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Introduction

Les thermoplastiques semi-cristallins sont de glnsplus utilisés comme pieces de
structure, comme par exemple dans l'industrie aotl®, ce qui nécessite d’améliorer la
connaissance et la prédiction de leur comportemmeéaianique. Ces matériaux sont constitués
par deux phases : la phase cristalline et la phas@phe qui leur conferent des propriétés
spécifiques. Il est nécessaire de comprendre lgpodement de chacune de ces phases et leur
réle dans le comportement macroscopique. Celuaghase amorphe a fait I'objet de moins
d’attention, malgré le role prépondérant gu’ellegalans les sollicitations long-terme aux
faibles niveaux de déformation. En particulierctenportement de la phase amorphe confiné
entre les lamelles cristallines est tres mal cordans ce travail, on se focalise donc sur
'étude du comportement mécanique des semi-ciis¢aldans le domaine des petites
déformations ou ces matériaux présentent une répasasoélastique, principalement induite
par la phase amorphe.

Pour appréhender cette question d’'un point de xpéramental, la difficulté se trouve
dans l'acces direct a la morphologie du matériaauetomportement mécanique de la phase
amorphe. En effet, i) les échelles sont trés faililgla phase amorphe n’existe pas seule dans
le méme état confiné que dans la microstructure-sgstalline et iii) les polyméres semi-
cristallins relaxent facilement ce qui rend les ames in situ non triviales. Une alternative
intéressante est la modélisation par transitioctaé#es qui fournit des voies d’optimisation
des matériaux par le lien explicite établi entre merostructure et le comportement
macroscopique. Une approche possible est le cdiuhicrostructure en champs complets.
Deux contraintes sont associées a cette approghl@a:modélisation de la microstructure
sphérolitique complexe des semi-cristallins, et I® taille du Volume Elémentaire
Représentatif (VER) a simuler pour prévoir le conigrment macroscopique.

Dans la présente thése, le comportement mécaniguseti@ cristallins est analysé a
deux échelles. La premiere est celle de 'empildmamire les deux phases: amorphe et
cristalline, dans un cadre ou on néglige la commede la microstructure sphérolitique. Un
calcul de microstructure en champs complets essiaiun empilement lamellaire simplifié.
L’objectif est d’étudier I'influence respective @hoix du comportement viscoélastique de la
phase amorphe et des effets de microstructuret@togénéités induites sur le comportement
macroscopique dans le domaine de déformation coécdra deuxieme est I'échelle des
sphérolites (mésoscopique), ou des mesures de sham@matiques sont effectuées via
'application de la technique de corrélation d’ilmagnumeériques (CIN) in-situ dans le

microscope électronique a balayage (MEB). Selopdigmere -nous en étudierons deux-,



cette approche donne acces aux hétérogéenéitédatendton a l'intérieur des sphérolites ou
a I'échelle de plusieurs d’entre eux. Les champdélermation mesurés sont ensuite analysés
pour estimer la taille minimale d’'un domaine swuuel la déformation moyenne correspond a
la déformation macroscopique. En I'absence d’infaion sur la taille du VER dans ces

matériaux, cette information constitue une contrdsutmportante.

Ce manuscrit est composé de quatre chapitre€Hapitre 1 présente des éléments
bibliographiques en lien avec les différents voldétssujet. La problématique et les enjeux
autour desquels se positionne cette thése setoodluts de facon plus détaillée a la fin de ce
chapitre. Dans I€hapitre 2, un calcul de microstructure en champs compldtsi@geloppé
par la méthode des éléments finis pour I'analysen dempilement lamellaire simplifié
périodique en viscoélasticité linéaire et non liraur ABAQUS®. Dans I€hapitre 3, la
technique de corrélation d'images numériques (Gdk) mise au point pour mesurer des
champs cinématiques a I'échelle des sphérolitea &&chelle macroscopique sur deux
matériaux avec des tailles de sphérolites diff@®nDans leChapitre 4, on applique
différentes méthodes déterministes et statistigleegétermination de la taille de VER aux
champs cinématiques obtenus au Chapitre 3, et terprate ces résultats en fonction des
échelles morphologiques. Finalement, Gasclusionssont formulées a partir des principaux
résultats obtenus au cours de ce travail ePaespectivessont données.
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Chapitre | Eléments bibliographiques

1 Introduction

Les matériaux thermoplastiques présentent des téasdirjues intéressantes : ces
matériaux sont légers, peu chers, faciles a tlavgtoduire, ductiles et résistants a
'environnement. Cet ensemble de caractéristigaad teur utilisation intéressante pour des
piéces de structure, dans l'industrie automobiteegample.

Les semi-cristallins constituent une catégorielsgrhoplastiques. Ces matériaux sont
caractérisées par deux phases, la phase amorfihehese cristalline, qui leur conférent des
propriétés mécaniques et physiques spécifiques.

Le présent Chapitre regroupe des éléments bibjibimaes concernant le
comportement (physigue et mécanique), les différégypes de modélisation et I'application
des mesures de champs a I'échelle de la microsteude ces matériaux.

Ce Chapitre est divisé en 5 parties. Le paragr@pedsente tout d’abord quelques
généralités sur la structure et les mécanismesfderdation des semi-cristallins, en lien avec
les principales étapes de leur réponse macrose®p@qutraction. Le paragraphe 3 aborde
ensuite les propositions de modélisation de ce compent, dans un cadre macroscopique
phénomeénologique puis par transition d’échelle.f&@n sous-jacente a ces approches, se
pose la question du Volume Elémentaire Représé(NdR), introduit au paragraphe 4, dont
'estimation pose des difficultés d’ordre numériguen raison de la complexité de la
microstructure a simuler, et d’ordre expériment, raison des difficultés d’accés aux
échelles concernées. Le paragraphmésente des éléments bibliographiques sur laraee
champs a partir de la corrélation d'images numésdiCIN). Enfin, le paragrapléeprésente
une synthese de ces éléments et introduit la prailque de la thése.
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2  Principales caractéristiques microstructurales et

meécaniques des polymeres semi cristallins

2.1. Structure des polymeres semi-cristallins

Les matériaux polymeéeres sont essentiellement dogsti par des chaines
macromoléculaires, formées par I'enchainement dhamd nombre d’unités, les monomeres,
chimiquement liés les uns aux autres. Dans lesypiigs thermoplastiques, il n’existe pas de
liaisons fortes entre les chaines macromoléculail@séponse mécanique est assurée par les
interactions entre chaines et par I'enchevétremeschaines entre elles.

Dans un thermoplastique semi-cristallin, les maaiécules peuvent se trouver
simultanément dans un état ordonné sous la formerigtallites, et dans un état amorphe
désordonné entre les cristallites. La séparatio dbx phases est fait au travers d’'une
interphase, qui traduit une discontinuité des pévgs physiques et mécaniques. Quand le
polymere est au dessus de la température de teemnsitreuse de sa phase amorphe la plus
mobile : les cristalltes sont a [I'état solide ets|zones amorphes sont a ['état
« caoutchoutique ». Ligure 1.1 donne un exemple de l'application déype de matériaux
au secteur automobile, et situe les deux princgp&ehelles microstructurales : I'échelle
nanométrique de I'empilement lamellaire (échelle d) il est possible de distinguer des
couches amorphes et des lamelles cristallineséehdlle micrométrique a l'intérieur des

sphérolites (échelle 2), formées par la croissamde ramification de ces lamelles cristallines.

Echelle 1 (empilement lamellaire)

Figure 1.1 Polyméres semi-cristallins : exemple d’applicatioret échelles microstructurales.
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A l'échelle de quelques dizaines de nanomeétres, plelymeres semi-cristallins
présentent une morphologie correspondant a un dsete lamelles cristallines séparées
entre elles par des couches de phase amorphe.ahsition entre le cristal et la phase
amorphe voisine se fait a travers une interphaséepant les repliements de chaines. Les
mémes molécules peuvent participer simultanémelat formation de plusieurs lamelles
cristallines ((Monasse 1990); (G'Sell & Haudin 1998Jitta & Takayanagi 1999)). Ceci
génere des portions de molécules qui lient direetegntes lamelles cristallines entre elles
(voir Figure 1.2-(a) et (c)) ; elles sont appelées moésctien (Oudet 1994). La connection
entre deux lamelles cristallines voisines peut n&ans se faire de différentes facons. La
Figure 1.2 illustre des exemples de « liaisonsssiides des chaines macromoléculaires dans
la phase amorphe confinée. En haut de cette figurggeut observer les conformations de
chaines, molécules lien (en rouge) et boucles l@r lui assurent une connection forte entre
les lamelles cristallines ; une rupture des chatmesn glissement de celles-ci de la lamelle
cristalline sont nécessaire pour défaire la liaidame lamelle a I'autre. La partie basse de la
figure illustre des cas ou la liaison est moinsepée puisqu’elle implique, via des chaines

libres (en rose) et/ou des cilia (en vert), dedhiemétrements qui peuvent glisser.

(a) : molécules liens enchevétrées

(b) : boucles enchevétrées

(c) : molécule lien

(d) : molécule lien et boucle enchevétrées

(e) : mol. lien/ chaine libre / mol. lien
(f) : mol. lien/ chaine libre / boucle
(g) : cilia enchevétrés

(h) : mol. lien/ cilia / boucle

(i) :boucle / chaine libre

() : cilia/chaine libre / cilia

(k) : cilia/ boucle

() :mol. lien/ chaine libre / cilia

Figure 1.2 Conformation des chaines macromoléculaires dans fthase amorphe confinée des
polyméres semi-cristallins (Castagnet 2008).

A l'échelle de quelques dizaines de micrometres, lEmelles cristallines sont
organisées en structures sphérolitiques (échetlan® laFigure 1.1). A titre d’exemple, la
Figure 1.3 montre ces structures telles qu’on f=ubbserver en microscopie optique dans un

polypropyléne (PP). Ces structures résultent @edssance radiale des lamelles cristallines a
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partir d'un germe (Oudet 1994). La croissance gbe®lites est limitée par la mobilité des
chaines et par le développement des sphéroliteggoi

Figure 1.3 Structure sphérolitique du PP observée au microscapoptique.

2.1.1. Phase cristalline

Dans les polymeéeres semi-cristallins, la phase dallisé consiste en des
macromolécules ordonnées régulierement. Lorsquecdeditions favorables sont réunies,
comme une régularité chimique et un refroidissement a partir de I'état fondu, la
cristallisation est possible (Wunderlich 1973 et @97 (Monasse 1990). Les chaines
macromoléculaires s’arrangent parallélement les @ autres : ce processus de repliement
multiple d’'une méme chaine en segments de longumsine forme les lamelles cristallines.

Il est alors possible de définir une maille crigtal et de la paramétrer. Pour le polyéthyléne
(PE) par exemple, la forme cristalline la plus Eabst I'orthorhombique ; la maille
élémentaire du cristal est représentée shkidare 1.4.

o

v vuUL

Figure 1.4 Structure cristalline du PE (Gaucher-Miri 1995) .

2.1.2. Phase amorphe

L'état amorphe se caractérise par I'absence d’'oedtee les macromolécules et leurs

proches voisines en termes de distance, arrangeeteatientation. Dans les polymeéres
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amorphes purs solides, les macromolécules condetaenonformation du type pelotes
statistiques enchevétrées présente a I'état fondu.

Dans un amorphe pur, l'origine de la cohésion miécendépend du domaine de
sollicitation. Dans le vitreux, ou pour les tempssiddlicitation trés courts, les interactions
entre chaines sont responsables de la réponse péeabians le domaine caoutchoutique en
revanche, les enchevétrements ont un réle imposiante comportement viscoélastique. lls
jouent le rdle de noeuds pour former un réseauntadsionnel. Dans le cas ou le temps de
sollicitation est plus grand que le temps de reptades chaines, les enchevétrements peuvent
se déplacer et donner un comportement du type @oeuwit visqueux au matériau (Rault
2002).

Lorsqu’un tel polymére amorphe est géométriquenuamifiné dans des films de
guelques nanometres a quelques dizaines de namgnBépaisseur, une modification du
comportement viscoélastique a été observée ((Algou& McKenna 2005); (Stafford et al.
2006); (O’Connell et al. 2008), (Bodiguel & FretigB007)). (Alcoultabi & McKenna 2005)
et (O’'Connell et al. 2008) ont confiné plusieurdypmeres amorphes purs (polystyréne (PS),
polycarbonate, polyvinyl acétate) dans des nanespa@u dans des films ultra-minces
sollicités ensuite en gonflement équibiaxial powucémer a la complaisance de fluage.
(Stafford et al. 2006) ont sollicité des films maisc(épaisseur entre 5 et 200 nm) de PS et
poly(methylmethacrylate) PMMA en compression jusguflambage de ceux-ci. (Bodiguel &
Fretigny 2007) ont mesuré la complaisance de flidgéilms minces de PS. Dans tous les
cas, les auteurs ont montré que le comportemecoélastique des films minces est différent
du comportement du matériau massif, sans qu'’il tytaitefois consensus sur l'origine
physique de cette modification de comportement.

Dans le cas des couches amorphes inter-lamelidiresgmi-cristallin, le confinement
géomeétrique est du méme ordre. S’ajoute une cont@leMpplémentaire liée au fait que ce
sont les mémes chaines macromoléculaires qui ipenica la fois aux lamelles cristallines et
aux couches amorphes. Les segments de macromalé@mila phase amorphe sont fortement
bloqués par leurs connections a la phase crisgtald®es deux changent trés probablement le
comportement de la phase amorphe inter-lamellairegmport a celui d’'un amorphe pur. Le
réle des interactions entre chaines et des enakewétts, par exemple, n’est pas aussi clair.
Des expériences de calorimétrie (Pengtao & Cebe?2)189 de « dynamic mechanical
analysis » (DMA) (EI Mohajir & Heymans 2001) metteen évidence deux signatures,
généralement associées a deux phases amorphegphase amorphe dite «liée », et une

phase amorphe dite «libre ». Mais ces informaticestent moyennes et la localisation
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spatiale de ces deux phases reste une questiort@uve principale difficulté pour dépasser
ces verrous est que le comportement mécaniqudlee ¢euches au sein des polyméres semi-

cristallins n’est pas accessible directement.

2.2. Caractéristiques physiques générales

2.2.1. Taux de cristallinité

Les propriétés mécaniques des polymeres semidtnistaont fortement liées a la
proportion de phase cristalline. Il est pertinentddéerminer deux taux de cristallinité : 'un
prenant en compte la fraction volumiquecfX et I'autre prenant en compte la fraction
massique ¥, Ces deux fractions sont définies de la maniéraate (Oudet 1994):

_ volumedesdomainegristallins

i Xa | |

Equation - 1.1 volume tota
X = masselesdomainesristallirs

Equation - 1.2 o mass totale

Differentes méthodes peuvent étre utilisées pourddédermination du taux de
cristallinité des semi-cristallins : la densitonegtrla diffraction de rayons X aux grands
angles (WAX) ou Calorimétrie Différentielle a Badgye (DSC) illustrée sur kEigure 1.5.

Tc 116.27°C

Heat Flow (Wig)
o

-129.48°C(l)
124.09°C
195.30ig
67.80 % crystallized

Pic de fusion—"

Tf 133.95°C

4
-150 100 50 6 50 100 150 200

Ex0 Up Temperature ("C) Universal V3.9A TA Instruments

Figure 1.5 Thermogramme de DSC obtenu pour un polyéthyléne deaute densité a 10°C/min
(PEHD).
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Sur laFigure 1.5 est illustré un thermogramme obtenua€ sur un polyéthyléne
haute densité (PEHD). En mesurant I'enthalpie dgofuAH; (aire du pic de fusion) du

matériau, on peut déterminer le taux de cristadlimassique ¢, a partir de [Equation - 1.3.

Equation - 1.3 X, =

ol AH? représente I'enthalpie de fusion du matériau total cristallin. Cette valeur est de
287 J/g pour le PEHD (Hoekstra et al. 1995) et 1¢®dur le PP (Poussin 1995).

2.2.2. Températures de transitions

Température de fusion

La fusion d'un matériau polymére se déroule sur pliage plus ou moins large de
température. Ceci est di a la distribution degatlde perfection des cristaux. La température
de fusion du matériau; €orrespond a la température de fusion de la papuolatajoritaire de
cristaux, donnée par le maximum du pic de fusiorthdrmogramme de DSC (vdhigure
1.5).

Température de transition vitreuse Tg

La température de transition vitreuse Tg est aésaila phase amorphe libre. Elle est
par exemple localisée vers -129°C pour le PE dedare 1.5. Dans les polyméres fortement
cristallins, la signature de cette températurdreéstdifficile a observer par DSC. En dessous
de Tg, les chaines présentent des mouvements rfatésuéduits (vibrations ou rotations de
faibles amplitudes) : la phase se trouve dans ah \é@treux. Autour de Tg, les chaines
présentent des mouvements hiérarchisés corrélés,pbiase passe progressivement dans un
état caoutchoutique. La Tg augmente avec le tawxigllinité (Pegoretti et al. 2000). Cette
température varie aussi inversement avec la maséécuataire en nombre dans le cas des
chaines ramifiées : la transition vitreuse estugricée par le nombre et la disposition des
ramifications (Addiego 2006).

