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Introduction générale

De part leur grande consommation et leur nature, les piéces en élastomére vulcanisé sont une
source importante de déchets (pneumatiques, joints, blocs amortissants...). Une des voies de
revalorisation de ces matériaux est leur réutilisation sous forme de charges dans les composites
afin de diminuer la rigidité et d’augmenter la résistance aux chocs de certains polymeéres. Des
études réalisées sur ces composites thermoplastiques élastoméres (TPEs) ont montré qu'ils
pouvaient avoir des propriétés similaires & des TPEs industriels [Ismail et Suryadiansyah,
2002| [Michael et al., 1999]. Ils possédent les qualités des thermoplastiques (facilité de mise en
ceuvre, faible masse volumique) et certaines qualités des élastoméres (grande élasticité, bonne
tenue au choc). L'Institut fiir Allgemeinen Maschinenbau und Kunststofftechnik (IMK) de la
Technische Universitdt Chemnitz (TUC) développe ce concept de matériaux. En collaboration
avec cet institut, des membres du LIMatB meénent une étude sur la caractérisation mécanique
et sur la recherche de modéles mécaniques permettant de décrire le comportement de ces
composites a I'état solide. Ces matériaux étant en développement, la démarche de modélisation
envisagée se fonde sur une approche micromécanique [Bertevas, 2005| [Ausias et al., 2007]
afin d’optimiser les propriétés d’usage. Le comportement macroscopique des TPEs est défini
a partir du comportement des différents constituants et d’'une méthode d’homogénéisation.
Dans le but de développer un modéle représentant au mieux le comportement réel, 1’'équipe
« Polyméres et Composites » du LIMatB est associée a ce projet, grace a son expertise et a ses
moyens de caractérisation des matériaux polymeéres.

L’objectif de cette étude est donc la caractérisation expérimentale et la modélisation du
comportement mécanique de TPEs ainsi que de ses constituants avant striction et a tempé-
rature ambiante. Les TPEs de cette étude sont composés d'une matrice en homopolymére
polypropyléne isotactique (iPP) et de particules d’élastomeére recyclées a base d’éthyléne
propyléne diéne monomére (EPDM). Il a été mis en évidence que le taux de cristallinité du PP
évoluait avec le pourcentage d’EPDM dans le TPE [Parenteau et al., 2007]. Le comportement
mécanique du PP est par conséquent différent pour chaque TPE. Pour cette raison ainsi que
par la nature complexe du PP, un modéle micromécanique a également été proposé pour ce
polymére semi-cristallin en plus d’'un modéle macroscopique, en distinguant la phase amorphe
de la phase cristalline. Dans le cas des TPEs, un modéle micromécanique a également été
retenu en élasticité linéaire, en intégrant 1I’évolution du comportement du PP avec le taux
d’EPDM. Dans le domaine non linéaire, la loi de comportement des TPEs est construite a
partir du comportement mécanique de 'EPDM et uniquement a l'aide de la loi macroscopique
déterminée pour le PP et d’'une démarche d’homogénéisation.

Ce mémoire de thése s’organise autour de quatre chapitres principaux. Dans un premier
temps, seront présentées toutes les notions utiles en faisant un état des connaissances actuelles



sur les matériaux de I'étude ainsi que sur les méthodes d’homogénéisation dans le domaine
des petites perturbations. Dans la mesure ot la matrice régit principalement le comportement
mécanique des TPEs de I'étude, le polypropyléne sera analysé avec une grande attention, en
précisant sa nature physico-chimique ainsi que les mécanismes de déformation des polymeéres
semi-cristallins. Inversement, le comportement spécifique des produits élastomériques ne sera
pas abordé dans ce chapitre bibliographique. Le comportement des particules d’élastoméres
sera décrit par une loi phénoménologique simple dans le modéle micromécanique des TPEs.
Les lecteurs pourront se repporter a des ouvrages tels que [Rault, 2002| ou [Combette et
Ernoult, 2006] pour avoir des informations plus précises sur les élastoméres.

La caractérisation expérimentale des matériaux est exposée dans la deuxiéme partie de ce
manuscrit. Les propriétés physico-chimiques et la microstructure des matériaux sont étudiées
a l'aide d’analyse enthalpique différentielle (DSC), par analyse dynamique en température
(DMA), par microscopie électronique a balayage (MEB) et par diffraction des rayons X (RX).
Afin de connaitre toutes modifications de la structure cristalline sous sollicitations mécaniques,
les mesures RX sont également couplées & des essais de traction. Les propriétés mécaniques
sont étudiées par l'intermédiaire d’essais de traction uniaxiale, de flexion quatre points et
d’essais d’indentation instrumentés. LL'un des objectifs de cette thése est de parvenir a décrire
le comportement mécanique du PP et des TPEs avant striction. Les phénoménes d’endom-
magement n’étant ainsi pas pris en compte dans les modéles développés, il est nécessaire de
les caractériser afin de limiter le domaine d’utilisation des modéles. Ces phénoménes, tel que
la cavitation, seront alors étudiés par l'intermédiaire d’essais de traction uniaxiale avec suivi
optique des champs de déformation et de mesures in situ réalisées au MEB.

A la suite des essais de caractérisation, on s’'intéressera a la modélisation du comportement
mécanique du polypropyléne. Deux approches sont exposées dans cette troisiéme partie, en
comparant un modéle macroscopique a un modéle micromécanique. Dans ce dernier cas,
le PP est représenté par un matériau hétérogéne biphasé, constitué d’une phase amorphe
et d'une phase cristalline. Aprés avoir défini le motif permettant de représenter au mieux
la morphologique particuliéere du PP dans le domaine de l'élasticité linéaire, le modéle
micromécanique est étendu au comportement non linéaire. L’extension du modéle choisi et les
lois de comportement associées aux phases sont ainsi présentées. A la suite de la procédure
d’identification, les modéles de comportement macroscopique et micromécanique sont comparés
sur les essais de traction et les essais d’indentations instrumentés. L’approche retenue est
validée par l'intermédiaire d’un essai de flexion quatre points qui ne fait pas partie de la base
de donnée servant a l'identification des lois de comportement.

Enfin, on présentera dans la quatriéme partie un modéle micromécanique pour décrire le
comportement des TPEs. De la méme maniére que pour le PP, plusieurs motifs morphologiques
sont comparés dans le domaine de I’élasticité linéaire. Une fois déterminé, le motif est étendu au
comportement non linéaire ot seul le modéle de comportement macroscopique présenté dans la
troisiéme partie de ce manuscrit sera utilisé afin de décrire le comportement du PP. Le modeéle
développé est ensuite analysé par I'intermédiaire d’essais de traction uniaxiale pour différentes
fractions d’élastomére puis sur les essais de flexion quatre points.

10



11



12



Nomenclature

Notations mathématiques

X scalaire
X =X,e; vecteur
X=Xe®e; tenseur d’ordre 2

tenseur identité d’ordre 2
X =X,jme ®e; @e,®e tenseur d’ordre 4

I

J tenseur identité d’ordre 4
tra(X) trace du tenseur X
det(X) déterminant de X

Grandeurs mécaniques

tenseur des contraintes de Cauchy

décomposition de ¢ en une partie déviatorique et une partie hydrostatique
second invariant de ¢ (contrainte équivalente de von Mises)

variable scalaire de I'écrouissage isotrope

variable tensorielle de I'écrouissage cinématique

L
I
Q
_I_
9
>
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< 59 &II9 119

tenseur des déformations (mesure logarithmique)
partie élastique de la déformation

partie inélastique de la déformation

partie viscoélastique de la déformation

partie viscoplastique de la déformation

gradient de déformation

LRIvEIOEIOEI)
2 e =20
=S a8

st

module d’Young

module de stockage (obtenu par DMA)
module de perte (obtenu par DMA)

limite d’élasticité

coefficient de Poisson

module de compressibilité (3K = E/(1 — 2v))
module de cisaillement (2u = E/(1 + v))
tenseurs de rigidité élastique

tenseurs de souplesse élastique
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Approche micromécanique et homogénéisation

MHE
ER

<

W nl=iaye 19

7~

* )y

milieu homogéne équivalent

volume élémentaire représentatif

tenseur des contraintes de la phase r
tenseur des déformations de la phase r
tenseur des contraintes macroscopiques
tenseur des déformations macroscopiques
tenseur de localisation élastique

tenseur de concentration élastique
moyenne volumique sur V' de la grandeur x

Matériaux, phases et indices

iPP
aPP
sPP
aPP
GPP
~vPP

a

c
EPDM
X
TPE
PP90
PP150
PP160

polypropyléne isotactique

polypropyléne atactique

polypropyléne syndiotactique

phase cristalline o du iPP

phase cristalline § du iPP

phase cristalline v du iPP

phase amorphe du iPP

phase cristalline du iPP

étyléne propyléne diéne monomeére

indice identifiant la phase & considérer
thermoplastique élastomére

polypropyléne de I'étude recuit a 90°C' pendant 5h
polypropyléne de I'étude recuit a 150°C pendant 1h
polypropyléne de I'étude recuit a 160°C pendant 1h

Propriétés matériaux

ou

température de fusion

température de transition vitreuse

température de cristallisation

enthalpie de fusion

enthalpie de fusion théorique d’un cristal parfait

constante de Boltzmann (1.38062 10%%J.K 1)

volume d’activation

volume d’activation associé a des mécanismes de déformation déviatorique
volume d’activation associé a des mécanismes de déformation hydrostatique
taux de cristallinité

pourcentage massique

pourcentage volumique

fraction volumique de la phase r
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Dispositifs de caractérisation

MEB
RX
WAXD
SAXS
DMA
DSC
AFM

microscopie électronique a balayage (ou SEM)
rayons X

diffraction des rayons X aux grands angles
diffraction des rayons X aux petits angles
analyse dynamique en température

analyse enthalpique différentielle

microscopie a force atomique
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Chapitre I

Bibliographie

I.1 Les thermoplastiques élastomeéres

I.1.1 Généralités

Les thermoplastiques élastoméres sont une famille de matériaux dans laquelle on associe un
thermoplastique, ayant en général le role de matrice, a des particules d’élastomeére. Le composite
ainsi formé bénéficie des caractéristiques propres a ces constituants, et ce proportionnellement
a leur fraction volumique. Les thermoplastiques sont simples & mettre en forme (injection,
extrusion, etc.), ont une faible masse volumique pour une bonne rigidité mais se déforment peu
sans s’endommager. Les élastoméres sont en revanche difficiles & mettre en ceuvre (vulcanisation
«in situ » ), mais ils sont souples avec une trés bonne adaptation aux grandes déformations ainsi
qu’une bonne tenue aux chocs. Les TPEs sont ainsi aisés & mettre en ceuvre et, en fonction de la
fraction volumique d’élastomére, leurs propriétés élastiques pourront étre optimisées en fonction
de leur application. Les premiers TPEs arrivés sur le marché étaient a base de polyuréthane
(TPU), dans les années 1960. Il existe actuellement de nombreux types de TPE, allant des
composites formés par mélange physique tels que les TPVs vulcanisés dynamiquement, aux
TPEs formés par blocs tels que les TPS a base de styréne. Les TPEs sont principalement
utilisés dans l'industrie automobile, on les trouve également dans le milieu médical et dans
certains matériaux de construction en génie civil.

1.1.2 Les TPEs de I’étude et leur mise en ceuvre

Les TPEs étudiés sont élaborés par mélange physique d’homopolymére polypropyléne iso-
tactique et de particules d’élastomeére recyclées. Ces derniéres sont issues de rebuts industriels
et proviennent de I'Institut Umwelt-Sicherheits Energietechnik, en Allemagne. La matiére pre-
miére de ces particules se compose de propyléne diéne monomeére vulcanisé a partir de soufre,
renforcée par du noir de carbone (2,5%w) et par des oxydes minéraux (48%w). Aprés broyage,
le diamétre des particules d’EPDM est compris entre 20pum et 140um (67um en moyenne).
La réalisation des éprouvettes utilisées dans cette étude s’effectue en deux étapes. On mélange
d’abord les deux constituants au dessus de la température de fusion du PP par I'intermédiaire
d’une extrudeuse bi-vis sans adjuvant, puis on met en forme les éprouvettes a 1’aide d’une presse
a injecter. La composition chimique des matériaux en présence laisse envisager une bonne adhé-
sion, évitant ainsi I'utilisation d’adjuvants. L’observation au microscope électronique a balayage
révéle que les TPEs sont constitués de particules d’élastomeére dispersées dans la matrice en
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PP (figure [LT)). Le développement de ces matériaux a base d’élastomére recyclé s’inscrit dans
une démarche de revalorisation de déchets industriels. Les piéces produites sont principalement
destinées au marché de I'automobile, dans des applications telles que les pare-chocs, les durites
et les joints présents dans le compartiment moteur. Les sollicitations mécaniques liées a ces
utilisations peuvent étre complexes avec I'association de plusieurs types de chargement. Pour
garantir la tenue en service de joints tels que celui présenté a la figure [LJ], il est necessaire de
connaitre le comportement des TPEs en compression et en relaxation. Il en est de méme pour
les durites au niveau des zones de maintien avec les autres constituants du véhicule, alors que
pour le corps de la durite en lui-méme, c’est le comportement en flexion qui prévaut. En ce
qui concerne les pare-chocs, il peut étre intéressant de garantir I'intégrité de la structure méme
aprés avoir été sollicitée a la suite d’un choc a faible vitesse. Dans ce cas, il est nécessaire de
connaitre le comportement limite du matériau et la forme finale du pare-choc aprés décharge.
Avant I'apparition d’endommagement au sein des TPEs, il est ainsi nécessaire de pouvoir pré-
dire quel sera le comportement mécanique de ces matériaux pour divers types de sollicitation
en chargement puis lors de décharges.

F1G. 1.1 — Micrographies MEB avec 50%w d’EPDM - Piéce réalisée par 'IMK en TPE

1.1.3 Intérét de 'approche micromécanique

Il existe dans la littérature un certain nombre d’approches permettant de décrire le compor-
tement mécanique des TPEs. [Bensason et al., 1997| ont été parmi les premiers a développer
un modéle. Cette étude décrit le comportement d’un copolymére bloc éthyléne-octéne en
traction uniaxiale jusqu’a rupture, dont la déformation macroscopique est considérée comme
purement élastique. Le concept utilisé décrit un réarrangement moléculaire en donnant la
possibilité aux segments de chaines du réseau de se détacher et de se rattacher a d’autres
segments. Il semble toutefois que ce processus soit plutdt 1ié & un comportement viscoélastique
qu’élastique. |[Drozdov et Christiansen, 2006] traitent ainsi le caractére viscoélastique d'un
copolymére TPE avec cette démarche. Le réarrangement du réseau, thermiquement activé,
est régi par l'équation d’Eyring [Eyring, 1936]. Les auteurs prennent également en compte
la déformation viscoplastique par glissement du réseau dont le taux est proportionnel a la
déformation macroscopique. Le modéle est comparé a des essais expérimentaux en traction
uniaxiale et en compression plane, sans analyser la décharge. Un des deux auteurs adopte
une autre méthode dans [Drozdov, 2006]. Il représente les copolymeéres blocs toujours par
un réseau constitué d’un ensemble de chaines. En revanche, il utilise d’autres outils issus
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de la physique statistique a I’échelle moléculaire. Il prend ainsi en compte la flexibilité des
segments de chaines ainsi que leur impossibilité a se superposer dans I’espace. Il en déduit un
comportement macroscopique de type hyperélastique en supposant le réseau incompressible.
Le modéle développé est analysé par I'intermédiaire d’essais de traction uniaxiale monotone,
sans décharge. La réponse du modéle donne de bons résultats pour cette sollicitation et les
matériaux étudiés. Dans [Drozdov, 2007|, 'auteur modifie cette approche en ne prenant en
compte que la flexibilité des chaines, qui sont par contre contraintes a leurs extrémités. La
déformation plastique est également prise en compte en proposant une démarche issue de la
mécanique de 'endommagement. Le modéle défini ne prend pas en compte de viscosité mais
décrit correctement des essais de traction uniaxiale avec décharge.

Des modéles phénoménologiques sont également développés [Lambert-Diani et Rey,
1999| |Diani et al., 2004]. Ils considérent les TPEs et les élastoméres avec un comportement
hyperélastique incompressible. Les modéles sont analysés par I'intermédiaire d’essais de trac-
tion et compression uniaxiaux, en cisaillement simple ainsi qu’en traction bi-axiale. La réponse
de ces modéles donne de bons résultats. Cependant, seul le chargement est étudié, la décharge
n’étant pas prise en compte. Une approche phénoménologique est également utilisée par [Boyce
et al., 2001a| pour déterminer le comportement de TPVs a matrice PP avec des particules
en EPDM. Le comportement mécanique des TPVs est considéré comme élastoviscoplastique.
Le modéle de comportement est défini a I'aide de trois éléments rhéologiques agencés soit en
série soit en paralléle. Un ressort linéaire décrit le comportement élastique initial. Un patin
visqueux représente le caractére viscoplastique lié a une résistance a la rotation des segments de
chaine. Enfin, un ressort non-linéaire de type hyperélastique est utilisé pour rendre compte de
I’anisotropie liée a l'orientation moléculaire qui se développe avec la plasticité. La réponse du
modeéle est confrontée & des essais expérimentaux en compression uniaxiale et en compression
plane. La modélisation du comportement en chargement donne des résultats satisfaisants, alors
que la décharge reste problématique.

L’inconvénient de ces démarches est la nécessité d’identifier les coefficients du modéle pour
chaque formulation des composites. Une autre possibilité consiste & établir le modéle & partir
des lois de comportement des différents constituants et de définir le comportement macrosco-
pique du matériau en utilisant une méthode d’homogénéisation. Cette démarche trés utilisée
dans le domaine des matériaux métalliques [Zaoui et Masson, 2001] [Feaugas et al., 1997| peut
également étre employée pour les matériaux polymeéres [Ausias et al., 2007] [Omnés et al., 2008].

Sur le méme type de TPVs utilisés par [Boyce et al., 2001a|, [Boyce et al., 2001b| font
cette fois-ci appel a une approche micromécanique. Le comportement macroscopique est
décrit par l'intermédiaire d’'un motif périodique représentatif de la structure ou chaque
phase est modélisée. La loi de comportement associée au PP reprend le modéle développé
pour les TPVs [Boyce et al., 2001a]. Les particules d’élastomére sont modélisées par une
formulation hyperélastique d’Arruda-Boyce [Arruda et Boyce, 1993]. L’interface entre les
particules et la matrice est supposée parfaite. Différentes morphologies sont étudiées pour
tenir compte de la distance entre les particules d’élastomeére. Le comportement du motif est
analysé sur des essais de traction et semble avoir des difficultés a représenter correctement la
décharge. [van Dommelen et al., 2003d| partent du principe que la présence d'une particule
au sein d’une matrice semi-cristalline engendre une couche anisotrope transcristalline autour
de celle-ci (croissance préférentielle des entités cristallines perpendiculairement a la surface de
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la particule). Les auteurs modélisent ainsi le comportement de composites TPE a I'aide d'un
modéle micromécanique en réalisant un motif périodique par éléments finis. Le comportement
de la matrice est décrit par un modéle élastoviscoplastique. [’élasticité est isotrope alors que
la plasticité est formulée a I'aide du critére orthotrope de Hill [Hill, 1950|. Les particules
d’élastomeére sont modélisées par un modéle hyperélastique néo-Hookéen. L’objectif des auteurs
est d’étudier la ténacité du composite en modifiant les propriétés de l'interface tout en analy-
sant I'influence de I'anisotropie de la matrice. Cette démarche reste purement théorique sans
comparaison avec des données expérimentales. Avec une approche similaire, [van Dommelen
et al., 2003a] modélisent cette fois-ci les particules d’élastomére par des cavités et la matrice
par un modéle micromécanique en dissociant la phase amorphe de la phase cristalline. Apreés
avoir associé une loi de comportement a ces phases, le modéle de comportement macroscopique
de la matrice est construit par une procédure d’homogénéisation. Cette méthode permet une
meilleure modélisation du comportement des polyméres. La formulation utilisée donne en plus
une information sur I’évolution de la texture cristalline avec la déformation. Cette étude sur la
tenacité de TPE est également qualitative sans confrontation avec des données expérimentales.

En 2002, des chercheurs du LG2M se sont intéressés a la modélisation du comportement
mécanique des TPEs, en développant une nouvelle collaboration avec le centre de recherche
Institut fiir Allgemeinen Maschinenbau und Kunststofftechnik (IMK) de 1'université technique
de Chemnitz (TUC) en Allemagne. Dans le but d’optimiser la formulation de TPEs constitués
d’une matrice en copolymére polypropyléne polyétyléne et de particules d’élastomére issues
de bandes de roulement de camion, un modéle micromécanique fut proposé [Ausias et al.,
2007|. Le passage des grandeurs microscopiques a 1’échelle macroscopique a été abordé par
une démarche autocohérente, les non linéarités étant traitées par une formulation issue des
matériaux métalliques [Feaugas et al., 1997]. La matrice a été modélisée par une loi phéno-
ménologique de type élastoviscoplastique et les particules d’élastomére par une loi élastique
linéaire. Le modéle micromécanique obtenu par I'homogénéisation du comportement de ces
constituants pour différentes fractions d’élastomeére a été confronté a des essais expérimentaux
de traction uniaxiale avec des sauts de vitesse et des phases de relaxation. L’apport de
I’approche micromécanique sur une approche classique est clairement mis en évidence dans
cette étude, méme si certains points restent & améliorer ou a modifier. Le role de la matrice est
prépondérant dans le comportement de ces TPEs a particules souples déja vulcanisées. Or, la
loi de comportement développée pour cette derniére est mise en défaut lors de la décharge, ce
qui devient problématique pour décrire le comportement des TPEs. Pour améliorer 'interface
entre la matrice et les particules, du peroxyde a été ajouté aux composites lors de I'injection des
échantillons. Cela augmente ’adhésion des constituants, mais modifie également la structure
cristalline de la matrice. Son comportement mécanique ainsi que celui des composites en sont
alors affectés et il devient difficile d’identifier la loi de comportement de la matrice en amont.
De plus, les différents matériaux n’ont été étudiés que pour des sollicitations mécaniques en
traction uniaxiale. L’utilisation des TPEs au sein de piéces structurales telles que les pare-chocs
de véhicules nécessite la prédiction de leur comportement mécanique pour d’autres types de
chargement.

Les différentes études présentes dans la littérature mettent en évidence la difficulté a pré-
dire le comportement mécanique des TPEs. Le travail de cette thése de doctorat fait suite
aux travaux réalisés par le laboratoire LG2M [Ausias et al., 2007|. Afin de simplifier les ma-
tériaux de I'étude, les TPEs sont désormais constitués d’'une matrice en homopolymeére et les
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particules d’élastomeéres utilisées permettent de ne pas employer de peroxyde car ces derniéres
ont une bonne miscibilité avec la matrice en PP. On se rapproche ainsi d’'un « matériau mo-
déle » tout en respectant les contraintes industrielles et en conservant la particularité d’utiliser
des particules d’élastomeére reconditionnées. Pour améliorer la formulation et la description du
comportement mécanique de ces matériaux, un modeéle micromécanique est retenu. Le com-
portement mécanique de la matrice étant prépondérant dans la réponse mécanique des TPEs
sous sollicitation complexe [Ausias et al., 2007], une attention particuliére sera portée sur la
description de cette phase en développant un modéle plus robuste. Afin de mieux appréhender
les mécanismes mis en jeu lors de la déformation de la matrice et des TPEs, des moyens de
caractérisations physico-chimiques et mécaniques seront mis en place.
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1.2 Le Polypropyléne

1.2.1 Nature du matériau
I.2.1.1 Généralités

Les polymeéres sont constitués de macromolécules formées par la répétition d’'un méme
motif. Celui-ci est composé d'une ou de plusieurs unités de base, les monoméres. S’ils sont de
méme nature au sein de la macromolécule on parle d’homopolymeére, sinon de copolymére. Le
matériau utilisé dans cette étude est un homopolymére polypropyléne isotactique issu de chez
Basell Polyolefins sous la référence Moplen HP501H.

Le polypropyléne est un polymére de grande consommation. Ses propriétés physico-chimiques
et mécaniques sont intéressantes pour un faible cotit. Il appartient a la classe des thermoplas-
tiques, qui a I'inverse des thermodurcissables et des élastoméres, peuvent étre remis en forme
sous l'action de la chaleur. Ce processus a toutefois tendance a les dégrader. Le polypropy-
léne est un polymére vinylique, c’est-a-dire formé de molécules contenant des doubles liaisons
carbone-carbone. A la différence du polyéthyléne, un groupe méthyle CHj est rattaché a un
atome de carbone (figure [[2). Le PP peut étre fabriqué a partir du monomére propyléne par
polymérisation Ziegler-Natta et par polymérisation par catalyse métallocéne.

| CHy H |
| |
N C‘* ‘C** AAN— CH— |CH— CH— |CH— CH— |CH— CH AN
| H H n CH, CH, CH,
F1G. 1.2 — Monomére du PP F1G. 1.3 — Polypropyléne isotactique (iPP)

Comme tous les polymeéres, le PP posséde un arrangement préférentiel a I’échelle de la
molécule. Sa tacticité, qui représente l’arrangement des groupes secondaires le long de la
chaine principale, est évaluée par le positionnement des groupes méthyles. C’est en jouant
sur le type de polymérisation que I'on obtient la tacticité adéquate. Cette caractéristique est
importante car elle modifie de maniére significative les propriétés mécaniques du polymeére.
Dans le cas du polypropyléne isotactique (iPP), les groupes méthyles sont tous du méme coté
(figure [3J). Cette tacticité est la plus répandue [Rault, 2002]; c’est celle du matériau étudié.
Dans la tacticité de type syndiotactique (sPP), les groupes méthyles sont alternativement d’un
coté et de 'autre de la chaine. La synthése de tels matériaux n’est devenue industrielle que
depuis 1998. Ces deux tacticités rendent le polymére semi-cristallin, mais avec des propriétés
différentes (cristallinité, température de fusion, etc.). En ce qui concerne le dernier arrangement
possible de type atactique (aPP), les groupes méthyles sont positionnés de maniére aléatoire.
La cristallisation d’'un tel matériau est trés difficile, ce qui le rend souple a température
ambiante.

Les liaisons intermoléculaires au sein d’une chaine de polymeére sont des liaisons covalentes.
La distorsion des angles de valence et des distances entre atomes premiers voisins demande
des énergies importantes. Cela confére un module élastique élevé et un coefficient de dilatation
thermique faible. Les liaisons interchaines sont de type Van der Waals. Méme si leur énergie est
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plus faible, elles sont importantes car trés nombreuses. L’arrangement spatial des atomes qui
composent les chaines peut étre modifié. Ce changement de conformation est lié a la capacité des
liaisons covalentes simples a tourner autour de leur axe. La conformation trans est la plus stable
et donc la plus fréquente, elle confére a la macromolécule une rigidité accrue. Le passage d’une
conformation & une autre est thermiquement activé et peut étre causé entre autre par élongation
des chaines [Etienne et David, 2002|. La conformation du PP isotactique est représentée figure

L4

@ CH;
Oc
(@) (b)

Fic. 1.4 — Conformation hélicoidale du iPP, projection paralléle (a) et perpendiculaire (b) a
'axe de la spirale [Natta, 1963|

[.2.1.2 Les polymeéres semi-cristallins - structures et phases

Les thermoplastiques peuvent étre amorphes ou semi-cristallins. Dans le premier cas, les
macromolécules du polymeére sont agencées de maniére désordonnée. En ce qui concerne les
semi-cristallins, ils sont constitués d'une phase amorphe et d’une phase cristalline (figure [[3]).
Les chaines de cette derniére sont ordonnées. Ces distinctions conférent aux phases des proprié-
tés physico-chimiques et mécaniques radicalement différentes. Le polypropyléne étudié a une
configuration isotactique, il fait donc partie des polyméres semi-cristallins.

Phase amorphe Lamelles cristallines

Amas lamellaire, 10nm Structure spherolitique, 10um

F1iG. 1.5 — Structure d’un polymeére semi-cristallin & ’échelle des lamelles et des sphérolites

La phase cristalline formée a partir de solutions ou a partir du fondu est trés différente [Rault,
2002]. Le procédé de mise en ceuvre de nos éprouvettes ainsi que celui envisagé pour les piéces
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industrielles étant l'injection, nous étudierons uniquement le PP obtenu a partir du fondu.
En refroidissant le polymére a partir de cet état, des points de germination apparaissent aux
alentours de la température de cristallisation 7., provoqués par le contact avec le moule, a
des défauts, etc. Les macromolécules s’arrangent alors et forment un réseau cristallin qui croit
en lamelles cristallines et enfin en sphérolites (figure [LT). La taille des sphérolites est limitée
par la croissance de leurs voisines. La cristallisation est donc un processus par germination et
croissance. Les longues chaines macromoléculaires induisent des dimensions caractéristiques
depuis la dizaine de nanométres (lamelles), jusqu’a l'ordre de quelques micrométres (sphé-
rolites). Le taux de cristallinité est en général compris entre 40%wv et 60%uv, les lamelles des
sphérolites étant séparées par une phase amorphe. L’interface entre les lamelles cristallines et
la phase amorphe est considérée par certains auteurs comme une phase a part entiére avec
ses propres propriétés mécaniques. Elle peut étre mise en évidence sous spectroscopie Raman
qui permet d’analyser indépendamment la phase amorphe de la phase cristalline [Nielsen
et D.N. Batchelder, 2002|. Le passage d’un état ordonné & un état désordonné n’étant pas
immédiat, les chaines dans cette phase mixte sont a priori dans un état intermédiaire.

La température de transition vitreuse et la température de fusion sont deux caractéristiques
propres aux polymeéres semi-cristallins. La transition vitreuse se produit dans la phase amorphe
des polymeéres et caractérise le passage d'un état solide désordonné a un état liquide. La
fusion est le passage des chaines de polymére d’'un état cristallin ordonné a un état liquide
désordonné. Lorsque la phase cristalline fond ou se solidifie, une chaleur latente est observée
ainsi qu’une modification de la chaleur massique. Ce changement d’état est une transition
du premier ordre. En ce qui concerne la phase amorphe jusqu’a sa température de transition
vitreuse, il n’y a pas de chaleur latente mais seulement une modification de la chaleur massique.
La température de transition vitreuse T'g est alors une transition du second ordre. La valeur
de Tg de la phase amorphe est régie par la mobilité des chaines. En effet, plus les chaines
seront libres de se mouvoir facilement, moins il sera nécessaire de fournir de I’énergie lors du
passage de 'état vitreux rigide a I’état caoutchoutique, donc moins la valeur de T'g sera élevée.
La nature exacte des mécanismes mis en jeu lors de la transition vitreuse est encore sujette a
débats |Ngai, 2007].

La structure cristalline du PP se présente sous trois formes : monoclinique de type a (figure
[LA), hexagonale de type [ et triclinique de type 7. Leur conformation hélicoidale est identique
et correspond au type 2’5/1 (figure [[4)) ; la différence entre ces structures se situe au niveau
des empilements ou de 'arrangement des hélices. 1l est possible de les différencier en analysant
la structure cristallographique du PP en diffraction des rayons X aux grands angles ou par
DSC en déterminant les températures de fusion (parameétres en Annexe [Al). Durant la cristal-
lisation de I'iPP, plusieurs types de sphérolites peuvent apparaitre en fonction de ces formes
cristallographiques : la forme a donnera des sphérolites «, de méme pour . Il n’y a pas de for-
mation supramoléculaire de type «, la forme v engendrant un sphérolite de type a. La structure
cristallographique « est la plus fréquente et la plus stable. Les sphérolites o ont une texture
particuliére, liée & la présence de lamelles entrecroisées ("cross-hatched") : des lamelles tangen-
tielles viennent s’embrancher sur les ramifications des lamelles radiales (figure [7)). Le nombre
de ces lamelles tangentielles est en général élevé, d’ou le nom de sphérolite de type "mixte".
La structure cristallographique ( apparait plus rarement dans des échantillons de PP, dont la
vitesse de croissance est plus rapide entre 100°C' et 140°C' [Lotz, 1998|. On constate sa présence
en général lorsqu’il y a surfusion, le matériau est alors dans un état métastable car il est a
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F1G. 1.6 — Structure monoclinique du PP avec projection dans le plan (001) perpendiculaire a
la direction des chaines

I’état liquide en dessous de T,,. La phase « apparait alors avec la phase (3. Des sollicitations
meécaniques sur le fondu telles que cisaillement et étirement peuvent également engendrer de la
phase (3 au sein de o [Machado et al., 2005| [Zhang et al., 2005] [Huo et al., 2005]. Les procédés
de mise en ceuvre par injection et par extrusion sont souvent a 1’origine de ’apparition de cette
phase. La forme cristallographique ( étant moins stable thermodynamiquement, elle peut se
transformer en partie sous forme « par une recristallisation sous température |Karger-Kocsis,
1995]. Ce changement peut également se produire sous étirement de la phase § a température
ambiante. Ce phénoméne de polymorphisme est identifiable en DSC. La troisiéme structure
cristallographique ~ est rarement observée dans le PP. En général, elle peut apparaitre avec
I'utilisation de matériaux ayant un poids moléculaire faible ou sous des conditions particuliéres
de cristallisation : & température élevée et a des pressions aux alentours de 200MPa [Machado
et al., 2005] [Zhang et al., 2005] [Huo et al., 2005].

