultats analytiques attestent d’une légère influencede la nature des traitements de sur-
face sur le comportement à rupture des composites. Cette influence est beaucoup plus marquée
par la fraction volumique et la granulométrie des charges, que par la nature des traitements de
surface.

4.2.3.2 Modèle d’homogénéisation simple

Les résultats obtenus lors des essais quasi-statiques (présentéstableau 4.2) sont compa-
rés avec ceux issus de modélisations analytiques du comportement mécanique de composites
homogénéisés. Le graphe de lafigure 4.5présente les modules élastiques pour les différentes
formulations de composites étudiées, issus des essais expérimentaux, en fonction de la frac-
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(a) Billes de diamètre moyen 20µm, Φi=15% (b) Billes de diamètre moyen 20µm, Φi=40%

(c) Billes de diamètre moyen 40µm, Φi=15% (d) Billes de diamètre moyen 40µm, Φi=40%

FIG. 4.2 – Influence de la nature du traitement de surface sur le comportement mécanique du
matériau, en fonction de la proportion volumique de chargesΦi et la taille des billes de verre
[4]
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FIG. 4.3 – Evolution du comportement mécanique jusqu’à rupturepour les billes de verre de
diamètre moyen 20µm

tion volumique de charges. Ces résultats sont directement confrontés aux modules élastiques
déterminés à partir des modèles analytiques d’homogénéisation (modèles de Reuss, de Voigt,
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FIG. 4.4 – Evolution du comportement mécanique jusqu’à rupturepour les billes de verre de
diamètre moyen 60µm

d’Hashin-Shtrikman, d’Eshelby, autocohérent et Mori-Tanaka), présentés auchapitre 1 para-
graphe 1.4.

Aux vues des résultats, le modèle de Voigt et la borne supérieure du modèle d’Hashin-
Shtrikman sont très nettement éloignés des mesures expérimentales. Ces deux modélisations ne
seront plus utilisées pour la suite de l’étude.

En revanche, nous pouvons donner un bon encadrement des modules de traction des dif-
férents composites, supérieurement par le modèle autocohérent et inférieurement par celui de
Reuss.

L’hypothèse de base du schéma autocohérent (chapitre 1 paragraphe 1.4) n’est pas com-
plètement satisfaisante, car elle place la particule dans un milieu plusraide que le milieu réel.
Elle ne permet pas de prendre en compte la déformation dans lazone de matrice entourant la
particule. Cette zone est en effet plus souple que le milieu homogène équivalent.

La méthode de calcul d’Eshelby (chapitre 1 paragraphe 1.4) ainsi que la borne inférieure du
modèle d’Hashin-Shtrikman semblent se rapprocher au mieuxdes modules de traction mesurés.
Dans l’approche d’Eshelby, on considère l’élasticité du milieu qui entoure l’inclusion égale à
celle de la matrice. Mais, de manière générale, le problème majeur de cette méthode est qu’elle
néglige complètement les interactions entre particules enne considérant qu’une seule particule
dans un massif infini de matrice. Ceci est d’autant plus vrai que la fraction volumiqueVi de
particules est faible, c’est à dire les interactions entre particules sont plus faiblement marquées.
Pourtant sur cette gamme de proportion volumique, le modèled’Eshelby suit assez fidèlement
l’évolution du module de traction.

L’estimation du module obtenue par l’approche de Mori-Tanaka est intéressante pour des
fractions volumiques inférieures à 15 %, mais s’éloigne légèrement pour des taux d’incorpora-
tion volumique supérieurs.
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FIG. 4.5 – Module élastique en fonction des fractions volumiques de charges pour les essais de
tractions sur les différentes formulations de composites,et des modèles analytiques d’homogé-
néisation

4.2.4 Analyse des faciès de rupture au MEB

Dans cette section, nous nous intéressons à l’étude des faciès de rupture de certaines for-
mulations de composites, obtenus lors d’essais de traction. Le faciès de rupture est directement
observé au moyen d’un microscope électronique à balayage environnemental (MEB) au Centre
des Matériaux de Grande Diffusion de l’Ecole des Mines d’Alès.

Cette technologie d’analyse optique révèle à la fois un contraste de topographie (électrons
secondaires) et un contraste de numéro atomique (électronsrétrodiffusés). Nous pouvons donc
obtenir une vue en relief de la surface du faciès de rupture, ainsi qu’une cartographie des diffé-
rents constituants (ici PMMA et verre) à la surface du faciès.

4.2.4.1 Etude des billes de diamètre moyen 20µm

Nous présentons des séries de vues au MEB des faciès de rupture des formulations 2820T0
(figure 4.6), 2820T1 (figure 4.7) et 2820T2 (figure 4.8). Nous rappelons que les traitements T1
et T2 sont des traitements de surface à base, respectivement, de groupements aminosilanes et
de groupements méthacryloxisilanes. Rappelons que pour T0, les billes sont totalement dépour-
vues de traitement de surface.

L’analyse des différentes vues prises au MEB pour les billesde diamètre moyen 20µmmet
en évidence l’effet des traitements de surface sur la cohésion entre les charges et la matrice.

Lorsque les charges sont dépourvues de traitement de surfaces (cas T0), le verre et le PMMA
n’ont théoriquement aucune affinité. L’analyse des photos de la figure 4.6montre, contraire-
ment à nos attentes, une certaine affinité entre les deux constituants. Nous constatons, suite aux
importants efforts lors de l’essai de traction, que le PMMA reste fixé sur les billes de verre,
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(a) (b)

(c) (d)

(e) (f)

FIG. 4.6 – Vues au MEB des faciès de rupture d’un essai de tractionpour le lot 2820T0
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(a) (b)

(c) (d)

(e) (f)

FIG. 4.7 – Vues au MEB des faciès de rupture d’un essai de tractionpour le lot 2820T1
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(a) (b)

(c) (d)

(e) (f)

FIG. 4.8 – Vues au MEB des faciès de rupture d’un essai de tractionpour le lot 2820T2
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signifiant une cohésion importante à l’interface. Nous pouvons distinguer sur lesfigures 4.6 (b)
et (f) la présence de billes sectionnées lors de l’essai de traction. Les charges sont soumises à
des contraintes de cisaillement importantes qui les conduisent dans certains cas à leurs ruines.
En effet, les contraintes de cisaillement issues de l’essaide traction se combinent à la pression
isostatique autour de la bille. Cette vision confirme un niveau important de cohésion entre les
charges dépourvues de traitements et la matrice PMMA.

Dans le cas de T0, des réactions chimiques, de type oxydation, peuvent être activées lors de
la mise en oeuvre du composite. La présence de groupements -SI-OH- à la surface de la bille
de verre induit une réaction avec le PMMA, ce qui a pour effet de lier le PMMA au verre.

Nous pouvons caractériser, de manière quantitative, la cohésion à l’interface en étudiant le
nombre de billes arrachées sur le faciès de rupture par rapport au nombre restant. Lorsqu’une
bille est arrachée du faciès, elle laisse son empreinte (contraste de topographie par électrons se-
condaires). L’analyse par électrons rétrodiffusés permetde constater l’arrachement ou non de la
bille, la couleur claire confirme la présence de verre. Lesfigures 4.6 (c)(électrons secondaires)
et (d) (électrons rétrodiffusés), représentant la même vue, rendent compte d’un taux important
d’arrachement des billes. Dans le cas de la formulation 2820T0, nous estimons à moins 40 % le
nombre de billes arrachées sur le faciès de rupture.

L’insertion de billes de verre, dépourvues de traitement desurface, a pour objectif de consti-
tuer un matériau modèle totalement décohésif. L’adhésion constatée ne semble pas correspondre
à nos attentes.

Les photos de lafigure 4.7(formulation 2820T1) rendent compte d’une meilleure adhésion
entre la matrice et les charges. Comme le montre lafigure 4.7 (d), les billes de verre sont noyées
dans le PMMA. Lors de l’essai de traction, la matrice reste solidement fixée à la surface des
billes, l’arrachement s’opère au niveau du polymère. A la surface du faciès de rupture, nous
visualisons un nombre très faible d’empreintes de billes deverre. Comme pour le traitement
de surface T0, lafigure 4.7 (e)présente une ruine des billes sous l’effet des contraintes de
cisaillement appliquées par l’essai. Nous pouvons estimerle taux d’arrachement des charges à
moins de 30%. Ce traitement de surface semble améliorer l’adhésion entre le verre et le PMMA.

L’analyse des vues au MEB (figure 4.8), prises sur les faciès de rupture des échantillons
2820T2, montre, de manière générale, une totale décohésionentre les deux constituants du
composite. Le PMMA ne semble pas adhérer au verre comme le présentent les vues rappro-
chées desfigures 4.8 (a)et (b). La comparaison entre le contraste de topographie et le numéro
atomique des éléments révèle un taux d’arrachement des billes de verre supérieur à 60 %.

Nous pouvons remarquer qu’en l’absence de traitement de surface, la proportion de billes
de verre cassées lors de la mise en forme est très importante (voir figures 4.6 (d)et (f)). Les trai-
tements de surfaces ont pour effet de limiter la ruine des billes en améliorant leurs écoulements
dans les trémies et les fourreaux, lors de l’extrusion. Maisle taux de billes dégradées lors de la
conception des composites reste faible (inférieur à 1 %), cequi n’altère pas les résultats.