T
Une autre température de transitiofTpeut étre observée dans les semi-cristallins

avant la température de fusion. Elle est visibleee0 et 100 °C pour I'exemple deRaure
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1.6. Cette transition est liee a des mécanismea-liamellaires (Ward & Hadley 1993),
(Arridge 1975), (Brooks, Ghazali, et al. 1999),r¢8iin & Brooks 2001)). Ces mécanismes
correspondent & de la mobilité de défauts dansrikal; permettant des mouvements
coopératifs selon toute la longueur des chainesguraduisent par des effets de relaxation
des segments amorphes qui leur sont directementGigite transition a été observée dans le
PE par (Boyd 1985) et (Rault 1997), et pour le Bhkigrure de vinylidene) (PVDF) par
(Carbeck & Rutledge 1996), (Miyamoto & Miyagi 199&es mouvements de chaines sont
appelés « twist » dans le PE et « flip-flop » d@nBVDF (Pegoretti et al. 2000).

Selon (Nakayasu et al. 1961), la transitimnrésulte d’'une superposition de deux
processus de relaxation avec des énergies d’aotivdifférentes a eta’. L'origine de ces
deux processus est trés controversée. La relaxatiast attribuée a des processus de
glissements localisés dans les zones de défauts kst blocs cristallins de la structure
mosaique (Gaucher-Miri 1995). Pour la relaxatioplusieurs interprétations sont proposées.
(Pegoretti et al. 2000) ont attribaé a une cristallinité inhomogéne dans le matér{&vard
& Hadley 1993) ont considéré qaeé résultait de phénomenes de glissement a la sudas
lamelles conduisant a leur flexion. (Gaucher-mi@R3) a attribuéa’ a des mouvements

moléculaires au cceur du cristal.

1000—

Shear modulus/MN m -2

1
—100 0 100
Temperature/°C

Figure 1.6 Evolution de module élastique log E’ et du facteude dissipation tan@®) pour le PEHD et
le polyéthylene de baisse densité (LDPE) (Arridged¥5).
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Tgulo

Une autre transition peut étre quelquefois détedéds les semi-cristallins. Celle-ci se
caractérise par exemple par I'apparition d'un pida&herme situé entre la transition vitreuse
et le pic de fusion a la suite d'un maintien engérature. Cette transition a été observée dans
le Poly(éther éther ketone) (PEEK) par (Pengtace®eC1992) et (Marand et al. 2000) et dans
le PVDF par ((Neidhofer et al. 2004), (El Mohajir Beymans 2001). L'interprétation en
termes de mécanismes a l'origine de cette transégi tres variable dans la littérature. Les
auteurs parlent de « cristallisation secondairblarénd et al. 2000) ou de « phase amorphe
lite » ((Pengtao & Cebe 1992); (El Mohajir & Heyma2001); (Androsch et al. 2010);
(Martin et al. 2011)) sans, par exemple dans lenfecas, que la taille et les caractéristiques
des cristaux ne soient données. Trés peu de traajapartent la preuve d’'une localisation
spatiale du mécanisme. Parmi eux, (Neidhofer é2Gf)4) montrent par RMN dans le PVDF
gue ce pic implique la phase amorphe qui n'estgrapériphérie des lamelles cristallines.
Donc il existe au moins une partie de la phase pheodans les semi-cristallins qui est hors
équilibre. Cela implique donc une possibilité deeillissement physique avec une
conséguence mécanique visible par exemple en fldage le cas du polyamide 6 (Struik
1987).

2.3. Comportement mécanique des semi cristallins

Dans cette section, lintérét sera dirigé vers mmportement mécanique des
polymeres semi-cristallins en s’appuyant sur deséaions entre les micromécanismes de

déformation et les lois de comportement.

2.3.1. Micromécanismes de déformation

En dessous de la température de transition vitrdagghase amorphe se trouve dans
un état rigide. La déformation plastique de 'amerge fait & partir de micromécanismes
d’instabilité appelés de bandes de cisaillemensddify 1982), (Perez 1992), (Rault 2002)).
Ces bandes de cisaillement sont bloquées par fasll&s cristallines qui devront étre

préalablement cisaillées (Belec 1995).
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A plus haute températurd) la phase amorphe se trouve dans un état degpiumsle
mobilité, ii) les processus de nucléation et dgppgation de dislocations sont thermiquement
activés, ce qui facilite le glissement des lamgl{€orneliussen & Peterlin 1967), (Séguéla et
al. 1998)), et iii) la mobilité des défauts criited peut étre activée, ce qui facilite le
glissement des chaines(Bartczak et al. 1992).

Ce travail sur le comportement mécanique des polsneemi-cristallins s’intéresse
plus particulierement a la réponse de la phase@matans la plage de températures engre T
et Tr. Les mécanismes microscopiques et macroscopigresitsdonc davantage détaillés

dans cet intervalle de température.

Echelle sphérolitique

Quand un sphérolite est soumis a une traction ial@gxtous les mécanismes de
déformation suivants sont susceptibles de se pmdi)imécanismes de déformation de la
phase amorphe, ii) mécanismes cristallographiques b lamelles, et iii) destruction des
lamelles (G'Sell & Haudin 1995) . Le déclenchemel@ ces mécanismes dépend de
'orientation de la région observée par rapportaadirection de traction: (i) les régions
équatoriales perpendiculaires a la direction detita (Figure 1.7-(a)), ii) les régions
diagonales orientées entre 0° et 90° par rappartaection de tractionHigure 1.7-(b) et (d))
et i) les régions polaires paralleles a la di@ttde traction Eigure 1.7-(c)) ((Weynant
1981),(G’Sell & Haudin 1995))

(Weynant 1981) a observé dans le polybutene PB, yno@l structure sphérolitique de
160 um, que la localisation de la déformation s’Eraalans les zones équatoriales, alors que
pour une structure sphérolitique de plus grandietd870 um), la localisation de la
déformation s’amorce au cceur du sphérolite. (Alawajfet al. 1995) ont observé le méme
phénomene pour le AR lls ont rapporté que les zones polaires se dé&fotran dernier, la
phase amorphe inter-lamellaire est comprimée/é{@éees (a) et (c) de Iaigure 1.7) et
cisaillée/étirée dans les cas des positions (()ete laFigure 1.7. Aussi, l'interaction entre
'amorphe et le cristal augmente.

Selon (Aboulfaraj et al. 1995), indépendamment yhe tde chargement, traction ou
cisaillement, la structure sphérolitique déformémvalise dans la direction principale de
sollicitation, ce phénomeéne est accompagné d’unubament des lamelles dans cette méme

direction, qui conduit a long terme a la fragmednotaties cristaux.
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Selon la littérature, les mécanismes de déformades structures sphérolitiques ne
sont pas identiques dans tous les semi-cristalinseffet, il n'apparait pas dans les différents

travaux sur ce sujet une description universelldkformation intra-sphérolitique.

Figure 1.7 Mécanismes de déformation en différentes zones d'arsphérolite : a) équatoriales, b) et
d) diagonales et c) polaires ((Aboulfaraj et al. 196), (G'Sell & Haudin 1995)).

Phase amorphe

Un réle mécanique clé de cette phase est la trasgmi de contraintes entre les
lamelles cristallines. Les chaines liantes, aing lgu« réseau » d’enchevétrements tant que
celui-ci est actif, agissent comme des points dieulé@tion physique pour I'ensemble de la
structure semi-cristalline, et conférent a la phas®rphe une certaine résistance mécanique
bien au-dela de la transition vitreuse. Quand haines glissent entre elles au niveau des
enchevétrements, la phase subit une déformatitiguie.

Comme illustré par le schéma d’empilement de lagsdiles couramment utilisé (voir
Figure 1.8-(a)), la phase amorphe suit le mouvemestempilements de lamelles cristallines,
donc il est possible de distinguer deux mécanisdlémentaires : le glissement et la

séparation inter-lamellaire (G’Sell & Haudin 1995).

||||||||||||||J||||||||||||IIIII|||J||||,|||!I[,|_||||II
e e

P IiIIIIIlIIIIIIIIIIIi_I!!ﬂU[IIIII_III.III_I,I.iIH'

(A A c)

Figure 1.8 Modéles de déformation des empilements de lamellea) état non déformée, b)
Glissement inter-lamellaire, c) Séparation inter-lanellaire d’aprés (Addiego 2006).
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Le glissement inter-lamellaire correspond au deaiént entre deux lamelles
cristallines (G'Sell & Haudin 1995) (voirigure 1.8-(b)), résultant en un cisaillement de la
phase amorphe. La séparation inter-lamellaire spmed a une variation de la distance entre
deux lamelles cristallines paralleles en réponse uae contrainte appliquée
perpendiculairement a ces lamelles (G'Sell & HauB85) (voirFigure 1.8-(c)). Les chaines
amorphes sont alors étirées et la densité chutstd@aet 1998). La diminution de la densité
de la phase amorphe provoque une pression négatire les lamelles cristallines,
eventuellement responsable de I'apparition de mawibeés ((Haudin 1982),(Tijssens et al.
2000), (Castagnet et al. 2000), (Castagnet & Déb2007).

Pour accommoder cette cinématique d’ensemble, Esanismes élémentaires de la
phase amorphe restent malgré tout mal connus. leere8pectif des cisaillements locaux
comme dans un amorphe pur vitreux, et des mouvenmBaehsemble des enchevétrements
comme dans un amorphe pur caoutchoutique, n’estbpas caractérisé a I'échelle des
couches nanométriques de I'empilement. La queséste trés ouverte, en particulier avant le

seuil de plasticité et la fragmentation des lansetiéstallines.

Lamelles cristallines

Dans les premiers stades de sollicitation, la sirecordonnée de la phase cristalline a
un comportement élastique linéaire orthotrope, demparametres sont directement lieés aux
directions cristallographiques. Wobser et Blasemk870 ont proposé un ensemble de
parametres pour cette phase dans le polyéthylerreaate densité PEHD. Cet ensemble de
parametres est présenté dandbleau 1.1.

Tableau 1.1 Composantes [en GPa] du tenseur élastique linéaiorthotrope pour la phase cristalline
du PEHD (Wobser et Blasembrey 1970).

Cil1 C33 C22 C13 Ci12 C32 C44 C55 C66

13,8 325 12,5 7,34 2,46 3,96 1,98 3,19 6,24

Ensuite, la phase cristalline contribue au compoeete macroscopique plastique de ce
type de matériau aprés le seuil de plasticité. QUarcontrainte développée dans la phase
amorphe et transmise aux lamelles cristallinesnatta contrainte de scission du cristal, des
mécanismes de glissement cristallographiques smiviéa (G'Sell & Haudin 1995) : i) du
glissement de chaines parallelement a leur axe i)etdu glissement transverse,

perpendiculairement a leur axe, comme le montkedare 1.9.
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Figure 1.9 Processus de glissement paralléle a) et respectivgges de glissement observée dans le PE
a), processus de glissement perpendiculaire b) ((&ell & Haudin 1995), (Adams et al. 1986)).

Le PE est le semi-cristallin dont les modes de médtion cristalline sont les plus
connus. Dans ce matériau le glissement paralleleé gepérer par glissement homogéne
élémentaire («fine slip») sur un grand nombre plans paralleles. Mais quand la
déformation commence a augmenter, le glissemefaitggar des blocs selon des plans moins
nombreux (« coarse slip ») ((Adams et al. 1986) @t Argon 1994), (Schneider 2010)). Ces
mécanismes de glissement interviennent dans lardéfam du matériau lorsque les cristaux
se trouvent favorablement orientés par rapport aditaction de traction. Sinon, des
transformations de phase du type maclage ou tranafmn martensitique interviennent.
Dans le cas du maclage, une partie du cristalisatllée. Dans le cas de la transformation
martensitique, 'ensemble du cristal subie de faigstantanée et simultanée un changement
de phase cristalline (pour le cas du PE orthorhqoéa monoclinique).

Le comportement plastigue est en réalité attribud’apparition de plusieurs
mécanismes de déformation dans le cristal (Bartetat. 1992). Dans ces mécanismes, on
peut distinguer la cavitation et la fragmentati@ameéllaire. Selon plusieurs auteurs, ce
mécanisme de cisaillement est précédé par la sé&paet le glissement inter-lamellaire (voir
Figure 1.10-(b) et (1)) ((Schultz 1974), (Haudin 288 Detrez et al. 2010)) qui peut conduire
a la formation de micro vides entre les lamellesafdl les chaines sont complétement étirées,
le cisaillement intervient au niveau des cristedljtselon les systemes de glissement paralleles
aux chaines. Ceci induit une réorientation desnasagristallines dans la direction de traction.
Si des cavités sont apparues comme dans le PEe(Rathal. 1998) ou le PVDF (Castagnet et
al. 2000), les phénomeénes de cavitation s’amplifantcours de la transformatioRidure
1.10-(I)). Sous l'effet combiné de la séparatioriei-lamellaire et du glissement inter-
cristallin, la déformation conduit & une fragmeiniatde la structure cristalline comme le

montre laFigure 1.10-(c) et (ll). Elle est suivie d’un déplient de certains segments de
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chaines des lamelles. Le résultat est une struchiceofibillaire qui contient des cavités
orientées préférentiellement dans la directionraetiobn, comme le montre Rigure 1.10-(d)
et (II).

stress I

voids

Figure 1.10 Modeles de fragmentation des lamelles cristallinesModéles de (Schultz 1974)sans
cavitation (a gauche) et modéle de (Freiderich 198avec cavitation (a droite).

Lors d’'un effort uni-axial d’'un semi-cristallin, delamelles cristallines subissent des
déformations en traction, cisaillement, flexion @aampression selon leur orientation au sein
du sphérolite ((Aboulfaraj et al. 1995), (Nitta &aRayanagi 1999), (Bowden & Young.
2004)) .

Cet ensemble de mécanismes résulte dans la destrdets lamelles cristallines. La
fragmentation des lamelles cristallines dans legrpetes semi-cristallins correspond a son
fractionnement par cisaillement en petits morce@etrez et al. 2010). Ces auteurs ont aussi
détecté ce phénomeéne via AFM sur le polybutene @®B)me montre I&igure 1.11, ou l'on
observe spécifiquement I'apparition de fissurep@ediculaires a la direction de croissance
du cristal.

@ o 15 pm  (b) O 1.5 pm

Figure 1.11 Image AFM du PB non déformée (a) et PB déformée ali=10% (b) (Detrez et al. 2010).
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2.3.2. Comportement macroscopique en traction

Le comportement mécanique des semi-cristallins asugede la transition vitreuse est
classiquement lié aux conditions de sollicitatieai Figure 1.12) comme la température et la
vitesse de déformation, comme illustré pour un ®Has-igure 1.12.

L’évolution de la contrainte en fonction de la défiation peut se caractériser par trois
stades. Le premier se traduit par un comportemsgbglastique, associé principalement a la
phase amorphe. La déformation peut étre récupégrées alécharge. Le second stade est
caractérisé par une transition entre les stadesélastique et plastique. Pour la plupart des
polymeéres fortement cristallins, le seuil de plEstine coincide pas avec I'apparition d’'une
striction. Ce seuil de plasticité peut étre suiar pne phase de consolidation homogene
comme sur les courbes a 60, 80 et 100°C dedare 1.12-(b). Ce dernier régime conduit a
I'apparition d’'un second seuil caractérisé cetis-t par I'apparition d’une striction plus ou
moins marquée ((Séguéla & Reitsch 1990), (Séguekl.€1998)). Le troisieme stade de
déformation est le domaine plastique, ou un phénemde durcissement plastique est
constaté. Le taux de cristallinité a une grandtuémfce sur le module d’élasticité et sur le
seuil de plasticité des semi-cristallins : plusni@tériau est cristallin, plus le module est élevé
et plus les lamelles cristallines sont épaissess gl seuil de plasticité est élevé ((Wunderlich
1976), (Popli & Mandelkern 1987), (Lu et al. 199@rooks et al. 1999)).

Les différents types de relaxation présentés amtegiment (paragraph&?2.2) sont
responsables de l'influence de la température asuéponse du matériau. Le comportement
meécanique des semi-cristallins est fortement I mouvements moléculaires et aux temps
caractéristiques associées. La réponse meécaniqudirestement liée au nombre de sauts
moléculaires capturés pendant une sollicitation anigmie. Ceci est a l'origine d'une
sensibilité de la réponse a la vitesse. Pour urgittion mécanique lente, le nombre de
sauts capturés est plus grand donc la déformadilitthatériau est plus importante que sous
sollicitation rapide. Le temps caractéristique slasts moléculaires est lié a la température de
sollicitation : il diminue lorsque le températurgganente.