Direction de croissance 16 1i5'6
; nm
des lamelles tangentielleg~i"’

Direction de croissance
des lamelles radiales
—

21,7 AN

FiGg. .7 — Schéma représentatif de 'embranchement des lamelles tangentielles sur les lamelles
radiales d'un sphérolite aPP, avec les dimensions caractéristiques [Castelein et al., 1995]

25



En plus du phénoméne de polymorphisme, il est possible que sous un chargement méca-
nique, le taux de cristallinité du matériau soit modifié. Dans le cas de certains polymeéres
semi-cristallins pouvant étre obtenus dans un état amorphe, tels que le polyéthyléne téréph-
talate (PET), une sollicitation mécanique a pour effet d’étirer les chaines, qui s’organisent en
formant des réseaux cristallins [Gorlier et al., 2001] et [Marco, 2003]. Ainsi, le taux de cris-
tallinité croit avec la déformation. A I'inverse du PET, la structure cristalline du PP est déja
présente dans les échantillons injectés. Dans ce cas, la déformation des sphérolites dans une
direction tend a rompre cette structure pour 'orienter dans la direction de sollicitation. Il en
résulte ainsi une diminution du taux de cristallinité [Pang et al., 2008, [Jia et al., 2008], [Zuo
et al., 2007| et [Machado et al., 2005]. Ces derniers ont constaté une chute du taux de cristal-
linité du PP en compression, de l'ordre de 7% entre 0 et 0.13 de déformation. En plus d’une
anisotropie de comportement mécanique engendrée par une déformation macroscopique, il est
donc important de suivre I'évolution du taux de cristallinité, car celui-ci a un impact majeur
sur le comportement macroscopique du matériau.

1.2.2 Comportement mécanique du PP
1.2.2.1 Les mécanismes de déformation - Les différentes échelles

L’étude du comportement mécanique des polymeéres semi-cristallins est complexe, surtout
lorsque I'une des phases est dans un état caoutchoutique. L’hétérogénéité de leur comportement
thermodynamique est alors élevée. Si 'on se restreint uniquement au domaine de 1’élasticité,
on peut supposer que les propriétés mécaniques de la phase cristalline sont de type enthal-
pique, alors que la déformation entropique est prédominante pour la phase amorphe |[Frangois
et al., 1995]. De plus, leur agencement spatial étant différent suivant 1’échelle on I'on se situe, la
complexité du probléme est augmentée. Solliciter mécaniquement un polymére semi-cristallin
revient a déformer a priori la structure du matériau a toutes les échelles, de I’éprouvette jus-
qu’'aux chaines moléculaires (figure [[])). Ainsi, le comportement mécanique du matériau a
I’échelle macroscopique sera fonction des différents mécanismes de déformation rencontrés a
chaque niveau.

0,17nm 10nm 10pm _ 10cm
Chaine Amas Structure Echantillon
macromoléculaire lamellaire massif

sphérolitique

F1G. 1.8 — Les échelles a prendre en considération dans un polymeére semi-cristallin, du niveau
moléculaire au niveau macroscopique

La littérature qui tente de déterminer le comportement mécanique des polymeéres semi-
cristallins est riche, I’enjeu étant important pour parvenir a la définition d’'un modéle fiable.
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L’une des grandes difficultés est 1’échelle d’observation permettant d’appréhender les méca-
nismes de déformation propres & chaque phase. En effet, les dimensions des phases sont de
I'ordre d’'une dizaine de micrométres. Un certain nombre de mécanismes de base ressort des
différentes études [G’Sell et Haudin, 1995].

Déformation des chaines moléculaires

En présence de chaines trés orientées suivant la direction du chargement mécanique ainsi que
sur des monocristaux de polymeére, la déformation du systéme considéré est principalement liée
a la déformation des liaisons covalentes. Les liaisons faibles de Van der Waals seront sollicitées
dans les parties amorphes du polymeére. Sous déformation, il est également possible que la
conformation de certaines chaines soit modifiée [G’Sell et Haudin, 1995|. En effet, celles n’étant
pas dans une configuration de type trans, thermodynamiquement la plus stable, risquent de
basculer et de prendre cette forme. La conformation trans ayant une raideur plus grande que
la conformation gauche, la raideur des chaines macromoléculaires sera également augmentée.
Il semble que tout changement du taux de cristallinité sous sollicitation mécanique passe dans
un premier temps par un réarrangement de la conformation des chaines.

Déformation des lamelles cristallines
De méme que pour les matériaux métalliques, le réseau cristallin des polymeéres peut se
déformer plastiquement par des mécanismes cristallographiques tels que le glissement et le

maclage (figures [L3 et [LT0).
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Fic. 1.9 — Glissements cristallographiques pa- Fi1G. 1.10 — Déformation plastique par ma-
ralléles et perpendiculaires a ’axe des chaines clage suivant le plan (110)

Le glissement est le mode de déformation plastique le plus fréquent, en particulier dans le
cas du glissement paralléle aux chaines [G’Sell et Haudin, 1995|. La déformation plastique
se produit selon les directions cristallographiques les plus denses de ces plans. Sous I’action
d’une sollicitation mécanique, I’énergie de cohésion des liaisons covalentes le long des chaines
empéche la formation de décrochements coopératifs sur les chaines. Il est donc admis que seuls
les systémes de glissement dont le plan contenant 1’axe des chaines sont potentiellement actifs.
Deux directions de glissement sont ainsi privilégiées, paralléelement et perpendiculairement
aux chaines. En prenant I'axe ¢ comme la direction des chaines, les systémes de glissement
paralléle sont du type {hk0O} <001>. Dans la structure monoclinique «, il semble que le
systéme le plus facile a activer soit (010)[001]. Les systémes de glissement perpendiculaires
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aux chaines sont du type {hk0} <wv0>, avec une facilité d’activation dans (100)[010]. Les
déplacements liés au glissement des plans denses ne rompent pas l'ordre cristallin, a la
différence de la déformation plastique provoquée par maclage. Ce dernier génére mode une
réorientation symétrique d'une partie du cristal. Ce mode de déformation est toutefois peu
fréquent [Dahoun, 2004]. De nombreuses études sont réalisées pour déterminer I’évolution de
la texture cristalline des polymeéres semi-cristallins, engendrée par une sollicitation mécanique
macroscopique |[Kryszewski et al., 1978], [Dahoun, 1992|, [Dupend-Brusselle, 2000] et [Marco,
2003]. Les auteurs utilisent en général des mesures par diffraction des rayons X aux grands
angles (WAXD).

L’épaisseur des lamelles cristallines joue un role dans le comportement mécanique macro-
scopique. En effet, a I'inverse des cristaux de grandes dimensions (tels que pour des matériaux
métalliques), le champ de contrainte induit par les dislocations vis est en partie relaxé a
la surface des lamelles. L’interaction & longue distance entre les dislocations glissant dans
des plans paralléles est également plus faible [Dahoun, 2004|. Les propriétés d’élasticité sont
également modifiées. Plus les lamelles cristallines sont épaisses, plus la limite d’élasticité et le
module d’Young macroscopiques augmentent [Kazmierczak et Galeski, 2003| et [Régnier et al.,
2008|. Ces études sont toutefois complexes a analyser, car le mode d’obtention des lamelles
de différentes dimensions a tendance également a changer le taux de cristallinité et la taille
des sphérolites. On retrouve d’ailleurs ce type de changement morphologique en fonction de la
position dans I'épaisseur des éprouvettes injectées [Régnier et al., 2008] et [Mendoza et al., 2003].

Déformation de la phase amorphe

En considérant la géométrie des empilements lamellaires comme un modéle a deux phases,
deux modes de déformation peuvent apparaitre : le glissement interlamellaire et la séparation
interlamellaire [G’Sell et Haudin, 1995|. A cette échelle, la déformation est prédominante dans
la phase amorphe. En effet, dans le cas de notre matériau a température ambiante, celle-ci est
dans un état caoutchoutique (7" > T'g) et par conséquent moins rigide que la phase cristalline.
En raison de la longueur des lamelles et de la faible épaisseur de la phase amorphe, le mode
de déformation prédominant est le glissement interlamellaire qui cisaille la phase amorphe.
Cependant, la déformation de cette derniére peut étre minimisée par ’architecture lamellaire
environnante. Dans le cas d'une structure sphérolitique de type «, des lamelles tangentielles
viennent modifier la déformation des empilements lamellaires, en minimisant le role de la phase
amorphe [Coulon et al., 1998|. Le "confinement" de la phase amorphe et la déformation des
empilements lamellaires sont présentés a la figure [LT11

Sans chargement Avec chargement
‘ H HH lamelle cristalline radiale

|

= lamelle cristalline tangentielle

[gfphase amorphe

I
I
1l
I
i I
[ %“
Sii

i
|

F1G. 1.11 — Déformation des emplilements lamellaires par glissement des plans denses pour un
sphérolite a, minimisant la déformation au sein de la phase amorphe [Coulon et al., 1998]
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Déformation des sphérolites, influence des lamelles tangentielles

A Téchelle du sphérolite, les différents modes de déformation précédemment décrits sont
présents. En considérant le sphérolite avec uniquement des lamelles radiales, les mécanismes
faisant intervenir la phase amorphe sont susceptibles d’intervenir avant les mécanismes
cristallographiques tels que le glissement, le maclage et le polymorphisme. On peut différencier
trois régions du sphérolite sollicité en traction uniaxiale en fonction de leurs mécanismes de
déformation : les régions polaires, les régions diagonales et les régions équatoriales (figure [[12)).

Equateur

Fic. I.12 — Modes de déformation dans les sphérolites [Etienne et David, 2002]

La phase cristalline sera sollicitée en premier lieu dans les zones polaires, ou les lamelles
cristallines sont quasiment paralléles a la direction de traction. On constatera une fragmenta-
tion précoce des cristaux, facilitée par le basculement des chaines résultant de la compression
latérale. Dans les zones équatoriales ou les lamelles sont perpendiculaires a la direction de
traction, la déformation principale est accommodée par extension de la phase amorphe. Enfin,
dans les régions diagonales, zones intermédiaires aux précédentes, les lamelles sont a la fois
soumises a un glissement interlamellaire et & une séparation interlamellaire. Le cisaillement
provoque également le glissement dans la direction des chaines entrainant un changement de
leur inclinaison qui s’établit progressivement selon 'axe de traction.

L’analyse que 'on peut proposer sur des sphérolites avec lamelles tangentielles est plus com-
plexe qu’avec seulement des lamelles radiales (LI0]). En distinguant la structure des sphérolites
de forme o ou 3, donc avec ou sans lamelle tangentielle, des auteurs constatent une plus grande
facilité de déformation des sphérolites 3. Ainsi, le module d"Young macroscopique d’échantillon
en iPP diminue de 30% avec une augmentation de 50% du nombre de sphérolites 5 [Tordjeman
et al., 2001]. Pour ces différentes fractions de phase (3, la mise en ceuvre de ces échantillons
a permis de conserver le taux de cristallinité et les dimensions des sphérolites. Si I'on consi-
dére les mécanismes d’endommagement comme une conséquence de la difficulté du matériau
a trouver des modes de déformation pour accommoder les sollicitations, des études réalisées
sur des sphérolites avec plus ou moins de lamelles tangentielles, montrent également le role
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majeur de ces lamelles [Aboulfaraj et al., 1995|, [Coulon et al., 1998] et [Nitta et Takayanagi,
2003]. Ces derniers ont réalisé des essais de traction sur des films minces en iPP avec deux
types de sphérolite, avec peu et beaucoup de lamelles tangentielles. Deux zones se distinguent,
les zones polaires et équatoriales par rapport a ’axe de sollicitation. Il ressort de cette étude
que pour les sphérolites avec peu de lamelles tangentielles, '’endommagement s’initie dans la
zone équatoriale puis se propage a partir du centre des sphérolites jusqu’aux zones polaires.
Avec beaucoup de lamelles tangentielles, le processus d’endommagement est inversé puisque les
fissures apparaissent d’abord dans les zones polaires pour ensuite se rejoindre et endommager la
zone équatoriale. Dans tous les cas, les fissures sont orientées perpendiculairement & la direction
de traction. Il est également montré dans cette étude que l'interface entre les sphérolites est
moins sensible aux phénoménes d’endommagement, tout en se déformant peu. Il serait donc en-
visageable de penser que les sphérolites sont liés entre eux par des chaines cristallines, assurant
une rigidité accrue, mais disposée différement avec la phase amorphe pour mieux accommoder
la déformation et limiter ainsi I'’endommagement.

1.2.2.2 Modélisation du comportement mécanique

Plusieurs approches sont envisageables pour modéliser le comportement mécanique des
polymeéres semi-cristallins. Les modéles classiques sont de type phénoménologique. Ils sont
généralement constitués d’assemblage de composants mécaniques élémentaires tels que des
ressorts élastiques, des patins plastiques et des amortisseurs visqueux. [Dupend-Brusselle,
2000] rappelle dans sa thése la suspicion de certains auteurs quant a l'existence d’un com-
portement plastique du polypropyléne dans le domaine des petites déformations. Un modéle
phénoménologique a donc été développé, dans lequel est utilisée une théorie appliquée sur
les métaux pour T° < 0.57,,. Elle consiste a caractériser le comportement plastique du
matériau par I'étude des interactions a courte et longue distance. Deux domaines ont ainsi
été déterminés : un domaine viscoélastique et un domaine viscoplastique. Ce modéle, dans
une version simplifiée, a notamment été utilisé par [Ausias et al., 2007] pour modéliser le
comportement du polypropyléne. |[Lai et al., 2005] considérent le comportement de I'iPP
comme viscoélastique, et développent donc un modéle phénoménologique sans écoulement
plastique ot la viscosité est traitée par un modéle non linéaire. Le comportement du matériau
est bien représenté par ce modéle pour des sollicitations mécaniques a faible contrainte en
traction uniaxiale. L’inconvénient de ces démarches est que cet assemblage de composants
mécaniques élémentaires a parfois des difficultés a décrire des comportements complexes, et
nécessite un grand nombre de variables. De plus, I’extension du modéle en trois dimensions
peut étre difficile a réaliser [Brusselle-Dupend et al., 2002].

Tout comme pour les TPEs, il est possible de représenter le polypropyléne comme un réseau
de chaines et d’utiliser des outils mathématiques issus de la physique statistique. Ainsi, les
travaux |Drozdov et Christiansen, 2003| et [Drozdov et Gupa, 2003] sont basés sur les mémes
approches moléculaires que [Drozdov et Christiansen, 2006] [Drozdov, 2006] en définissant
des méso-régions liées entres elles, dont les jonctions peuvent étre activées ou désactivées en
fonction de critéres liés a la viscoélasticité ou a la viscoplasticité. Dans le cas des travaux
de [Drozdov et Christiansen, 2007]|, le copolymére polypropyléne est correctement représenté
sous chargement cyclique de type traction uniaxiale. Tout comme pour [Drozdov, 2007|, le
matériau est supposé incompressible, et afin d’avoir une bonne description du comportement
mécanique du matériau en décharge, les paramétres matériau sont traités de maniéres
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différentes selon le sens de sollicitation.

[Cangémi et Meimon, 2001] reconstruisent le comportement macroscopique de polyméres
semi-cristallins par I'intermédiaire de 1’échelle mésoscopique. Les auteurs considérent la phase
amorphe comme hétérogéne due a la présence des cristallites qui réduisent localement la
mobilité moléculaire. Ainsi, il existerait pour un intervalle de température, une partie de la
phase amorphe qui serait dans un état caoutchoutique (amorphe libre), le reste étant dans un
état vitreux (amorphe lié) [Grein, 2001|. La loi de comportement est développée en prenant
en compte une phase constituée de lamelles cristallines et de la phase amorphe liée, et d'une
seconde phase uniquement composée d’amorphe libre. La phase rigide est supposée avoir
un comportement élastoviscoplastique alors que la seconde est considérée comme un fluide
purement élastique. Pour décrire les interactions entre les phases, la contrainte macroscopique
est définie comme la somme d’une contrainte dans le solide et d’une pression dans le fluide.
Le formalisme utilisé est issu de la mécanique des milieux poreux, la phase amorphe ayant
le role de porosités connectées. Des essais de traction avec observation de l'évolution du
volume montrent que le polymére a tendance & se contracter dans le domaine plastique sur
un polyamide (PA11, Tg = 40°C) ou de se dilater sur un polyfluorure de vinylidéne (PVDF,
Tg = -30°C'). Le modéle développé donne de bons résultats en traction uniaxiale durant le
chargement, et représente bien l'évolution des variations de volume macroscopique avec la
déformation sur le PVDF pour différentes vitesses de sollicitation. En revanche sur le PA11, le
modéle est mis en défaut car le comportement macroscopique semble fortement tributaire de
la morphologie microstructurale.

Afin de prendre en compte cette morphologie microstructurale, des approches microméca-
niques peuvent étre considérées. [Dahoun, 1992] décrit le comportement macroscopique du PP
a 70°C' a l'aide de la simulation du comportement plastique d’agrégats polycristallins et par
I'intermédiaire d’'un modéle autocohérent. Cette approche, développée a l'origine par [Molinari
et al., 1987|, décrit au niveau microscopique 1’évolution de la texture cristalline en grandes
déformations. Le modéle est formé a partir de 450 lamelles cristallines réparties de maniére
isotrope, alors que la phase amorphe est négligée. La déformation plastique est liée aux cissions
critiques permettant le glissement des plans cristallographiques des lamelles. Cependant, la
définition des valeurs de cission critique est délicate et reste encore a définir [Dahoun, 2004].
[’estimation du durcissement plastique est également sous évaluée par le modéle, surtout en
cisaillement. Ce comportement est peut étre lié au fait que la phase amorphe n’est pas prise
en compte. [Lee et al., 1993] et [G'Sell et al., 1999| reprennent ce modéle afin de modéliser le
comportement du PE, mais en modélisant cette fois-ci la phase amorphe. Elle est considérée
par les auteurs comme viscoélastique ou hyperélastique. Pour ce matériau, en traction et en
cisaillement simple sans décharge, les modéles donnent de bons résultats.

[Nikolov et Doghri, 2000] et [Nikolov et al., 2002] modélisent le polymére semi-cristallin
HDPE par un ensemble d’inclusions composites constitué de phase amorphe et de lamelles
cristallines, orientées de fagon aléatoire. La phase cristalline est considérée comme viscoplas-
tique alors que la phase amorphe est modélisée par une loi viscoélastique non linéaire. Le
modeéle prend en compte le confinement de la phase amorphe par la présence des lamelles
cristallines. [van Dommelen et al., 2003b] proposent également une approche micromécanique
en considérant une inclusion comme un agrégat constitué d’une lamelle cristalline et de phase
amorphe. Différentes configurations sont étudiées sur du HDPE en compression uniaxiale afin
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de faire ressortir par exemple l'effet du taux de cristallinité sur la réponse du matériau. De la
méme maniére que pour les études réalisées sur les TPEs [van Dommelen et al., 2003d] et [van
Dommelen et al., 2003a], il n’y a pas de confrontation avec des essais expérimentaux.

[Bédoui et al., 2004] et [Bédoui et al., 2006] proposent deux modeéles micro-mécaniques
pour décrire le comportement élastique d’un polymeére semi-cristallin. Le premier est un
modéle d’homogénéisation basé sur un schéma différentiel [Norris, 1985 [Phan-Thien et Pham,
1997] dans lequel des cristallites de forme ellipsoidale sont dispersées aléatoirement dans la
matrice amorphe. Le second est un modéele autocohérent dans lequel le matériau est considéré
comme un agrégat d’inclusions composites de deux phases (amorphe-cristalline) orientées
aléatoirement. La comparaison des modéles avec les essais expérimentaux vont en la faveur
du premier modéle, ceci montrant I'importance du ratio longueur-largeur des inclusions. Il est
également possible de prendre en compte 'évolution du taux de cristallinité des polyméres en
fonction du chargement [Makradi et al., 2005]. Ils abordent la modélisation du comportement
du PET par l'intermédiaire d’une approche autocohérente.

La plupart des modéles précédemment décrits sont formulés en supposant que 1’écoulement
plastique s’effectue sans changement de volume. En d’autres termes, la loi d’évolution de la
déformation plastique est uniquement décrite par 'intermédiaire du déviateur des contraintes.
Cependant, il est admis que la pression hydrostatique peut avoir un effet non négligeable sur les
polymeres, le niveau de contrainte augmente avec la pression imposée [Matsushige et al., 1976].
L’application d’une pression hydrostatique a pour effet de ralentir les mouvements moléculaires
associés aux différentes relaxations. Un critére de type von Mises modifié s’adapte bien a la
plupart des polymeéres solides [Matsushige et al., 1976], sous la forme :

flg) = Ja(a) — V31 — atra(g) (L.1)

ol 7y est la limite d’élasticité en cisaillement pur et o un paramétre ajustable. Ainsi, la limite

d’élasticité en traction est inférieure a la limite d’élasticité en compression. En contrainte plane,

la surface de plasticité est I'ellipse de von Mises translatée selon la premiére diagonale de ’espace
des contraintes principales (figure [13).

o

#. Von Mises
uls

O

Von Mises modifié

F1G. 1.13 — Représentation du critére de von Mises dans le plan (o7,077) et du critére modifié
prenant en compte la pression hydrostatique
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[.3 Introduction aux approches micromécaniques et & 1’ho-
mogénéisation

Les modéles basés sur des approches micromécaniques tentent de décrire le comportement
mécanique macroscopique d’un matériau hétérogéne a partir du comportement mécanique de
ses constituants et de leur distribution spatiale. Le processus d’homogénéisation consiste donc
a remplacer le matériau hétérogéne par un matériau homogeéne équivalent. Les mécanismes de
déformation locaux, les interactions mécaniques entre les constituants sont ainsi mieux pris en
compte, améliorant la réponse macroscopique du modéle.

Ce paragraphe présente les bases nécessaires pour comprendre et analyser les solutions pro-
posées par la suite. Seul le formalisme en élasticité linéaire est exposé dans cette introduction.

I.3.1 Processus d’homogénéisation d’un milieu continu

Il est tout d’abord nécessaire de préciser 1’échelle ou seront définies les phases du milieu
hétérogéne. Cette étape peut étre complexe s’il existe plusieurs échelles. Dans les matériaux
polyméres semi-cristallins par exemple, on peut se positionner a 1’échelle des macromolécules,
a I’échelle d'un agrégat formé par une lamelle cristalline et de la phase amorphe ou encore au
niveau de la structure sphérolitique que regroupe un ensemble de lamelles. Le choix doit étre
motivé en fonction des propriétés que ’on souhaite analyser tout en respectant les hypothéses
permettant de décrire le probléme par la mécanique des milieux continus. Une fois 1’échelle
identifiée, un volume élémentaire représentatif (VER) du milieu hétérogéne est défini (figure
LT4). Celui-ci doit répondre a deux critéres. Il doit étre suffisamment grand par rapport a la
taille des hétérogénéités considérées pour représenter correctement le composite, et suffisam-
ment petit par rapport a la dimension caractéristique de la structure qui pourra ainsi étre
traitée comme un milieu continu. Le comportement global du VER est alors représenté par un
milieu homogéne équivalent (MHE). Le comportement du MHE, aussi appelé milieu effectif,
est obtenu par une procédure d’homogénéisation.

Structure VER MHE

-

e

La définition du VER a travers I’analyse de la microstructure du composite (fractions volu-
miques, longueurs caractéristiques, formes, etc) est I'étape de représentation. Cette étape effec-
tuée, il est possible de connaitre les champs locaux de déformation g(x) et de contrainte o(x)
par l'étape de localisation qui permet la transition d’échelle entre le MHE « macroscopique »
et les phases. Il est nécessaire pour cela de préciser les conditions aux limites sur le contour du
VER. Si le chargement macroscopique imposé a ce contour est un champ de contrainte X (tel

F1G. 1.14 — Synoptique du processus d’homogénéisation
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que o(x).n = X .n avec n normale extérieure au domaine), la moyenne du champ de contrainte
sur le volume V du VER vérifie :

(e(z)), = %/Vg(z) V=% (1.2)

Ainsi, la loi de comportement du MHE qui en résulte est définie comme la relation entre la
moyenne sur le volume du champ de déformation g(x) et la contrainte X imposée :

<§(£)>V =8:% (1.3)
ou 8 désigne le tenseur de souplesse du MHE. Dans le cas d'une déformation imposée E sur
le contour (telle que U = E.z), la moyenne du champ de déformation vérifie :

(@), = %/Vg(g) dV =E (1.4)

et la loi de comportement du MHE devient :

(), = €:E (1.5)

ot € désigne le tenseur de raideur du MHE. Notons que généralement, 'approche en défor-
mation et 'approche en contrainte imposées conduisent & des comportements homogénéisés
différents, de sorte que 8 et € ne sont pas les inverses I'un de 'autre.

En élasticité linéaire, les grandeurs locales sont directement reliées aux grandeurs macrosco-
piques par l'intermédiaire des tenseurs de localisation A et de concentration B, tels que :

o(z)=Alz):Z et gla)=B): L (1.6)

Ces tenseurs vérifient les égalités suivantes :

(A(z)), =9 et (B(z)), =9I (1.7)

ou J désigne le tenseur identité d’ordre 4. En exprimant les équations ([2) et ([4l) par
I'intermédiaire des tenseurs de localisation et de concentration, il est possible d’exprimer le
comportement du MHE par :

€=(c(z): A(z)) et 8={(s(z):B(x)) (1.8)

ou c(x) et s(xz) désignent respectivement les tenseurs de rigidité et de souplesse des phases
constitutives du matériau. Dans notre cas, les matériaux hétérogénes sont représentés par des
composites biphasés. Ainsi, en exprimant les champs locaux dans les deux phases considérées,
les tenseurs de rigidité et de souplesse homogénéisés se présentent sous les formes :

C= Co + fl(cl — CQ) . Al et S = So + fl(sl — SQ) . 31 (19)

oll ¢y, C1 et sp, s; désignent respectivement les tenseurs de rigidité et de souplesse des phases
0 et 1, A; et By sont les tenseurs de localisation et de concentration moyennés sur la phase 1
de fraction volumique f;.

Isi Vs VER, on obtient @ = 87!
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F1G. 1.15 — Détermination du comportement macroscopique par le processus d’homogénéisation

Le processus d’homogénéisation en élasticité linéaire (figure [L1H) nécessite donc la déter-
mination des tenseurs de localisation de déformation ou de concentration de contrainte. Ces
grandeurs dépendent directement du motif morphologique adopté. La présentation qui suit se
limite aux approches qui ont été abordées durant ce travail de thése. Le lecteur est invité a se
référer a 'ouvrage [Bornert et al., 2001| pour des informations plus complétes sur le sujet.

I1.3.2 Modéles micromécaniques pour composites biphasés

Le comportement effectif d’'un matériau hétérogéne réel est d’'une maniére générale impossible
a déterminer de facon stricte. Il est possible cependant de I'approximer, soit par la recherche de
bornes strictes qui ’encadrent, soit en considérant une distribution spatiale particuliére pour
laquelle on a une résolution effective du probléme d’homogénéisation. Le choix de 'approche
considérée sera donc fonction des connaissances de la microstructure et du degré de perfection-
nement voulu.

I.3.2.1 Approches par encadrement

Bornes de Voigt et Reuss

Afin d’encadrer le comportement effectif recherché sans connaissance détaillée de la micro-
structure, il est possible de définir les bornes de Voigt et Reuss. Ces approximations sont simples
a mettre en place, seules les fractions volumiques et les tenseurs de rigidité des phases sont a
connaitre. L’approche de Voigt consiste a supposer que le champ de déformation est uniforme
dans les phases et donc égal au champ de déformation macroscopique. Dans le cas du modéle de
Reuss, ce sont les contraintes qui sont uniformes dans le VER. Dans ces approches, les tenseurs
de localisation (pour Reuss) et de concentration (pour Voigt) sont le tenseur identité. Ainsi, les
tenseurs de rigidité et de souplesse déterminés deviennent :

G’V = Cp —+ f1<C1 — Co) et SR =S + f1<51 — So) (110)

En utilisant les théorémes de 1’énergie en élasticité linéaire, on peut montrer que les bornes
de Voigt et Reuss vérifient les inégalités suivantes :
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0 borne inférieure de Reuss (1.11)
0 borne supérieure de Voigt .

Dans le cas de matériaux fortement hétérogénes, ces approches fournissent un encadrement
trés large du comportement effectif. En pratique, leur utilisation est donc limitée pour les
matériaux possédant des contrastes importants en terme de modules d’¢lasticité.

Bornes de Hashin et Shtrikman

Les modéles de Hashin et Shtrikman fournissent un encadrement plus resserré [Hashin et
Shtrikman, 1963]. Les bornes définies reposent sur la prise en compte d’informations supplé-
mentaires sur l'isotropie de distribution des phases. Pour y parvenir, il est nécessaire de résoudre
le probléme annexe de I'inclusion, appelé probléme d’Eshelby. [.’idée est de remplacer une hété-
rogénéité ellipsoidale élastique par une prédéformation locale dans un milieu homogéne infini.
Cette prédéformation est définie de fagon a obtenir des champs de contraintes et de déforma-
tions identiques dans les deux problémes. Pour une déformation libre et homogéne g, dans
I'inclusion I, I'état d’équilibre est tel que la déformation finale dans I’inclusion precontralnte
est uniforme d’intensité ¢ . Elle induit une contrainte égale a :

g, =Cm: (g[ - §L> (L12)

ol ¢y représente le tenseur d’élasticité de la matrice. La déformation créée dans I’hétérogeé-
néité peut s’exprimer par :

e =8¢ (1.13)

ot 87 est le tenseur d’Eshelby, qui est fonction des rapports entre les axes de Uellipsoide ainsi
que du coefficient de Poisson de la matrice. Afin de connaitre I’expression des tenseurs d’Eshelby
pour différentes géométries d’inclusions considérées, le lecteur pourra se reporter aux travaux
d’Eshelby [Eshelby, 1957]. Via ce tenseur 8”, il est possible de définir le tenseur d’influence
C*, introduit par Hill [Hill, 1965]. Tl est symétrique, défini positif et ses composantes ont la
dimension de modules d’élasticité. Il est défini par la relation :

e =C:[8") "' -17] (L.14)
On montre alors que o, peut s’écrire sous la forme :
o, = (8 + s;) ' £, avec 8 = (€)7! (1.15)

Les tenseurs de rigidité @7 et de souplesse 87 de Hashin Shtrikman sont alors définis par :
IS — (€ +¢) ') —€ (1.16)
S5 = ((8 +5,)') ' —8 (1.17)

Les bornes de Hashin Shtrikman donnent de bonnes approximations tant que 1’hétérogénéité
des phases reste modérée.
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[.3.2.2 Estimation par modéles autocohérents

Les modéles autocohérents sont également basés sur la résolution du probléme d’Eshelby.
En fonction du motif morphologique utilisé pour représenter le matériau hétérogéne, deux
possibilités sont envisageables (figures [LTA et [LT4).

- ) .

Fia. 1.16 — Motif associé au modéle autocohé- Fia. .17 — Motif associé au modéle au-
rent classique (ACC) tocohérent généralisé (ACG)

Dans I’approche classique, on suppose que chaque phase est entourée par le milieu homogéne
équivalent du composite réel. Les interactions entre les phases sont ainsi mieux prises en compte.
Le milieu homogéne est soumis a un champ de déformation macroscopique £, ou a un champ
de contrainte macroscopique ¥. La déformation moyenne au sein de chaque phase r s’écrit :

(g(x)) =19 + 87 (@AYt (¢ — GACC)} B (1.18)

don : AACC = [9 4 8P . (@ACC)~1 . (¢, — @4CC)] (1.19)

Ainsi, I'estimation du tenseur de rigidité par le schéma autocohérent, dans le cas ou toutes les
hétérogénéités sont de méme forme et de méme orientation, s’obtient en résolvant I’équation :

1
GACC _ Zfrcr . [3 +SE . (GACC)—I . (Cr _ GACC)} (120)
r=0
Dans la relation ([[20), on aboutit & une expression implicite du tenseur de rigidité du
matériau hétérogéne. En effet, @9 intervient directement dans les deux membres de I'égalité,
et aussi de facon indirecte dans l'expression du tenseur d’Eshelby 8%. La résolution de cette
équation se fait par une méthode itérative présentée en Annexe

L’approche autocohérente classique donne une bonne approximation du comportement ma-

croscopique, mais elle ne permet pas de distinguer la matrice des particules dans le cas des
matériaux présentant ce type de morphologie. Pour cela, il faut utiliser le modéle trois phases
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de Christensen et Lo [Christensen et Lo, 1979|, également appelé modéle autocohérent généra-
lise (ACG). Cette extension consiste a analyser les interactions mécaniques entre une particule
enrobée d'une couche de matrice et le milieu homogéne équivalent (MHE). La démarche suivie
pour l'obtention du comportement équivalent est identique a celle présentée pour ’approche
classique.

I1.3.3 Synthése sur ’homogénéisation

Ce sous-chapitre introductif est consacré a des rappels sur le formalisme de I’homogénéisation
et présente de maniére non exhaustive des modéles micromécaniques. De nombreux ouvrages
traitent du sujet qui est pour le moins ambitieux [Bornert et al., 2001] [Forest, 2006]. L’ex-
tension des modéles dans le domaine non linéaire n’a été abordé que récemment, et il est
toujours d’actualité. Dans ce manuscrit, seule I'extension des modéles choisis pour représenter
la morphologie des matériaux de 1’étude sera développée.
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1.4 Conclusions

Les propriétés du PP et des TPEs sont nombreuses et complexes car elles varient en fonction
des matériaux utilisés, des conditions de mise en ceuvre ou encore de I'état de déformation
macroscopique imposé. A la lecture de ce chapitre, qui présente de maniére non exhaustive
les connaissances actuelles sur ces sujets, on comprend toute la difficulté de la communauté
scientifique a prédire le comportement mécanique de cette classe de matériaux hétérogénes.