Dans l’ensemble, cette analyse permet de donner une première caractérisation de la cohé-
sion interfaciale entre les charges et la matrice. Nous pouvons d’ores et déjà donner une pre-
mière classification des différentes formulations en fonction du type de traitement utilisé. En
revanche, cette analyse ne nous permet pas de prévoir le comportement global du matériau et
des phénomènes pouvant s’opérer localement aux interfaceslors de sollicitations mécaniques.
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4.2.4.2 Etude des billes de diamètre moyen 60µm

(a) (b)

(c) (d)

(e) (f)

FIG. 4.9 – Vues au MEB des faciès de rupture d’un essai de tractionpour le lot 2860T0
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(a) (b)

(c) (d)

(e) (f)

FIG. 4.10 – Vues au MEB des faciès de rupture d’un essai de traction pour le lot 2860T1

Les photographies réalisées au MEB sur les faciès de rupturesont regroupées par formula-
tion sur lesfigures 4.9, 4.10et 4.11.
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(a) (b)

(c) (d)

(e) (f)

FIG. 4.11 – Vues au MEB des faciès de rupture d’un essai de traction pour le lot 2860T2
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A la différence de la formulation 2820T0 (figures 4.6), la formulation 2860T0 ne présente
aucune cohésion entre la matrice et les charges. Lors de la sollicitation, le polymère semble se
décoller facilement au niveau des interfaces charges/matrice ne laissant aucun point de fixation
sur les billes. Les empreintes ainsi que les surfaces des billes sont parfaitement lisses, dépour-
vues d’arrachements de polymère. Les faciès de rupture ne présente pas de dégradation ou de
ruine au niveau des billes de verre sous l’effet des efforts de traction. Nous nous sommes in-
téressés à estimer le taux d’arrachement de billes pour cette formulation, qui s’élève à plus
de 50 %. En conclusion, cette formulation ne semble pas présenter de cohésion aux interfaces
charges/matrice contrairement à celle 2820T0.

L’observation des faciès de rupture pour la formulation 2060T1 confirme la présence de
cohésion aux interfaces charges/matrice. Relativement aux analyses faites sur la formulation
2820T1, le niveau de cohésion ne semble pas être aussi important. L’estimation du taux d’ar-
rachement (34 %) de billes de verre sous l’effort de tractionconfirme le rôle du traitement de
surface à l’interface.

L’analyse des vues au MEB (figure 4.11), prises sur les faciès de rupture des échantillons
2820T2, montre une décohésion totale au niveau des interfaces. En effet, le traitement de surface
T2, utilisé dans cette formulation, paraît totalement inefficace dans l’amélioration de l’adhésion
entre les charges et la matrice. Il semble que ce traitement favorise les décohésions. Nous pou-
vons confirmer cette interprétation par un taux d’arrachement des billes élevé, environ 70 %.

La constatation est similaire à celle pour la granulométriede diamètre moyen 20µm, la
présence de traitements de surface améliore la circulationet le mélange des billes lors du coum-
poundage. Ces agents de surface limitent la ruine des billeslors de l’extrusion, quelle que soit
la granulométrie utilisée. Pour l’ensemble de ces formulations, il semblerait qu’il y ait un effet
de la taille des billes de verre sur l’efficacité des traitements de surface utilisés. Plus la granulo-
métrie des charges est importante moins les traitements de surface semblent être efficaces.

Nous rappelons que ces observations au MEB sont une interprétation visuelle des niveaux
de cohésion du matériaux composite, mais ne reflètent en aucun cas les effets des traitements de
surface sur les propriétés mécaniques du composite. Il s’agit seulement d’une approche optique
permettant de caractériser visuellement les interfaces charges/matrice.

4.3 Réponse dynamique des matériaux modèles

Pour rappel, les charges minérales (verre), couplées avec des agents d’interface améliorant
la cohésion, sont intégrées dans la matrice polymère (PMMA). Nous pouvons théoriquement
considérer deux cas extrêmes que sont l’existence d’une cohésion à l’interface entre les charges
et la matrice (T0 et T1) et le cas non cohésif lié à l’absence d’affinité entre le verre et le PMMA
induit par le traitement T2.

Lors de sollicitations dynamiques, l’apparition de frottements est envisageable au niveau
des interfaces, impliquant une dissipation d’énergie sousforme de chaleur. Cette dissipation
d’énergie peut être détectée par une augmentation du facteur de perte comme cela a pu être
montré sur des plaques fissurées [23] (chapitre 3 paragraphe 3.2).

Pour cette raison, nous comparons les résultats expérimentaux aux modèles parfaitement
cohésif pour mettre en évidence l’action de l’interface surles paramètres mécaniques (facteur
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de perte et module élastique).
Afin de caractériser les phénomènes de dissipation dus à une mauvaise cohésion entre les

charges et la matrice, nous pouvons nous appuyer sur les travaux de W. Gu ([33] et [34]).
Selon lui, la différence, entre le facteur de perte mesuré sur le matériau composite et celui d’un
composite parfaitement cohésif (estimé à partir d’un modèle d’homogénéisation), rend compte
de la qualité de l’adhésion interfaciale, permettant d’estimer une dissipation d’énergie due aux
frottements.

4.3.1 Etude du comportement mécanique dynamique

4.3.1.1 Modélisation des propriétés viscoélastiques

Dans notre cas, le composite est constitué d’une matrice viscoélastique et d’une charge
minérale (verre) que nous considérerons comme élastique (amortissement nul). Cette hypothèse
sur le caractère non amortissant du verre simplifie considérablement les calculs du module
élastique (équation 1.68) et du facteur de perte (équation 1.69). Le comportement de chaque
constituant reste linéaire pour de faibles déformations. Le coefficient de Poisson est identique
pour les deux composants, il est fixé à 0.3.

Le principe de correspondance élasticité linéaire-viscoélasticité linéaire est présenté aucha-
pitre 1 paragraphe 1.4. Nous pouvons appliquer ce principe aux modèles élastiquesd’Hashin-
Shtrikman, d’Eshelby, autocohérent et de Mori-Tanaka. A partir de la modélisation du compor-
tement viscoélastique du matériau composite, nous prédisons le comportement mécanique, en
termes de conservation et de dissipation d’énergie, des formulations de composites étudiées.

Nous nous intéressons à prédire l’évolution du module élastique et du facteur de perte dans
les basses fréquences pour différentes formulations de composites. Ces estimations sont basées
sur les résultats expérimentaux obtenus en AMD (avec l’ARES) sur des échantillons de PMMA,
présentés auchapitre 3. Pour rappel, le module élastique et le facteur de perte du PMMA sont
représentés sur les graphes de lafigure 3.9.

Pour illustrer cette procédure, nous déterminons, pour deux fractions volumiques de charges
bien différentes, les paramètresECompetηCompà partir de chacun des modèles d’homogénéisa-
tion retenus. Ces résultats sont présentés sur lesfigures 4.12et 4.13.

Les résultats analytiques obtenus par les différents modèles d’homogénéisation sont com-
parés aux mesures expérimentales issues d’échantillons dePMMA. Cette comparaison nous
permet de situer quantitativement les différentes modélisations par rapport aux caractéristiques
(EPMMA etηPMMA) de la matrice seule. Tous les modèles prédisent une augmentation du module
élastique et une diminution du facteur de perte en fonction de la fraction volumique de charges.
Nous allons comparer ces estimations analytiques avec les résultats expérimentaux issus des
différentes formulations de composites.

4.3.1.2 Comparaison avec les résultats expérimentaux

Nous confrontons ces différentes modélisations avec quelques résultats expérimentaux obte-
nus sous sollicitations harmoniques en torsion, en AMD (ARES). Nous ne présentons pas cette
comparaison pour les vingt formulations figurant dans le plan d’expérience, mais seulement

160



4. Caractérisation mécanique des matériaux composites modèles

0 2 4 6 8 10
0

2

4

6

8

10

12

Fréquence(Hz)

E
C

om
p (

G
P

a)

(a)

0 2 4 6 8 10
0

0.02

0.04

0.06

0.08

Fréquence(Hz)

η C
om

p

(b)

FIG. 4.12 – Comparaison des modules élastiques (a) et des facteurs de perte (b) pour un compo-
site avec une fraction volumique de charges de 1 %, obtenus par homogénéisation avec les mo-
dèles de Reuss (trait plein bleu), de Hashin-Shtrikman (+- vert clair), d’Eshelby (.- vert foncé),
de Mori-Tanaka (*- rouge) et autocohérent (– bleu clair), avecECompet ηCompdu PMMA me-
surés expérimentalement (rond noir)
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FIG. 4.13 – Comparaison des modules élastiques (a) et des facteurs de perte (b) pour un com-
posite avec une fraction volumique de charges de 30 %, obtenus par homogénéisation avec
les modèles de Reuss (trait plein bleu), de Hashin-Shtrikman (+- vert clair), d’Eshelby (.- vert
foncé), de Mori-Tanaka (*- rouge) et autocohérent (– bleu clair), avecECompetηCompdu PMMA
mesurés expérimentalement (rond noir)

pour trois (0120T0, 2820T0 et 4660T0). La granulométrie n’ayant aucun effet sur les modélisa-
tions, nous nous intéressons à trois formulations dont les fractions volumiques de charges sont
très différentes.

La figure 4.14représente les modules élastiques et les facteurs de perte issus des modèles
d’homogénéisation et ceux de mesures expérimentales pour le composite 0120T0 (fraction vo-
lumique : 0.38 %). Le module élastique est surestimé par l’ensemble des modèles. En revanche,
les modèles utilisés semblent prédire assez bien le comportement amortissant du composite.

Nous avons vu pour les modules de traction, que lorsque la fraction volumique de charges

161



4. Caractérisation mécanique des matériaux composites modèles

0 2 4 6 8 10
0

2

4

6

8

10

12

Fréquence(Hz)

E
C

om
p (

G
P

a)

(a)

0 2 4 6 8 10
0

0.02

0.04

0.06

0.08

Fréquence(Hz)

η C
om

p

(b)

FIG. 4.14 – Comparaison des modules élastiques (a) et des facteurs de perte (b) pour un com-
posite avec une fraction volumique de charges de 0.38 % (formulation 0120T0), obtenus par
homogénéisation avec les modèles de Reuss (trait plein bleu), de Hashin-Shtrikman (+- vert
clair), d’Eshelby (.- vert foncé), de Mori-Tanaka (*- rouge) et autocohérent (– bleu clair), avec
ECompet ηCompdu 120T0 mesurés expérimentalement (rond noir)
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FIG. 4.15 – Comparaison des modules élastiques (a) et des facteurs de perte (b) pour un com-
posite avec une fraction volumique de charges de 16.41 % (formulation 2820T0), obtenus par
homogénéisation avec les modèles de Reuss (trait plein bleu), de Hashin-Shtrikman (+- vert
clair), d’Eshelby (.- vert foncé), de Mori-Tanaka (*- rouge) et autocohérent (– bleu clair), avec
ECompet ηCompdu 2820T0 mesurés expérimentalement (rond noir)

augmente, les modèles d’homogénéisation divergent. Les résultats relatifs à cette constatation
sont représentés sur le graphe de lafigure 4.5, ainsi que sur ceux desfigures 4.15et 4.16. Nous
pouvons donner un encadrement du comportement élastique des composites 2820T0 et 4660T0
par les modèles analytiques d’homogénéisation de Reuss, d’Hashin-Shtrikman ou d’Eshelby.
Les autres modèles surestiment considérablement les modules élastiques. De la même manière,
nous pouvons fournir un encadrement pour le facteur de perteà partir des modèles autocohérent
et de Mori-Tanaka.