La Figure 1.12 montre une diminution de la contraiateseuil d’écoulement avec
laugmentation de la température. Lorsque la teatpée augmente, la viscosité des chaines
amorphes diminue, ce qui facilite son réarrangensnfaccommodation du chargement
mécanique imposé. Par ailleurs, pour des tempémtd@evées, les mécanismes de
propagation des dislocations dans les lamelletaines sont facilités, et le glissement intra
lamellaire demande moins d’énergie (Addiego 2006).
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Figure 1.12 Courbes de traction nominales & (a) 3,5E -2*=t (b) 3,5E-4 & du PE moyenne densité

Le comportement macroscopique en traction des palgssemi-cristallins dépend

(Séguéla & Reitsch 1990).

également de la vitesse de déformation (Gaucher-Mi®5), (Dasari & Misra 2003). La

Figure 1.13 montre, pour trois semi-cristallinsRjHPP et HDPE), que la contrainte au seuil
de plasticité croit de fagcon logarithmique avetitasse de déformation. Lorsque la vitesse de

déformation augmente, la contrainte au seuil dstigité augmente (Hobeika et al. 2000).

Figure 1.13

niveaux de déformation n’a pas été largement appdifces derniéres années. La plus grande
partie des travaux trouvés correspond a l'accomtimuale la contrainte en chargement
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HDPE) (Dasari & Misra 2003).

2.3.3. Comportement cyclique

Influence de la vitesse de déformation dans des yahéres semi-cristallins (iPP, PP et

Le comportement cycliqgue des matériaux polyméreni-séstallins a des faibles
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cyclique proche du seuil de plasticité (secondestecrit dans le paragraphe antérieur) pour
lequel I'adoucissement de la contrainte est attriptiécipalement au cristal. En ce qui

concerne I'accommodation cycligue dans le domaiiseoélastique, les travaux dans la
littérature sont limités.

Selon (Meyer & Pruitt 2001), les évolutions morgigues dépendent de la
microstructure initiale, des conditions de chargeiet de I'environnement. Soumis a un
chargement cycligue monotone au voisinage du s#iilplasticité, les polyméres semi-
cristallins montrent une accommodation de la camiaavec le nombre de cycles. Cette
accommodation est due a la plastification du materqui s’initie dans la phase amorphe
avant d’affecter la phase cristalline. Laigure 1.14-(a) présente une courbe de
contrainte/déformation pour le « ultra hight moleculveigth polyethylene » UHMWPE. La
contrainte vraie au maximum de charge tend a diemiauec le nombre de cycles (vBigure
1.14-(b)) indiqguant un adoucissement de la cortgaien chargement cyclique. La
déformation non immédiatement recouvrable croitfaign importante dans les premiers
cycles, mais au fur et a mesure que le nombre desyugmente, les boucles d'hystérésis
tendent a se superposer et la réponse du matésiastabiliser. Cette stabilisation se fait vers
un état d’équilibre dont la nature est mal connue.

Lors d'une sollicitation cycligue a contrainte nowlie moyenne non nulle, une
accommodation de la déformation résiduelle avemdenbre de cycles est également
observée. ((Zang & Chen 2009), (Zang et al. 2010)) observé cet effet sur le poly-

tetrafluoroéthylene (PTFE) a température ambiandetempérature élevee.
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Figure 1.14 Résultats pour le UHMWPE non stérilisé sous chargeent cyclique (100 cycles jusqu’a
0.12 de déformation vraie : a) courbe contrainte vsus déformation vrais; b) contrainte vraie max vesus
nombre de cycles (Meyer & Pruitt 2001).
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2.3.4. Comportement en relaxation

L’essai de relaxation consiste a soumettre un ditloan trés rapidement a une
déformation constante dans des conditions isotheaha enregistrer la contrainte en fonction
du temps (Oudet 1994). lEgure 1.15 montre les résultats de relaxationralstgoour un PE
de moyenne densité (PEMD).

Dans les polyméres semi-cristallins, la contragfiteinue drastiquement au début du
test de relaxation, mais apres une période de temyse, la diminution est plus lente et la
contrainte tend vers une valeur asymptotique (BadjHHamouda et al. 2007). Le premier

stade est lié essentiellement a la phase amorgreHBdj] Hamouda et al. 2007).

ac=10% ae=12%
1] T T T T

LE+00  LLE+0l  LE+12  LE+03 1E+4  1.E+05

Creep time [s)

Figure 1.15 Résultats de relaxation obtenues pour un PE de moyee densité a différentes vitesses de
déformation et déformation max (Ben Hadj Hamouda etl. 2007).

Dans les essais de (Krempl & Khan 2003) sur un BRF&ble niveau de déformation,
la diminution de contrainte pendant la relaxatishirdépendante du niveau de déformation
atteint, comme illustré sur Igigure 1.16. En revanche, la vitesse de chargennéidle
influence la relaxation : la diminution de contraingést plus forte pour une vitesse de

déformation préalable plus élevée.
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Figure 1.16 Diminution de contrainte pendant la relaxation du ply(oxyde de phényléne (PPO), a
différentes vitesses de chargement initiale et défoation max (Krempl & Khan 2003).
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Lorsque l'on recharge le polyméere aprés chargemet@rrompu et relaxation,
(Krempl & Khan 2003) et (Dusunceli et al. 2006) amintré, dans le poly(oxyde phényléne)
et le PEHD respectivement, que la réponse rejalé de la charge initiale. Liaigure 1.17
montre qu’effectivement, aprés les étapes de retaxala contrainte tend vers la méme

valeur, indépendamment du niveau de déformationedwgété réalisée la relaxation.
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Figure 1.17 Evolution de la contrainte versus déformation au cors d’essais de traction interrompu/
relaxation a différents niveaux de déformation/recrgement sur du PEHD (Dusunceli et al. 2006).

2.3.5. Notions d’états relaxé et stabilisé dans les semi-
cristallins

Ces deux cadres de sollicitation, relaxation etuadsement cyclique, posent
directement la question de I'existence et de liaggd’un état macroscopique relaxé dans le
premier cas et d'un état stabilisé dans le secGrtte question d’existence et d'origine de
I'état relaxé au sens ou on I'entend pour un amomreviscoélastique, c'est-a-dire lorsque
tous les processus visqueux sont épuisés, esal@uwar c’est sur cette base que qu’est écrite
la viscoélasticité dans un formalisme macroscopi@ans la plupart des cas, cet état relaxé
est décrit a partir d’outils empruntés aux caoutcBolNéanmoins, nous avons évoqué
précédemment les différences microstructuraleseentn amorphe caoutchoutique et
'amorphe inter-lamellaire d’un semi-cristallin

Plusieurs auteurs ont mené des campagnes expéilewergur differents semi-
cristallins dans un cadre macroscopique pour pEécist état relaxé ((Kitagawa et al. 1995),
(Zhang & Moore 1997), (Castagnet 2009).

Dans les travaux de Castagnet sur le PEHD, dewsstgessais de traction ont été
effectués sur des éprouvettes halteres de typebBESQusinées dans la direction d’extrusion

d’'une plaque de 5mm d’épaisseur. Des essais cgdiqtides essais de charge/décharge, avec
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deux étapes de relaxation au méme niveau de défonregpres charge et décharge partielle,
ont été réalisés & une vitesse de déformation e <'fet & la température ambiante.

A titre d'illustration, la Figure 1.18-(a) montre le résultat d'un essai ades
relaxations réalisées a 5% pendant 7 heures (abegge) et 15 heures (apres décharge). Les

cinétiques de relaxation correspondantes sont pussentées sur Eigure 1.18-(b).

tensile stress (MPa) tensile stress (MPa)
25 - 20 -

20 15
15
101
10 1
5 5'M
0 J 0 T

0 5 10 15 1 10 100 1000 10000 100000
a) tensile strain (%) b) Log [time]s)

Figure 1.18 Essai de traction sur le PEHD & 10-35et 23°C avec des étapes de relaxation a 5% (b)
cinétiques de relaxation correspondantes (Castagn2010).

Tout d’abord, une différence significative entrs l@leurs de contrainte a long terme
est observée méme apres plusieurs heures. Parsilles cinétiques durant les phases de
relaxation et d’anti-relaxation sont difféerentege@ une amplitude de relaxation plus grande
apres charge qu’apres décharge partielle. Ce ph&mom été rapporté dans la littérature pour
le polyéthylene ou polyoxyméthylene ((Kitagawaletl895) et (Zhang & Moore 1997)). Une
phénoménologie similaire a aussi été observéeesuielllissement physique des polyméres
vitreux hors équilibre, pour les cinétiques de xaton volumique a partir de valeurs
supérieures et inférieures a la valeur déquilifkevacs 1964). En ce qui concerne les
polymeres semi-cristallins, une question clé cameerdes influences relatives du
comportement de la phase amorphe elle-méme et/ola dedistribution du champ de
contraintes intra-phase sur ce type de réponselaxation.

La Figure 1.19 montre la courbe réponse contraintefdédtion a un essai de traction
cyclique & 10E-35et 23°C. Pendant le cyclage, la réponse évoluewme boucle stabilisée,
avec un adoucissement de la contrainte qui depergressivement de moins en moins
importante (voirFigure 1.20-(a)). Dans le méme temps, la déformatigsiduelle aprés
décharge augmente et a tendance a stabiliser ave@ine type de cinétique (vdtigure
1.20-(b)). On s’attend a ce que la viscoélastidéda phase amorphe elle-méme contribue a
cette évolution. De plus, dans les polymeres seistiadlins, les gradients et la redistribution
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des champs de contraintes induits par la micrastregouent tres probablement un role
important.
En conséquence, de la méme fagon que pour I'esSaéqent, la question se pose de

I'effet de la microstructure semi-cristalline sardomportement macroscopique observé.

tensile stress (MPa)

20 1
151
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5

0

0 2 4 6
tensile strain (%)

Figure 1.19 Comportement cyclique d’un HDPE & 10-3$ et 23°C (Castagnet 2010).
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Figure 1.20 Evolution de la contrainte maximale (a) et de la dérmation résiduelle aprés décharge
(b) pendant I'essai de traction cyclique du HDPE &0E-3 &' et 23°C (voir Figure 1.20) (Castagnet 2010).

Bilan

Les polymeres semi-cristallins sont des matériapkdsiques avec une microstructure
complexe. Les deux phases agissent sur le compamtemacroscopique de ces matériaux,
dans des proportions qui dépendent du domaine fdenution et du cadre de sollicitation.
Dans le domaine des petites déformations, ces mmatémprésentent un comportement
viscoélastique da principalement a la phase amoiPhele comportement viscoélastique de
polyméres amorphes géomeétriquement confinés ditfereelui du massif. Le comportement
local du constituant amorphe dans le semi-cristaht donc une question ouverte. Ceci a
notamment des incidences sur la compréhensiorétid telaxé vers lequel évolue le matériau
au cours de chargement de relaxation et sur ci&lca@mmodation cyclique. Une question
clé concerne les influences relatives du compont¢rde la phase amorphe elle-méme et/ou

de la redistribution du champ de contraintes (itedpar la microstructure) sur ces réponses.
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3  Modélisation des polyméres semi-cristallins

La modélisation du comportement mécanique des pagm semi-cristallins fait
I'objet de nombreux travaux depuis des années.

Dans la littérature trois types de modélisationveat se distinguer : les modeles
phénomeénologiques, et en transition d’échelles, Mexdéles d’homogénéisation et les
simulations de microstructures en champs complets.

Les modéles phénoménologiques sont le plus sodwadts sur des considérations
microstructurales mais ne les prennent généralerpast en compte explicitement. lls
fournissent la réponse macroscopique du matériau.

Les modéles d’homogénéisation, au contraire, iet#gr explicitement des
informations microstructurales (fraction volumigat relatives a I'arrangement spatial des
phases, la notion de phase pouvant étre définimal@ére plus ou moins complexe) et le
comportement mécanique des phases en question.Fsadées hypothéses plus ou moins
fortes pour résoudre le probleme hétérogene ldsatpnduisent a des bornes ou estimations
du comportement effectif. Les moyennes par phasecdamps locaux ainsi que les seconds
moments sont accessibles.

Enfin, les simulations de microstructures en chaogmeplets, résolvent par Eléments
Finis ou « Fast Fourier transform » FFT le probldm&rogéne local directement au sein de
la microstructure étudiée (artificielle ou réelleconstruite a partir d’acquisitions en
microtomographie par exemple). Elles fournissentaileles champs locaux, en tous points,
en plus de la réponse macroscopique. Plus préekes,sont en contrepartie numériqguement

bien plus colteuses que les méthodes d’homogéinéisat

3.1. Modélisations phénoménologiques

Plusieurs modéles sont proposés dans la littéraepais tres longtemps pour étudier
la réponse des polymeéres semi cristallins (Schap@6®), (Knauss & Emri 1981), (Read &
Tomlins 1997) entre autres. Mais la plus grandégde ces modélisations ne prévoit que le
comportement en traction uniaxiale monotone. lls $omdés sur la décomposition additive
de la contrainte totale en une partie visqueuseinet partie caoutchoutique supposant

'existence d'un état de référence parfaitementx@&l comme dans les caoutchoucs. Or
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I'existence d’'un état relaxé macroscopique de pe g été remis en cause par les travaux de
(Roguet 2006) et (Castagnet 2009).

Plus récemment, les modélisations se sont élargmg traiter des trajets de
chargement cycliques (Bergstrom et al. 2002), derggidécharge monotone ((Lai et al.
2005), (Yakimets et al. 2007), (Brusselle-DupendC&ngémi 2008a), (Ayoub et al. 2010)),
de relaxation et fluage ((Hong et al. 2004a), (Hehgl. 2004b), (Lai et al. 2005), (Yakimets
et al. 2007), (Brusselle-Dupend & Cangémi 2008bysunceli et al. 2006), (Regrain et al.
2009), (Ayoub et al. 2010), (Polanco-Loria et &11Q)).

Comme la modélisation phénoménologique ne conspag I'objectif principal de
cette étude, on se contentera ici de donner uraipat;u des modélisations les plus récentes.

Dans le domaine des grandes déformations, legelifiés modélisations donnent de
bonnes prévisions des résultats expérimentaux. Ba®maine, il est possible de distinguer
les travaux de (Ayoub et al. 2010), (Bergstrom kt2802), (Dusunceli et al. 2006),
(Brusselle-Dupend & Cangémi 2008a), (Brusselle-Dup& Cangémi 2008b) et (Polanco-
Loria et al. 2010).

(Ayoub et al. 2010) ont proposé de décrire le catgmeent du HDPE avec un modéle
consistant en un assemblage en parallele d’'unelbearisco-hyperélastique et d’'une branche
viscoélastique-viscoplastique. (Bergstrom et al. 200nt proposé un modeéle élasto-
viscoplastique pour caractériser la réponse lieéalastique suivie du seuil de plasticité et du
durcissement du « Ultra High Molecular Weight Pdty¢éene » (UHMWPE). (Brusselle-
Dupend & Cangémi 2008a) et (Brusselle-Dupend & @amg2008b), pour modéliser le
comportement viscoplastigue macroscopique du PE®iD, présenté un modele supposé
traduire la contribution de trois phases : amoigire, amorphe liée et cristalline. L’'amorphe
libre est purement élastique et les mécanismesueisq et irréversibles n’affectent que
'amorphe lié et la phase cristalline. A partir mhiodele (Boyce et al. 2000), (Polanco-Loria et
al. 2010) ont présenté un modeéle pour décrire lepootament hyperélastique-viscoplastique
du PP, fondé sur I'addition d’'une contrainte inteléculaire et d’'une contrainte provenant du
réseau.

(Dusunceli et al. 2006) ont utilisé le « Viscopia®ased Overstress Model » VBO et
le modele de déformation élasto-viscoplastique @séppar (Boyce et al. 2000), pour
modéliser le comportement macroscopique du PEHDflesge et relaxation dans les
domaines élastique avant le seuil et dans la régsmoplastique.

Dans le domaine des petites déformations, la pogvides résultats expérimentaux est

moins évidente. Parmi les différents travaux, out pier par exemple (Boyce et al. 2000),
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(Hong et al. 2004a), (Hong et al. 2004b), (Laile2805), (Yakimets et al. 2007), (Drozdov
& Christiansen 2007) et (Drozdov & Christiansen 00

Pour décrire le comportement du poly(éthylene-cé2@nil acétate) (PEVA12) en
relaxation (Hong et al. 2004a) et (Hong et al. 2))Gbnsidérent que la contrainte totale est la
somme de trois contributions quasi-statiquesa premiere associée a I'étirement des chaines
enchevétrées dans le réseau, ii) la seconde l@&éece transmise par le squelette cristallin et
iii) la derniere résultant des forces visqueusamndles deux articles précités, le modéle a
montré une bonne prévision des résultats expéram&nt

Pour le PP (Lai et al. 2005) ont proposé un mod&eoélastique non linéaire ne
prenant en compte que neuf parameétres matériaunpadeliser le comportement en traction
uniaxiale en charge et décharge du PP. Ce modeéisidére la phase cristalline comme
parfaitement élastique, la viscoélasticité nondire@ayant été totalement attribuée a la phase
amorphe. Le modele a été genéralisé en 3D et peuwhdggements plus complexes (traction
compression et torsion) par (Yakimets et al. 20Qés deux versions montrent une bonne
prévision des résultats expérimentaux.