Dans ce contexte, l'approche micromécanique semble appropriée pour décrire le com-
portement des matériaux de 'étude. En effet, les modéles classiques développés a 1’échelle
macroscopique sont généralement mis en défaut pour cette classe de matériaux lorsque 1'on
souhaite prédire leur comportement sous chargements complexes. De plus, il est plus aisé avec
I’approche micromécanique d’améliorer la formulation des TPEs qui sont encore au stade de
développement. Il est également possible de décrire le comportement mécanique du PP pour
différents taux de cristallinité.

Afin de renseigner au mieux les modéles développés dans les chapitres [ et [V, il est né-

cessaire de mettre en place une campagne de caractérisation physico-chimique et mécanique.
Cette derniére est présentée dans le chapitre suivant (chapitre [I).
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Chapitre 11

Caractérisation des matériaux étudiés

L’utilisation de modéles micromécaniques permet de prendre en compte des mécanismes
de déformation a I'échelle des phases d'un matériau hétérogéne, afin de représenter des
comportements mécaniques complexes a 1’échelle macroscopique. Une bonne connaissance du
matériau a modéliser est donc primordiale pour développer ce type d’approches. C’est dans ce
contexte qu'une campagne de caractérisation physico-chimique et mécanique a été entreprise
pour les matériaux étudiés.

Un certain nombre de moyens de caractérisation physico-chimique sont mis en ceuvre, tels
que la DSC et la DMA pour déterminer les températures spécifiques des matériaux (7, T5,),
ou tels que le MEB et le WAXD pour connaitre la nature des phases en présence et leur
morphologie. L'un des objectifs de cette thése est de prédire le comportement mécanique
des matériaux de I’étude avant l'apparition d’endommagement. Des essais mécaniques avec
mesure de variation de volume sont ainsi réalisés. Ainsi, la caractérisation de signes précurseurs
d’endommagement permettra de limiter le cadre de validité des modéles qui seront développés
aux chapitres [Il et [V1 Des essais mécaniques conventionnels sont également abordés tels que
des essais de traction uniaxiale et de flexion quatre points. Afin de solliciter le matériau avec un
chargement fortement hydrostatique, des essais d’indentation instrumentés ont également été
menés. Ces derniers permettront par la suite de vérifier si le PP a un comportement différent
en traction et en compression.

Il est pour l'instant difficile de connaitre le comportement mécanique de la phase amorphe
et de la phase cristalline dans le PP. Afin de mieux estimer leurs propriétés, le PP est étudié
avec différents taux de cristallinité. En ce qui concerne le matériau élastomérique utilisé dans
les TPEs, il n’est disponible que sous forme de poudre. Pour cette raison ainsi que par la
nature du modéle développé pour les TPEs, seules les propriétés élastiques sont caractérisées
par 'intermédiaire d’essais de nanoindentation.
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II.1 Préparation des éprouvettes

Tous les échantillons étudiés dans ce travail sont issus d’éprouvettes de traction, ce qui
permet de conserver la méme microstructure pour les différents essais de caractérisation. Les
éprouvettes de traction normalisées ont été mises en ceuvre par l'intermédiaire d’une presse
A injecter Engel 350. Les dimensions de la zone utile de ces éprouvettes sont 4x10x90mm?.
Pour minimiser I'influence du procédé de mise en ceuvre sur les propriétés des matériaux, les
éprouvettes sont injectées par I'une des deux extrémités et les éjecteurs sont éloignés de la zone
utile. En ce qui concerne les TPEs, les différentes compositions ont été mélangées a chaud par
I'intermédiaire d’une extrudeuse bi-vis, puis injectées. Dans le cas des TPEs fortement chargés
en EPDM, il est nécessaire d’augmenter la température du cycle d’injection afin de fluidifier le
mélange afin de remplir le moule.

Les TPEs étudiés sont élaborés avec cing fractions massiques d’élastomére : 25%w, 40%w,
50%w, 60%w et 75%w. Afin de les distinguer, le taux massique du PP est mentionné en premier,
puis vient celui de I’élastomeére. Ainsi, pour nommer un TPE constitué a 25%w d’élastomeére,
on utilisera la dénomination TPE7525. Les modéles micromécaniques proposés par la suite font
intervenir la fraction volumique des phases. Les figures présentes dans ce chapitre sont donc
définies avec des taux d’élastomeére et des taux de cristallinité volumiques. La correspondance
entre les fractions massiques et les fractions volumiques est présentée au Tableau [LJl Dans
celui-ci, on suppose que les masses volumiques du PP et de 'EPDM sont identiques dans chaque
TPE (par densitométrie : ppp = 0.91g/cm? et ppppyr = 1.36g/cm?).

TPET7525 | TPE6040 | TPE5050 | TPE4060 | TPE2575
Fraction massique EPDM (%w) 25 40 50 60 75
Fraction volumique EPDM (%v) 18.2 30.8 40.1 50.1 66.7

TAB. II.1 — Table de correspondance entre les fractions massiques et volumiques des TPEs

Afin de relaxer les contraintes résiduelles, les éprouvettes ont été soumises a un recuit a
90°C' pendant cinq heures (PP90), puis refroidies lentement & une vitesse de 10°C' par heure.
Certaines éprouvettes en PP ont également été recuites a 150°C' et & 160°C' pendant une heure
(PP150 et PP160). Ces deux traitements thermiques ont été réalisés afin d’augmenter le taux
de cristallinité du polymére semi-cristallin.

Ces températures de traitement ne sont en revanche pas suffisantes pour uniformiser la mi-
crostructure, qui est a priori différente a coeur et a la surface des éprouvettes [Karger-Kocsis,
1995| [Mendoza et al., 2003|. La zone trés hétérogéne étant relativement fine, nous la néglige-
rons par la suite pour ’analyse des essais mécaniques. Dés lors que les essais de caractérisation
nécessitent des échantillons de petites dimensions, telle que la DSC, uniquement le coeur de la
zone utile des éprouvettes de traction sera prélevé.
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II.2 Caractérisations physico-chimiques

I1.2.1 Morphologie des TPEs et du PP

Dans un premier temps, une analyse par microscopie électronique a balayage (MEB) est
menée afin de déterminer la nature et la morphologie des phases en présence dans les matériaux
de I'étude. Ces informations sont essentielles dans le cas d'une modélisation micromécanique
car cela permettra dans les chapitres [l et [Vl de privilégier un motif morphologique par
rapport & un autre. De plus, 'analyse de l'orientation des phases nous renseignera sur le
caractere isotrope ou anisotrope du matériau hétérogene.

Les mesures au MEB permettent d’observer des structures plus ou moins fines, présentes a la
surface d’un échantillon (figures [L]). Pour cela, il est nécessaire de polir cette surface. Dans le
cas du PP, il faut également ’attaquer chimiquement. En effet, étant de méme nature, il n’est
pas possible de différencier la phase amorphe de la phase cristalline. Le seul moyen d’y parvenir
est de révéler la morphologie des sphérolites pour observer leur topologie. On utilise alors une
solution qui attaque préférentiellement la phase amorphe du PP [Olley et Bassett, 1982]. Elle est
composée de 0.7g de permanganate de potassium KM, Oy, de 50ml d’acide sulfurique HySO,
(pur a 98%) et de 50ml d’acide orthophosphorique H3PO, (pur a 99%). Une fois I’échantillon
plongé dans cette mixture a température ambiante durant 18h (45min peuvent suffire), il est
abondamment rincé avec un mélange d’acide sulfurique et d’eau, puis de peroxyde d’hydrogéne,
d’eau distillée et enfin d’acétone.

F1a. II.1 — Structure sphérolitique du PP, micrographie MEB avec attaque chimique

Le MEB utilisé est un Jeol JSM 6460LV. Pour visualiser les sphérolites dans le PP, les
clichés sont obtenus par I'analyse des électrons secondaires (SEI) réfléchis (figures [Tl et
[C2). Ce mode nous renseigne sur la topographie de la surface étudiée. Pour augmenter
le contraste entre les particules d’EPDM et le PP, on analyse les électrons rétrodiffusés
(BEI) (figure [L3). Ces derniers sont caractérisés par une énergie cinétique plus élevée et
une bonne sensibilité a la composition chimique locale. Pour éviter I'oxydation de la source
et éviter le freinage et la déviation des électrons par collision avec les molécules d’air, la
colonne du microscope est généralement maintenue sous vide (1073 a 10~* Pa). Or, si le
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matériau étudié est conducteur comme les particules d’EPDM qui sont chargées de noir de
carbone, les électrons s’accumulent sur leur surface et ne sont pas évacués. L’observation est
alors délicate car il y a surbrillance de I’échantillon; la déviation du faisceau rend difficile
I’analyse d’un point fixe. Les échantillons de TPEs utilisés afin de discerner les particules
d’EPDM du PP ne sont pas métallisés, et sont placés dans la colonne sous vide partiel (60
Pa). Ainsi, les électrons accumulés sur I’échantillon sont neutralisés par les charges positives
de gaz engendrées par le faisceau incident. L’observation est alors rendue possible par le
détecteur d’électrons rétrodiffusés qui reste fonctionnel dans ce mode de pression controlée.
Les clichés obtenus dans ce mode (BEI) sont réalisés avec une tension de 15kV et de 10kV en SEI.

Les micrographies des échantillons en PP révélent sa structure sphérolitique (figure [L1]). La
dimension moyenne de ces sphérolites est comprise entre 30um et 50um de diamétre et elles
ne semblent pas étre orientées dans une direction particuliére (direction d’injection). En ce qui
concerne la morphologie des sphérolites, il y a croissance uniforme des lamelles radiales depuis
leur centre. Il semble donc que ces sphérolites soient de type «, le type 3 étant plutdt en forme
d’épis. En revanche, il est difficile de déterminer le nombre de lamelles tangentielles car les
clichés obtenus ne sont pas assez précis. Lorsque que 'on ajoute des particules d’élastomeére,
on augmente le nombre de sites potentiellement nucléants. Le nombre de sphérolites étant
plus important, leur dimension moyenne est réduite. On peut le vérifier sur les micrographies
présentées figure [L2A Le diameétre des sphérolites est plus faible, allant de 10um a 50m lorsqu’il
n’y a pas de contact avec des particules d’élastomeére.

F1G. I1.2 — Structures sphérolitiques du PP avec (en haut) et sans (en bas) particule d’élasto-
meére, micrographies MEB avec attaque chimique
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Le procédé d’injection n’a également pas d’influence sur I'orientation des particules d’élasto-
meére dans la matrice en PP (figure [L3). De plus, méme pour des taux importants de particules,
ces derniéres ne forment pas d’agrégats. Il semble que les particules d'EPDM soient toujours
entourées de PP.

FiG. I1.3 — Répartition des particules d’élastomére (gris clair) dans la matrice en PP (gris
foncé). Micrographie MEB sur TPE2575 et TPE7525

A travers ces observations au MEB, on peut supposer les microstructures comme globalement
isotropes, que ce soit pour la morphologie des sphérolites ou pour la distribution des particules
d’élastomeére au sein des TPEs. De plus, il ne semble pas qu’il y ait un réseau percolant de
particules, méme pour une fraction volumique importante d’EPDM. On a donc bien un matériau
composite TPE avec une matrice PP qui entoure des particules d’EPDM.
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11.2.2 Températures de transition et propriétés de la phase cristalline

Par l'intermédiaire des cinétiques de fusion des polymeéres, on tente de déterminer dans
cette section le taux de cristallinité du PP en fonction du traitement thermique et du taux
d’EPDM dans les TPEs. En analysant les températures de fusion, il sera possible d’estimer
certaines dimensions caractéristiques des lamelles cristallines (épaisseur). Enfin, les valeurs des
Tg du PP sont étudiées afin de vérifier si la phase amorphe est dans un état caoutchoutique a
température ambiante.

Analyses par DSC

L’analyse par calorimétrie différentielle a balayage est menée sur une DSC Mettler Toledo
822. Dans ce dispositif, I’échantillon et la référence sont placés dans un méme four, régulé
thermiquement par une résistance électrique et par azote liquide. Une sonde de platine controle
et enregistre I’évolution de la température qui est ensuite convertie en un signal de puissance
calorifique. Cette technique mesure les différences de flux de chaleur entre I’échantillon et la
référence pendant un cycle de température.

Il est frequemment admis que la solidification des polyméres est un processus complexe ; la
structure qui en résulte est dans un état de non-équilibre. Sa nature est fortement liée d’une part
aux conditions mécaniques et a la température a laquelle la structure cristalline se forme, d’autre
part a l'histoire thermique des échantillons et aux conditions de caractérisation. Le cristal
étant dans un état de non-équilibre, une recristallisation exothermique peut apparaitre et se
superposer avec la fusion endothermique, d’ott une duplication du pic de fusion. Ce phénoméne
est amplifié avec une faible vitesse de montée en température car la recristallisation aura le
temps de se produire [Zhou et Wilkes, 1997|. Plus le matériau sera en équilibre métastable,
plus il aura tendance a recristalliser [Karger-Kocsis, 1995|. En revanche, la cinétique de fusion
peut étre décalée avec un pic de fusion plus élevé pour des vitesses importantes (figure [L4).
Il semble qu’une vitesse de montée en température de 5°C'/min soit un bon compromis. Cette
vitesse est fréequemment utilisée dans la littérature, ce qui permettra une comparaison plus aisée
de nos résultats.
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Au cours de la montée en température, le PP est caractérisé par une fusion endothermique
de la phase cristalline; celle-ci semble étre accompagnée d’une recristallisation exothermique
pour les échantillons non recuits et recuits jusqu’a 150°C' (figure [LI). Ce dédoublement du pic
de fusion qui n’est pas présent pour le recuit a 160°C'/1h, peut également étre lié¢ a la présence
d’une seconde phase cristalline qui n’a pas la méme température de fusion (Tys < Ty,). Les
mesures par diffraction des rayons X effectuées par la suite nous renseigneront précisément sur
la raison de ce dédoublement de pic. On constate également une élévation de la température
de fusion pour I’échantillon recuit a 160°C' (T, = 174°C' au lieu de 168-169°C').
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FiG. 11.5 — Effets des différents recuits sur le PP, mesures DSC avec T,

La fusion de la phase cristalline débute a une température d’environ 45°C' pour un échantillon
en PP non recuit et augmente jusqu’a 95°C pour le PP90 (figure [LAl). Cette modification est
similaire pour les TPEs. Outre le fait de relaxer les contraintes résiduelles, le recuit est bénéfique
pour uniformiser la structure cristalline du PP pur et du PP avec particules d’EPDM.
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L’ajout de particules ’EPDM ne modifie pas la cinétique de fusion du PP constatée pré-
cédemment, mais réduit la température de fusion de quelques degrés (figure [L7). Plus il y a
d’élastomeére, moins T}, est élevée.
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Fic. I1.7 — Cinétiques de fusion des TPEs recuits a 90°C'/5h, allant de 'TEPDM au PP

Il est possible de relier la température de fusion d’un échantillon avec I’épaisseur moyenne des
lamelles cristallines. Une premiére approche consiste a appliquer I’équation de Gibbs-Thomson :

0 20,
T,=1, <1 AH%Lp) (I1.1)

avec T, la température de fusion expérimentale pour des lamelles d’épaisseur L, o, I'énergie
de surface de la surface basale des lamelles cristallines, T° la température de fusion a I’équilibre
pour une lamelle d’épaisseur infinie, AH? I'enthalpie de fusion de la phase cristalline et p sa
masse volumique. Les valeurs de ces coefficients sont présentées en Annexe [Al On obtient ainsi
I’évolution de I’épaisseur moyenne des lamelles cristallines en fonction du taux d’EPDM et du
recuit (figure [L¥). En fonction de la reproductibilité des essais, I'erreur relative est estimée a

environ 5%.
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Ces résultats sont semi-quantitatifs, car 'utilisation de la DSC et de la formule de Gibbs-
Thomson n’est pas le meilleur moyen pour déterminer cette dimension cristalline [Zhou
et Wilkes, 1997|. Dans le cadre de notre étude, cette méthode s’avére suffisante car nous
n’utilisons pas directement cette dimension dans nos modéles.

Le taux de cristallinité peut étre déduit des mesures obtenues par DSC, en divisant
I'enthalpie de fusion expérimentale AH,, par I'enthalpie de fusion théorique AH? pour un
cristal parfait. Dans le cas du PP avec une phase cristalline monoclinique, AH?, est de 207.J/g
(Annexe [A]). On obtient alors 'évolution du taux de cristallinité avec le taux d’'EPDM et en
fonction du type de recuit (figure [L]). L’erreur relative sur le taux de cristallinité est estimée a
environ 2% dans le cas du PP et atteint 3% pour les TPEs. Cette erreur est liée a la reproduc-
tibilité des essais et au choix de la ligne de base, ainsi qu’aux mesures de masse des échantillons.

Si l'on trace I'évolution du taux de cristallinité en fonction de I’épaisseur des lamelles (figure
[L9), on dispose d’une bonne information sur I’état de la structure cristalline. Ainsi, pour le PP
pur avec un recuit a 90°C' et a 150°C, le matériau présente une structure cristalline semblable
(épaisseur moyenne des lamelles équivalentes) avec un taux de cristallinité différent. Pour le
recuit a 160°C), le taux de cristallinité est supérieur avec une forte augmentation de 1’épaisseur
des lamelles. Tl sera alors difficile de dissocier leurs impacts sur le comportement mécanique
macroscopique. Dans le cas des TPEs, la phase cristalline du PP est proche de celle du PP90
(figure [LA), mais avec des taux de cristallinité différents et une faible diminution de I’épaisseur
des lamelles cristallines.
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FiG. I1.9 — Epaisseurs des lamelles cristallines en fonction du taux de cristallinité, déduites des
mesures DSC

Analyses par DMA

Afin de déterminer la transition vitreuse du PP et de 'TEPDM dans les TPEs, des analyses
mécaniques dynamiques sont réalisées sur une DMA 2980 de TA Instruments. Les éprouvettes
utilisées de 1.5x4mm? de section et de 50mm de long sont usinées dans la zone utile des
éprouvettes de traction. Les échantillons obtenus sont sollicités par un dispositif de flexion
trois points, sous une fréquence de 1Hz. Afin de rester dans le domaine viscoélastique linéaire,
une pré-étude a été réalisée pour déterminer I'amplitude de sollicitation & ne pas dépasser.
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Tout comme les études de DSC, la vitesse de montée en température est de 5°C'/min.

Le déphasage entre les signaux d’entrée et de sortie est donné par I'angle de phase §. Ce dé-
phasage est lié aux propriétés viscoélastiques du matériau. Son module complexe se décompose
donc en un module de conservation E’ et un module de perte E”. La transition vitreuse est
alors déterminée a partir des valeurs du facteur de perte dont ’expression est :

I
tan 0 = i (I1.2)
La température a laquelle la valeur du facteur de perte est maximale correspond a la valeur
de la Tj,. En appliquant cette démarche, on obtient les valeurs de la 7, du PP et de 'EPDM

pour différentes compositions et pour différents recuits (figure [LI0).
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Fi1a. I1.10 — Détermination des transitions vitreuses du PP et de 'EPDM dans les TPEs

De ces observations, on remarque que la 7;, de 'EPDM croit sensiblement avec ’augmentation
de la fraction volumique du PP, et inversement pour le PP dont la 7, diminue avec le taux
d’EPDM. Les écarts sur les T, de 'EPDM et du PP, entre un TPE constitué a 25%w d’EPDM
et a 75%w, sont de l'ordre de 2.5°C. Ce décalage est encore supérieur entre la 7, du PP pur et
du PP avec particules ’EPDM (entre 4°C' et 6.5°C'). Les mesures par DSC ont révélé que le
taux de cristallinité du PP augmentait avec I’ajout d’EPDM. La phase amorphe étant présente
en plus faible quantité, il est possible que son confinement soit supérieur, diminuant la mobilité
des chaines. C’est d’ailleurs ce que I'on observe sur les échantillons recuits & 150°C' pour lesquels
seul le taux de cristallinité est modifié, et dont la 7, est diminuée de 3°C' par rapport au recuit
a 90°C. Une autre hypotheése serait que les chaines moléculaires de 'EPDM libres pourraient
aussi avoir migré dans la phase amorphe du PP, modifiant ainsi ses propriétés. Cela expliquerait
I'augmentation de la T, de 'EPDM avec la fraction volumique du PP et la diminution de celle
du PP. On pourrait envisager de réaliser de nouveaux essais de DMA sur des échantillons en
TPE, dont les particules d'EPDM seraient exemptes de chaines libres. Si la 7, du PP était
encore modifiée avec I'ajout de particules, cela signifierait que ce décalage est stirement lié au
confinement de la phase amorphe et non a la diffusion des chaines d’EPDM. Cette démarche
expérimentale, qui n’a pas été entreprise, fait partie des perspectives de ce travail.
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I1.2.3 Structure cristallographique du PP avec ou sans EPDM

La structure cristalline du PP se présente sous plusieurs formes avec pour chacune d’entre
elles un comportement mécanique distinct. Afin de les différencier, des mesures par diffraction
des rayons X aux grands angles sont mises en place sur le PP et TPEs. Pour vérifier si la
structure cristalline du PP se modifie et/ou que le taux de cristallinité évolue en présence
d’une sollicitation mécanique, des essais de traction uniaxiale sont couplés aux mesures par
diffraction des rayons X.

Analyse des matériaux

Des mesures par diffraction de rayons X aux grands angles sont effectuées sur les échantillons
en PP et en TPE, ainsi que sur la poudre d’élastomére. Le générateur a rayons X utilisé est un
FR591 fabriqué par Bruker AXS. La source émettrice des rayons X se compose d’une anode
tournante en cuivre, dont la puissance peut atteindre 5kW (5kV et 100mA). Le faisceau incident
est émis a la longueur d’onde de 0.1541nm (radiation Cu Kea). Ce dispositif expérimental
est situé dans les locaux de I’Ecole Nationale Supérieure de Chimie de Rennes, rattachés a
I’'UMR CNRS 6226 « Sciences Chimiques de Rennes ». Les essais ont pu étre réalisés grace a
la présence et a I'aide de Cristelle Mériadec (Ingénieur d’étude).

L’observation de la maille cristalline est obtenue par l'intermédiaire de clichés de Debye-
Scherrer en transmission. Le montage ainsi que le principe de fonctionnement sont présentés a

la figure [LIT}

Raies de diffraction
identifiables par

la methode de
Debye—-Scherrer

Cones de
diffraction

Echantillon
Dispositif produisant et N

canalisant les rayons X
NN

Rayons X
incidents

F1G. II.11 — Schéma de principe et fonctionnement de la méthode de Debye-Scherrer. Le film
photographique cylindrique est remplacé par un capteur CCD plan.
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Pour qu’il y ait diffraction, il faut que la relation de Bragg soit respectée :

avec dpy; la distance interréticulaire, # I'angle d’incidence par rapport au plan, n un nombre
entier et A\ la longueur d’onde des rayons X. Cette relation peut étre associée a la figure
Seule est représentée la diffusion des rayons incidents en phase, permettant la diffraction. Plu-
sieurs plans réticulaires du PP sont caractéristiques d’une maille monoclinique, tels que les
plans (110), (040) et (130) (figure [LI3)). En diffractant les RX, ces plans permettent I’étude
de la structure cristalline du PP (figure [L14)). Dans le cas de PTEPDM, l'essentiel de la matiére
est dans un état amorphe. Seuls le noir de carbone et les charges minérales peuvent étre iden-
tifiables. Dans les TPEs, I'intensité des raies de diffraction est liée a la fraction volumique des
phases en présence ainsi qu’a leur pouvoir absorbant (figure [LT4).

(040);

Rayons X Rayons X
incidents diffractants

i

plan (hii) \\

oc (130)
FiG. I1.12 — Diffraction des rayons X a tra- FiG. I1.13 — Quelques plans réticulaires du
vers deux plans réticulaires d’'une méme fa- aPP paralléles a la direction des chaines

mille, avec interférences constructives

FiG. I1.14 — Raies diffractantes caractéristiques du PP90, des particules d’EPDM et du
TPE7525 (respectivement de gauche a droite). Clichés de Debye-Scherrer
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Afin de vérifier si la structure cristalline du PP n’a pas d’orientation privilégiée, les échan-
tillons ont été exposés suivant trois directions (figure [LIH). Si l'on intégre sur 27 le signal
provenant des clichés de Debye-Scherrer suivant ces trois orientations, nous obtenons pour le
PP la figure [LT7 L’intensité des pics diffractés s’affaiblit dans la direction d’injection et suivant
la tranche. Cette perte d’amplitude est compensée par un élargissement du pic. Ce phénoméne
est lié a la géométrie de ’échantillon. En effet, celui-ci est plus fin dans la direction usuelle mais
surtout, sa surface normale aux rayons incidents est suffisamment importante dans cette direc-
tion pour que tous les faiseaux traversent l'intégralité de I’épaisseur de ’échantillon. Ce n’est
pas le cas dans les deux autres directions, ce qui rend difficile toutes corrections du signal dif-
fractant (figure [LI0). Plus I'épaisseur est importante, plus 'erreur commise aux grands angles
croit avec un élargissement des pics. Hormis cet effet inhérent & la forme de I’échantillon, le
signal semble similaire suivant les trois directions et quelque soit le traitement thermique (figure

[LTR). La position en 26 des raies de diffraction est caractéristique d’une maille monoclinique
aPP.

erreur rreur
<> g_e<u_ Capteur
DN /7 CCD
!
. . \‘\ \’\ 20 il
Injection NN
Cones de~. V!
diffraction - ¥ _
Echantillon D1 Iabsorpnon
V]

Usuelle absorption E\%?’d";‘ni(
Tranchu !
Fic. I1.15 — Les différentes direc- Fic. I11.16 — Influence de la géométrie des échan-
tions du faisceau RX par rapport a tillons sur le signal diffracté. Cas ou I’échantillon
I’échantillon avec leur dénomination est trop épais par rapport a sa largeur
1000 . . .
PP usuelle  m—
PP tranche rswsessssnnn
800 PP injection e i
600

u.a.

1 A
RFAWAAN
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12 14 16 18 20 22 24
angle de diffraction : 20 (°)

0

Fic. 11.17 - Diffraction du PP suivant 3 orientations avec intégration sur 27
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En supposant que les raies de diffraction ainsi que le halo amorphe puissent étre représentés
mathématiquement par une distribution gaussienne, il est possible de déterminer leur surface
réciproque par une décomposition du signal en un produit de convolution. En normalisant
ces surfaces, on obtient pour les principaux plans de diffraction I’évolution de leur fraction en
fonction du recuit et donc du taux de cristallinité (figure [LT9). La diffraction liée au plan (130)
augmente avec le taux de cristallinité. La maille monoclinique est donc modifiée, surtout avec
le PP160. Cette évolution étant identique suivant les trois directions, elle n’est pas liée a la
structure cristalline qui aurait pu étre anisotrope. De plus, les taux de cristallinité déterminés
par la méthode de déconvolution sont supérieurs a ceux déterminés par DSC. La littérature
en fait mention fréquemment. L’écart de cristallinité entre chaque recuit est cependant proche
de ceux déterminés par DSC, validant ainsi la procédure utilisée pour déconvoluer le signal de

diffraction.

(110) PP160 =
1000 PPISO [TTTLTTTTTT "
PPOO s
" (131D)+(041)
040y (130)
4 600 ,
]
(111)
400 D
- J -.J v \_ \ (060) (220)
0 1 A
10 15 20 > 0

angle de diffraction : 20 (°)

Fic. 11.18 — Diffraction du PP dans la direction usuelle pour différents recuits avec intégration
sur 2m. Les plans réticulaires indiqués correspondent a la diffraction d’'une maille monoclinique

PP90 PPI50  PP160
T (110) —e— .

= 0.9 (040) ..... P
2 (130) @
5081  (I11) e
s (131)+(041)
507t
3
= 0.6 o
= “:‘.‘.‘:‘.‘ ........ o
(.5 |- e g —

0.4 I S R o

0.54 056 058 0.6 0.62 0.64 0.66 0.68
Taux de cristallinité (mesures RX)

FiG. I11.19 — Evolution du taux de diffraction des plans réticulaires, normé par rapport au plan
(110), en fonction des recuits
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Avec lajout de particules d’élastomeére, une nouvelle phase apparait (figure [L20). La diffrac-
tion du plan (300) de la maille hexagonale du BPP est visible sur le cliché de Debye-Scherrer.
Les autres plans réticulaires sont difficilement identifiables car leur diffraction est confondue
avec ceux du oPP. Toutefois, au vu de la surface liée a la diffraction du plan (300), la phase
GPP n’existe qu’en trés faible quantité au sein du PP.

1000

PPO) ——
TPE7525 --=eeeeeeee
TPES05(0 v |
o TPE2575 o
H EPDM s
600 ;
. it
:
- i
400
=]
200
0 1
10 15 20 55 20

angle de diffraction : 20 (°)

F1a. 11.20 - Diffraction du PP et de plusieurs TPEs dans la direction usuelle avec intégration
sur 27. Apparition d’un nouveau pic de diffraction a 16°(26) correspondant au plan (300) de la
maille hexagonale SPP

L’isotropie structurale de la phase cristalline est vérifiée par I'analyse des cones de diffraction
sur 27 des matériaux avec ou sans particule d’élastomeére (figure [L20]). En effet, I'intensité
diffractée est semblable sur le pourtour des raies, quelque soit le plan considéré et pour tous
les matériaux. La phase cristalline n’a donc pas d’orientation privilégiée. Sa structure peut étre
assimilée & une maille monoclinique, indépendamment de la présence d’élastomeére.

» ) albiaibadiigeh i

iy
( o )

F1G. I1.21 — Clichés de Debye-Scherrer en 3D, pour un PP90 et un TPE5050
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Analyse de la maille cristallographique sous sollicitation mécanique
Les mesures par diffraction de rayons X ont été couplées a des essais de traction uniaxiale in situ,
permettant de visualiser toute modification de la maille cristallographique du PP pendant la
déformation [Dahoun, 1992] [Marco, 2003]. La machine de traction DEBEN Microtest, adaptée a
I’enceinte du MEB, a été modifiée pour permettre ces essais en transmission. Elle est positionnée
entre le capteur CCD et la source de rayons X (figure [L22).

Capteur CCD Dispositif produisant et

Echantillon Machine de traction canalisant les rayons X

FiG. 11.22 — Montage de la machine de traction dans le dispositif RX

Durant les essais de traction, on sollicite en charge ou en décharge les éprouvettes de 4 x2mm?
de section avec une zone utile de 11mm. En analysant les clichés de Debye-Scherrer durant la dé-
formation, on constate que la maille cristallographique s’oriente (figure [L23]). Cette orientation
privilégiée de la phase cristalline dans la direction de sollicitation s’estompe aprés décharge, tant
que le phénoméne de striction n’est pas apparu. Ce constat est valable pour tous les matériaux
de I'étude. Cependant, a partir d’'une déformation relativement importante, aprés ’apparition
de la striction, cette texture persiste méme apres décharge. Une partie des lamelles qui se sont
orientées pendant la déformation ne reprend pas sa position initiale. Si 'on intégre sur 27 le
signal diffractant provenant de ces essais on remarque, en moyenne, que la maille cristalline est
en expansion durant I’essai de traction (figure [L24). En effet, les pics de diffraction se décalent
vers des angles plus faibles. Puisque les raies s’affaissent également, seule une partie des mailles
est en expansion. Etant donné que l'intensité des pics est compensée par leur élargissement, la
surface des raies diffractantes reste constante durant la déformation. Aprés décharge et avant
striction, la maille reprend sa morphologie au repos puisque le décalage de pics s’annule. Cepen-
dant, aprés striction, méme si la position du pic en 26 revient vers sa position initiale, la surface
diffractante est diminuée. Ainsi, le taux de cristallinité n’est pas modifié au cours d’un essai de
traction uniaxiale, tant que le phénoméne de striction n’apparait pas. Ensuite, il diminue avec
la déformation.
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FiG. I1.23 - Essai de traction uniaxiale avec analyse de 'orientation cristalline par diffraction

de rayons X. Clichés de Debye-Scherrer sur une éprouvette en PP90
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F1G. I1.24 — Intégration sur 27 des clichés de Debye-Scherrer avec traction in situ.
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Toutes ces observations sur le PP s’appliquent aux TPEs, mais avec des effets moins marqués.
Pour un méme niveau de déformation macroscopique, la texture et le décalage des pics sont
d’autant plus faibles que le taux d’élastomére est important (figure [L2.3)). T semble ainsi que
les particules d’élastomeére, qui accommodent une partie de la déformation, réduisent le niveau

de déformation dans le PP.
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Les modeéles de comportement mécanique qui sont développés aux chapitres [Tl et [V] doivent
permettre la modélisation des matériaux de I’étude jusqu’a 'apparition d’endommagement, et
donc avant striction. Les essais de traction couplés aux mesures par diffraction des rayons X
ont clairement montré que dans cette plage de déformation, le taux de cristallinité n’évolue
pas. Cela simplifie donc la formulation du modéle micromécanique développé pour le PP, dont
le taux de cristallinité sera considéré constant avec la déformation. Les mesures par diffraction
des rayons X étant une technique complexe & mettre en place, les taux de cristallinité retenus
dans la suite du manuscrit sont ceux déterminés par DSC.
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II.3 Comportement mécanique

Le comportement mécanique du PP et des TPEs est étudié dans cette section. Afin de
renseigner au mieux les modeéles de comportement (chapitres [l et [V]), plusieurs types de
sollicitations sont étudiés. Les propriétés élastiques sont déterminées par des essais de traction
monotone pour le PP et les TPEs, alors que celles des particules d’EPDM sont déduites d’essais
de nanoindentation. Pour limiter la gamme de déformation étudiée, les essais de traction sont
couplés a des mesures optiques de la déformation et a des micrographies réalisées au MEB. Ces
techniques sont utilisées pour étudier I'apparition de I’endommagement au sein des matériaux.
Dans cette gamme de déformation ainsi définie, le comportement élastoviscoplastique du PP
et des TPEs est analysé par I'intermédiaire d’essais de traction avec des sauts de vitesse et des
phases de relaxation, ainsi qu’a l'aide d’essais de charge-décharge. Des essais de traction avec
décharges partielles sont également menés pour analyser la déformation plastique du PP et des
essais d’indentation instrumentés sont réalisés afin de solliciter le PP avec un chargement ot la
pression hydrostatique est importante. Tous ces essais ont pour but de mettre en évidence les
propriétés des matériaux de I’étude afin d’identifier au mieux les modéles de comportement. En
vue de valider ces modéles, des essais de flexion quatre points ont également été mis en place.
Pour étre exploitables, ces derniers seront simulés par des calculs éléments finis (chapitres [T

et [V]).