Pour l’ensemble des formulations étudiées, les modèles d’homogénéisation utilisés rendent
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FIG. 4.16 – Comparaison des modules élastiques (a) et des facteurs de perte (b) pour un com-
posite avec une fraction volumique de charges de 27.35 % (formulation 4660T0), obtenus par
homogénéisation avec les modèles de Reuss (trait plein bleu), de Hashin-Shtrikman (+- vert
clair), d’Eshelby (.- vert foncé), de Mori-Tanaka (*- rouge) et autocohérent (– bleu clair), avec
ECompet ηCompdu 4660T0 mesurés expérimentalement (rond noir)

compte de l’évolution des paramètres mécaniques dynamiques. Les allures des courbes déter-
minées analytiquement se rapprochent de celles mesurées expérimentalement.

4.3.2 Analyse du comportement élastique des composites

Les essais dynamiques en analyse modale ainsi qu’en AMD permettent de rendre compte
de l’évolution du module élastique dynamique en fonction des fractions volumiques de verre.

Le graphique de lafigure 4.17présente les évolutions des modules pour les différentes tailles
de bille (20 et 60µm) et les différents traitements (T0, T1 et T2) en fonction de la fraction vo-
lumique de verre. Pour une fréquence de sollicitation de 3.16 Hz en AMD, le module élastique
(trait noir pointillé) semble présenter une évolution linéaire en fonction du taux d’incorporation
volumique. Pour l’analyse modale (figure 4.17), nous représentons les valeurs des modules élas-
tiques de chaque formulation identifiée. Cette identification est basée sur le même mode propre
de flexion, dont la fréquence varie selon la composition du matériau (de 1250 à 1550Hz pour
l’échantillon le plus chargé).

De manière analogue aux essais quasi-statiques, nous ne notons pas de différence impor-
tante entre les traitements de surface. En revanche, nous remarquons que les pentes d’évolution
des modules élastiques pour chaque méthode sont différentes. Pour les formulations les moins
chargées, les modules élastiques mesurés tendent vers les valeurs des modules élastiques dyna-
miques du PMMA, correspondant à ces fréquences de sollicitations.

Les modules élastiquesEComp issus des mesures dynamiques expérimentales sont représen-
tés pour les essais en AMD (sollicitation en torsion)figure 4.18et pour les essais en analyse
modalefigure 4.19. Les modèles d’homogénéisation sont utilisés pour prédirele module élas-
tique en fonction de la fraction volumique de verre dans le composite. Le calcul analytique de
ECompest basé sur les mesures du module élastique et le facteur de perte du PMMA pour chaque
type d’essais.
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FIG. 4.17 – Modules élastiques mesurés par essais dynamiques sur les différents composites en
fonction de la fraction volumique de verre, en bleu granulométrie 20µmet en rouge granulo-
métrie 60µm(+ T0, * T1 et . T2), en analyse modale (mode 2) pour des fréquences de 1200 à
1550Hz (trait plein noir) en AMD pour une fréquence de 3.16Hz (pointillés noirs)
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FIG. 4.18 – Modules élastiques en fonction de la fraction volumique de charges, mesurés en
AMD avec l’ARES pour une fréquence donnée, en bleu granulométrie 20µmet en rouge gra-
nulométrie 60µm (+ T0, * T1 et . T2), et obtenus par homogénéisation avec les modèles de
Reuss (trait plein bleu), de Hashin-Shtrikman (+- vert clair), d’Eshelby (.- vert foncé), de Mori-
Tanaka (- rouge) et autocohérent (– bleu clair)

Pour les mesures réalisées en AMD (ARES), nous choisissons d’étudier la fréquence 3.16
Hz, correspondant au maximum du pic d’amplitude du facteur de perte pour chaque formu-
lation, ainsi que la fréquence de 10Hz correspondant au maximum du module élastique. Ce
choix sera conservé pour le reste de l’étude. Les résultats obtenus pour ces fréquences sont
opposés aux estimations des différents modèles, voirfigure 4.18. En écartant le saut entre les
modélisations et les mesures expérimentales pour les deux fréquences, nous pouvons modéliser
le comportement élastique des composites par les modèles d’Hashin-Shtrikman ou d’Eshelby.
Les autres méthodes d’homogénéisation sont trop éloignéesdes résultats expérimentaux.

La figure 4.19présente les résultats issus des essais expérimentaux en analyse modale sur
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FIG. 4.19 – Modules élastiques en fonction de la fraction volumique de charges, mesurés en
analyse modale pour un mode propre donné, en bleu granulométrie 20µmet en rouge granulo-
métrie 60µm(+ T0, * T1 et . T2), et obtenus par homogénéisation avec les modèles de Reuss
(trait plein bleu), de Hashin-Shtrikman (+- vert clair), d’Eshelby (.- vert foncé), de Mori-Tanaka
(- rouge) et autocohérent (– bleu clair)

les poutres de dimensions 80×10×4 mm. La méthode de Mori-Tanaka semble se corréler assez
fidèlement à l’évolution expérimentale du module élastiquedes composites en fonction des
fractions volumiques de verre.

Quel que soit le mode d’investigation utilisé, nous ne distinguons pas d’effet des différents
traitements de surface sur le module élastique, mesuré sur l’ensemble des formulations de com-
posite. Nous ne pouvons pas non plus dégager d’influence de lagranulométrie sur ce paramètre.

Le plan d’expérience rend compte de l’évolution deE en fonction de la fraction volumique
de charges, mais ne permet pas différencier les actions de lagranulométrie et des traitements
sur le module élastique.

4.3.3 Analyse du comportement dissipatif des composites

De la même manière que pour le module élastique, nous étudions l’évolution du facteur de
perte des composites en fonction de la fraction volumique decharges.

Les graphes de lafigure 4.20représentent les résultats obtenus, sur le facteur de perte, lors
des essais en AMD, ainsi que ceux issus des différentes méthodes d’homogénéisation. Quelle
que soit la fréquence étudiée, nous notons une dispersion importante des mesures. Nous ne
pouvons pas différencier une évolution du facteur de perte en fonction de la nature des trai-
tements de surface utilisés. En revanche, nous visualisonsune évolution générale du compor-
tement amortissant des composites, qui peut être modéliséeà partir des différentes méthodes
d’homogénéisation. Nous pouvons donner un encadrement de cette évolution, ayant comme
borne supérieure le modèle de Reuss et comme borne inférieure la méthode autocohérente.
Nous caractérisons cette évolution à partir des modèles d’Hashin-Shtrikman et Mori-Tanaka,
qui donnent des résultats très proches.

L’analyse modale, dont les résultats sont présentésfigure 4.21, permet d’étudier les compo-
sites pour des fréquences de sollicitations élevées. Le premier mode de flexion s’étend d’une
fréquence de 200Hz, pour les échantillons les moins chargés, à une fréquence de250Hz, pour
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FIG. 4.20 – Facteurs de perte en fonction de la fraction volumique de charges, mesurés en AMD
avec l’ARES pour une fréquence donnée, en bleu granulométrie 20µmet en rouge granulomé-
trie 60 µm (+ T0, * T1 et . T2), et obtenus par homogénéisation avec les modèles de Reuss
(trait plein bleu), d’Hashin-Shtrikman (+- vert clair), d’Eshelby (.- vert foncé), de Mori-Tanaka
(- rouge) et autocohérent (– bleu clair)
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FIG. 4.21 – Facteurs de perte en fonction de la fraction volumique de charges, mesurés en
analyse modale pour un mode propre donné, en bleu granulométrie 20µmet en rouge granulo-
métrie 60µm(+ T0, * T1 et . T2), et obtenus par homogénéisation avec les modèles de Reuss
(trait plein bleu), d’Hashin-Shtrikman (+- vert clair), d’Eshelby (.- vert foncé), de Mori-Tanaka
(- rouge) et autocohérent (– bleu clair)

les plus chargés. Le deuxième mode de flexion s’étend sur une plus large gamme de fréquences,
allant de 1200 à 1550Hz en fonction des formulations de composites. Pour ces deux modes
propres, les évolutions du module élastique et du facteur deperte du PMMA en fonction des
fréquences, utilisées dans le calcul deECompet ηComp, ne sont pas négligeables. Une augmen-
tation de 5 % sur le module élastiqueEPMMA donne une erreur relative n’excédant pas 2 % sur
le module élastique homogénéisé du composite et de 5 % sur le facteur de perte homogénéisé.
Pour les deux premiers modes de flexion, nous prenons compte de l’évolution des propriétés
mécaniques dynamiques de la matrice PMMA. A partir des résultats présentéschapitre 3, nous
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déterminons par interpolation les valeurs du module élastique et du facteur de perte pour chaque
fréquence.

4.3.3.1 Effet de la fraction volumique

Les modèles d’Hashin-Shtrikman ou de Mori-Tanaka ont permis de caractériser le com-
portement élastique des matériaux composites en fonction de la fraction volumique de charges
et de la méthode utilisée. Ces modèles s’avèrent être intéressants pour caractériser l’évolution
générale du facteur de perte en fonction du taux de charges dans le composite. En comparant
les résultats expérimentaux aux prédictions de ces méthodes d’homogénéisation (modèles co-
hésifs), il est possible d’identifier une dissipation d’énergie additionnelle due aux frottements
aux interfaces lors de la sollicitation.