Pour étudier la réponse viscoélastique et visctglas des semi-cristallins (PEHD),
(Drozdov & Christiansen 2007) présentent un mod&mptant 21 parametres. La phase
cristalline est considérée viscoplastique et lasphamorphe viscoélastique. Dans le méme
esprit, mais en prenant en compte l'effet de lapénmature (Drozdov & Christiansen 2008)
présentent un modele de comportement non-linéaseoglastique et viscoplastique. Le
premier modele reproduit correctement les résukairimentaux, mais avec la prise en
compte de la température, les résultats sont aalglegt que pour des températures trés en

dessous de la température de fusion.

Bilan
Dans le domaine des grandes déformations, lesrelities modélisations présentées

précédemment donnent de bonnes prévisions degatésekpérimentaux. Dans le domaine
des petites déformations, les différents modéléss cprésentent a chaque fois une bonne
concordance avec les résultats expérimentaux.dpaires il faut noter que chaque modéle est
développé pour un trajet de chargement spécifiguelass conditions spécifiques. De plus, la
capacité de prévision de la plupart de ces modatesait au prix d’'une multiplicité de
parameétres qui pose des problémes d'identificatiam. plupart des auteurs appuient la
structure du modele proposé sur une interprétatinysique en terme de phases concernées et

de mécanismes associées. Néanmoins, ces propssigient purement phénomenologiques.
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3.2. Modeles d’homogénéisation

L’objet d’étude est un VER de matériau hétérogepe,correspond a un assemblage
complexe de nombreux éléments homogenes de patieedt de caractéristiques mécaniques
variables de I'un a l'autre. L’'ambition d’'une moidétion par transition d’échelles est de
définir un milieu homogene fictif dont un volume de&me taille et géométrie que le VER
sollicité de facon identique a une réponse globglevalente a celle du milieu hétérogene.

Plusieurs approches existent dans la littératurecazoant ’homogénéisation des
polymeres semi-cristallins. Deux domaines sont égidles petites déformations ((Nikolov &
Doghri 2000), (Nikolov et al. 2002), (Bédoui et 2006), (Diani et al. 2008), (Gueguen et al.
2010)) et les grandes déformations ((Lee et al3dR9Lee et al. 1993), (Ahzi et al. 1994),
(Chen et al. 1996), (Yang & Chen 2001), (Van Donenett al. 2003a), (Van Dommelen et
al. 2003b), (Gueguen et al. 2008)). La plupartrdedéles d’homogénéisation sont fondés sur
les travaux d’Eshelby (Eshelby 1957).

Dans le domaine des grandes déformations, (Lee &0@3a) ont été les premiers a
proposer un modele du type inclusion composite @x dghases (voiFigure 1.21) pour
prévoir le comportement et I'évolution de textura BEHD notamment en traction et
compression uniaxiales et cisaillement simple. desx phases ont été considérées comme
viscoplastiques non linéaires. La loi de localmatest fondée sur le modele de Sachs. Dans le
méme esprit (Lee et al. 1993b) ont utilisé ce tgpeloi, mais cette fois ci, deux modeles
hybrides auto-cohérents (« S-inclusion » et « dision ») ont été proposés comme schémas
d’homogénéisation.

(Ahzi et al. 1994) ont utilisé ont modélisé le cartpment et I'évolution de texture du
PEHD, du Nylon-6, du PET et du PP en compressioaxiaie dans le domaine de grandes
déformations. Un taux de cristallinité idéal de %@ été considéré avec un modele de
plasticité de Taylor. Pour linteraction micro/macle modeéle « constrained-Hybrid » CH
(Parks & Ahzi 1990) a été utilisé pour modélisex teiit systemes de glissement distincts du
HDPE. Pour le Nylon-6, le PET et le PP, comme lenln@ de systémes de glissement
physiques distincts est inférieur (trois) le mod€ld proposé par (Lee et al. 1995) a été

suffisant.
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Figure 1.21 Représentation schématique du modéle type inclusi@momposite a deux phases (Lee et al.
1993a).

Toujours en négligeant la phase amorphe (Chen &B86) ont utilisé une « fonction
de distribution d'orientation » (ODF) , pour étudi@ texture orthotropique induite dans les
polymeres cristallins (PEHD) par traction uniaxiaecisaillement simple dans le domaine
des grandes déformations. Cette modélisation reéédhgprésence de la phase amorphe,
comme celle de la structuration sphérolitique. @el@he a été étendu en trois dimensions par
(Yang & Chen 2001) pour prendre en compte la tistion d’orientation tridimensionnelle
des chaines. Cette fois ci, le réle de la phase@moa été pris en compte via son influence
sur le glissement cristallographique.

(Van Dommelen et al. 2003a) ont utilisé la représt@omt schématique de (Lee et al.
1993a) pour étudier le comportement élasto-visabiglae et I'évolution de texture dans le
PEHD en compression uniaxiale monotone et cyclifjes. deux phases ont été considérees
élasto-viscoplastiques.

Les différents modéles présentés précédemment mmmtele domaine des grandes
déformations. Dans ce domaine, la microstructureésgitique est détruite au profit d’'une
microstructure fibrillaire et le matériau présentme microstructure proche d’une
microstructure lamellaire mono-orientée (voir paspire2.3.1). Aussi, I'approximation qui
consiste a négliger la structure sphérolitique rasgonnable et de bonnes concordances
expérimentales/numeériques ont pu étre trouvéedemrnes d’évolution texturale et/ou de
réponse contrainte déformation.

Toujours en grandes déformations, (Van Dommelenalet2003b) introduisent
néanmoins un degré de raffinement supplémentairpremant en compte partiellement la
géométrie des sphérolites. Trois niveaux d’échalted considérés, macroscopique (plusieurs
sphérolites), mésoscopique (agrégat d’inclusionsposites a deux phases assemblées de
maniére radiale) et microscopique. A I'échelle méspgue, le comportement de
'assemblage est estimé grace au méme modéle qgdatatravaux de (Van Dommelen et al.
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2003a). La phase cristalline est considérée élastmplastique et 'amorphe viscoplastique.
Le modele prévoit un démarrage de la déformatiastiglue dans les centres des sphérolites
qui se propage vers les frontieres, ce qui esteard avec les résultats de (G'Sell & Haudin
1995) discutés au paragrapl2ze3.1. La description de la structure sphérolitiqaste
néanmoins extrémement simplifiée par rapport aadté.

Dans le domaine des faibles déformations, (Bédduale 2006) utilisent deux
approches différentes pour prévoir le module d’Yoengraction sur le PE, le PP et le PET.
La premiere schématise la microstructure par ddssions ellipsoidales (phase cristalline)
aléatoirement réparties dans une matrice amorpbe figure Figure 1.22). La seconde
fondée sur les travaux de (Lee et al. 1993b) censith microstructure comme un agrégat
d’inclusions composites a deux phases (phase ltinstat amorphe). La phase cristalline est
définie comme élastique linéaire orthotrope et lagghamorphe comme élastique linéaire
isotrope avec un coefficient de Poisson proche ,8e Trois schémas d’homogénéisation
différents ont été testés, (« auto-cohérent »fférdintiel » et « U-inclusion »). Les résultats
sont trés sensibles au choix du schéma d’homog#itis

.\.\.

Figure 1.22 Schéma d'inclusions cristallines ellipsoidales alé@rement distribuées dans la matrice
amorphe (Bédoui et al. 2006).

1: Lamella growth direction
2. Lamella width direction
3: Chain direction

Pour prévoir le comportement viscoélastique lirdalu PET, (Diani et al. 2008)
utilisent les mémes modélisations, mais cettedaisomportement viscoélastique linéaire est
considéré pour la phase amorphe. Les modéles stiuseat la diminution de viscosité avec
le taux de cristallinité et s’averent finalementppeopriés pour prévoir le comportement
viscoélastique linéaire des PET.

Pour prévoir la réponse contrainte/déformation &P dans le domaine des petites
déformations, (Nikolov & Doghri 2000) ont enricld nodéle micromécanique d’inclusions
composites, en considérant plusieurs couches dgquehahase (voirFigure 1.23). Un
comportement élasto-viscoplastique a été consiagué la phase cristalline et viscoélastique
pour la phase amorphe. Le modeéle fournit une dmsmni correcte de la réponse

contrainte/déformation. Il est toutefois limité @mmaine de températures pour lequel la phase
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amorphe est au dessous deJa&fTpour un taux de cristallinité suffisamment élpoér que la
schématisation lamellaire soit valable. En vue degmesser dans la représentation de la
microstructure, (Nikolov et al. 2002), utilisenefhpilement précédent comme élément de
base d’'un volume élémentaire représentatif (VER)esti donc constitué d’'un assemblage
d’empilements d’orientations différentes (véirgure 1.24). Le schéma de Sachs est utilisé
pour accéder a la réponse macroscopique. Cettdafghase amorphe a été définie comme
viscoélastique non linéaire. Le modele prévoit ectement le module d’Young et la limite

élastique, pour des vitesses de chargement faibles.
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Figure 1.23 Cellule de base (inclusion composite) (Nikolov & Dghri 2000).
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Figure 1.24 Modéle micro/macro pour le comportement en petitedéformations de polymeres semi-
cristallins. Echelle macroscopique (en haut) et VERN bas (Nikolov et al. 2002).

A partir des analyses expérimentales présentée§plaMohajir & Heymans 2001),
(Androsch et al. 2010), (Martin et al. 2011)), rdéwé deux signatures différentes de la phase
amorphe((Sedighuiamiri et al. 2010), (Gueguen.e2@10)) introduisent une distinction entre
phases amorphes libre et rigide (ou liée) dansddétisation micromécanique des polymeres
semi-cristallins. Le matériau est désormais com8idémme un composite a trois phases.

Pour prévoir les propriétés élastiques effectivesP#iI, (Gueguen et al. 2010) ont
présenté deux approches considérant les semillinst@omme des composites a trois
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phases. La premiére part d’une extension du maiatecohérent d’inclusions ellipsoidales a
deux phases de (Aboutajeddine & Neale 2005) enidérsit trois phases (vdtigure 1.25) :

le domaine intérieur (phase cristallin€1) entouré de la région interphase (phase amorphe
rigide - Q2), elle-méme entourée de la phase amorphe mdRBg. (a deuxiéme consiste
dans une généralisation de I'approche proposédAtari et al. 1994) en considérant trois
phases (lamelle cristalline, phase amorphe ridigighn@se amorphe mobile) comme illustré sur
la Figure 1.26. La phase cristalline a été considéld@stique linéaire orthotrope et les phases
amorphes (mobile et liée) comme élastiques lingasetropes avec un contraste de 1,6. Le
modele donne des bonnes estimations du module restido de la cristallinité, mais les

auteurs affirment avoir besoin de plus de donngpéramentales pour valider les modéles.

co C?, V2

C3, V3 Ct vt

Figure 1.25 Topologie du modéle d'inclusions a trois phases (@guen et al. 2010).

Crystulline phase
Phase
cristalline

Rigid —
amorphous r o % I AY SR AN I [N IR N A S B :'_T:-) Interfaces
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Interface
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P
Mobile amorphous phase

amorphe

Figure 1.26 lllustration possible de la morphologie a trois phaes d’'un semi-cristallin (& gauche),
inclusion composite a trois phases proposée par (guen et al. 2010) (a droite).

Une autre approche a trois phases pour prévoirdduie d’Young du HDPE a été
présentée par (Sedighuiamiri et al. 2010). Cetteramhe est fondée sur le modeéle
d’inclusions composites de (Lee et al. 1993a) emptacant les inclusions a deux phases par
des inclusions a trois phases (lamelle cristallplease amorphe rigide et phase amorphe
mobile). La représentation schématique de I'indos trois phases est montrée sufigure

1.27. De méme que dans les travaux de (Gueguén2éxl®), la phase cristalline a été définie
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comme élastique linéaire orthotrope et les phaseshes liee et mobile comme élastiques
linéaires isotropes avec un contraste entre lesgshde 1000. La modélisation montre une
bonne prédiction du module d’Young mesuré expértalement pour différents taux de

cristallinité.
Lamellg cristalline ,
= - ~ Amorphe rigide
Amorphe
Figure 1.27 Inclusion composite a trois phases utilisée par (8ghuiamiri et al. 2010).

Le fait d’avoir utilisé une phase intermédiairerenta phase cristalline et la phase
amorphe «mobile» a permis daméliorer [I'estimatiates propriétés eélastiques
macroscopiques. De cette fagcon, une notion d’hgéréité a été introduite dans la phase
amorphe par rapport aux modeéles a deux phasestdllaeschématisation peut néanmoins
étre considérée relativement sévere vis a vis ddigmt de mobilité attendu a travers les

couches d’amorphe inter-lamellaires.

Bilan

Les différents modéles micromécaniques présentésoist tous fondés sur une
représentation de la microstructure simplifiéenag@port a la microstructure réelle. La plupart
d’entre eux ont en commun de ne pas tenir compta deucturation sphérolitique, pourtant
integre aux petites déformations. Dans le domaee gtandes déformations en revanche,
cette approximation est acceptable et conduitldiai$ a de bonnes estimations.

Dans le domaine des petites déformations, lesrdiffés approches de modélisation
micromécanique ne donnent de bonnes estimationdapsedes conditions tres spécifiques.

Dans tous ces modeéles, le comportement affectéphdae amorphe est tres variable
selon le type de chargement considérés ou la @téfméponse recherchée: de I'élasticité
linéaire isotrope a la viscoélasticité non linéated I'élasto-viscoplasticité. Le choix de la
nature de la loi de comportement de ce constitaardrphe apparait comme un « parametre

ajustable » et n’est jamais physiquement réellenustifié.
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Aucun des modéles ne considere la prise en conipidichteurs de I'hétérogénéité
intra-phase amorphe dans I'estimation du componmémaacroscopique autrement que par la
généralisation de la notion de phase.

3.3. Simulations de microstructures en champs complets

Les travaux consacrés a de véritables simulationcchamps complets pour les
polyméres semi-cristallins sont inexistants. La ptaxité morphologique de la
microstructure et les échelles impliquées sontdessibles aux moyens d’acquisition et de
reconstruction actuels. Par ailleurs, les moyenaérigues de génération de microstructures
artificielles ne permettent pas encore de simuter ielle complexité morphologique. Enfin,
comme pour les modeles d’homogéneéisation, se podificulté du comportement a affecter
aux constituants.

Pour étudier le comportement élasto-viscoplastigne grandes déformations des
polyméres semi-cristallins chargés en traction xiala, (Uchida et al. 2010) effectuent
néanmoins une homogénéisation purement numériqueélgments finis sur un VER
constitué de polygones de Voronoi, chaque polygamespondant a un sphérolite. A chaque
point d’intégration du maillage du VER, correspamdempilement (cellule unitait@~igure
1.28igure 1.28-(c)) dans lequel chague phase (amaplestalline) est discrétisée par un
seul élement fini. L'orientation de I'empilementt egfectée en fonction de sa position par
rapport au centre du sphérolite. La phase cristalist modélisée en plasticité cristalline et la
phase amorphe avec un comportement élasto-vistiopias

a b c

o1y v -,
r‘:—’—ru’—r—- : Xn Lamellar growth Wiiac Crystalline
et S Al (h-axis) direction 5 el phuse  Amarphous
= cham phase
—_—

Figure 1.28 Trois échelles de modélisation utilisées par (Uchédet al. 2010) : structure périodique (a)
mésostructure du VER (b) Cellule microstructurale witaire (c).
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Les cartographies de déformation équivalente audeiVER (voirFigure 1.29) sont
en accord avec les observations rapportées pary(({@ie 1981) et (G'Sell & Haudin 1995)).
La schématisation de la structure sphérolitiquéereganmoins trés simplifiée, puisque les
lamelles sont fragmentées au sein du sphérolitqu&ucune liaison entre les lamelles
cristallines n’est considérée au coeur du sphér@ieplus, les hétérogénéités intra-phases au

sein de chaque empilement ne sont pas prises gote®m

8

b F=005 2
‘ 2
‘ | o
- i -
- ‘ - -
c E=005 ),
‘ -
=\ | N
< ‘ g >
- ] | e ] 2
L
4 E-00s o0
T ‘ ;
T
\
J
e £=005
E =005

Figure 1.29 Champs de déformations équivalentes au sein de VEfntenant un nombre croissant de
sphérolites, traction uniaxiale dans la direction xde laFigure 1.28-(b), (Uchida et al. 2010).

4  Volume Elémentaire Représentatif

4.1, Notions de VER

Les méthodes de transition d'échelles, qu’elleserdoi« analytiques » (modeles
d’homogénéisation) ou numériques sont fondéesasuotion de VER.