Dans ce manuscrit, le comportement mécanique des matériaux en traction est analysé a partir
de la déformation logarithmique et de la contrainte de Cauchy. La déformation logarithmique
est calculée a partir de la longueur a I'instant ¢ de la base de mesure [ et de la longueur initiale
lo avant chargement par la relation ¢ = In(l/ly). La contrainte de Cauchy est calculée a partir
de la relation o = F'/S ou F est la force mesurée, ramenée a 'aire de la section de I’éprouvette
a I'instant ¢. Son évolution est déterminée en faisant I'hypothése d’'une transformation a volume
constant et homogéne dans la zone utile de I’éprouvette, soit S = Sy exp(—e) avec Sy l'aire de
la section initiale.

I1.3.1 Propriétés élastiques des particules d’élastomeére

Des essais de nanoindentation ont été réalisés sur les TPEs dans le but d’estimer le module
d’Young des particules d’élastomeére. Le nanoindenteur utilisé (MTS Nano Instruments) posséde
un indenteur en diamant de forme pyramidale (type Berkovitch). Les essais sont réalisés avec une
technique de mesure continue de 'effort d’enfoncement de I'indenteur par rapport a I’échantillon
[Bourmaud et al., 2007|. En analysant la décharge lors de cet essai, il est possible de calculer
le module d’Young du matériau indenté [Oliver et Pharr, 1992]. Dans ce cas, on suppose que
la zone indentée est suffisamment grande pour qu’aucune autre phase du matériau hétérogéne
ne puisse en modifier le comportement. Il est alors possible d’écrire la relation :

E=(1-1?) (%a 1 ;Ei”@?) h (TT.4)

avec F le module d’Young de la phase indentée et v son coefficient de Poisson, E; et
v; les propriétés élastiques de l'indenteur, a le rayon équivalent de ’empreinte laissée par
celui-ci aprés décharge et S la tangente déterminée lors de la décharge (figure [L2H). Le
rayon a est calculé analytiquement & partir de la géométrie de I'indenteur et de la profondeur

29



d’indentation [Oliver et Pharr, 1992].

Le comportement mécanique du PP et de 'TEPDM étant trés différent, les estimations données
par cette démarche ne permettent pas de déterminer les propriétés a l'interface. En revanche,
la valeur calculée au centre d’une particule est a priori convenable car la taille de I’empreinte
est faible devant les dimensions des particules d’'EPDM (figure [L23). Ainsi, une vingtaine de
particules ont été indentées en leur centre. Le comportement mécanique de ’'EPDM pour ce type
de sollicitation est présenté a la figure En considérant que le comportement des particules
d’EPDM quasi-incompressible (v = 0.49), le module de Young a été estimé a 35 + 5MPa.

ml""-",

gy

0O 05 1 15 2 25 3 35 4
Enfoncement (um)

Fic. 11.25 — Surface d’'un TPE avec les empreintes laissées par l'indenteur (micrographie op-
tique) et comportement type obtenu au centre d'une particule ’EPDM

Pour plus d’informations sur la démarche utilisée, se reporter a [Bourmaud et al., 2007].

11.3.2 Comportement du PP et des TPEs en traction monotone

Dans ce paragraphe, sont présentés les essais de caractérisation du comportement des
matériaux étudiés en traction monotone. Ces essais simples ont pour objectif de comparer la
réponse des composites vis-a-vis de celui de la matrice et de préciser le niveau de déformation
ou s’initient les mécanismes d’endommagement afin de déterminer pour chaque matériau le
domaine de validité des modélisations. A cette fin, certains essais de traction seront conduits
avec un dispositif de mesure optique pour suivre I'évolution des champs de déformation. S’il
y a création de vides au sein des matériaux liée aux phénoménes d’endommagement, un
accroissement brusque du volume apparent devrait étre observé. Des observations au MEB
sont également menées pendant les essais de traction afin de préciser et de confirmer I'existence
d’endommagement.

Les essais de traction monotone sont réalisés par I'intermédiaire d’'une machine électroméca-
nique INSTRON 5567 sur des éprouvettes normalisées de 4x10mm? de section et de 90mm de
longueur utile. Un extensomeétre est utilisé dans un premier temps pour mesurer la déformation
dans la zone utile des éprouvettes. Les essais sont pilotés en déplacement de traverse afin que
la vitesse de déformation imposée soit de I'ordre de 0.5x1072s7!. La réponse mécanique des
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matériaux de I’étude pour ce type de chargement est présentée a la figure [L26]
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F1a. 11.26 — Comportement mécanique en traction monotone des matériaux de I'étude

L’influence du recuit sur le comportement mécanique du PP est clairement mis en évidence
sur ces essais. Les dimensions caractéristiques des lamelles cristallines étant équivalentes entre
le PP90 et le PP150, cela confirme que le taux de cristallinité a effectivement un impact sur
le comportement macroscopique des polyméres semi-cristallins. Le module d’Young, la limite
d’élasticité, ainsi que I’écrouissage sont modifiés. Etant donné que le taux de cristallinité
entre le PP150 et le PP160 est largement inférieur a celui présent entre le PP90 et le PP150
(figure [LA) et que I'écart de comportement en traction monotone est supérieur, il semble
que l'augmentation de 1’épaisseur des lamelles cristallines du PP160 ait un role majeur sur
la réponse mécanique du PP. Les modéles de comportement développés au chapitre [ ne
prenant pas en compte cette information dimensionnelle, il peut étre préjudiciable de vouloir
modéliser le comportement mécanique du PP160. En ce qui concerne les TPEs, plus il y a
d’EPDM, moins l'effort nécessaire pour les déformer est grand et moins la limite entre un
domaine d’élasticité et un domaine de plasticité est marquée.

Pour vérifier que la déformation des éprouvettes de traction est homogéne et pour connaitre
les champs de déformation locaux, certains essais de traction ont été conduits avec un suivi
optique du champ de déplacement en surface. Ces mesures sont possibles grace a deux caméras
et un systéme d’acquisition. Ce dispositif Aramis offre 'avantage de travailler en deux et
en trois dimensions (figure [L27). Les surfaces a analyser sont préalablement préparées par
dépot d’une trame. Ensuite, il est possible de remonter aux champs de déformation par
photogrammétrie au cours de l'essai.

Les différentes géométries d’éprouvettes de traction utilisées par la suite sont analysées par
cette méthode. D’apreés les résultats obtenus, les champs de déformation sont homogénes jusqu’a
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FiG. 11.27 — Estimation du champ de déformation en 2D avec apparition du phénoméne de
striction a) et en 3D b), lors d’essais de traction avec mesures optiques

lapparition de la striction (figure [L28). Dans le cas du PP150 par exemple, si on analyse la
chute de contrainte lors de Iessai de traction monotone ([L26)), la striction des éprouvettes se
manifeste aux alentours de 5% de déformation. La mesure des champs de déformation sur ce
matériau confirme ce résultat puisque la déformation est homogéne dans la zone étudiée jusqu’a
6% de déformation (figure [L28). Les phénoménes de striction et d’endommagement sont plus
largement étudiés dans la section

Eyy (%) Eyy(*)
15.0 10
125 =
7.5
5.0 *
v e y 2
a) X . b) X

Fic. 11.28 — Champ de déformation homogeéne dans la zone utile : a) éprouvette de traction
normalisée en PP90, b) éprouvette en PP150 utilisée lors des essais de traction avec le MEB et
le WAXD. Traction dans la direction 7, isovaleurs de déformation avant striction

I1.3.2.1 Propriétés élastiques

Les propriétés élastiques du PP et des TPEs sont déterminées a 1’aide des essais de trac-
tion présentés a la figure Les modules d’Young des différents matériaux de 1’é¢tude ont
été déterminés a une vitesse de déformation de 0.5x1072s7!. Un polynéme d’ordre deux est
dans un premier temps ajusté de sorte que celui-ci représente au mieux la réponse mécanique
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des matériaux dans le domaine des petites déformations. Dans un second temps, le module
d’élasticité est déterminé en prenant la dérivée a l'origine de ce polynome (figure [129)).
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FiG. I1.29 — Démarche utilisée afin de déterminer le module d’Young des matériaux de ’étude

Afin de faciliter 'estimation des coefficients de Poisson, les essais de traction ont été analysés
en étudiant ’évolution de la déformation transverse €., en fonction de la déformation longi-
tudinale €, (figure [L30). Il est ainsi possible de déterminer le coefficient de Poisson v par
I'intermédiaire de la relation e,, = —ve,.
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F1G. I1.30 — Déformations longitudinale €, et transversale €,, en fonction de la contrainte o),
lors des essais de traction monotone

Cette démarches a été appliquée pour tous les matériaux de I'étude. Ainsi, les propriétés
élastiques du PP en fonction du taux de cristallinité et des TPEs pour différents taux d’EPDM
sont présentées sur les figures [L31] et En fonction de la reproductibilité des essais de
traction, I'erreur commise sur la valeur des modules d’Young est d’environ 5% pour le PP et peut
atteindre 10% pour les TPEs fortement chargés. En ce qui concerne les valeurs des coefficients
de Poisson, seulement deux essais expérimentaux ont été réalisés sur chaque matériau. Il est
ainsi difficile d’évaluer la précision des mesures obtenues.
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Fic. T1.31 — Propriétés élastiques du PP obtenues en traction pour différents recuits
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F1G. 11.32 — Propriétés élastiques des TPEs obtenues en traction uniaxiale

Comme le laissait envisager la figure [L28 les propriétés élastiques du PP semblent étre
modifiées a la fois par le taux de cristallinité et par I'’épaisseur des lamelles cristallines. En effet,
méme si I'évolution des propriétés d'un matériau hétérogéne ne suit pas la loi des mélanges (tels
que le modéle de Voigt), I’écart observé entre le PP150 et le PP160 est a priori trop marqué
et ne peut étre lié au seul changement du taux de cristallinité. En ce qui concerne les TPEs,
on note une légére augmentation dans I’évolution du module d’élasticité pour le TPE5050
(soit 40%v d'EPDM). Cette observation peut étre en relation avec 1’évolution particuliére du
taux de cristallinité par rapport a I'épaisseur des lamelles cristallines du PP dans les TPEs,
présentée a la figure [LA On peut donc supposer que la structure du PP qui évolue au sein
des TPEs en fonction du taux d’EPDM a un impact sur le comportement macroscopique
des TPEs. Sur la figure [L32 sont également présentées les propriétés élastiques du PP9O0.
On constate que pour ce recuit, le comportement du PP suit 1’évolution des propriétés des
TPEs. Il est donc fort possible que I'augmentation du taux de cristallinité dans les TPEs soit
compensée par la diminution de I’épaisseur des lamelles cristallines.
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Avant de poursuivre 'analyse du comportement mécanique des matériaux de 1’étude, nous
nous intéressons dans la section suivante a4 déterminer la gamme de déformation pour laquelle
il n'y a pas d’endommagement.

I1.3.2.2 Comportement limite et domaine de validité des modélisations

L’objectif de ce travail est d’étudier le comportement limite du PP et des TPEs. Avant
d’aborder les mécanismes d’endommagement, on évalue dans un premier temps pour quel niveau
de déformation le phénoméne de striction apparait. Avec I'utilisation de la contrainte de Cauchy,
il peut étre difficile de visualiser les conditions d’apparition de la striction d’'une éprouvette.
Ainsi, les résultats des essais de traction monotone sont présentés a la figure en contrainte
nominale. Cette derniére est définie par le rapport entre la force et I'aire de la section initiale de
I’éprouvette. Pour ces essais, la déformation des éprouvettes en PP90 et en TPEs est mesurée
avec le dispositif Aramis et la déformation longitudinale maximale est de 18%.
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FiG. 11.33 — Comportement limite des matériaux de I’étude en traction monotone

Ainsi, la striction, estimée quand F—Fmax, apparait a environ 4% de déformation pour
le PP160, a 5% pour le PP150 et & 10% pour le PP90. Dans le cas des TPEs, le maximum
de la force est plus difficile a observer car la contrainte sature sans pour autant diminuer.
La contrainte liée & la déformation du TPE7525 atteint son maximum aux alentours de 12%
de déformation mais ne diminue pas par la suite. Dans le cas du TPE5050, la contrainte
maximale semble avoir été atteinte a la fin de 'essai, aux alentours de 18%. Ainsi, plus le taux
d’élastomeére est élevé au sein des TPEs, plus la striction apparaitra tardivement. Dans le cas
du PP, plus le taux de cristallinité augmente, plus la striction apparait rapidement.

Aucune striction n’apparait donc dans les éprouvettes en TPEs jusqu’a une déformation
de 18%. Cependant, il est possible que les matériaux s’endommagent pour des niveaux de
déformation inférieurs a ceux nécessaires pour qu’il y ait striction avec le critére de Fmax. Pour
préciser ce point et ne pas modéliser un comportement mécanique associé a I’endommagement
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des matériaux, des mesures de variation de volume pendant 'essai de traction sont menées pour
déceler des phénomeénes d’endommagement. Des mesures réalisées au MEB sont également
couplées aux essais de traction pour visualiser d’éventuelles décohésions ou craquelures dans
les matériaux de I’étude.

Evolution de la densité volumique en traction

Lorsqu’un polymeére est sollicité mécaniquement, des craquelures peuvent apparaitre perpen-
diculairement a la direction du chargement [Schirrer, 1995|. Ces craquelures, considérées comme
un processus d’endommagement, sont constituées de macromolécules trés étirées (les fibrilles)
entre lesquelles se développent des microvides (figure [L34)). Si le chargement s’intensifie, la
croissance des craquelures générera des fissures et la rupture du matériau. Dans le cas du aPP,
les craquelures prennent naissance au centre des sphérolites et se propagent perpendiculairement
a la direction de traction [Aboulfaraj et al., 1995] [Nitta et Takayanagi, 2003].

Ib!
A
B 7

,.-mlt

Fibrille
Vide Effet de pointe

Macromolécules

1410
microns

10 2 100nm
Y
{

11
,e.’l
; ,‘.It

YN
e é’!i{-'

A
X- nai croassa.ncc
CSntellbsl'sl-?lI::cSe es f'bn]le des fgrllles

FiaG. I11.34 — Microstructure d’une craquelure [Schirrer, 1995|

La formation de ces craquelures est un processus de cavitation, ce qui implique une
augmentation de volume. Lors d’essais de traction et de compression, [Zok et Shinozaki, 1987]
ont mis en évidence le lien existant entre la variation relative de volume et la cavitation du
PP. Ces auteurs ont également constaté une augmentation significative de cette variation de
volume lorsque la contrainte atteint son maximum pendant les essais de compression.

En analysant les essais de traction monotone présentés a la figure [L26] avec le dispositif
Aramis, il est possible de suivre la variation relative de volume en fonction de la déforma-
tion [Scodellaro, 2001] [Addiego et al., 2006]. Cette augmentation de volume est définie par la
relation :

(%) = (1+eu) (I+ey,) (I+e,.) —1 (IL.5)

avec e, la déformation dans la direction longitudinale (direction de traction) et e,,, €.,
les déformations dans les directions transversales. La déformation volumique comprend une
contribution élastique et une contribution non élastique. La variation relative de volume due a
la déformation élastique est linéaire par rapport a la contrainte :

AV)
27 = (1—2v)¢ (1L.6)
< Vb élastique v
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Puisque le développement de la plasticité dans la matrice se fait a priori sans changement de
volume, toute variation dans le domaine élastoplastique peut alors étre affectée a la création
de vide causée par des phénomeénes de cavitation. La décomposition de la déformation en
deux domaines est toutefois délicate, car la linéarité de la variation de volume élastique peut
étre modifiée par 'endommagement et par la dissipation visqueuse du matériau. De plus,
la morphologie complexe des matériaux de I'étude implique l'existence de zones déformées
plastiquement et d’autres élastiquement pour une méme déformation macroscopique. Ainsi, les
observations de variation de volume par 'intermédiaire d’essais de traction auront une valeur

qualitative.

En utilisant cette démarche, nous obtenons la figure [L33] pour les éprouvettes en PP en fonc-
tion du recuit. On note dans le cas du PP90 une augmentation linéaire de la variation relative
de volume jusqu’a environ 1% de déformation, dont la pente est similaire avec celle calculée
théoriquement (Equation [L6l). Ensuite, la variation décroit avant d’atteindre une asymptote
horizontale. Enfin, a partir de 9% de déformation, la variation volumique croit significative-
ment. [Addiego et al., 2006] observent le méme type de comportement pour du polyétyléne
haute densité avec une expansion suivie d’'un léger retrait dans le domaine de plasticité, et
enfin une augmentation du volume par cavitation. Concernant les deux autres recuits, la dé-
croissance liée & une déformation plastique n’est pas observée. Il semble que la cavitation du
PP150 s’initie & environ 5% de déformation et a 3.5% pour le PP160. Ainsi, la cavitation du PP
et le phénoméne de striction des éprouvettes de traction en PP apparaissent pour des niveaux
de déformation similaires. L’épaisseur des lamelles cristallines du PP90 et du PP150 étant simi-
laire, on constate également que le phénoméne de cavitation est principalement lié au taux de
cristallinité (figure [L30), dont la dépendance est quasi-linéaire (aux erreurs prés, I'apparition
du phénomeéne de striction ne pouvant étre déterminé précisement avec 'approche proposée).
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Fi1G. 11.35 — Variation volumique relative du PP pur avec différents recuits en traction uni-
axiale. Les droites correspondent a la variation volumique élastique théorique, obtenue par
I'intermédiaire de I’équation [T et des coefficients de Poisson présentés a la figure [L31]
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F1G. I1.36 — Dépendance quasi-linéaire entre ’apparition du phénoméne de cavitation et le taux
de cristallinité du PP

L’apparition de différents paliers est moins nette pour les TPEs (figure [L31). En effet,
I’augmentation de la variation volumique relative est constante avec une croissance plus forte
a partir de 4 4 5% de déformation. Plus le taux d’EPDM est élevé, plus ce seuil apparait
tardivement. Les particules d’EPDM ayant a priori un comportement viscoé¢lastique, il y
a superposition d’une déformation viscoélastique et d’une déformation élastoviscoplastique
dans la matrice. L’analyse est donc moins évidente dans le cas des TPEs. Méme si les
lamelles cristallines sont moins épaisses avec 'ajout d’EPDM, 'augmentation du taux de
cristallinité semble étre prépondérant dans ’accommodation avec la déformation. Ainsi, le PP
dans les TPEs s’endommage plus rapidement en comparaison du PP90, avec une évolution
comparable & un PP dont les propriétés sont comprises entre le PP150 et le PP160 (figure [L38]).
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F1G. 11.37 — Variation volumique relative des TPEs en traction uniaxiale
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Fia. 11.38 — Comparaison de 'endommagement du PP pur avec différents recuits a celui des

TPEs faiblement et fortement chargés
Si on analyse la variation volumique relative au cours d’un essai mécanique en supposant une

isotropie du comportement dans les directions perpendiculaires a la direction de traction, il est
possible de remplacer I'analyse 3D par des mesures 2D. Ces deux approches sont comparées

pour le méme matériau a la figure [L39
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F1G. I1.39 — Comparaison de la variation volumique avec les mesures 2D et 3D des déformations

transverses. Essais de traction avec chargement cyclique
Les variations volumiques relatives étant proches, on peut conclure que les déformations

transverses en traction sont équivalentes. Ce point a été vérifié pour tous les matériaux de

I'étude.
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Cohésion et endommagement des phases sous sollicitation mécanique

Afin de préciser les limites en déformation pour chaque matériau ot ’endommagement
s’initie, des essais de traction in situ ont été mis en ceuvre. La surface des échantillons en PP
et en TPE est analysée au MEB lors d’essais de traction uniaxiale. Les modes d’observations
sont identiques a ceux employés au paragraphe [L2J], avec l'utilisation du détecteur SEI
pour visualiser la structure sphérolitique du PP et le détecteur BEI en vide dégradé afin
de mieux discerner les phases du TPE. Les sollicitations mécaniques sont exercées par une
machine de traction DEBEN Microtest, adaptée a l'enceinte du MEB. Avec ce dispositif,
seul le déplacement imposé a la traverse permet de connaitre le niveau de déformation
dans le matériau. Or, au vu de la géomeétrie des éprouvettes (2x4x8mm?® de zone utile et
des congés de 3mm de rayon), il est délicat de relier ce déplacement avec la déformation
réelle de la zone utile. Les essais de traction réalisés sur cette géométrie d’éprouvette
avec le dispositif Aramis (figure [L28b), permettent de pallier ce probléme en apportant une
bonne information sur le niveau de déformation atteint pour un déplacement de traverse donné.

L’endommagement en surface des éprouvettes en PP90 survient pour une déformation supé-
rieure a 9% en traction uniaxiale. Cet endommagement se développe sous la forme de fissures
qui se propagent perpendiculairement & la direction de traction (figure [L40J).

Fia. I1.40 — Propagation de fissures transverses en traction sur du PP90. Cliché MEB en mode
SEI et éprouvette sollicitée a 16% de déformation (axe horizontale = direction de traction)

Au cours de ces essais, il s'est avéré que le faisceau d’électrons qui bombarde la surface des
échantillons a un effet notable sur la structure observée. Ce dernier semble « attaquer » la surface
du PP en le dégradant. Ce phénomeéne, négligeable & une échelle d’observation mésoscopique,
devient pénalisant si I'on souhaite visualiser les sphérolites. Le temps nécessaire a la réalisation
d’un cliché est suffisant pour affecter la zone balayée et entrave l'analyse d’un autre cliché
pris au méme endroit a un instant ultérieur. Le faisceau amplifie les différences topologiques,
facilitant ’observation des sphérolites, mais favorise ’apparition de I'’endommagement. En effet,
si 'on suit une zone particuliére a la surface d’une éprouvette en PP, on peut penser a tort
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que le matériau est endommagé, alors que I'ensemble du matériau est sain (figure [L4]). A ce
stade, il n’est donc pas possible de suivre I’évolution des mécanismes de déformation au sein
d’un méme sphérolite.

b) £E=8 %

Fi1G. I1.41 — Influence du bombardement électronique sur I’endommagement de la surface d’'une
éprouvette en PP90 : a) zone balayée plusieurs fois avec la présence de fissures, b) surface plus
vaste sans endommagement oti I’on peut discerner la zone balayée en a. Clichés MEB en mode
SEI avec traction a 8% de déformation dans la direction horizontale

Lorsque les fissures se sont propagées dans I’ensemble du sphérolite, celui-ci se rompt, toujours
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perpendiculairement & la direction de traction (figure [L42)). Cette fissuration majeure du centre
des sphérolites apparait a la surface des échantillons en PP90 pour une déformation supérieure

a 11%.

Fic. 11.42 — Rupture équatoriale du centre des sphérolites en PP90 pour une déformation de
20% en traction (axe horizontale = direction de traction)

Des essais similaires ont été réalisés sur les TPEs. L’échelle d’observation étant supérieure,
il est possible de suivre I’évolution de la déformation structurale sans que le faisceau puisse
altérer la zone balayée (figures [L43)). L'endommagement s’initie dans la matrice en PP avant
10% de déformation, puis se propage perpendiculairement & la direction de traction dans
toutes les phases. A ce niveau d’observation, on peut visualiser 'endommagement du PP
uniquement lorsque celui-ci est important au centre des sphérolites. Il semblerait donc que
I’endommagement au sein des TPEs soit présent plus rapidement que pour des échantillons
en PP90. Ce constat rejoint les mesures de variation de volume (figure [L38). On observe une
trés bonne adhésion des phases puisqu’il n'y a pas nécessairement de décohésion entre les
particules et la matrice. Les fissures ne changent pas de direction a la rencontre d’une particule
d’élastomeére, et se propagent en la traversant.

Les essais de traction monotone présentés dans ce paragraphe ont permis de mettre en
exergue un certain nombre de propriétés. L’analyse du comportement des matériaux de
I’étude a montré que des craquelures s’initient dans le PP pour des niveaux de déformation
ou les éprouvettes de traction en TPE n’ont pas encore strictionné. Comme il est difficile
de délimiter une gamme de déformation ot les TPEs ne sont pas endommagés, on étudiera
leur comportement jusqu’a 9% de déformation. Toutefois, lorsque 1'on identifiera les lois de
comportement développées au chapitre [V il sera peut étre nécessaire de réduire cette plage de
déformation en sachant qu’il est possible que 'endommagement s’initie plutdot dans les TPEs
(figure [L38)). Dans le cas du PP150, la gamme de déformation est réduite a 5%.

L’influence de I’épaisseur des lamelles cristallines sur le comportement macroscopique ayant
été mis en évidence, le PP160 ne sera plus étudié dans ce chapitre. En analysant les propriétés
élastiques du PP et des TPEs, il semble que le comportement mécanique du PP90 soit proche
de celle de la matrice en PP présente dans les TPEs. Pour cette raison, le comportement
élastoviscoplastique du PP90 est principalement étudié dans la section
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F1a. 11.43 — Déformation et endommagement du TPE2575 en traction uniaxiale, micrographies
MEB (axe horizontale = direction de traction)
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11.3.3 Comportement élastoviscoplastique du PP

Afin de renseigner au mieux les modéles de comportement mécanique du PP, différents moyens
de caractérisation ont été mis en place. Le polypropyléne est en premier lieu étudié par l'in-
termédiaire d’essais de traction uniaxiale sur une machine électromécanique INSTRON 5567.
Ces essais permettent d’obtenir simplement une base de données relativement riche. La mesure
de déformation est obtenue via un extensométre. Des essais d’indentation instrumentés sont
également utilisés afin de solliciter de maniére plus complexe le matériau. Ces essais ont été ef-
fectués par G. Mauvoisin et développés par son équipe au LARMAUR, a I'université de Rennes
1. Ce moyen de caractérisation a 'avantage de solliciter le matériau avec un chargement a forte
composante hydrostatique. La plupart des essais de caractérisation mécanique ont été réalisés
sur le PP90. Afin d’éviter un phénoméne de dissipation thermique dont les polyméres sont le
siége a partir d’une vitesse de déformation de I'ordre de 1072s~! [Tillier, 1998], les essais de
caractérisation présentés dans ce manuscrit sont réalisés a une vitesse de déformation maximale
de 0.5x1072s7 L.

I1.3.3.1 Caractére visqueux et taille du domaine viscoélastique

Le polypropyléne posséde un caractére visqueux deés les petites déformations. Si I’on sollicite
une éprouvette de traction a différentes vitesses de déformation, la contrainte résultante sera
d’autant plus élevée que cette vitesse est importante. Ce phénoméne est visible méme pour
une déformation inférieure au seuil d’écoulement plastique (figure [L44). 11 s’agit donc d’une
contribution viscoélastique (VE).
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F1a. 11.44 — Essais de traction uniaxiale a différentes vitesses de déformation dans le domaine
viscoélastique du PP90

Pour étudier le caractére visqueux du PP dans le domaine élastoviscoplastique (EVP), un
essai de traction avec des sauts de vitesse et des phases de relaxation est retenu pour minimiser le
nombre d’essais. Le chargement permet de balayer une large gamme de vitesses de déformation
allant de 107%s7! 4 0.5x1072s~!. Entre chaque saut de vitesse, une phase de relaxation de cinq
minutes est imposée. A la fin du dernier palier, I’éprouvette est déchargée jusqu’a effort nul a
une vitesse de déformation de 107*s™! (figure [TZH).
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Fi1a. 11.45 — Chargement imposé de 'essai de traction uniaxiale avec sauts de vitesse et phases

de relaxation

Le comportement mécanique du PP est fortement dépendant a la vitesse de déformation dans

le domaine EVP (figures [L40 et [L47). En effet, la contrainte croit de maniére significative
aprés chaque augmentation de la vitesse de sollicitation. De plus, la relaxation visqueuse durant
les phases de maintien de la déformation est d’autant plus élevée que le niveau de contrainte

atteint précédemment est important.
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FiG. 11.46 — Comportement mécanique du PP90 en traction uniaxiale avec sauts de vitesse et

phases de relaxation (1/2)
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F1G. 11.47 — Comportement mécanique du PP90 en traction uniaxiale avec sauts de vitesse et
phases de relaxation (2/2)

En observant le début de la phase de chargement dans le domaine VE et le déchargement a la
fin du dernier palier, on constate que la taille de la partie linéaire de la réponse du PP a diminué
(figure [LAM0). Cette caractéristique est confirmée par un essai de traction avec chargement
cyclique (figure [L48). Aprés chaque cycle de charge-décharge dans le domaine EVP, la réponse
viscoélastique du PP semble se combiner avec un comportement de type élastoviscoplastique.
Le domaine d’élasticité tend a se réduire avec la déformation, a partir du moment ol le seuil
d’écoulement plastique est dépassé.
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I1.3.3.2 Mise en évidence d’une contrainte interne

Les polyméres semi-cristallins peuvent étre le siége de contraintes internes [Brusselle-Dupend
et al., 2002], [Hamouda et al., 2007] et [Ghorbel, 2008|. Celles-ci sont liées & une hétérogénéité
de comportement dans le matériau. Dans le cas du PP, cette hétérogénéité est due a la
présence de la phase amorphe et de la phase cristalline, mais également au fait que les lamelles
cristallines ont un comportement anisotrope et ne sont pas sollicitées de la méme maniére pour

un chargement macroscopique (figure [T2)).

Ainsi, un essai de traction uniaxiale en fluage utilisant la méthode du « dip test » [Ahlquist
et Nix, 1969| est mis au point pour estimer la valeur de cette contrainte interne. La traverse
est en premier lieu pilotée en déplacement jusqu’a un certain niveau de déformation dans le
domaine EVP. On procéde ensuite a la décharge de I’éprouvette par paliers de 0,25% a 0,5% de
déformation suivant la précision souhaitée. Aprés chaque palier, la force est maintenue pendant
une minute. Cet essai est réalisé a une vitesse de déformation de 0.5x1072s! (figure [T49).
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FiG. I1.49 — Chargement imposé pour l'essai de traction de type "dip test"

L’intérét majeur de cet essai est de pouvoir caractériser la contrainte interne présente dans
le matériau en traction uniaxiale (figure [L49). Ainsi, on conserve le méme type de sollicitation
utilisé pour l'identification des autres propriétés du PP, et surtout on utilise les mémes
éprouvettes (a la différence des essais cycliques en traction-compression et en cisaillement).