La variation relative des facteurs de perte de chaque formulation par rapport à celui du
PMMA, à la fréquence considérée, est donnée par la relation suivante :

∆η
ηPMMA

=
ηPMMA−ηComp

ηPMMA
(4.3)
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FIG. 4.22 – Variation relative des facteurs de perte en fonctionde la fraction volumique de
charges, mesurés en AMD avec l’ARES pour une fréquence donnée, en bleu granulométrie 20
µmet en rouge granulométrie 60µm(+ T0, * T1 et . T2), et obtenu par homogénéisation avec
le modèle de Mori-Tanaka

Les graphes de lafigure 4.22présentent les variations relatives obtenues pour les fréquences
de sollicitation (ARES) de 3.16 et 10Hz. Ces résultats sont comparés à ceux obtenus par le
modèle de Mori-Tanaka qui donne des résultats très proches de celui de Hashin-Shtikman (voir
figure 4.20). Cette confrontation ne nous permet pas de conclure sur la validité de la dissipation
additionnelle constatée. Nous ne pouvons pas justifier le fait qu’à de faibles proportions volu-
miques de charges, le composite soit nettement plus amortissant (5 % dans certains cas) que
la matrice seule. Pour ce mode de sollicitation, le niveau decontrainte imposé peut ne pas être
suffisant pour activer des frottements aux interfaces, ou que la surface frottante soit trop faible
pour que la dissipation d’énergie générée soit perceptible. Nous n’écartons pas l’éventualité
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que la méthode ne puisse pas rendre compte d’une dissipationd’énergie supplémentaire due
aux frottements lors des sollicitations en torsion. Le facteur de perte mesuré sur ces différentes
formulations correspond à celui de la matrice, il diminue enfonction de la fraction volumique
de verre dans le composite.

En revanche, les résultats obtenus pour ces même matériaux composites lors d’essais en
analyse modale, se révèlent très intéressants. Les graphesde lafigure 4.23présentent les va-
riations relatives pour les deux premiers modes de flexion, ainsi qu’une comparaison avec le
modèle de Mori-Tanaka. Pour le premier mode propre de flexion, le modèle d’homogénéisation
cohésif donne une assez bonne interpolation de l’évolutiongénérale de la variation relative du
facteur de perte, mais ne nous permet pas de distinguer un éventuel surplus d’amortissement.
Les niveaux de contraintes générés par lemode 1de flexion sont soit trop faibles pour activer les
frottements aux interfaces charges-matrice, soit insuffisants pour que la méthode puisse détecter
une dissipation.
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FIG. 4.23 – Variation relative des facteurs de perte en fonctionde la fraction volumique de
charges, mesurés en analyse modale pour un mode propre donné, en bleu granulométrie 20µm
et en rouge granulométrie 60µm (+ T0, * T1 et . T2), et obtenu par homogénéisation avec le
modèle de Mori-Tanaka

Le mode 2de flexion présente une dissipation d’énergie supérieure à celle annoncé par le
modèle Mori-Tanaka. En comparaison avec lemode 1, nous pouvons distinguer une augmen-
tation du facteur de perte, relative au taux de charges incluses dans le composite. En effet, les
résultats expérimentaux montrent des valeurs supérieuresaux prédictions du modèle cohésif.
Cette augmentation d’amortissement, perceptible par la méthode, semble être due à une activa-
tion des frottements aux interfaces par le deuxième mode propre de flexion. Elle est directement
reliée à la fraction volumique de charges. Il semble que lemode 2permette, du fait de sa défor-
mée modale ou de ses vitesses de sollicitation, d’activer unniveau suffisamment important de
frottements aux interfaces pour être perceptible par la méthode.

Bien qu’une différence entre le modèle cohésif et les résultats expérimentaux soit constatée
pour cette gamme de fréquences, cette dissipation ne sembledépendre ni de la nature des agents
de couplage utilisés ni de la taille moyenne des billes de verre.

L’interprétation apportée par le plan d’expérience confirme le fait qu’il n’y a pas d’effet du
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traitement sur le facteur de perte. Mais en revanche, il montre que ce facteur de perte est lié à la
proportion volumique de verre dans le composite, quelle quesoit la méthode.

Ces résultats peuvent être comparés à ceux présentés par W. Gu [33], qui étudie l’influence
de la proportion volumique de fibre sur la dissipation d’énergie totale du matériau composite
fibres de verre/époxy. Dans ces travaux, W. Gu estime un facteur de perteηin (=tanδin), corres-
pondant à la dissipation d’énergie à l’interface, par la différence entre le facteur de perte mesuré
et le facteur de perte estimé par le modèle cohésif de Reuss pour des matériaux viscoélastiques.
Les graphes de lafigure 4.24présentent une évolution du facteur de perteηin en fonction de la
fraction volumique de fibres de verre. L’augmentation deηin caractérise un accroissement de
dissipation d’énergie pouvant être corrélé avec la surfacede contact frottante. Cette dissipation
ainsi mesurée reste relativement faible.

(a) (b)

FIG. 4.24 – Facteur de perte provenant d’une dissipation d’énergie à l’interface en fonction des
fraction volumique de fibres de verre, pour deux types de fibres [33]

Nous nous intéressons, maintenant, à rapporter ces résultats aux surfaces de contact totales
pour chaque échantillon testé, afin de constater une éventuelle influence de ces surfaces sur la
dissipation d’énergie.

4.3.3.2 Effet de la surface de contact aux interfaces

De manière à noter une influence de la surface de contact sur ladissipation d’énergie, nous
présentons les résultats obtenus en fonction de la surface de contact totale pour chaque géomé-
trie d’échantillon testée.

Les graphes de lafigure 4.25présentent les mesures obtenues en AMD avec l’ARES, pour
des sollicitations harmoniques de 3.16 et 10Hz. Les variations relatives issues de chaque for-
mulation suivent celles prédites par le modèle cohésif de Mori-Tanaka. Quelle que soit la nature
du traitement de surface utilisé, ces résultats ne nous permettent pas de différencier l’influence
de la granulométrie des billes (surface frottante) sur les variations du facteur de perte.
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FIG. 4.25 – Variation relative des facteurs de perte en fonctionde la surface de contact pour
la géométrie considérée, mesurés en AMD avec l’ARES pour unefréquence donnée, en bleu
granulométrie 20µm et en rouge granulométrie 60µm (+ T0, * T1 et . T2), et obtenu par
homogénéisation avec le modèle de Mori-Tanaka
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FIG. 4.26 – Variation relative des facteurs de perte en fonctionde la surface de contact pour la
géométrie considérée, mesurés en analyse modale pour un mode propre donné, en bleu granu-
lométrie 20µmet en rouge granulométrie 60µm(+ T0, * T1 et . T2), et obtenu par homogénéi-
sation avec le modèle de Mori-Tanaka

Les mesures obtenues en analyse modale sur lemode 2présentent une augmentation, par
rapport au modèle cohésif de Mori-Tanaka, de la dissipationd’énergie en fonction de la surface
de contact totale. Ces résultats sont obtenus quelle que soit la granulométrie étudiée et quel que
soit le traitement de surface utilisé. Les contraintes générées par ce mode de flexion semble être
suffisantes, dans un premier temps, pour s’opposer à la contrainte isostatique appliquée sur la
particule, et dans un deuxième temps, pour activer les frottements sur l’interface. L’analyse des
modes de rang plus élevés confirmerait cette hypothèse, du fait d’une élévation des contraintes
dans la structure lors des sollicitations.

Une étude thermomécanique des composites conduit à une différenciation des traitements de
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surface en fonction de leurs influences sur le facteur de perte du composite, que nous détaillons
à présent.

4.3.3.3 Etude thermomécanique des traitements de surface pour la formulation 2820TX

La figure 4.27montre les variations du facteur de perte à 5Hzpour les composites renforcés
par 15.80 % en volume de billes de verre de diamètre moyen 20µm et ayant subi les trois
traitements de surface (T0, T1 et T2). L’examen de ces résultats nous présente les effets des
différents traitements. Pour les traitements T0 et T1, nousobtenons des amplitudes identiques
pour le facteur de perte, caractérisant un comportement amortissant similaire. Pour le pic de la
relaxtionα (Tg) correspondant au traitement T2, nous notons un léger décalage vers les hautes
températures et une amplitude plus importante.
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FIG. 4.27 – Evolution du facteur de perte en fonction de la température (à 5Hz) pour les
formulations 2820TZ (Z=0,1,2)

La figure 4.28présente les mesures obtenues sur des échantillons de composite constitués
de 15.80 % en volume de billes de verre de diamètre moyen 60µm, pour les trois types de
traitements de surface. Ces résultats ne permettent pas de noter une influence significative des
agents de couplage sur le facteur de perte du matériau à l’état visqueux. En effet, les surfaces
de contact mises en jeux par la granulométrie de billes de diamètre moyen 60µm semblent
être insuffisantes pour être à l’origine d’une modification du comportement amortissant des
composites à la transitionα.

Ces premiers résultats laissent supposer que la mobilité moléculaire des chaînes macro-
moléculaires de la matrice environnante serait affectée defaçon différente selon la nature des
traitements de surface et la surface de contact totale. Les variations entre les différents traite-
ments sont sensibles aux surfaces de contact mises en oeuvredans le matériau composite. Il

171



4. Caractérisation mécanique des matériaux composites modèles

40 60 80 100 120 140 160
0

0.2

0.4

0.6

0.8

1

1.2

1.4

1.6

1.8

Température (°C)

η

 

 
2860T0
2860T1
2860T2

FIG. 4.28 – Evolution du facteur de perte en fonction de la température (à 5Hz) pour les
formulations 2860TZ (Z=0,1,2)

semble que plus la surface de contact est importante plus lesvariations, sur le facteur de perte,
entres les traitements de surface, sont visibles. Cette étude isochrone permet de dégager des
hypothèses sur la nature des phénomènes mis en jeu au niveau de l’interface. Selon A. Berge-
ret [5], la diminution de la hauteur du pic de relaxationα est le résultat d’une réduction de la
mobilité des segments de chaînes macromoléculaires par adhésion. Quand ces fortes interac-
tions polymère-charges sont couplées avec des surfaces de contact importantes, nous pouvons
attendre une amplification des caractéristiques de la transition vitreuse.