Avant méme de définir un VER, la toute premiergéteoncerne le choix de I'échelle
de description (voir par exemple (Zaoui 1992)).daameétre qui gouverne ce choix est la

taille des hétérogénéités structurales prises erpt®) qui est lui-méme conditionné par les
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propriétés que I'on cherche a décrire. Il convienteffet de ne pas descendre en vain a un
niveau plus fin que celui nécessaire pour rendreptendes propriétés qu'on cherche a
analyser (notion « d’échelle pertinente » pour pnepriété donnée). Par ailleurs, la taille
choisie doit rester toujours plus grande qu’undletaritique (liee a la structure fine du
matériau étudi€) au-dessous de laquelle les odéilda Mécanique des Milieux Continus
deviendrait inopérants.

L’enjeu est ensuite de définir un Volume ElémemrtaReprésentatif (VER) du
matériau hétérogene étudié, volume qui devra étifsssmment petit par rapport a la taille
caractéristique de I'hétérogénéité considéré et dentomportement global puisse étre
considéré comme homogene équivalent (voir par exeBqinert et al. 2001).

En mécanique des matériaux hétérogenes, la noBoER est d’'une importance
cruciale. Plusieurs définitions ont été proposéessda littérature depuis les travaux de (Hill
1963). Une revue des différentes propositions @uéSab 1992), (Ostoja-Starsweski 1998),
(Drugan & Willis 1996), (Trias et al. 2006) etc...ypeétre trouvée dans les travaux de
(Pelissou et al. 2009).

On peut globalement distinguer deux grandes catggale VER. La premiere est
fondée sur la connaissance de la nature statistiguéa microstructure (notion de VER
« morphologique »). Un tel VER doit étre suffisanmingrand pour étre morphologiquement
représentatif du matériau, c'est-a-dire incluaétHantillonnage de toutes les hétérogénéités
microstructurales présentes (voir par exemple (Kahial. 2003)). La seconde classe est
fondée sur la notion de propriété a estimer (otepaici de VER « mécanique »). Dans ce
cas, un VER doit assurer une certaine précisionlaysropriété/réponse recherchée. En
simulations de microstructures, celle-ci est estimépartir des moyennes volumiques des
champs locaux de contrainte, de déformation ou elfig (cadre des méthodes des
moyennes). |l n’y a pas forcément coincidence det@leux, sauf dans le cas particulier des

milieux périodiques.

4.2, Détermination de la taille de VER

Le VER «morphologique » correspond au plus petiémént de volume
statistiguement représentatif de la morphologienthtériau, c'est-a-dire que les mesures

morphologiques (par exemple la covariance) seemitriémes pour des volumes plus grands.
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Le VER « meécanique » va dépendre de la morpholdg® constituants, de leur
fraction volumique, mais aussi de leur comportemeht type de chargement, de la
propriété/réponse étudiée, des conditions auxdsren simulations en champs complets.

Avant de parler de détermination de taille de VEERSst impérativement nécessaire de
définir la notion de réalisation. Une réalisatiost @ne représentation quelconque de la
microstructure considérée, avec une taille fixdeuetine fraction volumique d’inclusions
fixée.

Pour chaque taille de volume considérée, on caleulmoyenne et la variance des
réponses macroscopiques (apparentes) sur lesetifésrréalisations du volume de la taille en
guestion.

Deux types de stratégies sont aujourd’hui idertfidans la littérature pour définir la
taille du VER en calculs de microstructures aléatoi I'approche déterministe et les
approches statistiques. Toutes les deux explofienminima a des fins d’identification et/ou
de validation des modéles sous-jacents) la comgmarailes résultats obtenus (moyenne et
variance sur les différentes réalisations) pourtdiéles de volume croissantes.

- Stratégie n°1 : Détermination « déterministe V@R :

La taille du VER (associée a la réponse macroscepigaherchée) est considérée
atteinte lorsque la stabilité de la réponse appammatyenne sur les différentes réalisations est
atteinte, avec de surcroit une stabilisation dedaance a une valeur minimale. Déja en
petites déformations, la littérature souligne lestes d’'une telle définition « déterministe »
du VER pour les forts contrastes (taille infiniemdae cas, (Kanit et al. 2003)) ou encore pour
des comportements non linéaires (augmentation tigllea de la taille du VER, (Gitman et al.
2007)).

- Stratégie n°2 : Détermination « statistique VR :

De nouvelles approches de nature statistique, reuterment dans le traitement
(plusieurs réalisations pour chaque taille de vauponsidérée) mais également dans
'analyse des résultats, ont récemment vu le j&iles introduisent une définition élargie du
VER en intégrant la notion de précision désiréelaysropriété ou réponse recherchée. Le
VER n’est de fait pas unique. Fondés sur la nadi@portée intégrale, le modele de ((Kanit et
al. 2003), (Kanit et al. 2006)), et sa version étenet ameéliorée pour des comportements non
linéaires y compris géométriques par (Pelissoul.e2@G09), permettent de trouver pour un
nombre fixé de réalisations, la taille du VER disg#r pour atteindre la précision désirée.
Inversement, si la taille du volume est fixée, led@le fournit le nombre de réalisations requis

pour atteindre la méme précision.
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Ces approches ont été appliguées sur des micrnstacartificielles générées
numériquement (voiFigure 1.30-(a)) (Kanit et al. 2003), (Gitman et2006) et (Gitman et
al. 2007), ou sur des microstructures reconstruitasériquement a partir de la morphologie
réelle (voir Figure 1.30-(b)) ((Kanit et al. 2006), (Pelissouaét 2009)). Plus récemment,
(Ramirez et al. 2010) ont appligué une méthodeasttpie directement sur des mesures

expérimentales.

Figure 1.30 Exemples de microstructures numériques artificielldGitman et al. 2007) (a) et réelle
(Kanit et al. 2006) (b).

Bilan

La notion de VER est associée a celle de micrastrechétérogene. Sa taille est
directement liée a la réponse qu’on veut estim&R\W mécanique »). Parmi les techniques
d’estimation de taille d'un VER, trois techniquessbes sur I'application d’outils statistiques
ont été mises en évidence. Peu d’information exdstela taille d'un VER pour les semi-
cristallins, méme au sens morphologique du termecA’application des trois méthodes
enoncées précédemment, on espere pourvoir fourng léacadre de ce travail des éléments
de réponse pour les semi-cristallins. L'applicatittnces trois méthodes sera expliquée plus

en détails au Chapitre 4.

5 Mesure de champs cinématiques a différentes échelles

Les matériaux avec une microstructure complexe eptést localement un
comportement hétérogene. Selon I'échelle a laguellmmportement est étudié, la réponse
peut donc étre différente. En conséquence, leqigobs d’analyse des matériaux ont été

développées a différentes échelles (multi-échelles)
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Au titre expérimental, on peut citer par exemple tlimvaux de (Bornert et al. 2010)
(Yang et al. 2011), (Dautriat et al. 2010), (Bddiet al. 2007) qui mettent aux point des
mesures de champs cinématiques a différentes éshatl utilisant la corrélation d'images
numeriques.

Dans ce paragraphe, I'application de la techniquealrélation d'images numériques
(CIN) a différentes échelles sur matériaux non cotelrs sera discutée. Une attention
spéciale sera donnée aux échelles de mesure, aygnmale prise de vue et aux motifs
aléatoires. L’objectif est mettre en évidence legaus d’application de ce type d’analyse a

I'échelle de la microstructure des polymeéres sensiallins.

5.1. Echelles de mesure

L’application des mesures de champs a différentbslies est de plus en plus utilisée
pour I'étude des matériaux présentant une microstre hétérogene. Quatre échelles sont
classiqguement proposées : I'échelle nanoscopiqueshdlle microscopique, I'échelle
meésoscopique et I'échelle macroscopique. Ces ésheflont en reéalité directement
dépendantes de la taille de la microstructure dtémaa étudié. Dans le cas des polymeéres
semi-cristallins, on peut distinguer les échell@santes : I'échelle nanoscopique se trouve au
niveau des interactions lamelle cristalline/phasmorphe (quelques nm), ['échelle
microscopique a l'intérieur d’'un sphérolite (quelgwam), I'échelle mésoscopique correspond
aux interactions inter sphérolitiques (quelquesidizs de pm) et I'échelle macroscopique aux
mesures considérées comme homogenes (de I'ordmargu Mais par exemple pour certains
alliages métalliques polycristallins, les échettessidérées sont supérieures car la taille de la
microstructure est aussi supérieure (échelle megpigue de I'ordre de quelques dizaines de
mm).

Pour chaque matériau, il existe donc des échallegtéristiques, avec, pour chacune,
un moyen d’observation approprié. Eggure 1.31 résume les échelles d’'observation<t le

moyens disponibles correspondants.
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Figure 1.31 Echelles d'observation et moyens d'observation coespondants d’apres (Bornert 2010).

Pour effectuer les mesures de champs cinématitueschnique la plus utilisée dans
la littérature est la Corrélation d’Images Numérg|€IN), ou en anglais « Digital Image
Correlation » (DIC).

Burch et Tokarski en 1968 (Burch & Tokarski 196&)t été les premiers a utiliser le
principe de mesure d’'un champ de déplacementstié garla comparaison de deux images
avec un motif granulaire aléatoire. Ils ont utills@umiére cohérente avec un faisceau laser
pour créer un motif granulaire, connu comme étardspeckle».

Quand on illumine la surface traitée avec une luenidanche et qu’on utilise des
supports numériques, on désigne la technique parrétation d’'images numériques en
lumiére blanche». Cette technique est apparue ldarennées 80 ((Asundi & Chiang 1982),
(Chu et al. 1985), (McNeill et al. 1987), (Suttana¢ 1988)). La technique permet de faire
des mesures fines des déformations 2D a la sudaseechantillons. C’est une technique
simple qui peut étre facilement exportée sur tolgesnachines d’essais mécaniques et dans
de nombreuses configurations : mesure des défansaéi tres haute température (Lyons &
Sutton 1996), essais de fissuration (Gonzalez &usadl998), stéréovision a grande vitesse
pour obtenir de la corrélation d’images 3D pour rgif@r la réponse dynamique de
'aluminium pendant un chargement de type choc rafik et al. 2009).

L’application de la technique de corrélation d'imageumériques peut se faire a
n'importe quelle échelle dées que les motifs granesaet la résolution photographique sont
disponibles. Au cours du temps, I'échelle d’applara de la technique CIN a diminué, de
I'application de la mesure de champs a I'’échellenmau matériau ((Lyons & Sutton 1996),
(Vikrant et al. 2009), (Godara & Raabe 2007)), juaqlapplication a I'échelle des
composants microstructuraux des matériaux ((Knatisd. 2003), (Lagattu-Touchard et al.
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2004), (Li et al. 2005), (Bartali et al. 2010), (Zhet al. 2011), (Banks-Sills et al. 2011)).
Quelgues travaux existent ou les matériaux sontiétuc différentes échelles, du
microscopique au macroscopique (analyse multi-ée$)el (Berfield et al. 2007), (Cho &

Chasiotis 2007), (Sutton et al. 2007a), (Suttoal.e2007b), (Bornert et al. 2010), (Dautriat et
al. 2010) et (Yang et al. 2011).

Pour pouvoir comparer ces différents travaux, unmametres caractéristiques de la
méthode DIC est la résolution spatiale de la mesteeparamétre correspond a la longueur
du c6té de la fenétre de corrélation, c'est-a-gird indique la taille de chaque « point » de
mesure, un « point » étant en réalité une petittasel du matériau contenant un nombre
suffisant de motifs aléatoires. La résolution sgatpermet donc de caractériser la « finesse »
des mesures, et ainsi de pouvoir les mettre eregmondance avec la microstructure du
matériau étudié. Pour les travaux dans lesquelpacametre n’était pas précisé, d’autres
grandeurs caractéristiques de la mesure, commistinde entre deux points de mesure ou la
taille de la zone globale étudiée, ont été utiBsée

Quant a la sensibilité des mesures, c'est-a-diredidpersion des valeurs de
déformation mesurées par la technique de CIN, canpetre ne peut pas étre considéré
comme caractéristique de la méthode utilisée caarie avec la distance choisie entre les
points de mesure et avec le gradient de déformatimesurer (Lagattu-Touchard et al. 2004).

Comme applications de la technique de corrélatibmadies, on peut citer par
exemple la mesure des forts gradients de déformatans la striction du PP avec une
résolution spatiale de 30um (Lagattu-Touchard.e2@04), et les mesures dans des zones de
concentration de déformations en pointe de fissurel’alliage TiAl avec une résolution
spatiale de 1um (Lagattu-Touchard et al. 2006)teCetchnique a aussi été utilisée pour
prévoir 'endommagement et la fracture dans le pee PBX (Li et al. 2005) avec une
distance entre points de mesure d’environ 42 prhelec mésoscopique pour ce matériau).
(Zhou et al. 2011) ont étudié le méme matériau avecrésolution spatiale encore plus fine
(9um). (Xu et al. 2008) ont appliqué la technigee@IN pour déterminer et visualiser les
revétements d’or sur les nano fils dans une zorex8gnf. Plus récemment la technique de
CIN a aussi été utilisée par (Banks-Sills et all1)0pour mesurer le coefficient de Poisson
dans des échantillons de taille micrométrique deauoastal de silicium, avec une résolution
spatiale d’environ 18um.

(Berfield et al. 2007) ont effectué des mesuresiéfermation a I'’échelle micro (3-

10um/pixel) et nano (134-213nm/pixel) dans des Plarternes de matériaux polymeres
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transparents chargés de nano particules en utilisatechnique de corrélation d'images
volumiques (nommée DVC, « Digital Volume Corrélatie).

(Bornert et al. 2010) ont appliqué la technique @r analyser des échantillons de
roche argileuse soumis a des efforts de compressiog différents états de saturation d’eau.
Les analyses ont été faites a I'échelle macroscepigésolution spatiale de 1,5mm) et a
I'échelle de la microstructure (résolution spatidée0,3mm). (Dautriat et al. 2010) ont utilisé
la méme technique pour quantifier les champs deadépient et de déformation pendant la
compression uniaxiale du carbonate poreux a I'ésheblcroscopique (sur une surface de
7,5x7,5 urf), a I'’échelle mésoscopique (avec une résolutiaiiale de 27um) et a I'échelle
microscopique (avec une résolution spatiale derB)3fEn 2011 (Yang et al. 2011) ont aussi
étudié expérimentalement le comportement retardérdehes argileuses, en appliquant la
technique de CIN a différentes échelles 100um ¢@/pjxel) et 1.cm (7,4pum/pixel).

5.2. Moyens de prise de vue

Dans les exemples précédents la technique DIC aappiquée de I'échelle
macroscopique a I'échelle de la microstructure dwatémau. Pour les échelles
macroscopiques, les moyens d’acquisition d'imagéslgminants sont les caméras de haute
résolution, (Lyons & Sutton 1996), (Vikrant et 2009), (Godara & Raabe 2007). (Bornert et
al. 2010), (Yang et al. 2011) et (Dautriat et 811@) utilisent également des caméras de haute
résolution pour leurs analyses macroscopique etoseépique, parce que I'échelle des
composants microstructuraux du matériau étudiérnmete

Dés que l'on atteint des échelles de mesure delréodu pm, l'utilisation des
techniques de corrélation en lumiere blanche ne plust valables (voilFigure 1.31). La
profondeur de champ et la résolution ne permetikrst I'acquisition d'images suffisamment
nettes pour la corrélation d’'images numériques.ul’atilisation de moyens d’acquisition a
plus fort grandissement comme le MEB (MicroscopeciEbnique a Balayage), le FEG
(« Field Emission Gun »), et le MEB environnemempal permettent d’acquérir des images
nettes avec une bonne résolution. On peut cites darcadre les travaux de (Li et al. 2005),
(Lagattu-Touchard et al. 2006), (Sutton et al. 2007&utton et al. 2007b) (Bartali et al.
2010), (Zhou et al. 2011), (Banks-Sills et al. 20XBornert et al. 2010) et (Dautriat et al.
2010). Par exemple (Sutton et al. 2007a) et (Sudetbral. 2007b) ont effectué des tests

d’applicabilité de la technique de CIN dans le M&Bifférents grossissements. Leur objectif
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a eté de quantifier la qualité des mesures dehmnique de CIN dans le MEB. Les auteurs ont
trouvé des erreurs d'image qui ont été considécéesme liées au systeme de microscopie.
Toutefois ces auteurs ont montré que le MEB pewt étilisé pour des mesures de
déformation dans le domaine élastique et élaststiglee.