Dans un premier temps, le polypropyléne flue avec une déformation croissante pendant le
maintien en effort. Cependant, I'intensité de cet écoulement décroit au fur et a mesure, puis
change de direction. Il y a alors un phénoméne de fluage « inverse » (o > 0; ¢ < 0). L’existence
de ces deux situations met en évidence la présence d’une contrainte interne. L’intensité de cette
derniére peut étre modélisée par une variable d’écrouissage cinématique X. Dans le cas présent,
la valeur de la contrainte interne est estimée a 26MPa pour une déformation d’environ 5,5%.
Cette valeur est celle de la contrainte appliquée lorsque la vitesse de déformation viscoplastique
instantanée est nulle. D’autres essais indiquent que la vitesse de déformation imposée a peu

d’influence sur la valeur de cette contrainte interne.
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F1G. I1.50 — Mise en évidence d'une contrainte interne lors d’un essai de traction avec décharges
partielles sur le PP90

11.3.3.3 Activation thermique de la déformation

La viscoplasticité de la matiére condensée peut étre considérée comme un phénomeéne thermi-
quement activé. Dans les métaux, cette théorie permet d’étudier le franchissement d’obstacles
localisés par des dislocations, & ’aide de 1’énergie thermique transmise a ces dislocations par
I'intermédiaire des vibrations du réseau cristallin. Dans le cas des polymeéres, amorphes et semi-
cristallins, la déformation viscoplastique résulte de deux contributions essentielles. 1l s’agit de
I'extension d'un réseau macromoléculaire et du franchissement de barriéres énergétiques par
les segments de chaines en phase solide [Langroudi, 1999|. L’analyse d’Eyring [Eyring, 1936] a
été la premiére approche pour rendre compte des écoulements thermomécaniquement activés
et |Escaig et Lefebvre, 1978| I'ont introduite dans la modélisation de la plasticité des poly-
meres solides. En supposant I'existence d’un seul mécanisme thermiquement activé, la vitesse
de déformation inélastique £ peut étre décrite par la loi d’Arrhénius :

, —AG,

ou AG, est I'enthalpie libre d’activation nécessaire pour franchir la barriére d’énergie et kg
la constante de Boltzmann. On peut définir un volume d’activation V, tel que :

SAG,
Ya = _< do

) (IL.8)
P,T,ustructure

ou V, est associé a l'extension spatiale du phénomeéne élémentaire thermiquement activé,
a pression, température et microstructure constantes. Plusieurs méthodes sont envisageables
pour estimer V,. L’étude des phases de relaxation de contrainte au cours d'un essai de traction
semble la plus préconisée [Dupend-Brusselle, 2000]. La vitesse de déformation inélastique £™
est déterminée par différences finies et le volume d’activation s’exprime par :

Aln ém : ol
‘/ = k‘T N 2 = O
¢ < Ao )T ) & c E

(11.9)
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Cette démarche est utilisée sur du PP90 et du PP150, a I’aide d’essais de traction comprenant
des phases de relaxation a différents niveaux de déformation. Afin de garantir le maintien en
déformation pendant les phases de relaxation, les essais sont pilotés en vitesse de déformation
par I'intermédiaire de I'extensométre. En analysant la réponse du matériau pendant ces phases
de relaxation (figure [L2T]) et par 'intermédiaire des équations [[LY, il est possible de déterminer
le volume d’activation des matériaux pour différents niveaux de déformation (figure [L52).

0
=05 | %) £=0.5%
%, €= 1Gp wermrsersens
-1 o g= 1.5% wmmm
. \\

Cauchy : 0(t) — omax (MPa)
|
9]

312y

0

,,,,,,,,
)

0 25 50 75 100 125 150 175
Temps (s)

F1G. I1.51 — Phases de relaxation pour différents niveaux de déformation
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F1G. I1.52 — Détermination du volume d’activation du PP90 en fonction du niveau de déforma-
tion atteint avant la phase de relaxation

[’évolution des volumes d’activation du PP90 et du PP150, obtenus a partir des pentes
déterminées a la figure [[L52 dans le cas du PP90, est illustrée a la figure [L53 pour différents
niveaux de déformation en traction uniaxiale.
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Fi1aG. I1.53 — Volumes d’activation du PP90 et du PP150 en fonction du niveau de déformation
atteint avant la phase de relaxation

Apreés avoir atteint un niveau de déformation suffisant pour que tous les mécanismes liés a la
plasticité soient activés, le volume d’activation du PP90 se stabilise & 3nm? aux alentours de 2%
de déformation. Dans le cas du PP150, cette valeur est atteinte dés 1.5% de déformation mais elle
diminue ensuite progressivement jusqu’a 2.5nm? (a la limite de la gamme de déformation définie
dans la section [L3.2.2)). Ces résultats sont cohérents avec ceux issus de la littérature. [G’Sell et
Jonas, 1981] trouvent un volume d’activation de 2, 8nm? et [Dupend-Brusselle, 2000] détermine

des volumes allant de 8nm? a 4, 5nm? dans le domaine viscoélastique puis de 4, 5nm? a 2, 5nm?
dans le domaine élastoviscoplastique.

11.3.3.4 Dépendance du comportement du PP a la pression hydrostatique

Il est admis que la pression hydrostatique peut avoir un effet non négligeable sur les poly-
méres, le niveau de contrainte augmentant avec la pression imposée (chapitre[l). Afin de vérifier
si le comportement mécanique du PP est dépendant de cette pression hydrostatique, des essais
d’indentation instrumentés sont réalisés sur le PP90. Ces essais ont été conduits sur un appareil
développé au LARMAUR par G. Mauvoisin a différentes vitesses de pénétration jusqu’a une
charge maximale de 25 N, ceci afin d’éviter un enfoncement trop important de I’échantillon (fi-
gure [L24]). Pour éliminer toute déformation perturbant la mesure de ’enfoncement, 'indenteur
utilisé est monobloc, de forme quasi-sphérique (0.5 mm de rayon), et le déplacement relatif est
mesuré par trois palpeurs placés entre le corps de I'indenteur et la surface de I’échantillon testé.
Le déplacement de 'indenteur étant faible, cette technique permet de caractériser le matériau
sur une fine couche de matiére. Pour limiter tout risque d’étudier le comportement du PP en

surface des éprouvettes ou la structure cristalline est a priori différente, les échantillons testés
ont été prélevés a coeur des éprouvettes de traction.
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FiG. I1.54 — Essais d’'indentation instrumentés sur le PP90 pour deux vitesses d’enfoncement

L’évolution de la force en fonction du temps et de I’enfoncement est représentative du compor-
tement du matériau testé en présence d’'une composante importante de pression hydrostatique.
L’exploitation par analyse inverse de ces données permet ainsi de déterminer si le PP présente
une dissymétrie de comportement en traction et en compression. Il est donc nécessaire pour
remonter a la loi de comportement habituellement obtenue par des tests conventionnels de si-
muler cet essai par un calcul éléments finis [Collin et al., 2009a]. La figure représente une
de ces simulations réalisée a partir du code de calcul ABAQUS®). Cette simulation est issue du
chapitre [Tl pour montrer dans cette section le niveau de pression atteint lors de cet essai. Ainsi,
pour un effort imposé de 25N sur I'indenteur, la pression maximale dans le PP est de 'ordre de
220MPa. Ce niveau de contrainte est trés important a la vue du comportement mécanique du
PP en traction (0,,,; =40MPa), et n’aurait jamais pu étre atteint lors d’essais de compression.
On voit ainsi tout 'intérét de cet essai.
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F1G. I1.55 — Simulation de I’essai d’indentation par la méthode des éléments finis
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11.3.4 Comportement élastoviscoplastique des TPEs

La démarche utilisée pour modéliser le comportement mécanique des TPEs fait appel aux
approches micromécaniques. Le comportement macroscopique est ainsi décrit par les lois de
comportement des constituants et d’une démarche d’homogénéisation (chapitre [V]). Afin

d’ajuster le comportement des phases pour représenter au mieux le comportement des TPEs,
des essais de traction uniaxiale sont réalisés jusqu’a 9% de déformation.

Pour caractériser le comportement élastoviscoplastique des TPEs, des essais de traction avec
des sauts de vitesse et des phases de relaxation sont mis en place pour chaque composition. De
méme que pour le PP90, les sauts de vitesse permettent de balayer une gamme de vitesse de
déformation allant de 107%s71 & 0.5x107257!. La réponse mécanique des TPEs pour ce type
de sollicitation est présentée aux figures [L30] et [L58
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F1G. I1.56 — Essais de traction avec sauts de vitesse et phases de relaxation sur les TPEs (1/2)
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F1G. I1.57 — Essais de traction avec sauts de vitesse et phases de relaxation sur les TPEs (2/2)
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F1G. I1.58 — Essais de traction avec sauts de vitesse et phases de relaxation sur les TPEs

Si 'on ne considére pas le niveau de contrainte qui est plus faible avec I'ajout de particules
d’EPDM, on constate que les comportements des TPEs et du PP90 sont proches. La différence
majeure est le retour élastique qui est plus prononcé pour les TPEs. Aprés décharge, la
déformation résiduelle est de 3.5% pour le PP90 alors que pour les TPEs elle est comprise entre
2.6% et 2%. Avec l'ajout des particules ’EPDM, la composante élastique du comportement
des TPEs est plus importante.

La caractérisation des TPEs dans le domaine EVP est complétée par I'intermédiaire d’essais
de traction uniaxiale avec chargement cyclique & une vitesse de déformation de 0.5x1072s~
Deux cycles de charge-décharge sont imposés avec un maintien a effort nul & la suite de la
premiére décharge (figure [L59). La réponse mécanique des TPEs pour ce type de sollicitation
est présentée aux figures et [LET1
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Fia. T1.59 — Chargement de l'essai de traction avec chargement cyclique
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F1cG. I1.60 — Essai de traction avec chargement cyclique 1/2
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F1c. I1.61 — Essai de traction avec chargement cyclique 2/2

En comparaison avec la réponse mécanique du PP90 (figure [L48), on constate que le com-
portement des TPEs différe entre la premiére charge et la suivante. En effet, la convexité de la
courbe contrainte-déformation est modifiée lors du deuxiéme chargement avec ’ajout de par-
ticules d’EPDM. 11 est possible que ce phénomeéne soit li¢ a I’hétérogénéité de comportement
entre la matrice qui se déformerait principalement dans le domaine viscoplastique, la taille du
domaine viscoélastique ayant été réduite lors du premier chargement, et les particules ’EPDM
qui ont un comportement viscoélastique. Il est également possible que le matériau se soit en-
dommagé lors de la premiére charge. Dans le chapitre [V, il sera donc peut étre nécessaire de
ne simuler qu'une partie du chargement liée a cet essai.
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I11.3.5 Essais de validation

Des essais de flexion quatre points ont été menés sur le PP et les TPEs en vue de valider les
modéles de comportement développés dans les chapitres [Tl et [Vl Ces essais ont été choisis car
ils sont simples & mettre en place et ils permettent de solliciter les éprouvettes a la fois en traction
et en compression. La dissymétrie de comportement entre ces deux modes de chargement,
pouvant étre mise en évidence par I’essai d’indentation, sera ainsi infirmée ou confirmée par cet
essai. Le schéma de principe du montage utilisé est présenté a la figure

_Deéplacement de travers:

Palonnier impose

Eprouvette
de traction

%L&—I%

| 80mm |

F1G. 11.62 — Schéma de principe du dispositif de flexion quatre points

Pour un chargement monotone, la réponse mécanique en flexion des différents matériaux est
présentée a la figure [L63 Par analogie avec les essais de traction (figure [L26), on retrouve
proportionnellement le méme écart de comportement entre les matériaux de ’étude.

. PP150
e
o
O\
o
1 00 “.\“ = PPON
RS wnui EEDU
o aw
o av
‘\\ W [\
& oot
\ X
) o
o W
80 \\‘ R
8 R
\Y
O o
~ o W
z <
~TPE752
N~ o X ausnnv®
[ RO _ause®*’
60 0\ . s
Q R & KL\
Q )
= Q) o 98!
0 o
o R R
R o
i1 S . TPE6040
Ol os® PRSIl
R os* Y
40 QIR o P R
\J \\)
R i
SR o TPES050
QI o At
QRS 4 Rt
S o* \\\\“‘
SO
ST e s TPEA060
> 1
20 ST Ly yann 1
QOIS o 3 ot
S i prinn TPE2575
2 o o it
\\ ‘ \\\ ““\m
XAt ERTTRUUAY
e i
O \e\\\mm

Déplacement de traverse (mm)

F1G. 11.63 — Essais de flexion quatre points
Afin de vérifier les modéles de comportement mécanique développés aux chapitres [Tllet [V, les
matériaux sont sollicités cycliquement en charge-décharge (figures [L64 et [LEH). A la différence

d’un essai de traction, il n’est pas possible de déformer le matériau a un niveau élevé. En effet, a
partir d’un certain déplacement de traverse, I’éprouvette glisse entre les appuis. En conséquence,
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la saturation de l'effort observée lors du deuxiéme chargement n’est pas uniquement liée a
I’écrouissage du matériau, mais également a ce « glissement » de l'éprouvette sur les appuis
fixes. L’effet de structure et le caractére non homogéne de cet essai nécessitent une modélisation
par des calculs éléments finis qui seront présentés aux chapitres [T et [\
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F1G. 11.64 — Essais de flexion quatre points avec charge-décharge-charge sur le PP
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Fic. 11.65 — Essais de flexion quatre points avec charge-décharge-charge sur les TPEs
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I1.4 Conclusions

Un certain nombre de moyens de caractérisation ont été mis en oeuvre afin de mieux ap-
préhender le comportement mécanique du polypropyléne, des particules d’élastomeére et des
composites TPEs. Ces analyses physico-chimiques et ces essais mécaniques qui permettent
entre autres de limiter le domaine de I’étude, montrent bien la complexité de ces matériaux.
Afin que les modéles de comportement développés dans les chapitres [Tl et [V] puissent prédire
le comportement des matériaux de 1’étude, il sera nécessaire de prendre en compte certaines
propriétés mises en évidence dans ce chapitre :

— la phase amorphe du PP est dans un état caoutchoutique a température ambiante ;

— la morphologie des sphérolites, des lamelles cristallines et des particules d’élastomére ne
présentent pas d’orientation privilégiée ;

— les mécanismes d’endommagement apparaissent pour des niveaux de déformation macro-
scopique de lordre de 10% dans le cas du PP90 et de 5% dans le cas du PP150;

— le phénomeéne de cavitation des TPEs est difficile & identifier, la déformation nécessaire a
son apparition est a priori comprise entre celle du PP90 et du PP150, car méme si le taux
de cristallinité de la matrice en PP dans les TPEs est supérieur au PP90, la présence des
particules d’EPDM minimise le niveau de déformation de la matrice;

— le taux de cristallinité n’évolue pas dans les gammes de déformation considérées ;

— le comportement mécanique du PP est de type élastoviscoplastique, avec un caractére
viscoélastique deés les petites déformations ;

— en traction uniaxiale, les mécanismes de déformation générent une contrainte interne dans
le PP et la taille du domaine d’élasticité semble diminuer en sollicitations cycliques.

Nous présenterons dans les chapitres suivants la formulation des modéles de comportement
retenus pour ce travail. Ils devront étre capables de décrire le comportement des matériaux a
température ambiante et avant I’apparition d’endommagement. Les essais mécaniques qui ont
été exposés dans ce chapitre, hormis les essais de flexion, seront utilisés afin d’identifier les
parameétres des modéles de comportement.
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Chapitre 111

Modélisation du comportement
mécanique du polypropyléne

I11.1 Introduction

Plusieurs approches sont envisageables pour modéliser le comportement mécanique des po-
lyméres semi-cristallins (chapitre ). Dans ce travail de thése, une modélisation macroscopique
et une approche micromécanique ont été retenues. La premiére approche permet de représenter
le comportement mécanique du polypropyléne avec une formulation relativement simple. Le
nombre de paramétres a identifier est également restreint. Ce modéle de comportement est
issu de travaux antérieurs a cette étude [Ausias et al., 2007| et [Dupend-Brusselle, 2000], il
sera utilisé comme un modéle de référence pour les approches macroscopiques a variables
internes. La seconde approche, de type micromécanique, permet de mieux prendre en compte
les mécanismes de déformation au sein de ce matériau hétérogéne. Les comportements des
phases cristalline et amorphe sont modélisés. Le comportement effectif du polypropyléne est
alors construit par une procédure d’homogénéisation en ayant défini au préalable un motif
représentatif de la microstructure. Afin de modéliser le comportement du PP au sein des
TPEs, seul le modéle macroscopique sera étudié dans le chapitre [V]

Les modéles de comportement mécanique développés dans cette étude ne permettent pas
de prendre en considération des phénomeénes liés a 'endommagement. Leur utilisation est
donc limitée a une gamme de déformations restreinte, mise en évidence par les essais de
traction avec mesure optique de la déformation et imagerie MEB. L’observation morphologique
des sphérolites et des lamelles cristallines par DRX et par MEB indique qu’il n’existe pas
d’orientation privilégiée de ces structures a I’échelle macroscopique et pour des échantillons
qui n’ont pas encore été sollicités mécaniquement. Ainsi, les lois de comportement des
phases et du PP sont définies dans un cadre isotrope. Lors des essais de traction uniaxiale,
il a été montré que la variation relative de volume liée a la déformation plastique est né-
gligeable. On supposera alors que les composantes inélastiques de la déformation sont isochores.

Apreés avoir identifié les coefficients propres a chaque modéle, I'approche macroscopique et
I’approche micromécanique sont analysées et comparées par I'intermédiaire d’essais de traction
uniaxiale et d’indentation instrumentés [Parenteau et al., 2009|. Un essai de flexion quatre
points est également étudié. Ne faisant pas partie de la base expérimentale retenue pour
la procédure d’identification, cet essai contribue & la validation des modéles. Déformer une
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éprouvette de traction par l'intermédiaire d’un essai de flexion est intéressant car on sollicite
la « structure » en traction et en compression.

La simulation EF des essais de flexion et d’indentation nécessitent d’utiliser un formalisme
pour décrire les grandes transformations des milieux continus. L’approche retenue est présentée
dans un premier temps.

ITI.2 Formulation en grandes transformations

En description lagrangiennes, les champs de déformation et de contrainte sont déterminés
aux points matériels du milieu considéré. Pour chacun de ces points, on peut associer un repére
matériel qui lui est lié. Dans le cadre des petites perturbations, on peut négliger la rotation
de ces repéres. Cette simplification n’étant pas justifiée en grandes transformations, il devient
nécessaire de travailler dans des repéres locaux objectifs pour assurer 'objectivité des lois de
comportement. [Ladevéze, 1980] et [Forest et Pilvin, 1999] montrent qu’il est possible d’utiliser
le référentiel corotationnel. Celui-ci est défini en tous points et & chaque instant de maniére a
ce que son taux de rotation par rapport au milieu continu considéré soit nul. Le tenseur taux
de rotation £ doit alors vérifier la relation :

¢ (ITL.1)

Q=g

1<

avec Q° la rotation du référentiel corotationnel et Qc son transposé. ) est la partie antisy-
métrique du tenseur gradient de vitesse L telle que : -

L=FF'=D+Q (111.2)

avec I le tenseur gradient de transformation et D le tenseur taux de déformation. Le taux
de déformation g, défini dans le repére corotationnel, s’écrit :

E=QDQ (I11.3)

Ce tenseur taux de déformation est décomposé de facon additive en une partie élastique
et une partie inélastique tel que ¢ = £° + £, Le tenseur des contraintes dans le référentiel
corotationnel est alors déduit de la loi de comportement. Si I'on souhaite retrouver le tenseur
des contraintes de Cauchy ¢ dans la configuration actuelle, on utilise la relation :

o= (det@).gc.gg.gc (IT1.4)

Dans le cas du modéle micromécanique, seules les grandeurs homogénéisées sont écrites dans
le référentiel corotationnel. Le comportement mécanique du milieu homogéne équivalent (MHE)
est défini par I'intermédiaire de é = @Q°.D.'Q°. Comme les phases constitutives du matériau
hétérogéne sont supposées tourner de la méme maniére que le MHE, la loi de comportement
est objective.
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II1.3 Loi de comportement macroscopique

Le modeéle macroscopique défini par [Ausias et al., 2007| reprend I'idée que propose [Dupend-
Brusselle, 2000] qui consiste a partitionner le comportement macroscopique en une composante
viscoélastique et une composante viscoplastique. La viscosité qui apparait dés les petites dé-
formations en traction uniaxiale devrait ainsi pouvoir étre représentée. Cette viscoélasticité est
associée au comportement de la phase cristalline et a celui de la phase amorphe qui est dans
un état caoutchoutique. Le caractére visqueux lié a la déformation plastique est utilisé pour
décrire le comportement de la phase cristalline, dont la plasticité est thermiquement activée.
En 1D, on peut représenter ce modéle agencé en série par le schéma rhéologique figure [IL1
En 3D, on généralise le comportement pour obtenir la déformation du PP, qui est la somme de
la partie viscoélastique £ et de la partie viscoplastique g :

g = gve —+ gvp (1115)
I §ve I §Vp
‘ e
MIN—D—
OE| EYY nn %C loe
i )
E(O: K(O) éo, Va

FiG. III.1 — Schéma rhéologique 1D du modéle macroscopique avec décomposition VE + VP

Modélisation du comportement viscoélastique

La morphologie complexe des polyméres semi-cristallins confére a ces matériaux un com-
portement viscoélastique non-linéaire, apparaissant en général dés les faibles niveaux de
déformation [Ward, 1990]. De nombreux auteurs modélisent ainsi le comportement viscoélas-
tique du polypropyléne par I'intermédiaire d'une formulation non linéaire [Drozdov et Gupa,
2003] et également a ’aide de lois de comportement basées sur le modéle de Zener [Lai et al.,
2005] [Brusselle-Dupend et al., 2002]. Ce modéle, constitué d’une branche élastique et d’une
branche viscoélastique [Zener, 1948|, permet de représenter convenablement le comportement
des polymeéres a la fois en fluage et en relaxation. A la différence du modéle de Maxwell, il a
I’avantage de ne pas saturer vers une contrainte maximum lors d’un essai de traction uniaxiale
en déformation imposée.

Le schéma rhéologique de la partie viscoélastique du modéle macroscopique est ainsi repré-
senté par un modeéle de Zener avec un amortisseur au comportement non linéaire (figure [ILT]).
Il est constitué d’une branche élastique d’indice (0) et d’une branche viscoélastique d’indice (1).
Elles sont respectivement caractérisées par les tenseurs des modules d’élasticite €? et @Y. Ces
derniers sont déduits des modules d’Young E© et EM . et des modules de compressibilité K©)
et KM, Afin de simplifier le modéle, on suppose que le coefficient de Poisson v est identique
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pour les deux branches. Le tenseur € qui représente les propriétés élastiques du PP est défini
par la relation € = C€¥ + @Y. La contrainte s’écrit alors :

oc=C:(g—¢&") (I1L.6)

ol gi” est la partie inélastique de la déformation macroscopique, qui est définie par :

dn e W g (I11.7)

ol eV est la déformation visqueuse associée a la branche (1). Son évolution non linéaire est
régie par une loi puissance d’exposant n :

I (c)\" gl
(1) _ g g

avec 1) le terme viscosité de la branche (1), g? le tenseur déviateur des contraintes et Jo
le second invariant du déviateur dans la branche (1). A l'aide de I'équation [TL] il est ainsi
possible de décrire une viscosité non linéaire avec un seul parameétre supplémentaire au modele
de Zener (que 'on retrouve si n=1).

Modélisation du comportement viscoplastique

La formulation du comportement viscoplastique est définie dans le cadre des matériaux standard
généralisés |Lemaitre et Chaboche, 1985|. La composante inélastique étant isochore, on néglige
la pression hydrostatique dans la fonction de charge F'. On suppose alors que la fonction de
charge viscoplastique du polypropyléne ne dépend que du deuxiéme invariant du déviateur
des contraintes. Compte tenu de la contrainte interne mise en évidence expérimentalement, le
critére de plasticité introduit une variable d’écrouissage cinématique non linéaire X. Lors des
essais de charge-décharge, on a pu noter que la taille du domaine d’élasticité diminuait avec
la déformation. Dans ce modéle, cet effet a été introduit par I'ajout d’un terme quadratique
dans la fonction de charge noté R. Ce terme qui a été proposé par [Ladevéze et Rougée, 1985]
et [Revel et al., 1993], donne la possibilité au domaine d’élasticité de tendre vers un point aux
fortes déformations. La fonction de charge est alors définie par la relation :

F(o' X)=Jy(c—X) -0, + iJf (X) (111.9)
*F/
R

avec g? le tenseur déviateur des contraintes, J; le second invariant du déviateur et o, la limite
d’élasticité du PP. L’expression associée & R évolue avec la variable d’écrouissage X. La taille
initiale du domaine d’élasticité donnée par o, va ainsi diminuer lorsque I’écrouissage cinéma-
tique augmente et revenir vers sa taille initiale lorsque X diminue. L’écrouissage cinématique
est relié & sa variable associée « par : o

2
X=:Ca (I11.10)

avec C' un coefficient matériau. Les lois d’évolution de la variable a et de la composante
viscoplastique g”7 dérivent du potentiel viscoplastique €2 et sont régies par la régle de normalité
généralisée telle que :
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. _LOF
S R
o o (IT1.11)
A= — = A\——
27 ox T Mox

avec A = —. Le critére de von Mises ayant été choisi pour déterminer la fonction de charge,

OF ;
le multiplicateur viscoplastique A est équivalent au taux de déformation plastique cumulée p.
On obtient alors :

'gvp:() si FF<0

w_ 32X

- 2he-X) (I11.12)
C

e Y

| &=2" -5 ap

Dans ce modéle de comportement, nous supposons que la déformation inélastique est ther-
miquement activée. En effet, nous avons mis en évidence ce phénoméne dans le domaine vi-
scoplastique lors des essais de traction avec relaxation (chapitre [l). Ce phénoméne est pris en
compte dans I'expression du taux de déformation plastique cumulée :

F
p = £p sinh (k ‘;f) (IT1.13)
B

avec kg la constante de Boltzmann, 7' la température a laquelle s’est déroulé I’essai en kelvin
et V, le volume d’activation apparent. Ce paramétre caractérise la sensibilité a la vitesse de
déformation inélastique (chapitre [II).

Le modéle de comportement macroscopique développé par [Ausias et al., 2007|, basé sur une
approche similaire a celle que propose [Dupend-Brusselle, 2000], devrait permettre de repré-
senter convenablement le comportement du polypropyléne, avec toutefois une démarche plus
simple. Chaque phénomeéne observé expérimentalement est pris en compte dans la construc-
tion de la loi de comportement mais avec une approche qui permet de limiter le nombre de
coefficients a identifier. En effet, ce modéle introduit neuf coefficients, dont cing sont utilisés
pour représenter le comportement viscoélastique et quatre pour le comportement viscoplas-
tique. Cependant, il existe un certain nombre de limitations a ce modéle. Au vu des essais
expérimentaux en traction, il ne semble pas évident que la formulation utilisée puisse convena-
blement modéliser le comportement du PP durant la décharge. En effet, celle-ci est fortement
non linéaire. De plus, si I’on souhaite représenter le comportement du PP pour différents taux
de cristallinité, il est nécessaire de réidentifier le modéle pour chaque variation de microstruc-
ture associée a une évolution entre les phases amorphe et cristalline. Dans ce cas de figure, une
approche micromécanique qui fait intervenir le comportement des phases en présence semble
plus appropriée.
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II1.4 Modéle micromécanique

Dans cette partie, le comportement macroscopique du PP est décrit par I'intermédiaire d'une
approche micromécanique. Les motifs morphologiques représentatifs de la microstructure étant
nombreux (chapitre [ll), une étude en élasticité linéaire dans le cas des petites déformations est
mise en place. Dans ce cadre restreint, le motif qui permettra d’estimer au mieux les propriétés
élastiques macroscopiques du PP sera retenu.

Dans le domaine non linéaire, il est nécessaire de modifier la régle de transition d’échelle
entre les grandeurs locales et les grandeurs macroscopiques puis d’attribuer une loi de compor-
tement aux phases du PP. Aprés une courte introduction aux différentes possibilités issues de
la littérature, le modéle en § permettant de décrire la transition d’échelle sera présenté. Son
formalisme ainsi que son utilisation pour le cas des polyméres semi-cristallins seront détaillés.
En ce qui concerne le comportement, la phase amorphe est décrite par un modéle viscoélastique
et la phase cristalline par un modeéle élastoviscoplastique.

I11.4.1 Motif représentatif de la microstructure

Afin de déterminer le modéle micromécanique le plus approprié, on effectue dans un premier
temps une analyse en élasticité linéaire. On évalue ainsi la capacité des différentes approches a
estimer les propriétés élastiques du PP pour différents taux de cristallinité. Pour y parvenir,
il est nécessaire de définir la notion de phase a considérer, puis d’estimer leurs propriétés
élastiques.

Dans cette étude, le schéma représentatif de la microstructure du PP est constitué d’une
phase amorphe et d’une phase cristalline. L’interphase, mise en évidence par [Nielsen et
D.N. Batchelder, 2002|, est négligée. En effet, son comportement étant méconnu et sa
quantification nécessitant des moyens de caractérisation spécifiques, il peut étre préjudiciable
de la modéliser au risque de complexifier inutilement 1’étude. L.e comportement mécanique de
I'interphase sera alors moyennée avec ceux des deux autres phases en supposant des interfaces
parfaites entre les deux phases.

L’orientation des chaines macromoléculaires au sein des lamelles cristallines confére a cette
structure un comportement mécanique anisotrope [Ward, 1990]. Cependant, la germination des
lamelles cristallines en forme de sphérolite permet de répartir de fagon plus ou moins uniforme
les lamelles dans I'espace. Les mesures réalisées par DRX sur le PP de I'étude indiquent qu’il
n’y a pas d’orientation privilégiée de la structure cristalline d’'un point de vue macroscopique
(chapitre [l). En se plagant & une échelle de plusieurs sphérolites, on peut se permettre de
représenter le comportement de la phase cristalline par une loi isotrope. On étudie ainsi le
comportement de la phase cristalline dans son ensemble, et non celui d’'une lamelle cristalline
isolée. Il n’y a alors plus de notion liée a la dimension caractéristique des lamelles telle que
leur épaisseur. Seules la fraction volumique et la position morphologique de cette phase au sein
du PP sont considérées. Par conséquent, ce sont ces mémes informations que 1’on prendra en
compte pour modéliser la phase amorphe. De méme que pour la phase cristalline, on étudie le
comportement de cette phase dans son ensemble.
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La démarche utilisée afin de déterminer les propriétés élastiques de la phase amorphe est
analogue a celle proposée par [Bédoui et al., 2004]. La température a laquelle se déroule les essais
est supérieure a la température de transition vitreuse du PP. Dans ce cas, on peut considérer
la phase amorphe dans un état semblable & celui des polyméres réticulés. Les enchevétrements
entre les molécules réagissent comme s’ils étaient permanents, a I'exemple des liaisons chimiques
dans un réseau caoutchoutique. Par analogie avec les modéles de réseau [L.R.G. Treloar, 1975],
il est possible de déduire les propriétés élastiques de cette phase. Ainsi, le module de cisaillement
de la phase amorphe au niveau du plateau caoutchoutique (T>Tg) est défini par :

pRT
G =
NT L

avec p la masse volumique de la phase amorphe, R la constante des gaz parfaits, T la tempé-
rature et M, la masse moléculaire moyenne d’un segment de chaine séparant deux enchevétre-
ments (généralement appelée masse entre enchevétrements). Déduite de mesures rhéologiques
a hautes températures, [Wu, 1989| définit cette masse M, a Tkg/mol dans le cas du PP. En
considérant la masse volumique de la phase amorphe a 0.854g/cm? [Wunderlich, 1973], il est
alors possible de déduire le module G%; par I'intermédiaire de I'équation [ILT4l On obtient
ainsi un module de cisaillement de 0.3MPa a température ambiante. Etant dans un état caou-
tchoutique, la phase amorphe peut étre considérée quasi-incompressible. Dans ce cas, le module
d’Young de cette phase est le triple du module de cisaillement (E, = 2G% (1 + v,)). Le module
de compressibilité K, est extrapolé & température ambiante des diagrammes PVT (Pression-
Volume-Température) donnés par |Zoller et Walsh, 1995] et a I'aide de la relation :

(I11.14)

1 10V
— === IT1.15
K, VoP ( )
avec Vy le volume massique égal & 1/p et P la pression. [Bédoui et al., 2004] déterminent
ainsi K, a 2200MPa. Enfin, on en déduit le coefficient de Poisson (v, = 0,49993) via la

lati —1(1 -
elation v, = = (1 —
relation v, = 3 3K,

la phase amorphe ne prend pas en compte d’effets liés au confinement de cette phase au sein
du PP. La présence de la phase cristalline peut modifier la mobilité moléculaire de la phase
amorphe [Gorbunov et Skvortsov, 1995|. Toutefois, il ne semble pas évident que cela puisse
changer de maniére significative les propriétés élastiques de cette phase. De nombreux auteurs
considérent ainsi la phase amorphe dans un état caoutchoutique et ne tiennent pas compte de
la présence des lamelles cristallines pour modéliser son comportement [van Dommelen et al.,
2003c¢]| [Nikolov et al., 2002] [Bédoui et al., 2004].

). La démarche proposée pour déterminer les propriétés élastiques de

Les propriétés élastiques de la phase cristalline ont été calculées analytiquement pour de
nombreux matériaux et reportées par [Ward, 1990|. Le tenseur d’élasticité du PP cristallin a été
déterminée par [Tashiro et al., 1992]. La valeur calculée dans la direction des chaines de 42GPa
est cohérente avec celle déterminée expérimentalement a 1’aide de mesures RX par [Sawatari et
Matsuo, 1986|. En considérant la direction 3 comme ’axe des chaines cristallines et la direction
1 comme la direction de croissance des lamelles cristallines, la matrice du tenseur d’élasticité
c. s’écrit :
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778 3,91 372 0 0,9 0
391 11,55 3,99 0 —0,36 0
372 3,99 4244 0  —0,57 0
Cc = 0 0 0 4,02 0  —0,12 GPa
0,9 —0,36 —0,57 0 3.1 0
0 0 0 —0,12 0 2,99

Dans notre étude, nous ne prenons pas en compte l'anisotropie liée a une lamelle cristalline
puisque nous considérons la phase cristalline dans son ensemble. Il est cependant intéressant de
pouvoir déterminer un ordre de grandeur du module d’élasticité de cette phase moyennée, que
I'on précisera ensuite par une analyse inverse des estimations déduites des différents modéles
micromécaniques. Par inversion de c., nous obtenons les modules d’élasticité dans les directions
principales :

E, = 6GPa ; Ey=9GPa ; E3=40GPa (II1.16)

La morphologie complexe des lamelles cristallines ainsi que des sphérolites ne permet pas
de définir suivant quelles directions les lamelles vont principalement étre sollicitées. Il est
cependant peu probable qu’elles se déforment suivant la direction des chaines, dont les liaisons
covalentes assurent une rigidité accrue. On peut donc supposer que le module d’Young de la
phase cristalline sera compris entre 6GPa et 9GPa. On se propose de déterminer la valeur du
module d’Young qui sera utilisée pour modéliser le comportement de cette phase par l'inter-
médiaire des modéles micromécaniques. On fixe les propriétés élastiques de la phase amorphe,
puis on définit celles de la phase cristalline au plus juste de telle sorte que l’estimation des
propriétés mécaniques macroscopiques du PP soit cohérente avec les données expérimentales.
Les motifs morphologiques présentés dans cette étude ne permettent pas de prendre en compte
des dimensions telle que I’épaisseur des lamelles cristallines. Si ces derniéres jouent un role sur
le comportement macroscopique du PP, il est préférable de ne considérer dans cette analyse
que les matériaux dont les lamelles ont des dimensions voisines. Les propriétés élastiques
de la phase cristalline sont ainsi estimées uniquement & 'aide du PP90 et du PP150. A la
différence du PP160, I’épaisseur de leurs lamelles cristallines est similaire méme si leur taux de
cristallinité est différent (chapitre [I).