La classification des traitements de surface, résultant de l’interprétation de ces résultats, se
rapproche de celle faite à partir de l’étude au MEB. C’est à dire que T0 et T1 apportent une
amélioration sur la cohésion à l’interface, contrairementà l’agent d’interface T2.

4.4 Conclusion

Ce chapitre a permis d’établir une caractérisation des différents matériaux modèles élaborés
pour cette étude.

L’état de contrainte dans la matrice au voisinage de la particule constitue un paramètre
important qui doit être considéré dans la caractérisation des matériaux composites. Nous avons
vu que dans le cas d’une bille de verre noyée dans du PMMA, la matrice pourrait exercer
une pression isostatique importante sur la particule à la suite de la mise en oeuvre à haute
température des éprouvettes en composites.

L’étude du comportement mécanique des matériaux composites modèles montre une dé-
pendance des propriétés élastiques à la fraction volumiquede charges dans le matériau. Les
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modules de traction ainsi mesurés sont insensibles à la taille des billes de verre et à la nature
des traitements de surface.

Cette constatation est retrouvée par l’interprétation du plan d’expérience. Les propriétés à
rupture (contrainte et déformation) sont essentiellementdépendantes de la fraction volumique
de verre. Le plan d’expérience révèle tout de même une légèreinfluence du traitement T2, qui
favorise l’allongement à la rupture. Cet allongement semble plus marqué pour des billes de 60
µm. En d’autres termes, l’allongement est favorisé par une décohésion à l’interface ainsi qu’une
réduction de la surface de contact totale. La diminution de la contrainte à rupture dépend de la
fraction volumique d’inclusions, elle est la conséquence de la pression isostatique importante
exercée par la matrice sur la particule lors de l’essai de traction.

Cette première caractérisation est complétée par une analyse au MEB, qui permet d’établir
une première classification des agents d’interface. Contrairement au traitement T2, les traite-
ments T0 et T1 semblent améliorer la cohésion au niveau des interfaces charges-matrice. Les
essais thermomécaniques réalisés sur les composites renforcés par 15.83 % en volume de billes
de diamètre moyen 20µm, confirment la plus grande efficacité des traitements T0 et T1au
niveau de la cohésion à l’interface. En revanche les essais thermomécaniques, réalisés sur les
formulations de composites renforcés par 15.83 % en volume de billes de diamètre moyen 60
µm, ne permettent pas de distinguer l’influence de la nature desagents de couplge sur les pro-
priétés amortissantes des composites en question. En effet, les surfaces de contact, mises en
cause par la granulométrie de billes de diamètre moyen 20µm, amplifient les différences entre
les caractéristiques amortissantes des composites à la transition vitreuse.

Si des frottements sont générés aux interfaces, ils doiventdépendre des modes de sollicita-
tion utilisés et surtout des niveaux de déformation appliqués. L’activation des frottements résulte
d’un dépassement d’une contrainte seuil qui peut ne pas êtreatteinte lors de la sollicitation. Cer-
tains essais confèrent un état de contrainte non homogène avec des gradients (flexion, torsion
...) qui conduisent à limiter le volume effectivement soumis à des frottements. Ces frottements
peuvent être activés dans certaines zones de la structure, mais la dissipation d’énergie reste trop
faible pour être perceptible par la méthode.

L’AMD, pour des sollicitations en torsion en basses fréquences, détecte une diminution du
facteur de perte en fonction de la fraction volumique de verre mais ne permet pas de distinguer
de relation de proportionnalité entre la dissipation et la surface de contact totale.

Le modèle de Mori-Tanaka a permis de caractériser fidèlementl’évolution du module élas-
tique issue des essais de traction pour les différentes formulations de composites. D’un point
de vue de l’analyse vibratoire, ce modèle d’homogénéisation se rapproche des mesures expéri-
mentales réalisées an AMD et en analyse modale sur l’ensemble des échantillons de composites
modèles.

L’étude vibratoire, basée sur l’analyse modale expérimentale, fait intervenir des sollicita-
tions en flexion spécifiques aux modes propres de résonance. Essentiellement pour le mode 2 de
flexion, la comparaison des résultats au modèle cohésif d’homogénéisation de Mori-Tanaka pré-
sente une augmentation de la dissipation d’énergie pouvantêtre reliée à une surface de contact
totale des échantillons testés. En d’autres termes, il semble que l’énergie dissipée par des frot-
tements aux interfaces soit liée à l’augmentation de la surface de contact.

La génération de frottements à l’interface résulte d’une opposition des contraintes produites
par la sollicitation à la pression isostatique exercée par la matrice sur la particule. Lors de la
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mise en oeuvre des échantillons de composites et plus précisément pendant le refroidissement,
la différence entre les coefficients de dilation thermique des deux matériaux est à l’origine est à
l’origine de la pression isostatique exercée par la matricesur la charge.

Contrairement à l’analyse thermomécanique, les méthodes dynamiques utilisées ne rendent
pas compte des effets des traitements de surface sur les paramètres mécaniques étudiés, ce que
confirme l’interprétation faite à partir du plan d’expérience. En effet, le plan d’expérience ne
permet pas de distinguer l’influence des agents de couplage sur les propriétés mécaniques des
matériaux composites modèles.
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Ce travail visait à mettre en place des méthodes d’analyse rapides et non-destructives per-
mettant de caractériser un niveau de cohésion aux interfaces charges-matrice dans des matériaux
composites particulaires. Indépendamment de l’approche mécanique, cette étude a nécessité la
mise en oeuvre de matériaux composites modèles, définis et paramétrés de manière à obtenir
des niveaux de cohésion variables et contrôlés. Le choix de matériaux modèles de type particu-
laire permettait de simuler par la présence d’une décohésion interfaciale, un endommagement
de type fissure, faisant intervenir des surfaces de contact frottantes importantes. La synthèse
bibliographique a permis de présenter un état de l’art sur les matériaux composites particulaires
à matrice polymère, et sur les différentes méthodes permettant de les caractériser. Ainsi les pro-
priétés mécaniques de ces matériaux composites dépendent du comportement viscoélastique de
la matrice, de la nature (taille, granulométrie) des charges et du type de traitements de surface
utilisé. Ces propriétés viscoélastiques, qui ont fait l’état d’une attention particulière dans notre
travail, sont la conséquence d’une organisation des macromolécules du polymère lui conférant
une grande part de phase amorphe. Cet ensemble d’informations a permis de nous positionner
vis-à-vis de la problématique et de nous orienter vers l’utilisation et le développement de mé-
thodes d’analyse permettant de caractériser les matériauxpolymères et composites particulaires
à matrice polymère.

Outre les essais de traction normalisés qui ont permis d’estimer le module élastique des ma-
tériaux analysés, nous avons mis en place différents dispositifs expérimentaux pour étudier les
propriétés mécaniques de la matrice polymère et des matériaux composites modèles. L’analyse
des propriétés mécaniques de la matrice polymère, en moduleélastique et facteur de perte, s’est
étalée sur une gamme de vitesses de sollicitation très larges.

Nous avons développé un dispositif d’essai de fluage par lâcher permettant d’estimer les
propriétés viscoélastiques des matériaux pour des vitesses de sollicitation en déchargement im-
portantes. Cette méthode d’analyse, simple à mettre en oeuvre, présente, par rapport à des essais
de fluage/relaxation classiquement employés, l’avantage d’une sollicitation quasi-instantanée.
Cette particularité permet d’étudier les temps courts de relaxation. Parallèlement, le comporte-
ment instantané du matériau peut aussi être étudié dans la phase de sollicitation en décharge-
ment. L’intérêt de l’utilisation d’un essai de lâcher réside dans l’activation de vitesses impor-
tantes de déchargement qui ne sont jamais atteintes lors d’essais de fluage conventionnels (pour
un chargement).

L’AMD, très largement utilisée dans les études thermomécaniques des polymères, constitue
un outil intéressant pour l’analyse à basses fréquences desmatériaux composites modèles. Cette
méthode d’analyse vibratoire « hors-résonance » , coûteuseen temps, demande une étude pré-
cise de la compliance des appareillages de mesure. Son utilisation, sur une gamme de vitesses
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de sollicitation, a permis de mettre en évidence la présenced’un phénomène de relaxation du
polymère (phase de transition moléculaire) pour des températures constantes (autour d’une tem-
pérature ambiante de 22˚C). L’étude menée sur les matériaux composites modèles montre que
l’AMD est sensible à la proportion volumique de charges. En revanche, cette méthode, de part
ses modes et ses niveaux de sollicitation, n’est pas en mesure de distinguer un quelconque effet
sur les paramètres mécaniques, de la taille des charges et dela nature des traitements de sur-
faces. Quel que soit le mode de sollicitation, l’AMD se limite aux capacités du visco-analyseur
utilisé, en termes de niveaux de déformation imposés et de spectre de fréquences analysé. Son
utilisation se limite d’une part à des géométries d’échantillons normalisées (de type poutre) et
d’autre part à l’analyse des basses fréquences (inférieures à quelques centaines de Hertz).

L’analyse modale expérimentale a permis de rendre compte d’une évolution des propriétés
mécaniques des matériaux polymères et composites en fonction des fréquences de sollicitation.
Cette méthode d’analyse vibratoire en « résonance » reste rapide et surtout non-destructive. Le
développement de dispositifs expérimentaux a permis une étude d’échantillons de géométries
variables, dans la limite des moyennes fréquences. Son utilisation à la détection d’endomma-
gements structuraux, dans le cas de plaques fissurées, s’estrévélée intéressante, elle a mis en
évidence une évolution des propriétés mécaniques de la structure en fonction du niveau de
dégradation (longueur de fissure). L’extension de cette méthode, au cas des composites mo-
dèles, n’a pas permis de distinguer une dépendance des propriétés mécaniques aux différents
types de traitements de surface utilisés. Comme pour l’AMD,l’analyse modale a été capable
de noter une influence de la proportion volumique de charges sur les propriétés mécaniques des
différents composites. L’estimation des propriétés mécaniques des matériaux composites par
homogénéisation se base sur une extension des modèles cohésifs en élasticité à des modèles
viscoélastiques cohésifs. Pour des niveaux de sollicitation importants (mode propre de rang
élevé), l’analyse modale expérimentale a été en mesure de détecter une dissipation d’énergie
additionnelle, par rapport à un modèle d’homogénéisation adapté. Cette dissipation d’énergie
est induite par les frottements aux interfaces charges/matrice lors de la sollicitation.