La microscopie a force atomique AFM a été ausisaa par (Cho & Chasiotis 2007),
(Berfield et al. 2007) et (Xu et al. 2008). L'aggation de I'AFM pour la capture d'images
permet des résolutions spatiales trés fines (nahelé), mais par contre la taille de la surface
de mesure est plus petite. Par exemple, (Cho &iGi&@2007) et (Xu et al. 2008) travaillent
sur des images de 2x2 & 15x15%uBrautre part, les images obtenues par AFM passant
des filtres numériques qui sont a choisir par lisateur et qui peuvent modifier les résultats
de CIN. De plus, il y a des problemes de stabiiigg,deux images de la méme zone d’étude
prises dans les mémes conditions ne sont pas tsugxactement identiques, ce qui peut

egalement provoquer des phénomenes de perturbédisrde la corrélation numérique.

5.3. Motifs aléatoires

La capacité photographique n’est pas tout dansdanique de CIN : pour faire des
mesures fines a une échelle donnée, le motif doét &dapté. Deux catégories de motifs
aléatoires (mouchetis) peuvent se trouver dan#téalture : les mouchetis naturels et les
mouchetis artificiels.

Pour les mouchetis naturels, la surface du matéidéuprésenter un motif qui permet
de faire une corrélation d'images. Par exemplee(lal. 2005), (Bornert et al. 2010), (Yang et
al. 2011) et (Zhou et al. 2011) utilisent la mi¢rosture du matériau comme mouchetis. Dans
la Figure 1.32 on trouve les cartographies correspardaaux mesures de champs effectuées
par (Zhou et al. 2011) sur le PBX. En 2007 (Cho Ba€iotis 2007) ont utilisé la rugosité de
la surface du silicium polycristallin pour obtenim motif aléatoire qui leur a permis d’arriver

a une résolution spatiale de 300nm sous AFM.
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Figure 1.32 Image MEB de la microstructure du PBX utilisée comne mouchetis naturel (a gauche) ;
Cartographies de déformation €,) pendant I'essai a différents niveaux de charge @roite) (Zhou et al.
2011).

L'utilisation de la microstructure du matériau commmotif de corrélation permet de
faire des mesures a une échelle supérieure adeelemicrostructure.

Pour pouvoir effectuer des mesures a une échdligignre, et indépendante de la
surface du matériau, il est nécessaire de mettpoenl des mouchetis artificiels (vdtigure
1.33). Le motif doit respecter les conditions sotes : étre indépendant de la surface du
matériau, présenter des dimensions de grains eggsliet étre suffisamment fin pour
permettre des mesures de déplacements a I'échele cdmposants microstructuraux.
Difféerents types de mouchetis et de techniques dégtits dans la littérature. Pour des
résolutions spatiales assez grossieres (a I'échadleroscopique) la technique généralement
utilisée est le dépdt de taches par spray acryligpie (Godara & Raabe 2007), ou la
combinaison de peinture de spray blanc avec deitaupe spray noir (Vikrant et al. 2009).
Pour obtenir une résolution spatiale plus fine'dedie de 40-50 um, (Chiang et al. 1997) et
(Chiang et al. 1998) ont utilisé le dép6t physibimique de marqueurs. Cette résolution a été
encore affinée par (Lagattu-Touchard et al. 2004yy’'a 30um en utilisant un mélange de
poudres noires et blanches. En utilisant la métenique avec des poudres encore plus fines
(Lagattu-Touchard et al. 2006) ont obtenu une td®wl spatiale de 1um sur des alliages
meétalliques. En 2007, (Berfield et al. 2007) oniliaé une solution de nanoparticules

fluorescentes de silice mélangées dans le matgolymere.

Figure 1.33 Motif aléatoire utilisé par (Berfield et al. 2007)dans des matériaux polymeres.
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Bilan
Ces dernieres années, la technigue de corrélationagés numériqgues a été

développée et appliquée sur de nombreux montagess &chelles de plus en plus fines et
pour de nombreux types de matériaux. A I'échellecnmscopique I'application de la
technique de CIN se trouve sur n'importe quel mabéMais pour des mesures a des échelles
plus fines avec une résolution spatiale fine, I¢ ¢ travailler sur des matériaux non
conducteurs (comme les matériaux polymeres) poserddlemes specifiques.

Plus précisément, les faibles échelles microstratds des polymeres semi-cristallins
limitent les mouchetis a utiliser. L’utilisation i mouchetis naturel est exclue car il ne
permet que des mesures a des échelles supériawesomposantes microstructurales du
matériau, les sphérolites dans notre cas. Or, cobaijectif est d’arriver a faire des mesures
de champs dans ces structures, cela impliqueidaitibn d’'un mouchetis artificiel avec une
taille de grain moyenne inférieure a la taille muye de sphérolite. A cette échelle les
moyens de capture en lumiére blanche ne sont pasasui$. Le choix s’est donc arrété sur
des moyens de capture plus puissants comme la migiesélectronique a balayage.

L'objectif est d’obtenir les champs de déformatirette échelle et de les relier a la
microstructure du matériau, afin d’apporter desnéiéts de compréhension des mécanismes

de déformation microscopiques dans ces matériauplesas et encore mal connus.

6  Conclusions et formulation de la problématique

Les semi-cristallins sont des matériaux biphasiq@wes une microstructure complexe
a plusieurs échelles : celle de I'empilement laaied| de I'ordre de la dizaine de nanomeétres,
et celle des sphérolites, micronique. Cette neiséindtion dans les termes entre phase
cristalline et phase amorphe n’'est pas aussi treneme réalité car ce sont les mémes
macromolécules qui participent aux deux phasegjamnles frontieres entre les deux mal
définies. De ce fait, la contribution de chacune gkases au comportement macroscopigue
est également complexe et difficile a isoler. Celst particulierement vrai pour le
comportement de la partie amorphe, fortement céafgpeomeétriguement et contrainte par sa
liaison au cristal. La transposition directe deslde comportement macroscopiques connues
pour les amorphes purs caoutchoutiques n’'est pasbpmsUne difficulté majeure est I'acces
expérimental direct a la morphologie du matériaatetomportement meécanique de la phase

amorphe. En effet, i) les échelles sont tres faillgla phase amorphe n’existe pas seule dans
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le méme état confiné que dans la microstructurei-sgstalline et iii) les polyméres semi-

cristallins relaxent facilement ce qui rend les anes in situ non triviales.

Du point de vue de la modélisation numérique des-sestallins plusieurs approches
sont proposées. Les modeles phénoménologiques miedoener de bonnes prévisions des
résultats expérimentaux, y compris dans le domdéewe petites déformations, mais au prix
d'un grand nombre de parametres. Cette augmentatiomombre de parametres, en
particulier lorsque l'on veut étendre le domaineapglicabilité du modele, est une
compensation de la mauvaise connaissance de sgptadmomeénes physiques.

L’alternative micromécanique s’avere donc intéretsaur le principe, pour mieux
prendre en compte les phénomenes physiques etirffodes voies d'optimisation des
matériaux par le lien explicite établi entre sa nwstructure et le comportement
macroscopique. Les modéles micromécaniques actggls majoritairement basés sur le
probléme d'inclusion d’Eshelby. Le motif microsttual élémentaire est celui
d’empilements plus ou moins sophistiqués de lammeltaorphe et cristalline. Le souci dans la
remontée d’échelle porte majoritairement sur lamstitution de I'isotropie macroscopique.
L’échelle sphérolitique, avec ce qu’elle impligue ®rme de connection des empilements
lamellaires et d’hétérogénéité de déformation, tnpes décrite explicitement. Ces modéles
estiment bien les résultats expérimentaux dan®mteathe des grandes déformations, ou la
microstructure sphérolitique est détruite et sepraghe d’'une microstructure lamellaire
mono-orientée. Dans le domaine des petites défmnsaten revanche, les différentes
approches ne donnent de bonnes estimations queddasnsonditions trés spécifiques (de
chargement notamment) et dans certains cas néggasit grand nombre de paramétres pour
décrire le comportement local. Méme lintroductimtente d’'une troisieme phase (limitée
pour linstant en élasticité) ou la reconstitutidiune schématisation sphérolitique simple
n'est pas suffisante. Du point de vue de la loicdenportement des constituants, deux
remarques importantes peuvent étre faites. D’abded, matériau d’étude est trés
majoritairement le PE car les parametres élastigtidss systemes de glissement plastique
sont bien connus dans ce polymére. Ce n’est paasl@lans la majorité des semi-cristallins
pour lequel la transposition de ces modeles posac djyuestion. Ensuite, la loi de
comportement affectée au constituant amorphe éstuariable d’'un modele a l'autre. Sa
complexification améliore en général la prédictidn comportement effectif, mais les

fondements physiques de ces choix de lois ne somdrglement pas discutés.
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En I'état actuel des choses, des hypothéses fot@sdonsimultanémentaites sur la
schématisation de la microstructure, a I'échellmdbaire et sphérolitique, et la loi de
comportement des constituants, amorphe en padiclitiour comprendre les limites de ces
approches micromécaniques et espérer des voiesélibaation, l'implication de trois
hypothéses doit étre au maximum analysée séparéhentrois questions essentielles qui se
posent sont donc les suivantes :

1/ Implication de la description microstructurale

Quel est le role de la simplification extréme dectanplexité de la microstructure
sphérolitique, reconstruite a partir de multiplempdements lamellaires plus ou moins
indépendants les uns des autres ? Quel est celda deprésentation de I'empilement
lamellaire lui-méme ? Quelle est la pertinence’iatilence d’une partition abrupte entre
deux phases amorphes dans les représentatioreng@lément a trois phases ?

2/ Choix de la loi de comportement du constituanbghe

Etant donné que le confinement géométrigue a cdwmllés est susceptible
d’influencer la réponse viscoélastique, quelleladbi de comportement la plus adaptée aux
spécificités de réponse de cette phase dans lextentles semi-cristallins ? Cette loi de
comportement doit-elle porter les interactions alecristal ou doivent-elles étre décrites
differemment ?

3/ Degré de description des hétérogénéités intrasph

La plupart des modeles micromécaniques actuelsfsonulés en champs moyens au
sens ou ils n’introduisent pas d’indicateurs desttlations intra-phases (second moments)
dans I'estimation du comportement global. Or [&@tdture a montré qu’'une prise en compte
au moins partielle des hétérogénéités intra-phéksdsnécessaire dans le cas de constituants
non-linéaires, voir par exemple (Moulinec & SugR@03). Qu’en est-il dans le cas du semi-
cristallin ? Quel est le degré d’hétérogénéitcaninase genéré ? Y-a-t-il lieu de le décrire ?
Récemment, des modéles a 3 phases ont vu le joas€ristalline, phases amorphes libre et
rigide). Une telle représentation a 3 phases djgtint deux phases dans la phase amorphe
physique réelle constitue déja un moyen de desmniptes hétérogénéités a lintérieur de

cette phase unique. Lequel des choix précités ialvére privilégié ?
L’objectif de la thése n’est évidemment pas de méipe a 'ensemble de ces questions.

L’étude est focalisée, a la fois par le domaindutlé considéré, et également par la sélection

des questions traitées.
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D’abord, I'étude se focalise sur le comportemesteélastique de ces matériaux dans
le domaine des petites déformations, dans lequaidae amorphe joue un réle prépondérant.
Ensuite, l'étude se focalise successivement surx déchelles différentes: celle de
'empilement lamellaire puis celle de la structapiérolitique.

A I'échelle de I'empilement lamellaire, traitée @lnapitre 2, I'objectif général est
d’étudier les influences respectives du choix du mpomement de la phase amorphe
(contribution viscoélastique) et des effets de pstnucture et hétérogénéités induites sur le
comportement macroscopique aux faibles déformatiDasis ce cadre général, la réflexion
est plus particulierement centrée sur les notioesad relaxé et stabilisé vers lequel le
matériau évolue au cours des étapes transitoiesoélastiques. Deux situations posant
guestion a I'échelle macroscopique seront plusiquaigrement considérées : I'état relaxé
dans le cas de charge/décharge avec des étapedagation et anti-relaxation au méme
niveau de déformation, et 'accommodation cycligua.calcul de microstructure en champs
complets est fait sur un empilement lamellaire, lpaméthode des éléments finis. Pour la
simulation les conditions aux limites périodiquest @été appliguées en 3D avec un
comportement viscoélastique linéaire et non lireasur ABAQUS®, et des outils de
traitement statistique ont été programmés pourrddement de résultats. Cette premiére
échelle est celle du motif élémentaire des modedesnclusion.

Face aux nombreuses questions non résolues qaseatsimultanément aux modéles
micromécaniques, la simulation en champs completstdtue une perspective intéressante.
Sur microstructure la plus réaliste possible, glermettrait de mieux appréhender (a
comportement fixé affecté a la phase amorphe)dles respectifs de la phase amorphe et de
la microstructure sur les mécanismes de déformatiamis également, dans une perspective
plus long terme, I'identification de la loi de coarfement de la phase amorphe par méthode
inverse.

Deux verrous freinent la mise en ceuvre de cettead#ma pour les polymeres semi-
cristallins. D’'une part, ces matériaux présentemte umicrostructure trés complexe
(sphérolitique), impossible a capter et a repredumumeériqguement avec les moyens
technologiques actuels. D’autre part, la recherdeela taille du Volume Elémentaire
Représentatif (VER) a simuler pour prévoir avec gnécision donnée le comportement
macroscopique n’est pas triviale.

En ce qui concerne la deuxiéme difficulté, une tsmhua terme pour la contourner (i.e.
de s’affranchir de la recherche d'un VER « mécamigu pourrait étre dimposer les

déplacements réels aux bords d'un VER « morpholagig
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Pour cela, il est nécessaire de mettre au pointtectenique de mesure de champs
cinématiques a I'échelle mésoscopique, i.e. ectsglheérolitique pour ce type de matériaux.
Le Chapitre 3 est donc dédié a l'application de la technique cderélation d’'images
numeriques (CIN) pour la mesure de champs cinénediqux échelles mésoscopique et
macroscopique. Pour la premiere, la nécessité etefer des mesures a une échelle fine
(quelgues pm) impligue de développer la technigaeCdN in-situ dans le microscope
électronique a balayage (MEB). Cette extrapolatieda technique de CIN n’est pas triviale,
étant donné que ce sont des matériaux non condscetuque leur relaxation naturelle
complique la capture d'images de qualité. A cettbelie, la corrélation entre mesures de
champs et microstructure nécessite le développediem¢ technique de repérage précise.

A défaut de pouvoir completement définir la notide VER « mécanique » qui
nécessiterait la connaissance a la méme échellehdesps de contrainte, la taille du VER

peut néanmoins étre éclairée par lidentificatiolmnddomaine minimal sur lequel la

déformation moyenne mesurés}v) coinciderait avec la déformation macroscopiquég @

'absence de toute information sur la taille d’'uBR dans ces matériaux, une telle estimation
constitue déja une avancée notable. C’est ce dquiéatisé auChapitre 4 sur la base des
champs obtenus au Chapitre 3. Plusieurs techndgieletermination de la taille de VER ont
éte appliquées aux champs cinématiques obtenuded@mspitre 3.

Le travail des Chapitres 3 et 4 est entrepris damperspective long terme de coupler
mesure de champs cinématiques et simulation deostiacture pour travailler par analyse

inverse, notamment sur la loi de comportement dgtdoant amorphe.
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1 Introduction

L’attention est focalisée sur le comportement ddas domaine des petites
déformations. L’objectif est de mieux cerner I'onig de la réponse macroscopique des
polyméres semi-cristallins a des trajets de chaeggra long terme, charge/décharge avec
branches de relaxation et trajet cyclique, questiohrespectivement les notions d’'état relaxé
et d’accommodation cyclique. Pour mémoire et & tiftexemple, les réponses expérimentales

du PEHD a de tels trajets sont rappelées skiigiare 2.1.
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251 20
204
151

15 1
10
10 1

5
51 _A M

0

0 5 10 15 1 10 100 1000 10000 100000
tensile strain (%) Log [time]s)
tensile stress (MPa)

ol end-of-loading stress (MPa)

21 .

157 20 .

04 19 e .,
18 "

5 17
16

o 15 + T T T

0 2 4 6 0 2 4 6
tensile strain (%) number of cycles
Figure 2.1. Essai de traction sur un PEHD & 108 s! et 23°C avec des branches de relaxation a 5% et

cinétiques de relaxation correspondantes (haut); Goportement cyclique d’un PEHD & 10° s* et 23°C et
évolution de la contrainte en fin de charge en foition du nombre de cycles (bas) (Castagnet 2010).

La question centrale est la suivante : est-ce guéstoélasticité de la phase amorphe
est la seule responsable et/ou la redistributia abmtraintes induite par la microstructure
joue-t-elle aussi un role ?

Les difficultés d’analyse expérimentale des polyesésemi-cristallins, dégagées dans
le chapitre précédent, suggerent l'utilisation dggproches numériques pour étudier les
mécanismes au niveau de la microstructure. Néarsnae type de stratégie se trouve
confronté a une triple difficulté : d’'une part l@rgeration d’une microstructure numerique
réaliste étant donnée la complexité morphologigas chatériaux étudiés, d’autre part la
recherche d’une taille de VER assurant une préctisitsonnable sur les réponses analysées et

enfin le post-traitement des résultats.
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Dans ce contexte, I'objectif du présent chapitre déstiliser le calcul en champs
complets afin d’étudier les influences respectigeschoix de la loi constitutive de la phase
amorphe et des effets de microstructure sur la sgpdiun empilement lamellaire.