Cette analyse en élasticité linéaire est établie pour chaque régle de changement d’échelle.
On définit pour chacun d’eux un couple de coefficients élastiques pour la phase cristalline.
Le module d’Young du PP estimé par les modéles micromécaniques en fonction du taux de
cristallinité est représenté a la figure dans le cas de 'approche autocohérente généralisée
avec la phase amorphe imbriquée dans la phase cristalline (ACG-AinC) et a la figure
dans le cas de I'analyse déduite de la borne supérieure de Hashin Shtrikman (HS+). Ces deux
modéles sont les seuls qui permettent de représenter convenablement les propriétés élastiques
du PP a I’échelle macroscopique. Dans le cas des autres estimations, les propriétés mécaniques
macroscopiques s’effondrent en dessous de 40% de taux de cristallinité. Cela est lié au fort
contraste de propriétés entre les phases. On constate également que le module d’Young du
PP160, qui a été représenté sur les figures et [IL3 est trop élevé par rapport aux deux
autres matériaux pour pouvoir étre pris en compte dans l'ajustement effectué. Il est donc
évident que l'épaisseur des lamelles cristallines modifie de maniére importante les propriétés
macroscopiques du PP, méme en élasticité linéaire.
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Fia. TI1.2 — Estimation du module d’Young Epp pour différentes approches, dans le cas ou
les propriétés de la phase cristalline sont identifiées sur le modéle ACG-AinC. E, = 6300MPa,
v, =0.35 et B, =0.9MPa, v, = 0.49993
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FiG. II1.3 — Estimation du module d’Young Epp pour différentes approches, dans le cas o1 les
propriétés de la phase cristalline sont identifiées sur le modéle HS+. E,. = 5600MPa, v, = 0.368
et £, = 0.9MPa, v, = 0.49993

De méme que pour le module d’Young, 'estimation du coefficient de Poisson est présentée
figure [IL4 dans le cas de 'approche ACG-AinC et figure [IL3 dans le cas de la borne HS+.
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FiG. II1.5 — Estimation du coefficient de Poisson vpp pour différentes approches, dans le cas
ou les propriétés de la phase cristalline sont identifiées sur le modeéle de HS+. E,. = 5600MPa,
v, = 0.368 et E, = 0.9MPa, v, = 0.49993
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Ces différentes estimations proposées a partir de la borne HS+ et du modéle ACG-AinC
donnent de bons résultats. On constate toutefois une meilleure description des propriétés
macroscopiques du PP90 et du PP150 par l'approche autocohérente. Méme s’il existe une
erreur sur les mesures expérimentales, l'estimation ACG-AinC reste plus cohérente. Pour
confirmer I'analyse en élasticité linéaire, il aurait été intéressant d’avoir une base de données
plus riche. Il est cependant difficile d’obtenir différents taux de cristallinité sans modifier la
structure du PP. On se fie ainsi aux données de 1’étude, en privilégiant la représentation du
PP par le modéle ACG-AinC. De plus, il est fort possible que dans le domaine non linéaire,
I’apport d’'un modéle autocohérent soit mieux adapté a l'estimation déduite d’une borne ou
peu d’'informations sur la microstructure sont présents. Ainsi, le modéle ACG-AinC est retenu
pour représenter le comportement du PP.

Pour approcher au mieux le comportement macroscopique du PP via le motif ACG-AinC,
le module d’Young de la phase cristalline a été fixé & 6300MPa. Cette valeur semble réaliste
au vu des propriétés élastiques d’une lamelle cristalline ([ILI6G). Le coefficient de Poisson de
la phase cristalline a été déterminé a 0.35. Les estimations du module de compressibilité Kpp
et de module de cisaillement ppp du PP sont présentés en Annexe [0 Le jeu des coefficients
élastiques retenu pour les phases du PP est défini dans le tableau [TLI}

ACG-AinC E (MPa) v K (MPa) | u (MPa)
Phase amorphe 0.9 0.49993 2140 0.3
Phase cristalline 6300 0.35 7000 2330

TaB. ITI.1 — Propriétés élastiques des phases dans le cas de I’'approche autocohérente généralisée
avec la phase amorphe imbriquée dans la phase cristalline (ACG-AinC)

Dans l'approche autocohérente retenue, on représente le PP par un matériau hétérogéne
constitué d’une phase cristalline continue et d’une phase amorphe discontinue (figure [ILG).
Cette représentation peut surprendre a premiére vue puisque la phase cristalline joue le role de
matrice.

Amorphe

F1G. TI1.6 — Représentation morphologique du PP par le motif ACG-AinC

En considérant un agrégat constitué de lamelles cristallines et de phase amorphe, on peut
représenter schématiquement sa morphologie par la figure [IL7 dans le cas de sphérolites de
type « (chapitre ). Comme le précise [Coulon et al., 1998], cette architecture particuliére de
lamelles tangentielles et radiales tend & minimiser le role de la phase amorphe puisqu’elle est
en quelque sorte confinée.
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Fic. IT1.7 — Déformation des emplilements lamellaires par glissement des plans denses pour une
sphérolite de type «, minimisant la déformation de la phase amorphe [Coulon et al., 1998|
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A une échelle supérieure, les essais de traction avec observation MEB ont montré qu’il y avait
une bonne cohésion entre les sphérolites, avec peu d’endommagement aux interfaces (chapitre
[0 figure [L40). Ce constat a également été observé par [Nitta et Takayanagi, 2003] qui ont
sollicité mécaniquement un film en PP avec deux sphérolites a en son centre (figure [ILJ]).
Pour cet essai, il ne semble pas que la déformation entre les deux sphérolites soit excessive.
Méme si I’agencement des chaines moléculaires a l'interface est différent de celui présent dans
les sphérolites, on peut donc supposer que la présence de phase cristalline a4 l'interface est
nécessaire pour garantir la rigidité de 'ensemble.

Fia. I11.8 — Déformation d’un film en PP avec deux sphérolites de type a [Nitta et Takayanagi,
2003|

On postule alors la présence d'un réseau cristallin & I’échelle des sphérolites et a ’échelle de
I’agrégat formé de lamelles cristallines et de phase amorphe. D’un point de vue microscopique
et mésoscopique, il ne semble donc pas contradictoire de représenter la phase cristalline comme
un « milieu » percolé.
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I11.4.2 Extension non linéaire du modéle autocohérent généralisé

Dans le cadre de 1’élasticité linéaire, nous avons mis en évidence un motif morphologique
représentatif de la microstructure a utiliser afin de modéliser le comportement mécanique du
PP. Nous avons également déterminé les propriétés élastiques des phases. I est désormais
possible de construire le modéle dans un cadre viscoplastique. Avant de décrire le comporte-
ment mécanique des phases, nous présentons dans un premier temps l'extension du modéle
autocohérent généralisé pour un comportement non linéaire.

Une régle de changement d’échelle heuristique (le modéle en )
Les premiers travaux sur I’extension non linéaire des approches autocohérentes se sont appuyés
sur le probléme de Iinclusion d’Eshelby en élasticité linéaire [Eshelby, 1957|. Ainsi, Kroner
proposa une régle de localisation pour décrire le comportement élastoplastique de polycristaux
métalliques [Kroner, 1961] :

o =X+C:(I-8"): (£ &) (111.17)

ou g est la contrainte moyenne par phase (i.e. tous les grains de méme orientation cristalline),
EP est Ta déformation plastique macroscopique et eP est la déformation plastique moyenne par
phase. Dans cette premiére approche, I'interaction entre le MHE et les phases est supposée
élastique et la déformation plastique des phases est traitée comme une « déformation libre ».
L’¢élasticité est également supposée uniforme (A, = J). L’accommodation des hétérogénéités de
déformation entre les phases étant de nature élastique, la régle de localisation qui en découle est
trés proche de celle obtenue par Voigt ot la déformation est supposée uniforme dans le milieu
hétérogene [Zaoui, 1985|. Afin de décrire de maniére plus rigoureuse le modéle autocohérent dans
le domaine non linéaire, Hill proposa de substituer le probléme non linéaire en un ensemble de
problémes linéaires par une approche incrémentale linéarisée [Hill, 1965]. Il est alors nécessaire
de définir la matrice de rigidité tangente ou sécante au comportement des phases. Les modéles
tangents peuvent étre utilisés pour des chargements non radiaux mais donnent de moins bonnes
prédictions [Hill, 1965] [Hutchinson, 1976] a la différence des modéles sécants mais qui sont
limités au cas de chargements radiaux monotones [Berveiller et Zaoui, 1979| [Suquet, 1995].
Pour ne pas étre restreint a ce seul type de sollicitation, Pilvin a développé une autre approche
appliquée aux polycristaux métalliques [Pilvin, 1990]. 11 se propose ainsi de substituer dans
la régle de localisation les déformations plastiques P par une variable d’accommodation ﬁ

par phase. Dans ce cadre ot aucune hypothése 51mp11ﬁcatr1ce n’est faite sur le comportement
mécanique du MHE, I'extension du modéle de Kroner s’écrit :

o =3+€":(9-8"): (B-5) (IT1.18)

Pour cette régle de localisation, le tenseur B est défini pour satisfaire I’égalité de la moyenne
des contraintes par phase g avec la contrainte macroscopique 2. La loi d’évolution des va-
riables d’accommodation par phase est celle proposée par [Armstrong et Frederick, 1966| pour
représenter 1’écrouissage intergranulaire de nature cinématique. Cette expression est donnée
par :

B =& -Dg || (111.19)

ol ||gf|| est une norme du taux de déformation plastique par phase. Dans cette équation,
un parameétre D est introduit afin que cette régle de changement d’échelle heuristique puisse
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vérifier au mieux les conditions d’autocohérence du modéle polyristallin. La détermination de ce
paramétre peut s’effectuer en utilisant des calculs par éléments finis sur un motif représentatif du
schéma autocohérent [Pilvin et al., 1995]. Dans ce modéle de changement d’échelle, ’élasticité
est supposée uniforme dans les phases (A, = J). Dans le cas de matériaux hétérogénes ayant
un fort contraste de propriétés élastiques, il est indispensable de conserver les tenseurs de
localisation élastique A,. Il est alors possible d’appliquer une démarche similaire a partir du
modéle de Voigt (déformations uniformes). De méme que pour le modéle proposé par |Pilvin,
1990], on substitue les déformations inélastiques g par des variables d’accommodation ﬁ par

phase |Besson et al., 2001]. Appliquée au modéle autocoherent généralisé retenu dans le Cas de
la modélisation micromécanique du PP, I'extension de I’approche de Voigt au modéle en 3 est
donnée par :

o =AY [s+ev: (Em—c")] Voig

T

(I11.20)

—Tr

.AACG [E + D, (é — grﬂ modéle en (3

ot D, est un tenseur d’ordre 4 qui dépend de deux paramétres par phase a, et b, et du
tenseur des modules d’élasticité homogénéise @Y afin de rester dans un cadre isotrope. D,
est alors défini par la relation :

D, = (a, K +b.J) ¢ (I11.21)
Les lois d’évolution des variables d’accommodation 3 sont similaires a celle utilisée pour

les polycristaux métalliques (équation [TLTY). Cependantr, afin de prendre en considération les
contrastes importants de comportement présents entre les phases des polymeéres semi-cristallins,
le paramétre D utilisé précédemment est défini pour chaque phase [Omnés, 2007| [Ausias et al.,
2007]. Un second paramétre A, est également introduit par phase pour pallier aux hétérogénéi-
tés de comportement liés a des déformations importantes [Evrard et al., 2008]. La loi d’évolution
des variables # est alors donnée par I'expression :

=r

B =gm—D, (8 —a2m) [N (111.22)

ol ||§i"|| est égale a ,/ggj" : §;” A partir des relations qui lient les contraintes et les défor-

mations dans les phases et a I’échelle macroscopique :
<g, >=) he =% e <g>=) fg=F (111.23)
B est défini tel que : T
- <Z f AZE T’r>1- <Z fr ACCD, Qr) (I11.24)

Ainsi, le tenseur des déformations inélastiques macroscopiques, qui est fonction des déforma-
tions inélastiques des phases et de la régle de localisation, est décrit par ’expression :

E" =3 f g (€16) A, (B3 )| (111.25)
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L’extension rigoureuse en non linéaire des démarches autocohérentes avec des phases dont
le comportement est viscoélastique ou élastoviscoplastique est encore un probléme ouvert.
D’autres approches que celles citées ci-dessus peuvent également étre adoptées [Masson et al.,
2000] [Brenner et al., 2002]. Pour le matériau de notre étude, on retient le modéle en [
utilisé avec succés pour les métaux [Pilvin et al., 1995] [Forest, 1996] [Evrard et al., 2008], les
thermoplastiques élastoméres [Ausias et al., 2007] et les élastoméres [Omnés, 2007].

Cadre de validité du modéle en 3

Afin de satisfaire les conditions d’autocohérence du modéle en f3, il est nécessaire de recaler
les paramétres (D,, a,, b, et A,) par I'intermédiaire de calculs éléments finis [Forest et Pilvin,
1995| [Pilvin et al., 1995]. Le motif représentatif du modéle ACG-AinC (figure [ILA) est alors
modélisé numériquement. Dans cette analyse, on compare la contrainte et la déformation du
modéle micromécanique aux champs moyennés par phase du calcul par élements finis (EF).
La qualité de cette approche pragmatique est donc contrdlée si 'on vérifie pour un méme
chargement macroscopique :

<QEF> = o
{ s - (I11.26)

Les calculs EF sont réalisés sur un domaine « quasi-infini » constitué d’une sphére et
d’'une coquille concentriques représentant les phases, plongées dans un cylindre qui a les
caractéristiques du MHE. Les dimensions de ce dernier doivent étre grandes devant celles des
phases pour s’assurer d’avoir des champs de contrainte et de déformation homogénes loin de
I'inclusion |Forest, 2006]. Ainsi, un facteur 5 a été retenu pour satisfaire cette condition entre
le diamétre du cylindre et le diamétre de la sphére extérieure. Avec cette géométrie, le volume
du MHE est 187 fois supérieur a ceux de la sphére et de la coquille réunis. Les dimensions de
la sphére intérieure sont calculées et paramétrées en fonction de la fraction volumique désirée.
A partir du motif considéré, il est possible de ne modéliser qu'une demi cellule axisymétrique.
Le motif EF est représenté a la figure pour un taux de cristallinité de 50,2%wv (PP90).

Les éléments finis pris en compte pour discrétiser la géométrie du motif sont des éléments
axisymétriques a interpolation quadratique. Pour gérer le comportement quasi-incompressible
de la phase amorphe, des éléments hybrides sont utilisés. La simulation du probléme est réalisée
a partir du code éléments finis Abaqus®). Dans celui-ci, nous utilisons donc des éléments CAX8
pour discrétiser le MHE et la phase cristalline et des élements CAX8H pour la phase amorphe.
Les conditions limites homogénes au contour sont imposées sur les bords BC et CD du MHE
ainsi que sur le bord AB pour prendre en compte la condition de symétrie. L’'influence du
maillage a été étudiée en analysant les moyennes des contraintes et des déformations par phase
du motif EF. Le maillage proposé a la figure donne des résultats satisfaisants dans le cas
du modéle développé pour le PP avec des temps de calcul raisonnables pour une identification
inverse (de l'ordre de la minute pour les cas non linéaires considérés).
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FiG. 111.9 — Motif EF représentatif de la morphologie du PP et sa discrétisation géométrique

La formulation du modéle micromécanique a été présentée dans le domaine non linéaire
pour des déformations modérées, ainsi que son utilisation pour satisfaire les conditions d’auto-
cohérence. Il est maintenant nécessaire de préciser le comportement mécanique non linéaire des
phases pour les gammes de déformation de 1’étude.

I11.4.3 Description du comportement mécanique des phases
111.4.3.1 Phase amorphe : modéle VE

Etant dans un état caoutchoutique a température ambiante, le comportement mécanique de
la phase amorphe est considéré viscoélastique. Celui-ci est supposé linéaire puisque la gamme
de déformation est modérée (<10% en traction). En effet, si 'on modélise la phase amorphe
comme un élastomére dans la gamme de déformation de I'étude, un modéle viscoélastique
linéaire devrait suffire [Omnés, 2007]. On peut définir deux types de relaxation, une rapide qui
met en jeu la phase amorphe libre et une plus lente qui mobilise la phase amorphe liée a I'inter-
phase [Dupend-Brusselle, 2000| [Yakimets-Pilot, 2004|. L’interphase, dont le comportement est
encore méconnu, fait le lien entre les chaines souples de la phase amorphe et les chaines rigides
de la phase cristalline. On peut donc supposer, qu’au sein de I'interphase, puisse se développer
des phénoménes visqueux associés a des chaines relativement souples et des phénoménes
visqueux associés a des chaines relativement rigides. Ne modélisant pas cette interphase,
le choix revient a prendre en compte son comportement mécanique par l'intermédiaire des
deux autres phases. Ainsi, on affecte 4 la phase amorphe deux temps caractéristiques, un
lié a la phase amorphe elle-méme et un lié a celle-ci proche de l'interphase. La raideur as-
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sociée a cette derniére devrait étre supérieure a celle associée a la viscosité de la phase amorphe.

Pour les mémes raisons évoquées lors de la présentation du modéle macroscopique (section
[IT3), le comportement de la phase amorphe est décrit par un modéle de Zener. Afin de prendre
en compte un phénoméne viscoélastique supplémentaire, un élément de type Maxwell est rajouté
en paralléle. Le modéle est ainsi constitué d’une branche élastique d’indice (0) et de deux
branches viscoélastiques d’indices (1) et (2). Il est alors nécessaire d’identifier trois modules
d’élasticité E§0’1’2), un coefficient de Poisson v, et deux temps caractéristiques de relaxation
7(1L2) pour décrire la viscosité. Le schéma rhéologique de la phase amorphe est présenté a la

figure V-4
E(Z) ’ Va T %)
Oa €a 1 | 9ata
VVVVY L
E(l),\)a ™
ES Va

F1G. II1.10 — Schéma rhéologique 1D du comportement de la phase amorphe

Dans ce modéle, la contrainte o est reliée a la déformation g, par la relation :

o, =Cu: (ga - gi") (I111.27)

avec gi" la partie inélastique et €, le tenseur des modules d’élasticité de la phase amorphe.

Celui-ci est défini par les propriétés élastiques des branches : € = Z?:o @, La partie inélastique
£™ est reliée a la composante de déformation visqueuse des branches a!*? par :

=a Qa
2
A i .
=Y e el ql (I11.28)
i=1
Dans ce modéle de comportement, on suppose que les composantes visqueuses sont isochores.

L’équation [IL2Y est alors ré-écrite en ne considérant que les termes déviatoriques du tenseur
des modules d’élasticité de sorte que :

2
gi" = Z,u;l pl %S) (II1.29)
i=1
avec [, le module de cisaillement de la phase amorphe équivalent a la somme des modules
de cisaillement associés aux branches ,uéo’l’Q). Les lois d’évolution des composantes visqueuses
a((;,z) sont décrites par les relations :
d(1,2) (1,2)
3a i
(1,2) _ 2 =a 12 _ 1
a T T P (I11.30)
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avec gi(l’m les contraintes déviatoriques dans les branches viscoélastiques et ™2 les coeffi-

cients de viscosité que I'on peut relier aux temps caractéristiques de relaxation via le module
d’élasticité des branches.

I11.4.3.2 Phase cristalline : modéle EVP

Dans cette section, on ne cherche pas a modéliser le comportement mécanique d’'une lamelle
cristalline isolée mais on tente de représenter le comportement de la phase cristalline dans son
ensemble. Au méme titre que pour la phase amorphe, on prend en compte indirectement une
part du comportement mécanique de l'interphase dans le comportement de la phase cristalline.
Dés lors, le caractére visqueux du modéle associé ne peut étre négligé. Comme on a pu le
voir dans la section [ILZ2 I’hétérogénéité de comportement entre les phases d’'un matériau
composite peut étre considérée et décrite par un écrouissage cinématique. Expérimentalement,
il a été observé sur le PP ce type d’écrouissage (section [L33). La contrainte interne mise
en évidence ne semble toutefois pas étre uniquement liée a 1’hétérogénéité des phases. En
effet, si la taille du domaine d’élasticité diminue avec la déformation comme le montrent les
essais de traction uniaxiale, I’écrouissage cinématique doit tenir compte de cette spécificité. Le
caractére cinématique de I'écrouissage doit alors étre pris en compte dans le comportement
des phases. Ainsi, le comportement mécanique de la phase cristalline est modélisé par un
modele élastoviscoplastique a écrouissage cinématique, dont la taille du domaine d’élasticité
peut diminuer avec la déformation et dont le comportement viscoélastique est pris en compte
indépendamment du comportement viscoplastique.

On se propose ainsi de représenter le comportement de la phase cristalline par le modéle
développé a I’échelle macroscopique pour décrire le comportement du PP (section [IL3]). Pour
rappel, la déformation dans ce modéle est décomposée en une composante viscoélastique et une
composante viscoplastique :

e, =g +e’ (IT1.31)

Il est alors nécessaire de décrire le comportement viscoélastique et le comportement
viscoplastique de cette phase. Afin de ne pas alourdir le document, le lecteur est invité a se
reférer a la section [IL3] pour une description plus compléte.

Il est admis que la pression hydrostatique peut avoir un effet non négligeable sur les poly-
meéres, le niveau de contrainte augmentant avec la pression imposée [Matsushige et al., 1976].
Dans le cadre du modéle micromécanique, nous affectons cette caractéristique au comportement
la phase cristalline. Afin de ne pas modifier le critére de von Mises utilisé pour représenter la
fonction de charge Fc(gg,é), nous proposons de modifier uniquement l'intensité de 1’écoule-
ment viscoplastique. Cette premiére approche a I'avantage d’étre simple a mettre en ceuvre.
L’expression qui régit la déformation plastique cumulée p. (équation [TLTF) est ainsi modifiée
en introduisant la trace du tenseur des contraintes tr(gc) et un volume d’activation V" qui
lui est associé. Cette expression est décrite par une loi exponentielle. Le taux de déformation
plastique cumulée est alors défini par :

tr(a ) VI F.va
Pe = €g €xp <i> sinh ( Ve ) (I11.32)

kT kT
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Il est ainsi possible de gérer une dissymétrie de comportement en traction et en compression
via le premier invariant de o, en jouant uniquement sur I'intensité de I'écoulement plastique

(figure [ILT). 11 est & noter que la dissymétrie disparait lorsque V,* tend vers 0.

O A
traction
m N
+O,)f--
B
>
- Sc
Ec
—-{oy)
compression
,,,,,,,,,,,, -Opp

FiG. I11.11 — Représentation d’une éventuelle dissymétrie de comportement de la phase cristal-
line en traction et en compression liée a la prise en compte de la pression dans la loi d’écoulement

Le comportement mécanique des phases ainsi que I’extension du modéle autocohérent géné-
ralisé ont été présentés dans le cas non linéaire. Afin de confronter ’approche micromécanique
au modéle développé a I’échelle macroscopique du PP, une procédure d’indentification est mise
en place sur une partie des données expérimentales décrites au chapitre [l Certains essais sont
néanmoins « mis en réserve » pour apprécier, aprés l'étape d’identification, les capacités de
prévision des modéles proposés.
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I11.5 Identification et validation des modéles

I111.5.1 Procédure d’identification

Afin de pouvoir simuler le comportement mécanique du PP pour tous types de chargement
dans une gamme de déformation modérée, une procédure d’identification est mise en place pour
chaque modéle de comportement. Les jeux de coefficients sont obtenus par I'intermédiaire du
logiciel SiDoLo [Pilvin, 1988] et [Cailletaud et Pilvin, 1994|, qui utilise une méthode basée sur
le gradient pour minimiser ’écart entre des données expérimentales et les simulations afférentes.

Chaque essai présent dans la procédure d’identification est introduit dans une fonctionnelle
L,(A). Celle-ci est définie par essai n et pour un jeu de coefficient A par la relation :

‘Cn(A) = Min Zn ((Zszm(Aa ti) - Zexp(ti))t :Dn (Zszm(Aa ti) - Zea&p(ti))) (11133)

avec Zsi, l’ensemble des variables observables liées a I'essai, Z.;, 'ensemble des variables
observables issues de l'essai de simulation, D,, la matrice de pondération, M, le nombre de
points de l'essai n et t; 'instant ou 1’écart est calculé entre les données expérimentales et
simulées. La base expérimentale étant variée, les modéles de comportement ne pourront prédire
parfaitement tous les types de chargement. A l'aide des coefficients de pondération, il sera
alors possible d’obtenir un « compromis » défini au préalable par 1'utilisateur, en pondérant de
maniére différente les essais et les variables observables. L’optimisation du jeu de coefficient est
réalisée en minimisant la fonctionnelle définie par la relation :

LA) = L, (A) (I11.34)

avec N le nombre d’essais présents dans la procédure d’identification, qui varie en fonction
du modéle de comportement étudié. Les essais sont issus de données expérimentales (traction
uniaxiale et indentation), ou de simulations numériques. Dans le cas de 'approche micromé-
canique, il est en effet nécessaire d’identifier des coefficients qui permettent aux conditions
d’autocohérence (CAC) d’étre satisfaites. Dans ce cas, I'essai de référence est un calcul par
éléments finis qui décrit le comportement du motif représentatif de la microstructure (figure
[IT9). Cette modélisation est réalisée avec le code Abaqus®); le comportement mécanique des
phases étant décrit par une procédure utilisateur de type UMAT. Les variables observables
associées sont les moyennes spatiales des champs de contrainte et de déformation dans la phase
cristalline et dans la phase amorphe. La simulation équivalente est la réponse mécanique du
modéle micromécanique, définie sous SiDolo en Fortran 77. Les variables simulées sont les
contraintes et les déformations moyennes dans la phase cristalline et la phase amorphe.

Les champs mécaniques n’étant pas homogénes, la simulation équivalente a un essai d’in-
dentation est un calcul par éléments finis. La démarche utilisée pour introduire cet essai dans
la procédure d’identification est identique a celle proposée par [Collin et al., 2009b]. Le cal-
cul est réalisé sous Abaqus®), également avec une procédure UMAT. L’échantillon testé, de
2mm d’épaisseur, est prélevé dans la zone centrale d’une éprouvette de traction. Le support en
acier de la machine est modélisé pour s’affranchir des problémes de rigidité et pour prendre en
compte un décollement éventuel de I’échantillon sur le support. Les comportements mécaniques
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du support en acier et de I'indenteur en carbure de tungsténe sont élastiques. Leurs modules
d’Young sont respectivement 210GPa et 600GPa, avec un coefficient de Poisson identique de
0.3. Les contacts entre les différentes piéces sont gérés par une méthode de pénalisation, avec
un coefficient de frottement de 0.1 (modéle de Coulomb). L’essai d’indentation est représenté
par un modeéle axisymétrique, maillé avec des éléments a interpolation linéaire (CAX4). La
discrétisation des différentes géométries a fait 'objet d’une étude spécifique afin de réduire les
temps de calcul, sans modifier la réponse mécanique de ’ensemble. La géométrie et le maillage
retenus sont présentés a la figure [ILTA

indenteur quas:we/ échantillon de PP90
S~

2mm

4mm

axe de révolution'< 4mm -

Fia. II1.12 — Modélisation EF de l'essai d’indentation instrumenté

Afin de mieux prendre en compte le caractére visqueux du PP, deux essais d’indentation
sont réalisés avec deux vitesses de déplacement de I'indenteur. Les variables observables liées a
ces essais sont le déplacement et la force mesurée sur I'indenteur, en fonction du temps.

Les essais de traction uniaxiale étant des essais homogénes, la réponse mécanique des modéles
de comportement définis sous SiDol.o est directement comparée aux essais expérimentaux. Les
variables observables sont la contrainte et la déformation macroscopiques en fonction du temps.
La procédure d’identification regroupant les essais de traction et d’indentation, et les calculs
sur le motif EF pour vérifier les CAC est représentée a la figure
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Jeu de coefficients

( Matériaux ) (Modeéle micromécanique )
4 ] ] ] N [ ] ] N [~ N
Traction uniaxiale Indentation instrumentee ~ CAC _

traction / compression
Essais expérimentaux Essais expérimentaux _ _
VS VS Simulation EF sous
Prédictions du modéle Simulations par EF Abaqus avec UMAT
micromécanique sous Abaqus avec UMAT VS
—————————————————————————————————————— Prédictions du modeéle
1E-4>>0.5E-2 s:1 micromécanique
W
E
W
0.5E-2 s-1
E
1E-3s-1
W r-- -~ - - -~ -------~"
Variables observables :
B Z(AD:<gt)>, <a()?

Variables observables : || Variables observables : <i°(t) > <:§() 7
z O 20, E) Z, (0 F(), Dep(t ZAD: o) .Gt)
Z, (AY: (), EC) Z_(AY): F(t) , Dep(t) E(t) » &)

J RN J

N ' “

N
Minimisation de £ (A) = > Ln(A) aved n(A) la fonctionnelle
définie pour chaque essain
SiDoLo

F1G. I11.13 — Procédure d’identification utilisée pour le PP afin d’estimer un jeu de coefficients
par modéle de comportement. En fonction de ’approche utilisée, certaines fonctionnelles ne
sont pas prises en compte (telles les CAC dans le cas du modéle macroscopique)
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L’identification du comportement mécanique du PP dans le domaine non linéaire est
uniquement réalisée sur le PP90. Les modéles de comportement seront validés par la suite
a l'aide des essais de flexion quatre points, sur le PP90 et le PP150. Afin de simplifier
Iidentification des jeux de coefficients et pour minimiser le nombre de solutions, certaines
valeurs de coefficients sont fixées au préalable, tels que :

- le taux de cristallinité du PP défini par DSC (chapitre [),

- le module d’Young et le coefficient de Poisson de la phase cristalline déduits de 1'étude
micromécanique en élasticité linéaire (section [TLAT)

- le coefficient de Poisson de la phase amorphe déduit de la théorie de I'élasticité caoutchoutique
(section [ML4T]),

- le module d’Young macroscopique du PP90 déterminé a partir des essais de traction a une
vitesse de déformation de 0.5x1072s~! (chapitre [[).

Afin de représenter au mieux le comportement réel du PP, le module d’Young théorique
de la phase amorphe E, et le volume d’activation macroscopique V estimés précédemment
ne sont pas imposés. Toutefois, une restriction supplémentaire est ajoutée dans la procédure
d’identification de maniére & ce que FE, reste proche de la valeur estimée. Le module de
compressibilité K, résultant du couple E,/u, ne sera ainsi pas trop modifié.

Les coefficients de pondération ont été déterminés par expérience. Dans ce contexte, nous
avons affecté un poids supérieur aux essais de traction avec sauts de vitesse et phase de
relaxation ainsi qu’a l’essai avec décharges partielles de type dip test. Ainsi, ’essai de traction
avec chargement cyclique sera a priori moins bien décrit par les modéles de comportement,
d’autant qu’il est réalisé & une vitesse de sollicitation différente.

La procédure d’identification mise en place pour le PP est relativement complexe & mani-
puler en raison de la diversité des données expérimentales a représenter ou des conditions a
satisfaire (CAC) et en raison de la présence de calculs EF. Les modéles de comportement ne
pouvant tout décrire avec une grande précision, il a été nécessaire de faire des choix. Dans un
premier temps, la réponse mécanique du modéle macroscopique (modéle macro) et du modéle
micromécanique sans prise en compte d’une dissymétrie de comportement (modeéle micro) sont
présentés. Les coefficients de ces modéles sont identifiés sur les essais de traction, ainsi que sur
le motif EF pour le modéle micromécanique. Dans un second temps, le comportement de ces
modéles sera étudié a l'aide des essais d’indentation instrumentés. La réponse mécanique du
modéle micromécanique avec prise en compte de la dissymétrie de comportement (modéle mi-
croVh) sera alors présentée afin d’améliorer la description de cet essai qui sollicite le matériau
avec une pression hydrostatique importante. Dans un troisiéme temps, les spécificités liées aux
conditions d’autocohérence seront abordées. Enfin, les modéles de comportement seront utilisés
pour simuler un essai de flexion qui ne fait pas partie de la base d’identification, afin de valider
ou non les modéles.