Au vue des résultats obtenus par les différentes méthodes sur la matrice polymère, le modèle
de Zener n’est pas en mesure de caractériser fidèlement le comportement du polymère. Le seul
temps de relaxation pris en considération par le modèle ne suffit pas à rendre compte de l’évo-
lution des paramètres mécaniques en fonction des fréquences de sollicitation. La généralisation
du modèle de Zener pourrait permettre, par l’intégration deplusieurs temps de relaxation, la
corrélation avec les résultats expérimentaux.

Le plan d’expérience, mis en place dans notre étude, s’est révélé être un point positif. Il a
permis de confirmer les interprétations des résultats expérimentaux sur les composites modèles.
Ce plan d’expérience a été en mesure de noter une influence de la proportion volumique de
charges sur les propriétés mécaniques des composites, et ainsi de prédire une évolution de ces
propriétés en fonction du volume de charges incluses. Par contre, il n’a pas permis de distinguer
les influences de la taille des charges et de la nature des agents de couplages utilisés, sur les
propriétés mécaniques.

Sur le plan de l’expérimentation, le travail doit se poursuivre sur une étude vibratoire en
hautes fréquences des matériaux composites modèles. En effet, les niveaux de contraintes gé-
nérés dans la structure sont fonction du mode de déformationimposé. L’analyse modale des
matériaux modèles doit être étendue aux modes propres de flexion de rang plus élevé. Une
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adaptation du dispositif expérimental pourrait ainsi permettre d’étendre l’étude à l’ensemble
des modes propres de la poutre, intégrant des déformées modales de torsion.

Un point reste à aborder, celui de l’utilisation de l’analyse par ultrasons. L’utilisation de
cette méthode a confirmé les tendances, données par l’analyse modale, sur l’évolution des pro-
priétés mécaniques vers les hautes fréquences. Son application aux matériaux composites mo-
dèles nécessiterait l’élaboration d’un dispositif expérimental, et le développement d’indicateurs
adaptés pour quantifier les niveaux d’endommagement. A l’instar d’études déjà réalisées par
d’autres auteurs, l’analyse par ultrasons reposerait sur la sensibilité de l’énergie d’absorption
fréquentielle de l’onde sur la microstructure d’un composite.
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Annexe A

A.1 Fractions volumiques et massiques

Lors de l’élaboration des différents matériaux, nous utilisons la notion de fraction massique.
En revanche, les fractions volumiques correspondantes seront intégrées directement dans les
modèles théoriques décrivant les comportements thermomécaniques des matériaux composites.

Fraction massique

Notonsmc la masse du matériau composite,mm et mp les masses respectives de la matrice
et des particules. Ainsi, les fractions massiques des particules et de la matrice s’écrivent :

Ψp =
mp

mc
(A.1)

et
Ψm =

mm

mc
(A.2)

Nous avons alors :
Ψm+Ψp = 1 (A.3)

et
mc = mm+mp (A.4)

Fraction volumique

Considérons le volume du matériau compositeVc, composé d’un volume de particulesVp et
d’un volume de matriceVm, dont la fraction volumique des particules est définie comme:

Φp =
Vp

Vc
(A.5)

La fraction volumique de la matrice est :

Φm =
Vm

Vc
(A.6)

Nous avons alors :
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Φm+Φp = 1 (A.7)

et
Vc = Vm+Vp (A.8)

Relation entre fractions volumiques et massiques

Les relations entre les fractions volumiques et les fractions massiques font intervenir les
masses volumiquesρm et ρp. Tenant compte des équations précédentes, nous pouvons alors
établir une relation entre fractions volumiques et fractions massiques :

Ψp =
Φpρp

ρm+Φp(ρp−ρm)
(A.9)

A.2 Détermination de la masse moléculaire moyenne viscosi-
métrique Mv

La méthode de mesure de l’indice de viscosité d’un polymère en solution (basée sur la
norme ISO 1628-6) nous permet de calculer cette masse moléculaire moyenne viscosimétrique
Mv. Cette méthode utilise un viscosimètre de Ubbelohde. Préalablement, le polymère est dissout
dans un solvant adapté pour donner une solution visqueuse.

L’indice de viscosité du polymère, donné enmol.g−1, est déterminé par la relation suivante :

IV =

(

tp

t0
−1

)

1
µp

(A.10)

où tp et t0 sont respectivement les temps d’écoulement de la solution (polymère + solvant) et
le temps d’écoulement du solvant seul, la concentration du polymère dans la solution étant
exprimée parµp (eng.mol−1).

Une fois l’indice de viscosité calculé, nous déterminons laviscosité de la solutionµp (poly-
mères + solvant) à partir de la relation suivante, connaissant la viscosité du solvantµ0 :

µp = µ0
tp

t0
(A.11)

Une augmentation de la viscosité caractérise une réticulation du polymère et une diminution
caractérise une dégradation chimique des chaînes. En déterminant cet indice, nous pouvons
suivre l’évolution de la structure macromoléculaire (étatde réticulation et longueur des chaînes
macromoléculaires) du polymère.

La relation entre la viscosité intrinsèqueµp et la masse moléculaireMV est donnée par la
formule de Mark-Houwink :

µp = K(MV)a (A.12)

où a et K sont des constantes caractéristiques d’un système solvantà une température donnée.
La nature du solvant et les constantes caractéristiques dépendent de la nature du polymère

étudié, elles sont généralement classées dans des manuels dédiés à cet effet.
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Annexe B

B.1 Matériel utilisé à l’élaboration d’échantillon en compo-
site

B.1.1 Mélange des constituants d’un composite par extrusion

Le mélange des différents constituants d’un composite est réalisé par compoundage au
moyen d’une extrudeuse. Le compoundage est un procédé technologique continu de transfor-
mation des matières thermoplastiques qui permet d’obtenirun mélange (exemple polymère et
billes de verre), dont la composition pondérale est parfaitement contrôlable.

L’extrudeuse, quant à elle, se compose d’une ou deux vis d’Archimède en rotation à l’inté-
rieur d’un fourreau cylindrique chauffé par l’extérieur etrégulé thermiquement.

L’extrusion d’un polymère se décompose en trois étapes principales. Dans un premier temps,
les constituants sont convoyés et compactés vers la filière.Ils sont ensuite chauffés jusqu’à la
fusion de la matrice polymère. La vis exerce alors un cisaillement et malaxe la matière. Pour que
le mélange puisse s’écouler à travers la filière, la pressionintérieure augmente. Plus le débit de
matière est élevé, plus les pertes de charges sont importantes. Il est donc nécessaire d’augmenter
la pression à l’entrée de la filière.

La figure B.1représente le schéma d’une extrudeuse ainsi que le chemin suivi par les consti-
tuants lors de l’extrusion.

FIG. B.1 – Schéma d’une extrudeuse
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B.1.2 Moulage des échantillons par injection

La mise en oeuvre par injection permet d’obtenir des géométries d’éprouvettes particulières,
notamment celle en forme d’haltère (utilisée dans cette étude) respectant la norme ISO 527.

La figure B.2présente un schéma des différentes opérations lors de l’injection d’une pièce.
Ce procédé de mise en oeuvre se décompose en quatre étapes principales :

- dosage de la matière

- remplissage du moule

- refroidissement de la pièce

- éjection de la pièce

De la même manière que pour l’extrusion, l’injection demande un contrôle des différents
paramètres, tels que les températures (chauffage et refroidissement), les pressions (dans le four-
reau et le moule) ainsi que les vitesses. En effet, si ces différents paramètres ne sont pas opti-
misés, nous pouvons constater certains défauts sur les éprouvettes, tels que du retrait important,
une concavité sur les faces supérieure et inférieure ou la formation de bulles d’air (ou de gaz) à
coeur.

FIG. B.2 – Schéma des étapes d’un cycle d’injection

B.2 Paramètres d’extrusion et d’injection utilisés
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Type d’extrudeuse bi-vis CLEXTRAL BC21
Profil de vis standard

Longueur de vis (mm) 900
Débit de l’extrudeuse (kg/h) 5

Température d’alimentation (˚C) 140
Température du fourreau (˚C) 240

Vitesse de rotation de la vis (tr/min) 220
Couple (N/m) 90 - 110

TAB. B.1 – Caractéristiques d’extrusion du PMMA et des composites

Presse à injecter Sandretto série-8 95 tonnes
Diamètre de vis (mm) 40

Température du moule (˚C) 40
Température de la buse (˚C) 255 - 260

Contre pression de plastification (bars) 3
Vitesse de remplissage (cm3/s) 72

Vitesse de rotation de la vis (tr/min) 60
Durée de maintien (s) 25

Pression de maintien (bars) 45
Durée refroidissement (s) 7

TAB. B.2 – Caractéristiques d’injection du PMMA et des composites sous forme d’haltère
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Annexe C

C.1 Calcul de la raideur réelle d’un échantillon à partir de
modèles analytiques

La souplesse statique théorique d’un échantillon peut êtredéterminée par un calcul de Ré-
sistance Des Matériaux (RDM) en utilisant le modèle de poutre de Bernoulli ou de Timoshenko,
présentéstableau C.1. De la même manière, nous pouvons utiliser un modèle basé surla défor-
mée dynamique ([19]) avec prise en compte ou non des effets decisaillement.

Bernoulli Timoshenko

1
Ke

= L3

48EI
1

Ke
= L3

48EI + L
4kAG

TAB. C.1 – Compliances statiques issues des modèles analytiques usuels

L est la longueur entre appuis,A l’aire de la section droite,E et G sont respectivement
le module élastique et le module de cisaillement (E

2(1+ν)), I le moment quadratique d’inertie

(section rectangulairebh3

12 ) et k le coefficient de cisaillement dépendant de la géométrie de la
section (ici pour une section rectangulairek = 5

6).
Il est facile d’écrire la compliance issue du modèle analytique de Timoshenko ([74]) en

fonction de celle de Bernoulli :
1
Ke

=
L3

48EI
(1+φ) (C.1)

avec

φ =
24(1+ν)I

kAL2 (C.2)

Nous introduisons un terme correctifφ pour prendre en considération les effets du cisaille-
ment dépendant de la géométrie de la structure et du coefficient de Poissonν. Bien évidemment,
nous retrouvonsφ=0 dans le cas d’une poutre infiniment élancée.