A cet effet, dans un premier temps I'analyse ahédle globale mais aussi a I'échelle
des constituants de I'empilement considéré, serdisé® en viscoélasticité linéaire
(comportement fixé) et dans un second temps eroéfgsticité non linéaire pour cerner
I'effet du comportement de la phase amorphe. D&®ineés de chargement proches des trajets
rappelés sur [&igure 2.1 seront envisagées ainsi que trois tgpeshargement différents.

Dans la prochaine section, le modele d’empilemamiellaire considéré sera décrit en
termes de géométrie, de comportement des deux pkasstalline et amorphe), de types et
trajets de chargements et d’outils statistiques f@post-traitement des résultats aux échelles
globale et locale. La sectio@ sera ensuite focalisée sur la discussion destaésugn
viscoélasticité linéaire avant de finalement aboetesectior I'influence du comportement

de I'amorphe.

2  Description du modéle d’empilement lamellaire

2.1. Géomeétrie

Pour une approche graduelle des difficultés, I'dempént lamellaire considéré est
supposeé peériodique et de géométrie tres simplecdllale de base est constituée d’'une
lamelle cristalline rectangulaire entourée d’'unendeouche de phase amorphe et extrudée
dans la troisieme dimension. Au contraire de ce esli envisagé dans les modeles
micromécaniques présentés dans le Chapitre 1, &id@mi couche de phase amorphe est
considérée sur les cotés de I'empilement lamelistatiine/phase amorphe. Cela part du
principe que I'empilement est inséré dans un ennieament amorphe.

Bien que la géométrie de la lamelle soit tres samlgls paramétres morphologiques et
sont souhaités réalistes. Les paramétres morplopilegiont été identifiés a partir de mesures
réalisées sur un HDPE commercial, le Cestilene®@®nf par « DSM engineering plastic
products ». Les températures de fusion et transittdreuse de ce matériau valent
respectivement 134 + 0.5 °C et -125 + 3.8 °C daie de cristallinité 65 + 2%, mesurés par
DSC (appareil TA-2920) avec un refroidissement dmlayage d’azote a 10°/min.
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La Figure 2.2 montre la microstructure semi-cristallidu matériau, observée par
Microscopie Electroniqgue a Transmission (MET) suaréchantillon de 70 nm d’épaisseur
découpé par cryo-ultramicrotome (Leica UC6-FC6)%30°C et contrasté avec des vapeurs de
RuQ,. Les observations MET ont été effectuées dans i Mhilips CM 20-200 kV avec un

faisceau d’électrons décondensé pour éviter 'endagement de I'échantillon.

Figure 2.2. Observation au MET de la microstructure d’'un HDPE (Par Michel Gerland).

Les parameétres morphologiques définissant les dimens des constituants de la
cellule de base correspondent a des valeurs moyedmanesures issues des observations
MET. Les valeurs de I'épaisseur de la lamelle aliisee (12 nm) de sa longueur (309 nm) et
I'épaisseur de la couche de phase amorphe (9,5amsi) obtenues conduisent a un taux de
cristallinité de 53%. Ce dernier differe nécessa@nt légérement du taux réel en raison des
simplifications morphologiques introduites par raf la réalité du HDPE.

Le modele est 2D extrudé d’'une profondeur corredapona la longueur d’une demi
lamelle cristalline. La cellule est maillée avecs ddéments linéaires parallélépipédiques
linéaires a 8 nceuds (C3D8 dans ABAQUS®). Le madllagrrespondant est illustré sur la
Figure 2.3. Sur cette figure, 3 points sont égate@nirgroduits pour I'analyse ultérieure de
I'état de contraintes dans la phase amorphe (prhgB.1.3).

Amorphous phase
Point 1 Point 2

1 Crystalline phase

Figure 2.3. Maillage de la cellule unitaire du modéle d’empilerant simple (section plane) et points
pour I'analyse ultérieure de I'état de contrainte dins la phase amorphe.
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2.2. Comportement mécanique des phases

2.2.1. Phase cristalline

Dans les polymeres semi-cristallins, la phaseatlisé est constituée par des chaines
moléculaires ordonnées régulierement. Cette streicitdonnée résulte en un comportement
orthotrope pour lequel les caractéristiques sontecttment liées aux directions
cristallographiques. Pour une approche progresgtiétant donné le domaine de déformation
macroscopique Vvise, la phase cristalline est insm#rée comme élastique linéaire orthotrope
avec les parameétres donnés par (Wobser & Blasemray), voirTableau 2.1.

Tableau 2.1. Composantes élastiques [GPa] du tenseur d’élastiéibrthotrope de la phase cristalline
dans le HDPE (Wobser & Blasembrey 1970).

Cl1 C33 C22 C13 C12 C32 C44 C55 C66

13,8 325 12,5 7,34 2,46 3,96 1,98 3,19 6,24

2.2.2. Phase amorphe

La phase amorphe est formée par des segments demudé&cules non cristallisés qui
restent orientés aléatoirement et fortement cosemix lamelles cristallines. La transition du
cristal ordonné vers la phase amorphe désorgaimské une zone qui contient des molécules
repliées. La mobilité des chaines et leur répondeamique dépendent directement du degré
de confinement géométrique entre les lamellesadiirsts.

Lorsque I'on confine géométriguement un polyméregoe pur a la méme échelle
nanomeétrique qu’entre les lamelles cristallines @été montré que la réponse viscoélastique
était modifiee (comme vu dans le Chapitre 1, papige 2.1.2). En revanche, dans le contexte
du semi-cristallin, il n'est pas possible dideisif directement par I'expérience le
comportement mécanique de la phase amorphe.

En outre, comme montré dans le Chapitre 1, paragrapB.2, les analyses
expérimentales de (El Mohajir & Heymans 2001), (Asd¢h et al. 2010) et (Martin et al.
2011) révelent deux signatures différentes de Es@lamorphe qui ont conduit ces auteurs a
distinguer une phase amorphe libre et une phasephmoigide (ou liée). Cette distinction est
souvent introduite dans la modélisation micromépaai des polymeres semi-cristallins,
comme on I'a vu dans le Chapitre 1, paragrapl2e Le comportement mécanique affecté a

ces deux phases est purement empirique.
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Ici, nous avons choisi d’affecter une seule locdmportement pour la phase amorphe
et un contact parfait entre les phases cristaklinamorphe. L'objectif est d’analyser, déja
dans ce cas simple (i.e. pour un empilement simfp$ans distinction entre amorphes libre et
liee), Iinfluence des redistributions de contrairdans la phase amorphe sur la réponse
macroscopique pour des trajets de chargement iogligles notions d’état relaxé et d'état
stabilisé. Dans le cadre de ce travail la phaseaimeosera considérée comme viscoélastique
et linéaire isotrope dans un premier temps (paphgra) puis non linéaire (paragraphe 4),

pour cette fois cerner I'influence du comportemimt’amorphe sur ces re-distributions.

Comportement viscoélastique linéaire

Les modules de cisaillement et de compressibibtét(K respectivement) sont définis par des
séries de Prony classiques et disponibles dan®diidl ABAQUS®. Les parametres
caractéristiques des lois de Pronyegk sont déduits deBquation - 2.3 ou (et K sont les
modules de cisaillement et compressibilité assoai@s temps de relaxation. Gy et Ky

correspondent aux modules vitreux de cisaillemedeeompressibilité respectivement.

G(t)=G{1—igi (1—e"“‘i))j

Equation - 2.1.
N
K(t)= Ko(l— >k (- e(‘““))j
Equation - 2.2. i=1
. G, K.
Equation - 2.3. g == ,ki =
G, K,

Dans ce travail, le comportement viscoélastiquédlire de la phase amorphe est ajusté
a partir d’'une courbe maitresse de complaisandiudge en cisaillement, obtenu par Plazek
(rapporté par (Ferry 1980)) pour le polystyrene)(P3in de limiter les temps de calcul, les
modules de cisaillement et de compressibilité shstribués sur 10 temps de relaxation
couvrant trois décades, entre 1 et 1000 s, soitplege de temps plus étroite que la plage
expérimentale (12 décades). Le temps de relaxadioplus long est du méme ordre de
grandeur que le temps maximal simulé. Des disiobst identiques sont par ailleurs
prescrites pour G et K (g k), ce qui revient a supposer un coefficient de $wisonstant de
0.49. Les parameétres résultants de la série deyRumnt listés dans [€ableau 2.2. Le module

d’Young vitreux de cette distribution réduite ve8@0 MPa et le module relaxé 17 MPa.
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L’évolution du module de cisaillement en fonctioesdemps de relaxation est illustrée dans

la Figure 2.4 pour les parameétres considéres.

Tableau 2.2.  Parameétres de la série de Prony utilisée pour lesadules de cisaillement G et de
compressibilité K.

1(s) 1 2,1544 | 4,6416 10 21,5443 | 46,4159 100 215,4435 | 464,1589 1000
o} 0,1687 | 0,1631 | 0,1540 | 0,1397 | 10,1185 0,0898 | 0,0571 0,0289 0,0137 0,0097
K, 0,1687 | 0,1631 | 0,1540 | 0,1397 | 0,1185 0,0898 | 0,0571 0,0289 0,0137 0,0097
24
18 A
<
[a
212
-
o
6 -
0 T T 1
1 10 100 1000
T(s)
Figure 2.4. Distribution des modules de cisaillement en fonctiodes temps de relaxation pour la loi

viscoélastique linéaire.

Comportement viscoélastique non linéaire

La loi viscoélastique non linéaire phénoménologiqtiksée pour cette partie est issue
de développements menés au laboratoire pour prédirecomportement mécanique
macroscopique des polymeres semi-cristallins. &kecodée sous forme d’'une UMAT dont
on peut se servir pour des simulations sous ABAQUB® est appliquée ici a la seule phase
amorphe de 'empilement lamellaire. Le sens physiduine telle loi a I'échelle de la phase
amorphe confinée n’est pas garanti, mais le bud'éstluer I'influence d’'une forme de non-
linéarité du comportement du constituant amorphdastéponse effective et les champs intra-
phase.

Cette loi de comportement est formulée dans leecdér la Thermodynamique des
Processus Irréversibles par variables internes. &t utilisée ici dans sa version isotherme.
Elle s’appuie sur une partition explicite entre |egrts hydrostatique et déviatorique du
comportement. Le formalisme global est de type Makgenéralisé.

L’existence d’'un potentiel thermodynamique, a saVénergie libre spécifique, est

postulée. Ce potentiel est fonction de la déforomatiqui apparait dans les arguments de

I'Equation - 2.4 via sa partie hydrostatiqme:"() et son déviateu?a, et de deux familles de
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. =tre; . ., .
variables internes"*’ (scalaires) ez (tensorielles), associées respectivement aux parts

hydrostatique et déviatorique.

et YK (2 -2y
24

[l

pw(trz,=e 2" ,;ei )= % K, (tr;)2 te:
Equation - 2.4.

k : =

D ( ; zj Ej :(Eej —Eiﬁ)

j=1
Dans IEquation - 2.4p représente la masse volumique du matériaueprésente le module

de compressibilité eG. le tenseur des modules de cisaillement (cas a0t tous deux a

I'état relaxé, c'est-a-dire aprés épuisement de lesiprocessus viscoélastiques décrits par les

variables interneg. Les parameétrelg et G; représentent les mémes grandeurs, associées au

- _Z
processus de relaxatipnPour chaque processus viscoélastique ' et z. représentent les

= =e
valeurs a I'état relaxé des variables interrd$’ et z . Lorsque ces grandeurs sont
proportionnelles a la déformation, c'est-a-direpeetivement atre et e, cette loi de
comportement par variables internes se ramene aarieede Prony du type de celle présentée

précédemment dans le cadre linéaire.

- _:
Ici, les grandeurs traduisant I'état relaxg’ et z.. sont dedonctions non-linéaires de

la déformation comme illustré par Equation - 2.5 et Equation - 2.6. Cette facon
d’introduire de la non-linéarité differe de ce gst couramment pratiqué dans la littérature, a

savoir une dépendance directe des temps de relaxata contrainte ou a la déformation.

Equation - 2.5. "6 = g (tre) = K, [2— exp(—A,olumetrE)]tr?

Equation - 2.6. Z = g (e) Gl [2_exp(_A;isaillemmteequwalem)] Z

Dans |Equation - 2.5 et dansHguation - 2.6, la valeur des paramet®&s, .. et Auisaiemer
fixe le degré de non-linéarité de la réponse : ammeétre peut varier entre 0 (comportement

viscoélastique lineaire) et I'infini. Dans le praséravail, ces parametre#\(,,.. et Ausaiemat)

ont été pris égaux a 1. lEagure 2.5 illustre la courbe, (¢) avec le parameétr& égal a zéro

(viscoélasticité linéaire) et égal a 1 (viscoétastinon linéaire).
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Figure 2.5. Evolution T, (£) & partir de I'Equation - 2.5 en viscoélasticité linéairef . jjeme; = O et

viscoélasticité non linéaire A ijiemer =1 €N Cisaillement.

Les lois d'état dérivent du potentiel thermodynamicselon lesEquation - 2.7 a
Equation - 2.10. Les deux premieres décrivent bassphydrostatique et déviatorique de la
contrainte. Les deux suivantes fournissent I'exgoes des forces thermodynamiques

e, S .
associées aux variables interres et z respectlvement.

n trs, —
Equation - 2.7. tra p( oy j K, trg zk, dg (Ztrs _ Zggj)
otre atrs,

= K e = =g =€
w:e—ZZag Gi:(z -2»)

(o]l

Equation - 2.8. Z: p(a—l‘fJ =2
oe = 0e
Equation - 2.9. - pA”; = ,0( atw J — k,- (Ztr?J _ Z:;‘)
azrfi

Equation - 2.10. —piej =p % =2G; :(?‘ —Zeoj)
0z’

On définit le potentiel de dissipationl selon IEquation - 2.11. Les lois

complémentaires d’évolution qui en découlent somhnées par Equation - 2.12 et I

Equation - 2.13.

1 i rg 1 =€
Equation-2.11.  d :_Z (,OAt NE+Z Z(,OA ): GJ :—Z(,OA )
2 = k Z_trs z_ej

volume cisaillement
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| dztrfj _ 1 (Ztri_ Ztri)
Equation - 2.12. dt e - o0
z' ]

=e€j = =

dz _ 1 =& =6

Equation - 2.13. =-—= (z —2)
dt s

cisaillement

€j

Ce lois décrivent la cinétique d'évolution des egrile variables interned * et z

comme des fonctions de leur écart a I'équilibrdoat intervenir deux séries de temps de

. tr £ €
r'elaxatlonrvolume et Tcisaillmen .

tl’é'j

Les paramétres de la loi sont doke; G-, lesn k, lesn Gj, les nr,,,.. et les n

g
cisaillmert ?

et les parametred, .. €t Aicieme:r d€ 'Equation - 2.5 et Equation - 2.6. Dans la

pratique, les modules et temps de relaxation schardillonnés a partir d’'une loi de

distribution globale qui est elle-méme paramétisasi, les modules relaxés, les modules

vitreux et lesk;, G;, 5 sont liés entre eux.

Dans ce travail, le formalisme est encore simplid&abord, on se place dans le cas

isotrope (lesn tenseursG; deviennent des grandeurs scalaires). Puis, l¢s &axés non-

linéaires volumique et déviatorique suivent la méonegparamétrée par un coefficient unique
A. Ensuite, les distributions de temps de relaxasiont choisies identiques pour les parts
volumique et déviatorique. Il N’y a donc plus quéusérie de temps de relaxatignDe la
méme facon que pour la série de Prony présenté&égemment en linéaire, dix termes ont
été retenus pour discrétiser les modules de @sadht et de compressibilité. Ils sont
également distribués sur trois décades, entrel0@4 s. La loi est appliquée avec les mémes
valeurs de module d’Young vitreux et relaxé qudeseltilisées pour la série de Prony en
linéaire : 300 MPa et 17 MPa respectivement.

La Figure 2.6 illustre la distribution des modulescggillement en fonction des temps
de relaxation avec les paramétres choisis.

La Figure 2.7 compare les réponses données par ad@iProny linéaire et cette loi
non-linéaire avec les parametres pre-cités, ernllers@nt sous charge et décharge avec deux

branches de relaxation.
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Figure 2.6. Distribution des modules de cisaillement en fonctindes temps de relaxation pour la loi
viscoélastique non-linéaire.

01, (MPa)

0 0.05 0.1 0.15 0.2

Figure 2.7. Réponses viscoélastique linéaire et non linéaireud essai de cisaillement, sur un trajet de
chargement de charge et décharge avec deux branctassrelaxation.