I11.5.2 Reéponses des modéles en traction uniaxiale

Les jeux de coefficients des modéles de comportement macroscopique et micromécanique
ont dans un premier temps été identifiés sur les essais de traction et sur le motif EF (pour le
modeéle micro). L'effet de la pression hydrostatique sur Iécoulement viscoplastique n’est pas
pris en compte (V,"=0).
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Les coefficients des modéles macroscopique et micromécanique sont respectivement présentés

dans les tableaux L2l et [LL3l

PP90
Comportement VE VP
Coefficient EO T EO 1 v | n n o, | Va €0 C
Valeur 1180 | 820 | 0.42 | 1.3 | 1140 13.8 | 2.2 | 0.148x10~* | 758
Unité MPa | MPa MPa.s | MPa | nm? s—! MPa

TAB. II1.2 — Jeu de coefficients du modeéle macroscopique (modéle macro). Identification sur le

PP90 en traction uniaxiale

Phase amorphe VE
Coefficient | F© | g | G Vg A | 7@
Valeur 0.639 | 0.504 | 1.04 | 0.49993 || 9.48 | 2040
Unité MPa | MPa | MPa S S
Phase cristalline
Comportement VE VP
Coefficient EO [ g | 4, n n oy V. o C
Valeur 3510 | 2790 | 0.35 | 1.25 | 2500 || 23.2 | 0.55 | 0.105x10~* | 2070
Unité MPa | MPa MPa.s || MPa | nm? st MPa
CAC dans le cas du PP90
Coefficient || a, | by | ac b D, D, A, A,
Valeur 1 1174 ] 1 ]0.105 | 0.352 | 5.68 || 0.041 | 0.036

TaAB. I11.3 — Jeu de coefficients du modéle micromécanique avec V'=0 (modéle micro). Identi-
fication sur le PP90 (f. = 50.2%) en traction uniaxiale et sur le motif EF

Le volume d’activation macroscopique V, identifié, associé au modéle macroscopique, est
du méme ordre de grandeur que celui déterminé expérimentalement (2.2 nm?® au lieu de
3nm?). Dans le cas du modeéle micro, il est plus délicat d’envisager une comparaison puisque
cette fois-ci le volume V, est identifié pour une phase et non plus pour le PP dans son
ensemble. Les comportements viscoélastiques identifiés du modéle macroscopique et de la loi
de comportement de la phase cristalline du modéle micromécanique sont similaires. En effet,
les raideurs des branches viscoélastique et élastique sont en proportion du méme ordre de
grandeur avec un terme viscosité 1 et un exposant n associé a la non linéarité de la viscosité
proches. En ce qui concerne le comportement de la phase amorphe du modéle micromécanique,
la raideur de I'ensemble a été augmentée. En effet, le module d’Young théorique de 0.9MPa
a été identifié a 2.2MPa. La forte différence de comportement entre les deux branches visco-
élastiques conforte la nécessité de leur présence dans le modéle. Dans le cas des coefficients
de la régle en 3, utilisés pour 'accommodation des hétérogénéités de comportement, seuls six
paramétres ont été identifiés. En effet, on fait I'hypothése que 'accommodation non linéaire
entre les phases est déviatoire. Les parameétres a, et a., associés a la partie hydrostatique du
tenseur D, (équation [V.2)) sont donc fixés a 1. Apres identification, les coefficients A, et A,
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associés a la loi d’évolution de [ (équation [V.3]), sont trés faibles. Ces derniers, qui doivent
permettre de mieux prendre en compte 'hétérogénéité de comportement en présence de défor-
mations importantes, ne semblent donc pas nécessaires dans ce modele. La loi d’évolution de
(3 aurait pu étre simplifiée par I'utilisation d’une loi similaire a celle formulée a ’équation

Les réponses mécaniques des modéles macroscopique et micromécanique, avec les coefficients
présentés dans les tableaux [IL2 et [IL3l sont comparées avec le comportement expérimental
du PP90 en traction uniaxiale aux figures [ILT4] [ILTH, [MLI6 et [ITTA

Les modéles décrivent convenablement le comportement du PP en traction uniaxiale pour
différentes vitesses de sollicitation lors d’un chargement avec des sauts de vitesse (figure [ILT4).
Les phases de relaxation sont également bien représentées (figure [ILTH). Cependant, les mo-
déles ont plus de difficultés a prédire le comportement du PP lors de la décharge, avec un écart
plus important du modéle macroscopique. L’essai avec chargement cyclique, dont I'importance
a été minimisée dans la procédure d’identification, est par conséquent problématique (figure
[ILT6). En ce qui concerne 'essai avec décharges partielles de type dip test (figure [ILIM), les
deux modéles arrivent a décrire la présence de la contrainte interne. A l'inverse du modéle
micromécanique, le modéle macroscopique a toutefois des difficultés a bien représenter le com-
portement du PP en chargement monotone & une vitesse de déformation importante, ainsi que
les décharges suivies du maintien en force.

45
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Déformation logarithmique (%)

F1G. T11.14 — Comparaison des modéles macro et micro avec 'expérience en traction uniaxiale
avec sauts de vitesse et phases de relaxation sur le PP90 (1/2)
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FiG. 1I1.15 — Comparaison des modéles macro et micro avec I'expérience en traction uniaxiale
avec sauts de vitesse et phases de relaxation sur le PP90 (2/2)
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FiG. 111.16 — Comparaison des modéles macro et micro avec I'expérience en traction uniaxiale
avec cycles de charge/décharge sur le PP90
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FiG. II1.17 — Comparaison des modéles macro et micro avec I'expérience en traction uniaxiale
avec décharges partielles de type dip test sur le PP90

Dans le domaine des petites déformations, la réponse mécanique des deux modéles est satis-
faisante, en reproduisant correctement le comportement du PP a différentes vitesses de sollici-
tation. Dans ce domaine, le modéle micromécanique reste toutefois le plus précis.

oo

oo

@)

(@)
.
.
(i
.
»

[\

\S}
“
L
2

(en)
@
)

Contraintes de Cauchy (MPa)
N
NS
A I
T
Contraintes de Cauchy (MPa)
N

0 0.1 0.2 0.3 0.4
Déformation logarithmique (%)

0 0.1 0.2 0.3 0.4
Déformation logarithmique (%)

Fic. TI1.18 — Comportement dans le domaine viscoélastique

Le modéle micromécanique semble pallier aux limitations du modéle macroscopique, avec tou-
jours une difficulté a prédire convenablement le comportement du PP en décharge. Il parvient
a décrire avec le méme jeu de coefficients des phases de relaxation et de fluage inverse, diffé-
rentes vitesses de sollicitation dans toute la gamme de déformations considérée et les décharges
partielles imposées lors de 1’essai de type dip test.
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I11.5.3 Apport de 'indentation pour l’identification

Le comportement mécanique du polypropyléne présente une dépendance a la pression hy-
drostatique. En effet, les modéles de comportement identifiés dans le paragraphe précédent
sont dans l'incapacité a reproduire le comportement du PP, pour un essai d’indentation (figure
[ITT9). Les modéles, dont les équations conduisent & un comportement équivalent en traction
et en compression, ne parviennent pas a reproduire cet essai dont le chargement engendre une
pression hydrostatique élevée sous l'indenteur (figure [L5H). La force de pénétration est ainsi
largement sous-estimée, méme pour des faibles pénétrations.
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Fic. I11.19 — Comparaison du modéle micromécanique avec un essai d’indentation instrumenté
réalisé & une vitesse de déplacement de 1um s=! sur le PP90. Cycle de charge/décharge/charge

En prenant en compte I'influence de la pression hydrostatique sur la réponse mécanique du
PP, et aprés identification, nous obtenons le jeu de coefficients présenté dans le tableau [IL4]

Phase amorphe VE
Coefficient | E@ | EO | E® Ve P Gy )
Valeur 0.75 1 0.282 | 1.04 | 0.49993 || 4.67 | 15400

Unité MPa | MPa | MPa ) S S
Phase cristalline
Comportement VE VP
Coefficient EO T EO T v | n n o, | V4| VP £o C
Valeur 4020 | 2280 | 0.35 | 1.21 | 1800 24.5 [ 0.66 | 0.24 | 0.186x107° | 4070
Unité MPa | MPa ) . MPa.s || MPa | nm? | nm? g1 MPa

CAC dans le cas du PP90
Coefficient || a, | by, | ac | b D, | D. || A, | A,
Valeur 1 1206 110030323211 0.110.01

TaB. I11.4 — Jeu de coefficients du modéle micromécanique avec prise en compte de I'influence
de la pression hydrostatique sur I’écoulement plastique (modeéle microVh). Identification sur
le PP90 (f. = 50.2%) en traction uniaxiale, sur le motif EF et sur les essais d’indentation
instrumentés (la procédure d’identification est présentée a la figure [ILT3)
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Avec un seul coefficient V" supplémentaire, il est possible de décrire de maniére plus fidéle les
essais d’indentation instrumentés. Les figures [IL20] représentent le comportement du modéle
microVh pour ce type de sollicitation a différentes vitesses de chargement.
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F1aG. T11.20 — Comparaison du modéle micromécanique avec les essais d’indentation instrumentés
réalisés a deux vitesses de déplacement différentes sur le PP90. Cycle de charge/décharge /charge

Le polypropyléne est ainsi bien modélisé, méme pour ce type de chargement. Afin d’y parvenir,
il a été nécessaire de ré-identifier une grande partie des coefficients. En effet, pour que la boucle
d’hystérésis soit convenablement modélisée lors du cycle de décharge/charge (figures [IL20), le
comportement de la phase amorphe a di étre actualisé. Pour le déplacement maximal imposé a
I'indenteur, le niveau de déformation €99 atteint 24% dans le PP et la contrainte de von Mises
atteint 131MPa (figure [IL2T]). La contrainte hydrostatique maximale est alors de 202MPa pour
une déformation plastique cumulée de 21%. Les niveaux de déformation peuvent ainsi étre
localement supérieurs aux gammes de déformation de I’étude. Cependant, on suppose que le
matériau sous l'indenteur ne s’est pas encore endommagé puisqu'un chargement hydrostatique
de compression limite la création de cavités. Alors que la dissymétrie de comportement est
associée a l'intensité de I'’écoulement viscoplastique, on constate que le modéle décrit bien
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I’essai méme pour des faibles pénétrations de 'indenteur. Sans dissymétrie du comportement,
ce n’était pas le cas (figure [ILTT). En réalité, méme si le déplacement imposé est petit, le
niveau de déformation est rapidement élevé sous I'indenteur (figure [IL22)), ce qui engendre
localement un comportement élastoviscoplastique.

€9 O Mmises
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F1G. TI1.21 — Simulation de 'essai d’indentation avec le modéle micromécanique. Isovaleurs
de déformation €99, de contrainte de von Mises oyses, de contrainte hydrostatique o, et de
déformation plastique cumulée p; pour un déplacement de 0.072mm de I'indenteur (maximum)
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F1G. II1.22 — Simulation de I’essai d’indentation avec le modéle micromécanique. Isovaleurs de
déformation plastique cumulée p pour un déplacement de 0.0lmm de I'indenteur
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Avec ce nouveau jeu de coefficients (tableau [IL4]), nous obtenons le comportement du modéle
micromécanique (microVh) en traction uniaxiale, présenté aux figures [IL23] [TT.24] et [IL25
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FiG. 111.23 — Comparaison du modéle micromécanique avec I'expérience en traction uniaxiale
avec sauts de vitesse et phases de relaxation sur le PP90
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F1G. T11.24 — Comparaison du modéle micromécanique avec I'expérience en traction uniaxiale
avec décharges partielles de type dip test sur le PP90
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FiG. 1I1.25 — Comparaison du modéle micromécanique avec I'expérience en traction uniaxiale

avec cycles de charge/décharge sur le PP90
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Le modéle micromécanique avec prise en compte de 'influence de la pression hydrostatique
sur l'intensité de I’écoulement viscoplastique parvient a modéliser dans une gamme de
déformation modérée, un grand nombre de sollicitations. Seules les décharges posent encore
des difficultés, mais avec toutefois une petite amélioration par rapport aux autres modéles.
Modifier la loi d’écoulement viscoplastique semble donc étre judicieux (équation [IL32)). De
plus, cette nouvelle formulation est simple & mettre en place puisque ’on ne modifie pas la
fonction de charge. L’apport d’un coefficient supplémentaire est pleinement justifié dans ce cas.

Avant de simuler un essai de flexion avec ce modéle pour tester sa validité a posteriori, nous
présentons une analyse a I’échelle des phases pour comparer les grandeurs moyennes estimées
par la régle en (3 avec les calculs EF sur motif.

IT1.5.4 Analyse des conditions d’autocohérence

Les conditions d’autocohérence (CAC) ont été vérifies en traction et en compression. Le
motif EF (figure [IL9) est sollicité jusqu’a une déformation macroscopique de 8% en 80s. Pour
que les CAC associées a la régle en 3 soient satisfaites, il est nécessaire que la moyenne des
contraintes et des déformations dans les phases amorphe et cristalline soient similaires aux
prédictions du modéle micromécanique. Les contraintes axiale (Szz) et radiale (Srr), ainsi que
les déformations axiale (LEzz) et radiale (LErr), sont tracées en fonction du temps aux figures
et Dans ces cas, le PP90 est sollicité en traction uniaxiale a I’échelle macroscopique
(fraction volumique f,. de 50,2%).
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F1G. I11.26 — Comparaison des contraintes axiale et radiale en fonction du temps dans les phases.
Chargement macroscopique en traction sur le PP90 (LEzz=8% a t=80s)

Dans le domaine linéaire, les contraintes dans les phases sont bien décrites car la régle de
localisation est exacte en élasticité. A partir de 'instant t—20s, les contraintes prédites par
le modéle et le motif EF s’écartent. La contrainte axiale dans la phase cristalline (direction
de sollicitation) est surestimée par le modéle et les contraintes dans la phase amorphe sont
sous-estimées (axiale et radiale). Seule la contrainte radiale dans la phase cristalline est bien
représentée.
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FiG. 111.27 — Comparaison des déformations axiale et radiale en fonction du temps dans les
phases. Chargement macroscopique en traction sur le PP90

Pour ce type de chargement, les déformations sont mieux décrites par le modéle (figure
[IT27). Le comportement de la phase amorphe est bien représenté. Cette comparaison montre
une légére sur et sous-estimation dans la phase cristalline des déformations radiale et axiale. Ce
constat est cohérent avec le choix retenu pour définir les coefficients de pondération associés a
cet essai numérique. En effet, il est difficile de parvenir a décrire convenablement a la fois les
états de contrainte et de déformation dans les phases. Dans la procédure d’identification, il a
été choisi de mieux représenter ’état de déformation dans les phases, au détriment des champs
de contraintes. Cette analyse a également été réalisée en compression (figures et [IT29).
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F1G. I11.28 — Comparaison des contraintes axiale et radiale en fonction du temps dans les phases.
Chargement macroscopique en compression sur le PP90 (LEzz—8% a t—80s)
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phases. Chargement macroscopique en compression sur le PP90

De méme que pour l'essai en traction uniaxiale, I’état de contrainte dans les phases est
moins bien décrit. Le niveau de contrainte axiale dans la phase cristalline est surestimé de
10% par le modéle (figure [IL28). Pour avoir une vision d’ensemble de I’hétérogénéité des
champs mécaniques, ’état de contrainte moyen dans les phases est tracé en fonction de 1’état

de déformation moyen a la figure [IL30 a la fois en traction et en compression.
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Fia. I11.30 — Comparaison des
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par phase, pour un chargement macroscopique en traction et en compression sur le PP90



Les difficultés observées pour vérifier strictement les conditions d’autocohérence peuvent étre
dues a I’hétérogénéité des champs de contrainte et de déformation dans la phase cristalline
(figure [IL3T]). Tl est également possible que la régle de changement d’échelle ne soit pas com-
pléetement adaptée pour décrire I'accommodation entre les phases dont les comportements sont
trés différents (E,=2MPa vs. E.=6300MPa).

Szz (MPa)

LTF3et0l
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. 300e+00
-6.4288-01
-9.586e+00

Fia. I11.31 — Champs de contrainte axiale Szz et de déformation axiale LEzz pour une défor-
mation macroscopique de 8% en traction uniaxiale sur le motif EF représentatif du PP90

Compte tenu de I’hétérogénité des champs mécaniques dans la phase cristalline, il pourrait
étre intéressant de moyenner ces champs non plus sur la phase dans son ensemble mais sur des
sous-phases. Dans ce cas, il serait nécessaire de revisiter le modéle car les tenseurs de localisation
élastique A, ne seraient plus isotropes.

II1.5.5 Validation du modéle micromécanique en flexion

Afin de valider le modeéle micromécanique microVh, un essai de flexion quatre points ([LE2)
a été simulé et confronté a l'expérience. Cet essai a été modélisé avec Abaqus®en utilisant
une procédure UMAT. Les symétries géométriques et de chargement ont permis de ne mo-
déliser qu'un quart de I'éprouvette. Celle-ci a été discrétisée avec des éléments volumiques a
interpolation quadratique de type C3D20. La taille de maille a été optimisée et est présen-
tée a la figure Les appuis ont été modélisés par des corps rigides et les contacts sont
gérés par une méthode de pénalisation avec un coefficient de frottement de 0.1. Un cycle de
charge/décharge/charge est imposé. L’effort résultant est tracé en fonction du déplacement du
palonnier a la figure dans le cas du PP90.
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F1G. I11.32 — Modélisation et simulation de I’essai de flexion 4 points. Champ de contrainte oy,
pour un déplacement de 14mm du palonnier
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F1G. TI1.33 — Comparaison du modeéle microVh avec I'expérience en flexion 4 points lors d'un
cycle de charge/décharge/charge sur le PP90

Cet essai, qui ne fait pas partie de la base d’identification, est correctement modélisé par le
modéle micromécanique. On note toutefois une légére surestimation du niveau de force par le
modéle dans le domaine élastoviscoplastique. L’influence de la dissymétrie de comportement
en traction/compression est visible sur la section centrale de I'éprouvette a la figure [IL32 En
suivant I’évolution des contraintes simulées aux points référencés A et B sur cette figure, on
constate que oq; est supérieure pour la fibre en compression (figure [IL34). En négligeant 'effet
de la contrainte hydrostatique sur l'intensité de I’écoulement viscoplastique, le comportement
en traction et en compression dans I'éprouvette est similaire. Les simulations de I'essai de flexion
avec les modéles pour lesquels V=0 sont présentés a la figure

126



_ 40 ! ! ! ! '
& | | | S e tta
s 30 B m” 3% microVh wedeee ;,.""" T =
e S -,  Iacro o
= : e, : Py
w 10 ." : ",' ¢:
= ; ; 0 ; -
g 01 3 1 : ., Al
9 .
= 1 : : wxe
é % | | S ""‘—,
— “, i i o %,
— : : (A
c20 % o, X % -
. “ ; P ‘e
Q R X “ 3
=30 A 3( 1
= x", ‘x x
j:‘ xl,, ~‘~ iV,
=40 - Fg M
: : : : g TP

© _50 ] ] ] ] '|m

0 20 40 60 80 100

Temps (s)

F1G. 111.34 — Evolution des contraintes o7 simulées dans I’éprouvette aux points A et B durant
le cycle de charge/décharge/charge (& t=105s, le déplacement du palonnier est de 15mm)
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Fi1G. I11.35 — Comparaison des modéles micromécanique et macromécanique pour V* = 0 avec
I'expérience en flexion 4 points lors d’un cycle de charge/décharge/charge sur le PP90

Sans prise en compte de I'effet de la pression hydrostatique sur le comportement du PP, les
modeéles sous-estiment 'effort de flexion dans le domaine élastoviscoplastique. La décharge est
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également moins bien modélisée par le modéle macroscopique.

[’essai de flexion a également été utilisé pour étudier le comportement du PP150. Hormis
un taux de cristallinité supérieur, le jeu de coefficients utilisé pour décrire le comportement
du PP90 est identique. Les résultats de la simulation sont présentés a la figure La
modélisation est réalisée jusqu’a un déplacement de 10mm du palonnier. Cette valeur engendre
une déformation maximum de 'ordre de 5% dans 1'éprouvette, ce qui correspond a la limite de
la gamme de déformation étudiée pour ce matériau.
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F1G. I11.36 — Comparaison modéles microVh vs. expérience en flexion 4 points lors d’un cycle
de charge/décharge/charge sur le PP150

La surestimation en force du modéle, 1égére dans le cas du PP90, devient plus conséquente
dans le cas du PP150. La boucle d’hystérésis pourrait étre convenablement décrite, si le premier
chargement était mieux représenté. Cette surestimation peut étre liée au fait que les parameétres
d’accommodation sont ceux déterminés dans le cas du PP90. Ils ne sont peut étre pas adaptés
a décrire la transition d’échelle du PP150. II est également possible que le comportement des
phases ne soit pas fidélement modélisé, bien que le comportement macroscopique du PP90 soit
correctement représenté par le modéle microVh. Dés que le taux de cristallinité est modifié, un
écart de comportement se fait alors ressentir.
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I11.6 Conclusions

Un modéle micromécanique a été développé afin de prédire le comportement mécanique du
polypropyléne dans une gamme de déformation modérée. Celui-ci a dans un premier temps été
analysé en élasticité linéaire. Dans ce domaine, il décrit le comportement macroscopique du PP
pour différents taux de cristallinité, a condition que la structure cristalline des matériaux soit
similaire (épaisseur des lamelles cristallines). Il a ensuite été étendu au domaine non linéaire,
ou il a été comparé a un modéle de comportement plus simple de type macroscopique. Ces
modeéles ont été confrontés a des essais expérimentaux en traction uniaxiale. Pour ce type
de sollicitation, 'apport de ’approche micromécanique a été mise en exergue. Ce modéle a
ensuite été utilisé pour modéliser des essais d’indentation instrumentés. Cette étape a permis
de mettre en évidence une dépendance du comportement a la pression hydrostatique dans le
domaine élastoviscoplastique. La loi d’écoulement viscoplastique modifiée, il a ainsi été possible
de décrire a la fois les essais de tractions uniaxiale et les essais d’indentation instrumentés.
Afin de valider ce modéle de comportement, un essai de flexion a été modélisé avec le jeu
de coefficients déterminé précédemment. Dans le cas du PP90, cet essai est bien décrit, avec
toutefois une légére surestimation du niveau de contrainte dans le domaine élastoviscoplastique.
En revanche, ce modeéle est moins performant avec un taux de cristallinité différent (PP150).
Il aurait été intéressant de reprendre la procédure d’identification et d’intégrer un motif EF
représentatif du PP150, afin de mieux gérer I’hétérogénéité de comportement dans les phases
de ce matériau. Il aurait également pu étre intéressant d’étendre I'analyse faite en élasticité
linéaire pour différents taux de cristallinité en intégrant un essai de traction uniaxiale réalisé
sur le PP150 dans la procédure d’identification dans le domaine non linéaire. L.e comportement
des phases aurait ainsi pu étre mieux décrit, améliorant la description du comportement
macroscopique du PP pour différents taux de cristallinité.

Dans le chapitre suivant, un modéle micromécanique est développé pour prédire le compor-
tement des TPEs en traction uniaxiale et en flexion. Comme cela a été montré au chapitre
[0 le role de la matrice en PP qui entoure les particules d’EPDM est important. Il était donc
naturel d’utiliser le modéle micromécanique développé dans ce chapitre pour le PP dans la mo-
délisation des TPEs. Néanmoins, par manque de temps, nous utiliserons pour le PP, le modeéle
macroscopique présenté a la section
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Chapitre IV

Modélisation micromécanique des TPEs

IV.1 Introduction

Différentes approches peuvent étre utilisées pour modéliser le comportement mécanique des
TPEs (chapitre[ll). Dans ce travail, un modéle micromécanique a été retenu car il permet entre
autres de prédire le comportement des composites pour différentes teneurs en élastomeére.
La formulation d’un matériau en cours de développement, tels que ceux de I'étude, est ainsi
facilitée. Les particules d’élastomére étant déja vulcanisées au moment de l'injection des
éprouvettes avec le PP, nous aborderons une démarche similaire a celle proposée par [Ausias
et al., 2007|.

Le comportement mécanique des TPEs et de ses constituants est supposé isotrope. En
effet, les observations au MEB ont montré que les TPEs de 1’é¢tude sont constitués d’une
matrice en PP, dont les sphérolites ne présentent pas d’orientation privilégiée, et de particules
d’EPDM bien dispersées (figures et [L3). La répartition homogeéne de la phase cristalline
est également confirmée par les mesures de diffraction RX sur les échantillons en TPEs
(figure [L2]). Afin de simplifier la modélisation des TPEs, les constituants sont supposés
homogeénes. Le modéle micromécanique du PP développé dans le chapitre [l n’est pas utilisé.
Il ne sera donc pas possible de prendre en compte une modification du taux de cristalli-
nité du PP en fonction du taux d’EPDM. Enfin, l'interface entre les particules d’EPDM et
la matrice est supposée parfaite, puisque ’adhésion entre ces matériaux est élevée (figure [L43).

La modélisation du comportement mécanique du PP en élasticité linéaire montre qu’un
accroissement du taux de cristallinité ou de 1'épaisseur des lamelles cristallines tend a augmen-
ter le module d’Young du PP tout en diminuant son coefficient de Poisson. Or, avec ’ajout
d’EPDM, le taux de cristallinité croit et l'épaisseur des lamelles cristallines chute (figure
[LY). Par compensation entre ces effets, on peut ainsi espérer que les propriétés élastiques du
PP dans les TPEs ne soient pas trop modifiées. L’utilisation du modéle macroscopique pour
représenter le comportement du PP dans les TPEs pourrait alors se justifier.

De méme que pour la modélisation micromécanique du PP, nous étudierons dans un premier
temps les TPEs en élasticité linéaire afin de valider le motif morphologique de ces micro-
structures (particules d’élastomeére incluses dans une matrice PP). Dans un deuxiéme temps,
I’approche sera étendue au domaine non linéaire. LLe modéle sera ensuite utilisé pour simuler des
essais de traction et validé par l'intermédiaire de calculs EF représentant des essais de flexion.
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IV.2 Motif représentatif de la microstructure

Une analyse en élasticité linéaire est conduite afin de valider que le motif qui représente le
mieux la microstructure des TPEs est celui de la figure [V.2l Dans cette approche, les propriétés
élastiques utilisées sont celles déterminées par les essais de traction monotones ou par les essais
de nanoindentation dans le cas des particules d’élastomére. Méme si ces particules peuvent
étre supposées quasi-incompressibles, aucune mesure expérimentale n’a permis d’estimer leur
coefficient de Poisson. Celui-ci sera alors déterminé par analyse inverse apreés avoir choisi le motif
morphologique des TPEs. On trace pour cela a la figure [Vl I'estimation du module d”Young
macroscopique en fonction du taux d’EPDM pour différents schémas d’homogénéisation. On
constate que le modéle autocohérent généralisé avec la phase EPDM incluse dans la matrice en
PP (ACG EinP) décrit bien cette propriété.

2000 g , , . ,
l/l,l"/, ‘ ‘ VOlgt T
,,,"’//,: | ACG EinP i
= /,"’/, ‘ ACC mmmmm
£ 1500 ", ACG PinE T
it - exp TPE =—o—
o : :
g
21000
S
o
Q
=
2 500 |
=
0 20 40 60 80 100

Taux d’EPDM (%v)

Fic. IV.1 — Estimation du module d’Young Erpg par différents schémas d’homogénéisation.
Epp:2000MPa et VPPZO.415, EEPDM:?)SMPa et VEPDM:0-496

Dans cette approche autocohérente, on représente le TPE par un matériau hétérogéne
constitué d’une phase matricielle en PP et d’une phase en EPDM en inclusion (figure [ILA).
On retrouve bien la notion de matrice et de particules mise en évidence par les clichés MEB.

Par l'intermédiaire de ce motif morphologique, le coefficient de Poisson des particules
d’EPDM est estimé a 0.496. A la différence du module d’Young, ot I'augmentation du taux
de cristallinité semble étre compensé par la diminution de 1’épaisseur des lamelles cristallines,
le coefficient de Poisson est moins bien décrit par le modéle ACG EinP. Le couple taux de
cristallinité / épaisseur des lamelles cristallines semble ainsi avoir des conséquences sur le com-
portement du PP dans les TPEs.
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Fia. IV.2 — Représentation morphologique des TPEs par le motif ACG-EinP et cliché MEB de
la surface d’un échantillon en TPE7525
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Fi1G. 1V.3 — Estimation du coefficient de Poisson vrpg par différents schémas d’homogénéisation.
Epp:2000MPa et Vpp:0.415, EEPDM:35MPa et VEPDM:0-496

Les estimations du module de compressibilité Krpgr et du module de cisaillement prpp des
TPEs sont présentées en Annexel[Cl Le jeu des coefficients élastiques retenu pour les constituants
des TPEs est défini dans le tableau [Nl

ACG-EinP | E (MPa) v | K (MPa) | u (MPa)
EPDM 35 0.496 1460 12
PP 2000 0.415 3920 710

TAB. IV.1 — Propriétés des constituants pour décrire le comportement élastique des TPEs
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IV.3 Extension du modéle micromécanique dans le do-
maine non linéaire

IV.3.1 Reégle de changement d’échelle heuristique (modéle en ()

Dans le domaine non linéaire, il est nécessaire de modifier la régle de changement d’échelle
ol AACG Y afin de décrire I’accommodation non linéaire des déformations et des contraintes
dans les constituants des TPEs. La loi choisie est la méme que celle utilisée pour gérer 1’hété-
rogénéité de comportement entre les phases amorphe et cristalline du PP :

=r

o = AACE . [z+® (g—g)} (IV.1)

ou D, est le tenseur qui dépend de deux paramétres par phase a, et b, et du tenseur des
modules d’élasticité homogénéisé @AY

D, = (a,K+bJ) € (IV.2)

Suite & 'identification du modéle micromécanique du PP, les coefficients A, associés a I’évo-
lution des variables (3, n’ont pas été déterminants pour les gammes de déformation de I'étude.
Ces coefficients sont ainsi négligés dans la loi d’évolution des variables d’accommodation du
modéle ACG EinP, qui s’écrit alors :

B =en—Dp | (1v.3)

De plus, cette loi d’évolution a été utilisée avec succés par [Ausias et al., 2007| pour décrire le
comportement mécanique de matériaux similaires & ceux de I’étude. A partir des relations[IL23]
qui lient les contraintes et les déformations microscopique et macroscopique, nous obtenons le
tenseur des déformations inélastiques macroscopiques :

E" =3 [+ (@29 A, s (B )] (IV.4)

Dans cette approche, les conditions d’autocohérence sont vérifiées par un recalage des para-
métres d’accommodation (D,., a,, b,), par U'intermédiaire de calculs EF sur le motif représentatif
de la microstructure. Ce dernier est similaire a celui utilisé pour décrire le comportement du PP,
avec une discrétisation spatiale moins importante. En effet, les gradients des champs mécaniques
dans la phase continue sont plus faibles. Pour valider les CAC, I'écart entre les contraintes et
les déformations prédites par le modéle micromécanique et les champs moyennés par phase du
calcul par EF doit étre minimisé, de sorte que :

<ng> =
<efFF > =
=r

IV.3.2 Description du comportement mécanique des constituants

(IV.5)

I |19
1

IV.3.2.1 Particules d’élastomére : modéle VE

Le comportement mécanique des particules d’élastomére peut étre assimilé & un comporte-
ment viscoélastique dans la gamme de déformation de ’étude (<10%). Leur comportement est
décrit par l'intermédiaire d'un modéle de Zener, auquel est associé en paralléle deux éléments
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de Maxwell. Il est ainsi possible de prendre en compte trois temps caractéristiques. Le modéle
est constitué d’une branche élastique d’indice (0) et de trois branches viscoélastiques d’indices
(1), (2) et (3). Quatre modules d’élasticité sont & identifier Eg)’l’Q’?’), un coefficient de Poisson
v et trois temps caractéristiques de relaxation 7(1%3) Le schéma rhéologique 1D des particules
d’EPDM est présenté a la figure [V 41

® [E)
E.,V. 1
gE, éE E(EZ) vV '[(2) gE, §E
) E —
@ @
E., V. T
X v,

FiG. IV.4 — Schéma rhéologique 1D du comportement mécanique des particules d’EPDM

Ce modéle de comportement est similaire a celui employé pour décrire le comportement de la
phase amorphe du PP. Afin de mieux décrire le comportement viscoélastique de ’EPDM, une
branche de Maxwell est ajoutée. Les équations [IL27Aa L300 sont ainsi conservées, a la différence
pres que la déformation inélastique est la somme de trois déformations viscoélastiques :

3
er=Y e ey ol (IV.6)
i=1
. o (@) ‘ ()
avec &V = Z =L o 70) = n .
=B 2 7](2) EJ(EZ)

IV.3.2.2 Matrice en polypropyléne : modéle VE + VP

Le comportement mécanique du PP est modélisé par le modéle macroscopique, développé
dans le chapitre [Tl L’utilisation du modéle micromécanique n’a pu étre exploité pour décrire
le comportement du PP dans les TPEs. Son utilisation fait partie des perspectives de ce travail
de thése. Pour rappel, la figure représente le schéma rhéologique 1D utilisé pour le PP
dans le cadre du modéle micromécanique des TPEs.

AN RNz
g, C

QP’EP ES),VP T,Nn v :P-gp
A
V
©) u

Fic. TV.5 — Schéma rhéologique 1D du modéle macroscopique avec décomposition VE + VP
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IV.4 Identification et validation du modéle

Les lois de comportement des constituants des TPEs et le modéle de changement d’échelle
étant formulés, il est désormais possible de mettre en place une procédure d’identification afin
de prédire le comportement mécanique des TPEs.