D’un point de vue dynamique, nous pouvons exprimer, à partird’une déformée dynamique,
une compliance dynamique qui peut être associée à celle statique pour des vitesses de sollicita-
tion nulles. Au même titre que pour le modèle analytique de Bernoulli, nous pouvons considérer
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les effets de cisaillement en prenant en compte l’élément correctif φ. Le tableau C.2rassemble
les expressions des souplesses issues des déformées dynamiques (voirAnnexe C.3) considérant
ou non les déformations en cisaillement.

Souplesses statiques issues des déformées dynamiques
Sans prise en compte du cisaillementAvec prise en compte du cisaillement

1
Ke

= 2L3

π4EI
1
Ke

= 2L3

π4EI
(1+φ )

TAB. C.2 – Souplesses statiques déterminées à partir de l’expression de la déformée dynamique
en considérant ou non la déformation en cisaillement

C.2 Calcul analytique de fréquences propres d’une géomé-
trie simple

C.2.1 Flexion des poutres - Modèle de Euler-Bernoulli

On étudie le comportement dynamique des poutres élancées enutilisant le modèle d’Euler-
Bernoulli. Lorsque l’élancement, rapportlongueur de la poutresurépaisseur de la poutre(L/h),
est grand, la déformation de la poutre due au cisaillement est généralement négligeable devant
celle due à la flexion pure. On considère alors que les sections droites restent orthogonales à la
fibre neutre.

L’équation du mouvement, initialement proposée par Lord Rayleigh, s’écrit sous la forme
suivante :

EI
∂4v
∂x4 +

ρI2

A
∂4v

∂x2∂t2 +ρA
∂2v
∂t2 = 0 (C.3)

En négligeant l’inertie rotatoire des sections droites (poutres élancée), l’équation du mou-
vement devient :

EI
∂4v
∂x4 +ρA

∂2v
∂t2 = 0 (C.4)

où E et I sont respectivement le module élastique et le moment d’inertie, A la section de la
poutre etρ la densité du matériau.

La déformée dynamique, par séparation des variables d’espace et de temps, s’écrit sous la
forme suivante :

v(x, t) = v(x)v(t) (C.5)

L’équation des vibrations s’écrit alors :

EI
∂4v
∂x4 +ρAω2v = 0 (C.6)
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La déformée modale de la poutrev(x), solution de l’équation C.6, s’écrit sous la forme
suivante :

v(x) = A1sin(β
x
L
)+A2cos(β

x
L
)+A3sinh(β

x
L
)+A4cosh(β

x
L
) (C.7)

oùA1,A2,A3, A4 etk sont des constantes d’intégration déterminées grâce aux conditions limites.
On introduit le paramètre fréquentiel adimensionnelβ défini par :

β4 =
ω2ρAl4

EI
(C.8)

Les fréquences propres de la poutre s’écrivent alors :

fn =
β2

n

2πl2

√

EI
ρA

(C.9)

βn est un paramètre fréquentiel adimensionnel déterminé pourla nieme fréquence propre. Il
dépend des conditions aux limites de la poutre. Voici letableau C.3récapitulatif des valeurs de
βn pour quelques conditions aux limites classiques ([19]).

Conditions aux limites β1 β2 β3 ...βn

Encastrée-Libre 1.8751 4.7124 4.8540(2n−1)π
2

Appuyée-Appuyée 3.1416 6.2832 9.4228 nπ

Libre-Libre 4.7300 7.8532 10.996(2n+1)π
2

TAB. C.3 – Valeurs deβ pour différentes conditions limites

Une présentation plus détaillée du calcul des fréquences propres des poutres rectilignes est
proposée par Corn [19].

C.2.2 Vibrations des plaques circulaires

L’équation analytique permettant de calculer les fréquences propres d’un disque s’écrit de
la manière suivante ([8]) :

fi j =
λ2

i j

2πa2

√

Ei j h2

12ρ(1−ν2)
(C.10)

aveca et h respectivement le rayon et l’épaisseur du disque,Ei j le module élastique dépendant
du modei j , Ei j , ν le coefficient de Poisson etρ la densité du matériau utilisé,λi j le paramètre
fréquentiel adimensionnel. Les indicesi et j correspondent respectivement au nombre de dia-
mètres nodaux et au nombre de cercles nodaux.

Dans le cas où le disque est libre de toutes conditions limites, les valeurs deλ2
i j sont :
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mode 1 :λ2
20=5.253

mode 2 :λ2
01=9.084

mode 3 :λ2
30=12.23

mode 4 :λ2
11=20.52

...

C.3 Poutre en flexion sous sollicitations harmoniques

Dans l’étude des vibrations transversales, on se place dansle cadre du modèle de flexion
d’Euler-Bernouilli pour une poutre élancée. Les sections droites, normales à la fibre neutre
avant déformation, le demeurent après. Les termes d’inertie de rotation des sections droites sont
négligés (poutre élancée). On cherche donc à étudier les mouvements vibratoires se produi-
sant en l’absence de forces extérieures imposées. Ces mouvements libres sont les solutions de
l’équation homogène (équation C.6).

Dans le cas où les extrémités sont appuyées, les conditions limites sont :

(v)x=0 = 0 ;

(

∂2v
∂x2

)

x=0
= 0 (C.11)

et

(v)x=L = 0 ;

(

∂2v
∂x2

)

x=L
= 0 (C.12)

Il vient donc, compte tenu de l’expression dev :














A1sin(0)+A2cos(0)+A3sinh(0)+A4cosh(0) = 0
−A1sin(0)−A2cos(0)+A3sinh(0)+A4cosh(0) = 0

A1sin(kL)+A2cos(kL)+A3sinh(kL)+A4cosh(kL) = 0
−A1sin(kL)−A2cos(kL)+A3sinh(kL)+A4cosh(kL) = 0

où sous forme matricielle :








0 1 0 1
0 −1 0 1

sin(kL) cos(kL) sinh(kL) cosh(kL)
−sin(kL) −cos(kL) sinh(kL) cosh(kL)

















A1

A2

A3

A4









=









0
0
0
0









La solution non triviale de ce système s’obtient en annulantle déterminant, ce qui conduit à
l’équation transcendante suivante :

sin(kL)sinh(kL) = 0 donc sin(kL) = 0 (C.13)

d’où

kL = iπ avec i= 1...n (C.14)
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L’expression de la déformée modale s’écrit par superposition des solutions propres sous la
forme suivante (en remplaçant k) :

v(x) =
n

∑
i=1

Disin

(

iπx
L

)

(C.15)

Lorsqu’une poutre vibre suivant un mode propre de vibration, la flexion en chaque point va-
rie harmoniquement avec le temps. Dans le cas d’une poutre, simplement supportée sur appuis,
l’expression générale de la vibration de flexion est :

y =
n

∑
i=1

sin

(

iπx
L

)

qi (C.16)

où lesqi sont les coordonnées généralisées définissants à chaque instant la forme de la poutre
vibrante.

L’énergie potentielle totale de la poutre déformée (en flexion) est :

V =
EI
2

Z L

0

d2y
dx2

2

dx=
EIπ4

4L3

∞

∑
i=1

i4q2
i (C.17)

Et l’énergie cinétique, de la vibration, est :

T =
ρA
2

Z L

0
ẏ2dx=

ρAL
4

∞

∑
i=1

q̇2
i (C.18)

où A représente la surface de la section droite de la poutre etρ sa densité,AρL = m.
Lorsque les forces données dérivent d’un potentiel, les équations de Lagrange deviennent :

d
dt

(

∂T
∂q̇S

)

− ∂T
∂qS

+
∂V
∂qS

= 0 (C.19)

S’il existe deux catégories de forces, l’une dérivant d’un potentiel et l’autre non, on peut
écrire les équations de Lagrange sous la forme suivante :

d
dt

(

∂T
∂q̇S

)

− ∂T
∂qS

+
∂V
∂qS

= QS (C.20)

oùQS désigne la force généralisée correspondante à la partie desforces données qui ne dérivent
pas d’un potentiel.

Dans le cadre de l’étude de la flexion d’une poutre, sur deux appuis, soumise à l’action de
forces perturbatricesQi (dans le cas de vibrations forcées), l’équation de Lagrange, pour chaque
coordonnée, s’écrit :

m
2

q̈i +
EIπ4i4

2L3 qi = Qi (C.21)

où Qi représente la force généralisée correspondante à la coordonnéeqi , m la masse etL la
longueur de la poutre.
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La solution générale de l’équation précédente est :

qi = A1cos

(

i2π2at
L2

)

+B1sin

(

i2π2at
L2

)

+
2L2

i2mπ2at

Z t

0
Qisin

(

i2π2a(t − ti)
L2

)

dti (C.22)

où a2 = EIL
m .

Posonsωi =
i2π2a

L2 qui représente la pulsation des vibrations principales (pulsation propre ou
naturelle). Nous obtenons une nouvelle expression simplifiée :

qi = A1cos(ωit)+B1sin(ωit)+
2

mωi

Z t

0
Qisin(ωi(t− ti))dti (C.23)

On ne conserve de cette équation que le troisième et dernier terme qui représente les vibrations
forcées. En effet, en régime stationnaire, les deux premiers termes correspondant aux vibrations
libres, disparaissent.

Timoshenko [74] a traité le cas d’une poutre sur deux appuis,sur laquelle est appliquée une
force harmoniqueF = F0sin(ωt) (amplitudeF0 constante) à une distancec de l’un des appuis
utilisé comme origine. Nous cherchons à déterminer la forcegénéraliséeQi correspondant à la
coordonnéeqi.