1V.4.1 Procédure d’identification

L’identification des coefficients matériaux est réalisée par l'intermédiaire des essais de
traction avec sauts de vitesse et phases de relaxation, ainsi que sur des essais dont la vitesse
de déformation est de 0.5x1072s~!. Pour ne pas tenter d’identifier les lois de comportement
sur des matériaux endommagés, le niveau de déformation maximal pris en compte d’environ
5%. Toutes les compositions n’ont pas été retenues dans la procédure d’identification, afin
de vérifier si au moyen de seulement deux formulations, le modéle est capable de reproduire
le comportement des autres TPEs. Ainsi, seules les données obtenues sur les TPE4060
et TPE6040 sont introduites dans la base d’identification. L’identification des paramétres
d’accommodation est également réalisée sur ces deux compositions, en traction monotone. La
déformation imposée au contour est de 7% en 70s.

Les propriétés élastiques des constituants des TPEs déterminées précédemment ne sont
pas ré-identifiées et sont celles du tableau NIl Deux démarches ont été menées afin de
déterminer les coefficients associés aux comportements non linéaires. Dans un premier temps,
le comportement du PP dans les TPEs est supposé identique au PP90. Dans un second temps,
on suppose que la présence des particules d’EPDM peut avoir un impact sur le comportement
du PP qui est alors ré-identifié. La procédure générale utilisée a I'aide des logiciels SiDolLo et
Abaqus® est présentée a la figure V.0

Le modéle macroscopique utilisé pour représenter le comportement du PP dans les TPEs
a été mis en défaut dans le chapitre [T lors des décharges. On ne peut ainsi espérer décrire
convenablement le comportement des TPEs avec ce modéle en présence de décharge. Le modéle
micromécanique développé pour décrire les TPEs est, a ce titre, une premiére approche.
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Jeu de coefficients -

T~

( Matériaux ) ( Modéle micromécanique )
4 N N
Traction uniaxiale CAC en traction monotone
Essais expérimentaux Simulations EF sous Prédictions du modéle
VS Abaqus avec UMAT VS micromecanique

Prédictions du modéle | [ - ___________________________________|
micromécanique

MHE

E

05E-2s-1
" TPE6040

Variables observables :

Variables observables : | | Z_(A): <g:t) >, <gt()>
Zexp(t): é(t),:E([) <gt)>,<sg()>
Z,(AD: Z(t), EC) - -

™~ e

N
Minimisation de £ (A) = > Ln(A) aved n(A) la fonctionnelle

e n=1
définie pour chaque essai n
SiDoLo

Z,(AD: odt) . ab)
&) &)

Fi1G. IV.6 — Procédure d’identification utilisée pour les TPEs
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I1V.4.2 Simulations du modéle sans ré-identification du PP

Le comportement mécanique du PP dans les TPEs a dans un premier temps été supposé
conforme & celui du PP90. Seuls les coefficients liés au comportement des particules d’EPDM
et les parameétres d’accommodation ont été identifiés. Le jeu de coefficients obtenu est présenté
dans le tableau [V.2] avec pour rappel les coefficients associés au PP90 (chapitre [T]).

EPDM
Coefficient || E©@ | EW [ E® [ EG) | 1, NG D QS ) Ry )

Valeur 3.65 | 25.7 | 0.008 | 5.64 | 0.496 || 0.0022 | 98.7 | 279

Unité MPa | MPa | MPa | MPa ) S S S
PP90
Comportement VE VP
Coefficient EO | M v n n oy V. €o C
Valeur 1180 | 824 | 0.415 | 1.3 | 1140 13.8 | 2.2 | 0.148x107* | 758
Unité MPa | MPa . . | MPa.s || MPa | nm? g1 MPa

CAC dans le cas du TPE4060 et TPE6040
Coefficient ap bE ap bp DE Dp
Valeur 1 10209 1 |0.337 | 79.8 ] 0.0112

TaAB. IV.2 — Jeu de coefficients du modéle micromécanique sans ré-identification du comporte-
ment du PP : modéle ACG EinPP90

Par I'intermédiaire de ce jeu de coefficients, il est possible de décrire de maniére convenable les

essais de traction avec les sauts de vitesse et les phases de relaxation pour toutes les formulations
et ceux jusqu'a une déformation de 5% (figure V1)
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Fic. IV.7 - Comparaison du modéle ACG EinPP90 avec I'expérience en traction uniaxiale avec
sauts de vitesse et phases de relaxation sur les TPEs
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En revanche, pour des chargements supérieurs a ce niveau de déformation ainsi que pour
lessai & 0.5x107 257! (figure [\_8), le modéle est mis en défaut.
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Fi1G. IV.8 — Comparaison du modéle ACG EinPP90 avec les expériences en traction uniaxiale

avec sauts de vitesse et phases de relaxation, et en traction monotone a une vitesse de défor-
mation de 0.5x1072s7!, sur le TPE6040

Il en est de méme pour les conditions d’autocohérence qui sont vérifiées de facon trés ap-
proximatives, puisque le modéle ne permet pas d’estimer les champs de déformation dans les
constituants du TPE (figure [ ). Ces constats sont identiques dans le cas du TPE4060.

Compte tenu de ces résultats, il peut étre intéressant de considérer que les particules d’EPDM
ont un impact sur le comportement du PP.
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FiGc. IV.9 — Comparaison des déformations axiales et radiales en fonction du temps dans les
phases du TPE6040. Chargement macroscopique en traction avec le modéle EinPP90
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I1V.4.3 Simulations du modéle avec ré-identification du PP

Le modéle ACG EinPP90 (sans ré-identification du comportement de la matrice) ayant mon-
tré des limites, les coefficients associés a la loi de comportement du PP sont ré-identifiés, ainsi
que tous les autres coefficients liés aux comportements non linéaires. Le nouveau jeu de coeffi-
cients obtenu est présenté dans le tableau [V

EPDM
Coefficient || E© | EO) | B@ [ O [ 1, P I O ) T )
Valeur 0.851 | 25.7 | 8.22 | 0.229 | 0.496 || 0.041 | 125 | 2381

Unité MPa | MPa | MPa | MPa ) S S S
PP
Comportement VE VP
Coefficient EO | M v n n oy V. o C
Valeur 1060 | 944 | 0.415]5.49 | 0.072 || 10.9 | 5.99 | 0.156x10~* | 1010
Unité MPa | MPa ) .| MPa.s || MPa | nm? g1 MPa

CAC dans le cas du TPE4060 et TPE6040
Coefficient ap bE ap bp DE Dp
Valeur 1 10266 1 |0.0198 || 21.2 | 0.0321

TaB. IV.3 — Jeu de coefficients du modéle micromécanique avec ré-identification du PP

Les principales modifications ont été portées aux coefficients associés au caractére visqueux
du PP, pour la viscoélasticité avec n et 7, et pour la viscoplasticité avec V,. La viscoélasticité
devient ainsi fortement non linéaire (n=5.5 contre 1.3 pour le PP90) et le volume d’activation
augmente de fagon importante (V,=6nm? contre 2.2nm? pour le PP90). Avec I'aide de ce jeu
de coefficients, le comportement des TPEs est mieux décrit dans leur ensemble (figures V.11 &
[V.13), et notamment pour les faibles taux d’'EPDM qui étaient mal représentés par le modéle
précedent.
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Fic. IV.10 - Comparaison du modéle ACG EinP avec les expériences en traction uniaxiale avec
sauts de vitesse et phases de relaxation sur les TPEs (1/2)
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FiG. IV.11 — Comparaison du modéle ACG EinP avec les expériences en traction uniaxiale avec
sauts de vitesse et phases de relaxation sur les TPEs (2/2)

Les niveaux de contrainte atteints durant les sauts de vitesse sont ainsi mieux décrits, et
méme pour des niveaux de déformation importants. Le comportement mécanique des TPEs
intermédiaires est relativement bien représenté puisque c’est sur ces formulations que le jeu
de coefficients a été déterminé. Dans le cas des TPE7525 et TPE2575, le modéle sous-estime

légérement le comportement réel.
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FiG. IV.12 — Comparaison du modéle ACG EinP avec les expériences en traction uniaxiale avec
sauts de vitesse et phases de relaxation, et en traction monotone & une vitesse de déformation

de 0.5x1072s7!, sur le TPE4060
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Fic. IV.13 - Comparaison du modéle ACG EinP avec les expériences en traction uniaxiale avec
sauts de vitesse et phases de relaxation, et en traction monotone a une vitesse de déformation

de 0.5E-2 s7!, sur le TPE6040

Le modéle ne permet toutefois pas de représenter convenablement les décharges (figures
et [.T3)), ainsi que certaines vitesses de sollicitation pour certains composites (figure [N.T2]).
En ce qui concerne les comportements a 1’échelle des phases, les champs de contraintes et de
déformations sont en accord avec les calculs EF sur motif en traction monotone (figures

2 [I0).
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Fic. IV.14 — Comparaison des déformations axiale et radiale en fonction du temps dans les
phases. Chargement macroscopique en traction sur le TPE4060 avec le modéle EinP
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Fi1G. 1V.15 — Comparaison des contraintes axiale et radiale en fonction du temps dans les phases.
Chargement macroscopique en traction sur le TPE4060 avec le modéle EinP
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FiGc. 1V.16 — Comparaison des déformations axiale et radiale en fonction du temps dans les
phases. Chargement macroscopique en traction sur le TPE6040 avec le modéle EinP
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F1G. IV.17 — Comparaison des contraintes axiale et radiale en fonction du temps dans les phases.
Chargement macroscopique en traction sur le TPE6040 avec le modéle EinP

L’utilisation de la régle de changement d’échelle en (3 est ainsi adaptée pour décrire I’hété-
rogénéité de comportement entre les constituants des TPEs. Les conditions d’autocohérence
sont validées en traction monotone dans la gamme de déformation de I’étude et pour deux
formulations intermédiaires. Pour avoir une vision d’ensemble, les champs de contraintes sont
présentés en fonction des champs de déformation pour le TPE4060 et le TPE6040 a la figure
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F1G. IV.18 — Comparaison de I'état de contrainte dans les phases en fonction des déformations,
pour un chargement macroscopique en traction sur le TPE4060 et le TPE6040
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IV.4.4 Validation du modéle micromécanique en flexion

Afin de tester le modéle micromécanique, un essai de flexion quatre points (figure [LG2) a
été simulé et confronté a I'expérience pour chaque fraction d’EPDM. La procédure utilisée est
similaire & celle employée pour valider le modéle micromécanique du PP (section et
figure [IL32)). Le chargement imposé est un cycle de charge/décharge jusqu’a un déplacement
maximal de 10mm. L’effort résultant est tracé en fonction du déplacement du palonnier pour
chaque formulation a la figure dans le cas d’un chargement monotone uniquement. Le
cycle de charge/décharge est tracé a la figure pour les TPE2575 et TPE7525.
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F1G. IV.19 — Comparaison du modéle ACG EinP avec les expériences en flexion 4 points sur
les TPEs

Pour toutes les compositions, le modéle sous-estime le comportement réel des TPEs en flexion.
Ce manque de raideur est a priori lié¢ a la modélisation de la matrice en PP dans les TPEs, qui
ne permet pas de prendre en compte une modification du taux de cristallinité et de I’épaisseur
des lamelles cristallines en fonction du taux de particules d’EPDM. De plus, la dissymétrie
de comportement du PP, mise en exergue au chapitre [T, n’est pas intégrée dans la loi de
comportement de la matrice des TPEs. Il aurait été plus aisé d’analyser cet écart de force entre
le modéle et I'essai expérimental en ayant a disposition des informations sur le comportement
des TPEs en compression. Des essais d’indentation tels que ceux réalisés sur le PP pourraient
donc étre intéressants a mettre en place, & condition que la zone indentée soit suffisamment
grande pour étre représentative de la microstruture des TPEs.
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En ce qui concerne la réponse des TPEs en décharge (figure [V.20), il est délicat de se
prononcer. En effet, le comportement des TPEs étant sous-estimé lors de la premiére charge,
les décharges en sont affectées. Il semble toutefois que plus le taux d’EPDM est élevé, mieux le
comportement est décrit par le modéle ACG EinP. Le modéle associé au PP serait ainsi encore

mis en cause.
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F1G. TV.20 — Comparaison du modéle ACG EinP avec les expériences en flexion 4 points lors
d’un cycle de charge/décharge sur les TPE7525 et TPE2575
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IV.5 Conclusions

Un modéle micromécanique a été développé afin de prédire le comportement mécanique
des TPEs dans une gamme de déformation modérée. En élasticité linéaire, ce modéle décrit
correctement le module d’Young des différents TPEs, mais il a plus de difficulté a prédire
I’évolution du coefficient de Poisson avec la teneur en EPDM. L’augmentation du taux de
cristallinité du PP dans les TPEs est ainsi en partie compensée par la diminution de I’épaisseur
de ses lamelles cristallines. Le modéle micromécanique a ensuite été étendu au domaine non
linéaire, ou il a été comparé a des essais expérimentaux en traction uniaxiale. Pour ce type de
sollicitation, on retrouve les constats mis en évidence sur le modéle macroscopique du PP dans
le chapitre[[TIl Le modéle décrit ainsi relativement bien les TPEs en chargement pour différentes
vitesses de sollicitation et durant des phases de relaxation, alors qu’il est mis en défaut lors des
décharges. En ce qui concerne les conditions d’autocohérence, la régle de transition d’échelle en
[ a été validée sur deux motifs représentatifs de la microstructure en traction monotone. Enfin,
le modéle ACG EinP a été utilisé pour modéliser des essais de flexion qui ne faisaient pas partie
de la base d’identification. Il en ressort également que la loi de comportement associée au PP
n’est a priori pas assez riche. Un modéle plus évolué, de type micromécanique avec prise en
compte de l'influence de la pression hydrostatique sur le comportement mécanique, aurait été
mieux adapté.
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Conclusions générales et perspectives

De part leur grande utilisation et leur nature, les piéces en élastomére vulcanisé sont une
source importante de déchets. Une des voies de revalorisation de ces matériaux est leur
réutilisation sous forme de particules dans des composites & matrice polymére. Il est ainsi
possible de diminuer leur rigidité et d’augmenter leur résistance aux chocs de faible énergie
(choc a faible vitesse sur pare-choc d’automobile). Cette étude est ainsi née d’une collaboration
entre le LIMatB et I'Institut fiir Allgemeinen Maschinenbau und Kunststofftechnik de la
Technische Universitdt Chemnitz, qui développe ce concept de matériaux.

Les composites thermoplastiques élastomeéres (TPEs) étudiés sont composés d’une matrice
en homopolymeére polypropyléne isotactique (PP) et de particules d’élastomeére recyclées a
base d’éthyléne propyléne diéne monomére (EPDM). L’objectif ce travail de thése est la
caractérisation expérimentale et la modélisation du comportement mécanique de ces TPEs
ainsi que de leurs constituants. La finalité étant de proposer des modéles micromécaniques
permettant de prédire le comportement mécanique du PP et des TPEs a température ambiante
et pour des déformations modérées.

Avant d’introduire les perspectives, un bilan du travail réalisé est présenté.

Travaux réalisés

La nature complexe de ces matériaux, exposée dans le chapitre bibliographique, a nécessité
la mise en place d’'une campagne de caractérisation physico-chimique et mécanique. Ces
essais ont eu pour objectifs d’enrichir nos connaissances sur les mécanismes de déformation
de ces matériaux et de faire ressortir des propriétés importantes, nécessaires & prendre en
compte dans les modeéles de comportement. Parmi celles-ci, il a été mis en évidence que le
comportement mécanique du PP est dépendant du taux de cristallinité et de 1’épaisseur des
lamelles cristallines, que son caractére viscoélastique est présent dés les petites déformations
et qu’une contrainte interne apparait lorsqu’il est sollicité mécaniquement. En ce qui concerne
les TPEs, I'analyse morphologique a montré qu’ils sont constitués d’'une matrice en PP et
de particules d’EPDM dispersées aléatoirement. L’interface entre ces deux matériaux est
caractérisée par une bonne adhésion, ce qui a permis de la supposer parfaite dans les modéles.
Le comportement mécanique des TPEs est principalement régi par celui de la matrice en PP,
dont le taux de cristallinité et I’épaisseur des lamelles varient en fonction du taux de particules
d’EPDM.

A Taide de ces observations, un modéle micromécanique a été développé pour prédire le
comportement mécanique du PP sous sollicitation complexe. Ce modéle, qui prend en compte
le comportement des phases amorphe et cristalline, a dans un premier temps été mis en
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place en élasticité linéaire pour décrire le comportement macroscopique du PP en fonction de
son taux de cristallinité. Ce modéle a ensuite été étendu au comportement non linéaire. Il a
été comparé a un modele plus simple de type macroscopique par l'intermédiaire d’essais de
traction uniaxiale. Pour ce type de chargement, ’apport du modéle micromécanique a été mis
en évidence. Afin de simuler convenablement des essais d’indentation instrumentés, introduits
dans la procédure d’identification du PP90, une dépendance a la pression hydrostatique a
été introduite dans la loi d’écoulement viscoplastique. Pour valider le modéle ainsi formulé,
des essais de flexion ont été modélisés avec le jeu de coefficients identifié précédemment. On
constate alors que le comportement du PP90 est bien représenté par le modéle micromécanique
pour ces types de sollicitations, a la différence de celui du PP150 qui surestime légerement
la force d’indentation dans le domaine élastoviscoplastique. Dans les gammes de déformation
considérées, la régle de transition d’échelle en  garantit ’autocohérence du modéle en traction
et en compression, avec toutefois un niveau de contrainte un peu élevé dans la phase cristalline
dans le domaine élastoviscoplastique.

Enfin, un modéle micromécanique a été développé pour prédire le comportement mécanique
des TPEs. Dans celui-ci, le comportement associé a la matrice en PP est décrit par l'inter-
médiaire du modéle macroscopique étudié précédemment sur le PP90. Les constituants des
TPEs sont ainsi supposés homogénes, il n’est alors pas possible de prendre en compte une
évolution du taux de cristallinité du PP avec le taux d’EPDM dans les TPEs. Toutefois, le
modéle micromécanique permet de bien représenter les propriétés élastiques des différentes
formulations. L’effet d’une augmentation du taux de cristallinité du PP sur le comportement
macroscopique des TPEs semble ainsi étre atténué par la diminution de I'épaisseur des
lamelles cristallines. Dans le domaine élastoviscoplastique, le modéle micromécanique décrit
convenablement les TPEs en traction uniaxiale aprés avoir été identifié sur seulement deux
formulations. Pour y parvenir, tous les coefficients associés aux comportements non linéaires
ont da étre identifiés. Toutefois, tel que le laissaient présager les résultats obtenus sur le
modéle macroscopique du PP90, le modéle micromécanique ne parvient pas a modéliser
fidélement les phases de décharge. Le modéle a également des difficultés a décrire les essais de
flexion. La réponse de ces derniers, qui ne sont pas utilisés dans la procédure d’identification,
sont sous-estimés par le modéle. L’utilisation d’une approche plus évoluée pour décrire le
comportement de la matrice en PP, tel un modéle micromécanique avec prise en compte de
I'influence de la pression hydrostatique sur le comportement mécanique, aurait sans doute
été mieux adaptée. En ce qui concerne les conditions d’autocohérence, la régle de transition
d’échelle en 3 est validée sur deux motifs représentatifs des microstructures du TPE4060 et du
TPE6040 en traction monotone.

Perspectives
A la suite de ces travaux, il serait intéressant d’approfondir certains points et de prendre en
compte de nouveaux éléments afin d’améliorer les modéles proposés.

Le comportement mécanique des particules d’EPDM a pour l'instant été caractérisé par
I'intermédiaire d’essais de nanoindentation. Les propriétés élastiques déterminées par cette
méthode n'ont pas été corrigées pour prendre en compte des interactions mécaniques entre
I'indenteur et le substrat en tant que matériau hétérogéne. Le module d’élasticité obtenu de
35MPa peut sembler ainsi trop élevé pour un élastomére chargé. La mise en place de nouveaux
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moyens de caractérisation, au moins pour vérifier les propriétés élastiques, permettrait
de mieux modéliser les TPEs. Des essais cedométriques pourraient étre utilisés, ou les par-
ticules d’EPDM seraient immergées dans de ’huile et sollicitées par une pression hydrostatique.

Afin d’améliorer la modélisation du PP pour différents taux de cristallinité, il faudrait
dans un premier temps intégrer des essais mécaniques dans la procédure d’identification sur
le PP150. 1l serait alors possible de mieux décrire le comportement des phases cristalline et
amorphe. La mise en place d’'un motif EF dans la procédure d’identification, représentatif de
la microstructure du PP150, aurait également des effets bénéfiques pour décrire les champs de
contraintes et de déformation dans les phases du PP.

Les essais de caractérisation ont mis en évidence la forte dépendance entre la microstructure
du PP et son comportement mécanique macroscopique. Pour l'instant, méme si 'influence
de I'épaisseur des lamelles cristallines du PP a été constatée, I'impact sur ses propriétés n’a
pas été clairement identifié et modélisé. Il serait alors intéressant d’étudier de maniére plus
approfondie le PP160 en réalisant d’autres essais mécaniques que 'essai de traction monotone.
L’étude de matériaux ayant un taux de cristallinité semblable et ou seule 'épaisseur des
lamelles cristallines serait modifiée pourrait également faciliter cette analyse. Pour cela, il
serait nécessaire de mettre en place de nouveaux traitements thermiques, tout en s’assurant
qu’ils ne modifient pas d’autres propriétés physico-chimiques. Il serait alors possible d’intégrer
une ou plusieurs variables supplémentaires dans la loi de comportement associée a la phase
cristalline afin de prédire le comportement du PP pour différents taux de cristallinité et pour
différentes épaisseurs de lamelles cristallines. Le modéle micromécanique du PP pourrait alors
étre utilisé de maniére efficace pour décrire le comportement de la matrice en PP dans les
TPEs. Il faudrait alors travailler avec un nouveau schéma d’homogénéisation a deux échelles,
ol le modéle micromécanique du PP serait utilisé pour décrire le comportement de la matrice
dans l'approche micromécanique de la modélisation des TPEs.

Dans le cas du PP, la régle de transition d’échelle en 3 pourrait également étre modifiée pour
diminuer I’écart en contrainte observé dans la phase cristalline entre le modéle micromécanique
et le motif EF. L’accommodation non linéaire des champs de contrainte et de déformation
entre les phases est pour l'instant principalement associée aux composantes déviatoriques
des grandeurs locales. La prise en compte du role de la composante hydrostatique dans
la démarche de changement d’échelle, comme pour les milieux poreux, pourrait étre un
des axes d’amélioration. Il serait également possible de partitionner la phase cristalline, en
position de matrice dans le motif EF, en deux zones distinctes afin de ne pas moyenner les
champs mécaniques sur I'ensemble de la phase. En effet, les calculs EF ont montré que ces
champs pouvaient étre fortement hétérogénes au sein d’'une méme phase. Un certain nombre
d’informations sont ainsi perdues en effectuant une seule moyenne sur I’ensemble de la phase.

Pour s’assurer que les modéles développés puissent prédire tous types de chargement, des
essais de torsion ou de cisaillement pourraient également étre mis en place afin de solliciter les
matériaux a l'aide de chargements purement déviatoriques.

D’un point de vue industriel, les modéles développés permettent de décrire le comportement

meécanique des TPEs en connaissant le taux d’élastomeére. Ces modéles étant utilisables dans des
codes EF industriels, il est possible d'intégrer dés la conception des piéces, la rigidité élastique
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des TPEs afin d’optimiser le matériau vis-a-vis d’un cahier des charges constructeur. On peut
ainsi construire a facon toute une gamme de matériaux a rigidité élastique controlée avec
seulement deux composants principaux (PP et EPDM). Les propriétés élastoviscoplastiques
des TPEs peuvent également étre déduites du taux de particules d’élastoméres, permettant
I’amélioration des propriétés mécaniques recherchées dans le domaine du crash.
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Annexe A

Structures cristallines du PP

Structure monoclinique et sphérolite de type «

a(nm) | b (nm) | ¢ (nm) [a=75() | () | plg/cm?)
[Natta et Corradini, 1960] | 0.665 | 2.096 | 0.650 90 99.33 0.936
[Turner-Jones et al., 1964] | 0.666 | 2.078 | 0.6495 90 99.62 0.946

TAB. A.1 — Les paramétres de la maille monoclinique

L’enthalpie de fusion 6 H?, varie de 137.J/g a 207.J/g suivant les auteurs [Karger-Kocsis, 1995].
[’obtention d'un échantillon de PP totalement cristallin étant impossible, les valeurs sont ex-
trapolées et dépendent des méthodes utilisées. Il semble qu’une enthalpie de fusion de 'ordre
de 207.J/g soit la plus fiable [Karger-Kocsis, 1995] [Bu et al., 1988].

La température de fusion T'm" de la phase o varie de 174°C & 220°C suivant les au-
teurs [Karger-Kocsis, 1995]. D’aprés ce dernier et [Bu et al., 1988], il semble que T'm° soit
proche de 187.5°C.

L’énergie de surface de la surface basale des lamelles cristallines o est de 0.1J/m? [Wunder-
lich, 1980].

Structure hexagonale et sphérolite de type [

a(nm)|c(mm)|a=7()|AC) | plg/cm’)
[Turner-Jones et al., 1964] | 1,908 | 0,649 90 120 0,921

TAB. A.2 — Les paramétres de la maille hexagonale

L’enthalpie de fusion §H? de cette phase varie de 100J/g & 193.J/g suivant les auteurs et les
méthodes de caractérisation employées [Karger-Kocsis, 1995]. Sa température de fusion T'm°
est de 184 + 4°C' [Lotz et Wittmann, 1986].

Structure triclinique v

) |7 ()
9.6 | 99

a(nm) | b (nm)|c(nm)|a(®)|f
[Turner-Jones et al., 1964] | 0.664 2.14 0.650 | 89 |9

TAB. A.3 — Les paramétres de la maille triclinique
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Annexe B

Procédure de calcul du tenseur C4¢

Pour un matériau constitué de phases isotropes dont les phases sont sphériques, ’équation
tensorielle (L20) se réduit a résoudre les systémes non linéaires suivant :

3KAC 6 K494 2,4
= Br=—— (B.1)
3KAC 4 4pAC 5 3KAC 4 4)AC
1 1
bkr = et b‘T = (B2)
o/ ) T e (1)

avec p, et K, respectivement les modules de cisaillement et de compressibilité des phases r.
Les constantes a,, 3, by, et b; sont nécessaires pour définir les tenseurs de localisation A et
de concentration B du matériau hétérogene :

A, =a,K+ 33 avec B, =b, K+b;J (B.3)

avec

I=K+J (B.4)

ot J est le tenseur identité d’ordre 4, et K = %i ® I. Les tenseurs K et J sont idempotents
de sorte que JJ = J et KK = XK, et vérifient la relation JK = KJ = 0.

[’équation implicite [L20 devient alors :

3KAC = fy3Koby, + f1 3K, by,
(B.5)
2049 = fo2pobs, + f120 b;,

On cherche a déterminer 3K4¢ et 2u4¢ & partir des données 11, 11, Ko et K;. La méthode
du point fixe est utilisée pour résoudre ce systéme. L’initialisation se fait en donnant a K4¢ et
pAC la valeur de la moyenne des bornes de Voigt et Reuss (pour une meilleure lisibilité, z4¢
est remplacé par x4¢0) :

rang i—0

3K = % (3Kg + 3Ky)
(B.6)
2uhe = 5 (2ur+2pv)

on itére ensuite :
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rang i=i+1

3Khe = fo3Kobr, (Ko, Kiya, pihe) + f13K1 by, (K1, Kid, plae)

e = fo2uobi, (o, Kid, pwiad) + fr2u by, (mn, Kidd, piad)
si ' . | »
3KZ _ 3K17 2 i o 2 i—
Sup<| AC : AC ;‘MACiﬂAC)<n
3K 24y
On calcule alors les tenseurs B et A ainsi que le tenseur @1¢¢
supplémentaire.
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Annexe C

Estimation de K et y du PP et des TPEs

C.1 Modéle ACG-AinC du PP

Les estimations des modules de compressibilité K et de cisaillement  du PP sont présentées
aux figures et en fonction du taux de cristallinité.
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Fic. C.1 — Estimation du module de compressibilité Kpp du PP pour différentes approches,
dans le cas ou les propriétés de la phase cristalline sont estimées sur le modéle ACG-AinC.
E.=6300MPa et v,=0.35, E£,—=0.9MPa et K,=2140MPa
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Fic. C.2 - Estimation du module de cisaillement ppp du PP pour différentes approches, dans le
cas ot les propriétés de la phase cristalline sont estimées sur le modéle ACG-AinC. E.=6300MPa
et v.=0.35, £,=0.9MPa et K,=2140MPa

C.2 Modéle ACG-EinP des TPEs

Les estimations des modules de compressibilité K et de cisaillement p des TPEs sont pré-
sentées aux figures et en fonction du taux de particules d’EPDM.
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Fic. C.3 — Estimation du module de compressibilité Krpgr pour différentes approches.
Kpp:3920MPa s ,upp:?lOMPa et KEPDM:146OMPa s MEPDMZlQMPa
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Fig. C.4 - Estimation du module de cisaillement prpgp pour différentes approches.

Kpp:3920MPa s upp:710MPa et KEPDM:MGOMPa s [LEPDMilePa

Alors que les modules de cisaillement des TPEs sont correctement décrits par ’approche
autocohérente généralisée, celle-ci a plus de difficultés a préduire les modules de compressibilité.
En effet, les TPE4060 et TPE2575 sont en dehors des bornes. Cela peut étre lié a la présence
de porosités dans ces matériaux, a une difficulté de mesure du coefficient de Poisson ou a une
modification importante de la structure du PP en présence de teneur élevée en EPDM.
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Modélisation micromécanique de composites
thermoplastiques élastoméres a matrice polypropyléne

Thomas Parenteau - Université de Bretagne-Sud - LIMatB, rue de Saint-Maudé, BP 92116,
56321 Lorient Cedex

De part leur grande consommation et leur nature, les piéces en élastomeére vulcanisé sont une
source importante de déchets. Une des voies de revalorisation de ces matériaux est leur réutilisation
sous forme de particules dans des composites & matrice polymére afin de diminuer leur rigidité et
d’augmenter leur résistance aux chocs de faible énergie. Cette étude est ainsi née d’une collaboration
entre le LIMatB et I'Institut fiir Allgemeinen Maschinenbau und Kunststofftechnik (IMK) de la
Technische Universitdt Chemnitz (TUC), qui développe ce concept de matériaux mis en forme par
des procédés d’injection classique.

L’objectif de cette étude est la caractérisation expérimentale et la modélisation du comportement
mécanique de composites thermoplastiques élastomeres (TPEs) ainsi que de ses constituants avant
striction et & température ambiante. On peut ainsi espérer qu'une connaissance a priori des propriétés
d’'usage de ces composites permettrait d’optimiser la conception de piéces en TPE. Les TPEs sont
composés d'une matrice en homopolymeére polypropyléne isotactique (PP) et de particules d’élastomeére
recyclées & base d’éthyléne propyléne diéne monomeére (EPDM). La nature complexe du PP, mise
en évidence a travers différents moyens de caractérisation physico-chimique et mécanique, nous a
incité a développer un modéle micromécanique, en distinguant dans ce polymére semi-cristallin, une
phase amorphe et une phase cristalline. A partir d’'un motif représentatif permettant d’estimer les
propriétés élastiques du PP en fonction de son taux de cristallinité, un modéle micromécanique de
type autocohérent généralisé est ensuite comparé a un modéle macroscopique plus simple pour décrire
son comportement élastoviscoplastique. L’influence de la pression hydrostatique sur le comportement
du PP est également étudiée par l'intermédiaire d’essais d’indentation instrumentés réalisés au
LARMAUR (Université de Rennes 1). Cette spécificité a été prise en compte dans la loi d’écoulement
viscoplastique de la phase cristalline, en simulant par approche inverse les essais d’indentation. Enfin,
le modeéle micromécanique du PP a été validé par la simulation d’essais de flexion quatre points. Dans
le cas des TPEs, un modéle micromécanique a également été retenu afin d’optimiser les propriétés
d’usage de ces matériaux en développement. La loi de comportement des TPEs est ainsi construite,
via une démarche d’homogénéisation, a partir du comportement mécanique des particules d’EPDM et
a l'aide de la loi macroscopique déterminée pour le PP. Identifié sur des essais de traction uniaxiale
pour deux fractions volumiques de particules d’EPDM (40%w et 60%w), les prévisions du modéle
micromécanique des TPEs sont ensuite analysées et comparées aux résultats d’essais de flexion et
d’essais de traction sur d’autres formulations des composites. Les modéles développés ont été implantés
dans le code « éléments finis » Abaqus afin de permettre le calcul de piéces industrielles et 1’analyse
des essais de flexion et d’indentation. A 1’échelle des phases, ces analyses par « éléments finis » ont
permis également de recaler la régle de transition d’échelle retenue pour décrire 1’accommodation
non linéaire des champs mécaniques entre les phases des modeéles micromécaniques du PP et des TPEs.

Mots clés : thermoplastique élastomére, polymeére semi-cristallin, caractérisation physico-chimique
et mécanique, modélisation micromécanique, milieux hétérogénes et homogénéisation.