Donnons à cette coordonnée un accroissementδqi , l’accroissement de flèche correspondant
sera alors égal àδqisin

(

iπc
L

)

. Le travail réalisé par la forceF sur ce déplacement vaudra :

W = Fδqisin

(

iπc
L

)

(C.24)

Par conséquent :

Qi = Fsin

(

iπc
L

)

= F0sin(ωt)sin

(

iπc
L

)

(C.25)

Nous pouvons réécrire l’expression deqi (équation C.23) en considérant seulement les vi-
brations imposées (forcées) par la force harmonique et nousobtenons alors :

qi =
2F0

mωi
sin

(

iπc
L

)

Z t

0
sin(ωti)sin(ωi(t− ti))dti (C.26)

où encore

qi =
2F0

m
sin

(

iπc
L

)[

1

ω2
i −ω2

sin(ωt)− ω
ωi(ω2

i −ω2)
sin(ωit)

]

(C.27)

La force harmonique imposéeF engendre des vibrations forcées de mêmes fréquences ainsi
que des vibrations libres. En réalité, nous voyons apparaître des résistances de natures dif-
férentes qui sont responsables de l’amortissement progressif des vibrations libres (seules les
vibrations forcées restent). Nous pouvons écrire :

qi =
2F0

m(ω2
i −ω2)

sin

(

iπc
L

)

sin(ωt) (C.28)

L’équation des vibrations forcées, [74], s’écrit sous la forme :
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y(x, t) =
2F0

m
sin(ωt)

∞

∑
i=1

1

ω2
i −ω2

sin

(

iπc
L

)

sin

(

iπx
L

)

(C.29)

où lesωi correspondent aux pulsations des vibrations principales,ω est la pulsation de la force
appliquée etc est la distance entre l’extrêmité de la poutre et le point d’application de la force.

La force harmoniqueF engendre une vibration résultante de la superposition de modes
propres de vibration.

Nous nous intéressons au cas où la force est appliquée au centre de la poutre (c = L
2).

L’ équation C.29se simplifie pour donner :

y =
2F0

m
sin(ωt)

∞

∑
i=1

1

p2
i −ω2

sin

(

iπx
L

)

(C.30)

L’ équation C.30est développée jusqu’au rangi = 5 correspondant aux cinq premiers modes
propres. Nous obtenons une écriture approximée de la déformée :

y =
2F0L3

EIπ4 sin(ωt)

[

sin
(πx

L

)

(14−α2)
− sin

(3πx
L

)

(34−α2)
+

sin
(5πx

L

)

(54−α2)

]

(C.31)

avecα = ωL3m
π4EI

. Comme la force est appliquée au centre de l’échantillon, nous ne conservons que
les modes propres impairs (1, 3 et 5 dans notre cas). En effet pour les modes propres impairs, la
force est appliquée sur un noeud de vibration et donc les déformées propres de ces modes sont
nulles.

Pour l’étude des basses fréquences, on se limite au domaine fréquentiel du premier mode.
En d’autre terme, on considère seulement la bande fréquentielle pour laquelle le premier mode
propre est visible et ou les modes suivants sont n’ont que très peu d’influence. Dans ce cas,
on ne conserve que le premier rang de l’équation C.31, négligeant volontairement l’influence
des modes propres supérieurs. Cette troncature est valide,si et seulement si on se limite en
fréquence.

Finalement, l’équation de la flèche s’écrit :

y =
2FL3

EIπ4

1
(1−α2)

(C.32)

Nous pouvons en déduire facilement la raideur dynamique réelle d’un échantillon qui s’écrit
sous la forme suivante :

K̃e =
F
y

=
EIπ4

2L3 − me

2
ω2 (C.33)

avecme la masse de l’échantillon.
Dans le cas d’un matériau viscoélastique, nous considéronsque le moduleE∗ = E′(1+ iη)

est complexe. La force imposée sera en avance sur le déplacement mesuré d’un angleδe. La
raideur complexe est donnée par l’équation suivante :

K∗
e =

(

E′Iπ4

2L3 − m
2

ω2
)

+ i

(

ηE′Iπ4

2L3

)

=
(

Ke−
m
2

ω2
)

+ iK ′′
e (C.34)
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A partir de cette raideur complexe donnée par l’équation C.34, nous en déduisons un module
et un argument :

||K∗
e|| =

√

(

E′Iπ4

2L3 − m
2

ω2

)2

+

(

ηE′Iπ4

2L3

)2

(C.35)

et

Arg(K∗
e) =

ηE′Iπ4

2L3

E′Iπ4

2L3 − m
2 ω2

(C.36)

A partir de l’équation C.35et l’équation C.36, nous pouvons remonter à l’écriture analy-
tique du module conservatifE′ (N/m2) et du facteur de perteη qui s’écrivent sous les formes
simplifiées suivantes :

E′ =
[

||K∗||cos(δe)+4π2 f 2m
2

]

(

24L3

bh3π4

)

(C.37)

et

E′′ = [||K∗||sin(δe)]

(

24L3

bh3π4

)

(C.38)

avecω = 2π f .
Notons que ce module conservatif est directement comparable au module élastique que

nous pouvons mesurer en analyse modale. Mais une correctionimportante, due aux effets de
cisaillement, est à prendre en compte pour des épaisseurs considérables d’échantillons ou des
faibles rapports d’élancements.

A partir de l’équation C.34, nous écrivons la fonction de transfert du mode fondamental
(réceptance) pour un amortissement structural :

H(ω) =
1

(

E′Iπ4

2L3 − m
2 ω2

)

+ i
(

ηE′Iπ4

2L3

) (C.39)

La fonction de transfert correspondante, pour un amortissement structural, s’écrira :

H(ω) =
1

(K−ω2M)+ iηK
(C.40)

où K = E′Iπ4

2L3 et M = m
2 .

C.4 Réponse harmonique - Poutre sur pot-vibrant

Considérons le cas d’une poutre de longueurL, de largeurb et d’épaisseurh, pour des
conditions aux limitesguidée-libre(voir figure C.1). Le matériau est considéré comme élastique,
linéaire, homogène et isotrope, de module élastiqueE et de coefficient de Poissonν.
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X2
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M2

(a)
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F2

M2
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(b)

FIG. C.1 – Poutreguidée-libre(a) etencastrée-libre(b)

La relation matricielle de la souplesse dynamique entre lesforces généraliséesFi et les
déplacements généralisésXi de la poutre s’écrit [61] :





X2

φ2

X1



 =
−1

ELα3(cS+sC)





2cC α(cS−sC) C+c
α(cS−sC) −2α2sS α(S−s)

C+c α(S−s) 1+cC









F2

M2

F1



 (C.41)

oùC = cosh(λ), c = cos(λ), S= sinh(λ), s= sin(λ), λ = αL et α4 = 12ρ
Eh2 ω2.

A partir des conditions aux limites et des forces appliquéesau système, nous pouvons écrire
les relations de souplesse dynamique suivantes :

H1 =
X1

F1
=

−(1+cC)

ELα3(cS+sC)
(C.42)

et

H2 =
X2

F1
=

−(c+C)

ELα3(cS+sC)
(C.43)

Les pulsations de résonance deH1 ou H2 sont les racines du dénominateur :

cS+sC= 0 (C.44)

Elles correspondent aux pulsations propres de la poutreguidée-libredéfinie à partir des condi-
tions aux limites de l’essai.

En revanche, si nous nous intéressons à la fonction de transfert (transmission d’un point de
mesure à un autre) :

H12 =
X2

X1
=

C+c
1+cC

(C.45)

Les pulsations de résonance deH12 sont les racines du dénominateur :

1+cC= 0 (C.46)

Elles correspondent ainsi aux pulsations propres d’une poutre dont les conditions aux limites
sontencastrée-libre. L’identification du module élastique, à partir des fréquences propres ex-
traites en analyse modale, a donc été réalisée sur la base d’un calcul numérique de poutre
encastrée-libre.
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RÉSUMÉ

Les performances mécaniques des matériaux composites dépendent non seulement des ca-
ractéristiques des charges et matrice utilisées, mais aussi de la qualité de l’interface entre consti-
tuants. Ainsi, une mauvaise adhésion interfaciale entraîne généralement une dégradation du
comportement du composite, qui peut être assimilée à un endommagement global pour le maté-
riau. Le but de cette étude est de proposer un moyen de caractérisation rapide de l’endommage-
ment de matériaux à partir d’analyses mécaniques vibratoires. En effet, une mauvaise cohésion
au sein du matériau peut conduire à des phénomènes de friction qui tendent à augmenter le
niveau d’amortissement de sa réponse dynamique. Plusieurstechniques expérimentales, dont
certaines reposent sur l’analyse des fréquences de résonance de la structure, sont présentées
dans cette étude. Les propriétés viscoélastiques de matériaux composites particulaires à matrice
polymère sont ainsi analysées. Certains paramètres d’élaboration de ces matériaux modèles ont
été ajustés afin de créer des niveaux d’endommagement différents mais contrôlable. Les résul-
tats obtenus, en particulier en ce qui concerne le facteur deperte, sont interprétés sur la base
d’une comparaison avec des modèles analytiques simples d’homogénéisation.

M OTS-CLÉS : Endommagement, Composites, Interface, Vibrations, Analyse modale, Amor-
tissement, Facteur de perte, Cohésion, Comportement viscoélastique

Identification of mechanical properties of composite materials by vibration analysis

ABSTRACT

The mechanical performance of composites depends not only on the characteristics of fillers
and matrix used, but also on the quality of interface betweenthese constituents. Thus, poor
interfacial adhesion generally results in a decrease of thebehavior of composite, which may be
likened to an overall damage of the material. The purpose of this study is to propose a means of
quick characterization of materials damage from mechanical vibrations analyses. Indeed, bad
cohesion within the material can lead to friction phenomena, which tend to increase the damping
level of its dynamic response. Several experimental techniques, some of which based on the
analysis of the structural resonant frequencies, are presented in this study. The viscoelastic
properties of particulate composites with polymer matrix are analyzed. Some design parameters
of these model materials have been tuned, in order to create different damage levels. The results,
particularly in regard to the loss factor, are interpreted from a comparison with simple analytical
homogenization models.

K EY WORDS : Damage, Composites, Interface, Vibrations, Modal analysis, Damping, Loss
factor, Adhesion, Viscoelastic behaviour
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