2.3. Types et histoires de chargement

Le modele d’empilement lamellaire est soumis asttgpes de chargement imposés
grace a des conditions aux limites périodiques. tlesx premiers correspondent a des
chargements de type « traction uniaxiale », le preselon la direction longitudinale de la
lamelle cristalline et le second selon la directicansverse. Le troisieme chargement est un
cisaillement plan. lls sont illustrés sur Fgure 2.8 et précisés en annexe B. Les deux
premiers ont pour but de se rapprocher qualitateréndes chargements subis in situ (i.e. au
sein du sphérolite) par un empilement lamellaiierdé a 0° et 90° par rapport a la direction
d’extension globale (cas de la traction). Le temse chargement est intéressant par sa nature
élémentaire. |l n'est par contre que partiellenreprésentatif du type de chargement subi par

un empilement a 45°.
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Figure 2.8. Types de chargement appliqués au modele d’empilemilamellaire simple: « traction »
dans la direction longitudinale des lamelles (a gahe), « traction » dans la direction transverse aux
lamelles (au centre) et cisaillement plan (a droije

En lien avec la problématique de I'état relaxé, i€tat mécanique atteint apres
relaxation ou celle d’état stabilisé pour un trajatligue (comme expliqué dans le Chapitre 1
paragraphe 1.3.7), deux trajets de chargementfepés sont considérés. Leigure 2.9
schématise ces deux trajets pilotés en déformatiaaroscopique imposée a la cellule de
base. Comme représenté surHmure 2.9-(a), le premier trajet, inclut une biaecde
relaxation de 2000 secondes aprés charge et déchmagielle au méme niveau de
déformation. La durée totale du test simulé es@@0 secondes. Le deuxieme trajet de
chargement, illustréigure 2.9-(b), correspond a un chargement cyclidee25 cycles. Ce
trajet sera élargi a 45 cycles en viscoélastic@ finéaire pour des raisons qui seront

expliquées dans le paragraphe 4.

5000 s
= =
< <
7z 2000 < "2000% iz (--)
4800 s q 00
. N >
a) Time (s) b) Time (s)
Figure 2.9. Trajets de chargement considérés: charge/déchargeec branches de relaxation et d’anti-

relaxation (a), charge/décharge cyclique (b).

Les vitesses de déformation macroscopiques imposdest 2,4E-4, 2,3E-5 et 1,3E-5
s' respectivement pour le cisaillement plan, la atiom » longitudinale et la « traction »
transversale. Les deux trajets de chargement sontlés en utilisant des conditions aux
limites périodiques. Leur implantation sous ABAQUS# 3D et pour des trajets dépendant
du temps, constitue une contribution importante daseloppements numériques de la these.
Le lecteur trouvera un rappel de quelques notiss@ées aux conditions aux limites
périodiques dans I'annexe A de méme qu'une dé&imiplus précise des trois types de

chargement en annexe B.
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2.4, Outils pour I'analyse statistique des résultats

Cette section présente les outils numériques detmotement des résultats aux deux
échelles, globale et locale, des simulations emgpisacomplets. Les moyennes volumiques
classiques et les outils statistiques pour l'aralg® champs locaux hétérogénes sont

successivement présentés. Dans cette seciorgprésente un champ tensoriel arbitraire

(contrainte ou déformation).

Moyennes volumiques

. =(V) = .
La moyenne spatialez ~, du champ tensoriet sur un domaine quelconque V est

classiquement définie par:

_ =(vV) )= 1=
Equation - 2.14.  Z <Z> = —JZdV
v V]IV

ou |V| est le volume du domaine considéré. Les réponsesascopiques en déformation et

contrainte de I'empilement lamellaire seront déskide IEquation - 2.14 aveM le volume

total de la cellule unitaire. Dans le méme esfat,moyennes par phase sont aussi calculées a

partir de [Equation - 2.14 avep/| =|V,| le volume de la phase r considérée (ici amorphe ou

cristalline). Plus généralement, la formulsg(ation - 2.14) peut étre appliquée a n'importe
guel sous domaine au sein d’'une phase donnée. Gamsavail, elle le sera sur un sous
domaine de la phase amorphe entourant I'extrémeit@ lamelle cristalline (voir paragraphes
3.2et4.2).

Analyse statistique des champs locaux

L’hétérogénéité d'un champ tensoriel quelcongmea l'intérieur d’'une phase r

TR L s . .= =(Vy)
(hétérogénéité intraphase) est attachée a I'andplitle la fluctuatiore -z " La moyenne
de cette fluctuation sur la phase r est nulle. Smond moment sur la phase r est le tenseur d’

ordre quatre défini parEquation - 2.15, voir e.g. (Moulinec & Suquet 2P03

_ <(= =(vr)j (= =(vr)j>
Equation - 2.15. z2-7 Ojz-z
Vr
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ou O est I'opérateur de produit tensoriel. A partirldequation - 2.15, le second moment sur
la phase r de la fluctuation d'une composarje donnée du tenseuz correspond a la

variance de cette composante:

Equation - 2.16. <(Zij )2>Vr ‘(<Zij >Vr jz

La variance est nulle quarj; est uniforme dans la phase r. La quantiguation -

2.16) est donc considérée comme une mesure (gicadrate 'hétérogénéité intraphase dans
la phase. Cet outil statistique tient lieu d’'indicateur B&cart du champ a sa moyenne sur la
phaser.

Une quantification plus précise de I'hétérogénditita-phase peut étre obtenue a
partir des fonctions de densité de probabilité danshase r, voir e.g. ((Moulinec & Suquet
2003), (Idiart et al. 2006)). Les fonctions densigeprobabilité fournissent des histogrammes

de la distribution des champs locaux dans la phdeur un champ scalaire donné z (e.g. une

composantez; du champ tensoriez considére), la fonction densité de probabiﬁﬁ) (2

est définie de facon a ce qlﬁér) (z)dzprésente la fraction volumique de la phase sdan

une configuration donnée ou la variable z prendvadésurs entre z et z+dz. Pour une valeur

donnéez;, Pz(r) (zj) est ici post-traitée a partir de la simulationn&éts finis de la fagon
suivante:

p Vi 2 -2

Equation - 2.17. P(r) Zi) =— . Zi =Zmin TIAZ, AN =—_—_max
! 27 (i) AZ|Vr| i min

vri‘
ou ‘ dénote la somme des volumes des éléments dahada p pour lesquels la variable z

vérifie zj <z<z; +Az, |V,| représente le volume total de la phase r et Nolahme de

classes considéere (201 pour ce travail). Finalemeqf, et znax Sont respectivement les

valeurs minimale et maximale de la variable z sudlrée totale du trajet de chargement
simulé, eti=0, 1, ..., N-1.

Tous les outils (moyennes classiques et traiterstitstique) ont été programmeés
sous la forme de scripts PYTHON® de facon a pousystématiser les procédures de
traitement de donnés a partir du logiciel ABAQUSIB.ont été congus de fagon a pouvoir
étre appliqués sur n'importe quel set d’élémenési@iinis par I'utilisateur et pour n'importe
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guelle microstructure multi-phases. Cet aspect tdoes un autre apport de la partie
numérique du travail de thése en vue de calculshamps complets plus complexes aussi
bien dans le cadre de la présente thématique gsegphéralement au laboratoire.

3 Résultats en viscoélasticité linéaire

Cette section est dédiée a I'analyse de la répdasaodéle d’empilement lamellaire
en viscoélasticité linéaire. L’analyse sera coraleit deux étapes. Une premiere étape sera
consacrée a l'analyse statistigue des hétérogénditéchamp de contraintes dans la phase
amorphe (paragraptiel). Les tenseurs locaux des contraintes enpmigs spécifiques de la
phase amorphe, schématisés siidpre 2.3 seront aussi analysés. Dans une deuééape
(paragraphed.2), les réponses macroscopique et moyennes aae @eront discutées pour
examiner comment les effets se «transmettent jodal au global. Un set d'éléments
spécifique sera aussi considéré pour distinguefli&énce de la contribution des différentes
zones de la phase amorphe sur la réponse globddecedule. Chacun des paragrapBeket
3.2 traitera successivement les deux trajets degeheent (charge/décharge avec branches de

relaxation — cyclage) et les trois types de chasggrachématisés surfagure 2.8.

3.1. Analyse de I'hétérogénéité du champ de contraintes

Les hétérogénéités des champs de contraintes alphase amorphe sont ici analysées
en combinant les outils d’analyse statistique uhtits dans le paragraph2.4 avec

I'observation des cartographies.

3.1.1. Charge/décharge avec branches de relaxation

Les moyennes sur la phase amorphe de la contramt@male dans la direction
d’extension pour les deux chargements de typectdra», de la contrainte de cisaillement
pour le cisaillement, ainsi que leur variance ndisea respective (i.e. variance divisée par la
variance maximale sur le trajet de chargement) septésentées sur ligure 2.10 en

fonction du temps.
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Figure 2.10. Evolutions temporelles de la contrainte moyenne danla phase amorphe (en noir) et de la
variance normalisée (en gris), pour le chargementlengitudinal » (a), « transversal » (b), et de
cisaillement plan (c), trajet de charge/décharge &c branches de relaxation. Les contraintes normales
dans la direction d’extension (a) et (b) et de ci®ement (c) sont représentées.

Pour chacun des trois types de chargement, langaaiaugmente avec la valeur
absolue de la contrainte moyenne. En conséquentepent observer une légére ré-
augmentation de la variance normalisée en fin oilsition, c’est a dire juste aprés que la
contrainte moyenne devienne nulle et diminue vaesvaleur négative.

Dans les trois cas, I'évolution des fluctuationg@le temps est quasi similaire avec
toutefois une variance normalisée plus faible eailléement que pour les autres chargements.
Pendant les étapes de relaxation et d’anti-releates contraintes moyennes dans la phase
amorphe et les variances évoluent vers des vastaingisées. La stabilisation des contraintes
moyennes anticipe la stabilisation des variancegjui signifie que I'hétérogénéité dans la
phase amorphe continue d’évoluer bien que la cotéranoyenne soit stabilisée. Les valeurs
stabilisées a la fin des étapes de relaxationagttidfelaxation sont quasi identiques. Cela est
vrai aussi bien pour la contrainte moyenne que f@uariance.

La distribution des contraintes locales dans lsspltamorphe a été obtenue aux temps
clés de I'histoire de chargement, grace a l'utii@ades fonctions de densité de probabilité.

L’analyse des histogrammes a été combinée avesdightion des cartographies aux mémes
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temps dans le but de conclure sur la répartitiatiaie des hétérogénéités dans la phase. A
titre d'illustration, laFigure 2.11 et l&igure 2.12 présentent les résultats au débutaefia

des étapes de relaxation et d’anti-relaxation, eefpement pour le cisaillement plan et le
chargement de type «traction » dans la directransiverse aux lamelles. Les tendances
concernant I'évolution temporelle des hétérogéséisént similaires pour le trajet de

chargement de type « traction » dans la directemlamelles (malgré des niveaux différents).
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Figure 2.11. Fonctions densité de probabilité de la contrainte @ cisaillement locale (dans la phase
amorphe) et cartographies correspondantes au débet a la fin des étapes de relaxation et d’anti-
relaxation.

Les histogrammes de l|&igure 2.11 pour le cisaillement indiquent une s#as
majoritaire coincidant avec la valeur moyenne dectmtrainte dans la phase. Les
hétérogénéités restent localisées dans le voisimagetdiat de I'extrémité de la lamelle et
demeurent suffisamment faibles pour ne pas affesesiblement la valeur moyenne qui par
suite reste proche de la valeur homogene obsera@ée Hessentiel de la région inter
lamellaire. Bien que faibles, les hétérogénéitésimient en relaxation (de 200s a 2200s) et

augmentent en anti-relaxation (de 2600s a 4606s3ceord avec I'évolution temporelle de la

variance Figure 2.10-(c)).
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Figure 2.12. Fonctions densité de probabilité de la contrainte ormale dans la direction transverse aux
lamelles (dans la phase amorphe) et cartographiesrcespondantes au début et a la fin des étapes de
relaxation et d’anti-relaxation.

Comme le montrent les histogrammes dEitaure 2.12, la distribution de la contrainte
axiale dans la phase amorphe pour le chargemenypde « traction » dans la direction
transverse a la lamelle, est différente d’une ithistion Gaussienne parfaitement symétrique
par rapport a la valeur moyenne. La classe maiitarrespond a la valeur homogene de la
contrainte observée dans la partie centrale dédam inter-lamellaire et les petits pics a
gauche de la classe majoritaire sont associés aates ou les niveaux de contrainte sont
différents. Les cartographies montrent que lesrbgénéités de contraintes induites par
'acuité des extrémités des lamelles cristallinésesdent ici jusque dans le début de la zone
inter-lamellaire. L& encore I'hétérogénéité diminae relaxation et augmente en anti-
relaxation (voir I'évolution de la queue a gaucledalclasse majoritaire et les cartographies).

Pour les deux types de chargement ( « tractionsveasale » et cisaillement), les
cartographies a la fin de I'étape de relaxatiorD@2 sont trés similaires a celles obtenus a la

fin de I'anti-relaxation (4600s) confirmant que dé&sits d’hétérogénéité stabilisés proches

sont atteints.

3.1.2. Charge/décharge cyclique

La Figure 2.13 montre I'évolution de la contrainte raoge dans la phase amorphe et

de la variance normalisée aux points de fin degehat de fin de décharge en fonction du
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temps pour le trajet de chargement cyclique. Lesltg&ts sont présentés successivement pour
les trois types de chargement: «traction longialé », « traction transversale » et

cisaillement plan.

4 1.25 4 1.25
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Figure 2.13. Evolutions temporelles de la contrainte moyenne danla phase amorphe (en noir) et de la
variance normalisée en fins de charge et de décharden jaune et gris) pour le chargement
« longitudinal » (a), « transversal » (b), et de saillement (c), trajet de chargement cyclique. Les
contraintes normales dans la direction d'extensioffa) et (b) et de cisaillement (c) sont représentées

Pour les trois types de chargement, I'évolution ldevariance montre que les
fluctuations de contraintes dans la phase amorpHmale charge, respectivement décharge,
diminuent, respectivement augmentent, avec le nerdercycles. De plus, la stabilisation de
la contrainte moyenne dans la phase amorphe aunmtspdée fins de charge et de décharge
parait anticiper la stabilisation des hétérogéséité

Pour le trajet de chargement cyclique, les fonestidensité de probabilité ont été
calculées aux points de fin de charge et de fidé@#arge de chaque cycle. Les distributions
obtenues sont ici présentées pour le premier emietecycle et combinées avec les
cartographies de contraintes. Les résultats sagtiement donnés pour le cisaillement plan et

la « traction » transversale pour les mémes raigoagour le premier trajet de chargement.
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Figure 2.14. Fonctions densité de probabilité de la contrainte & cisaillement locale (dans la phase
amorphe) et cartographies correspondantes aux tempte fin de charge et de fin de décharge des premier
et dernier cycles, soit a 100, 200, 4900 et 5000@®les.
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En cisaillement plan comme pour le premier tragettdargement, les distributions de
densité de probabilité sont caractérisées par uh @e trés resserré autour de la valeur
moyenne, ce qui montre que la contrainte dans gtéese est quasi homogéne. La faible
hétérogénéité est localisée autour de I'extrénmetéadamelle cristalline, sauf pour le premier

cycle ou une légére perturbation est observée ldartne inter lamellaire en fin de charge.
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Figure 2.15. Fonctions densité de probabilité de la contrainte @rmale dans la direction
perpendiculaire aux lamelles (dans la phase amorphet cartographies correspondantes aux temps 100,
200, 4900 et 5000 secondes.

Comme pour le premier trajet de chargement, eractitn » transversale, les
fonctions densité de probabilité montrent I'existerd’'une classe majoritaire et plusieurs
classes minoritaires correspondant aux hétéroggnéitans la phase amorphe. Les
hétérogénéités (associées aux petits pics degbdifins) restent localisées dans le proche
voisinage de l'extrémité de la lamelle cristalliffaible étendue). Ces hétérogénéités sont
suffisamment intenses pour dévier les distributidiume forme Gaussienne, symétrique par
rapport & la moyenne. Les valeurs des contraintes pics maximum des distributions

correspondent aux valeurs dans la région interdlamzou la contrainte est homogéne.

-85 -



Chapitre Il Simulation de microstructure en champs completanglement lamellaire simple

Pour les deux types de chargement, on observecendaavec les courbes de variance
gue I'hétérogénéité en fin de charge diminue verstat stabilisé alors qu’en fin de décharge,

elle augmente vers un autre état stabilisé.

3.1.3. Triaxialité des contraintes locales

Pour une analyse plus approfondie de I'état loeat@htrainte dans la phase amorphe,
les tenseurs de contrainte ont été observés e poonts d’intégration, localisés comme le
montre schématiquementfégure 2.3. Les tenseurs de contrainte sont ichdsra des temps
clés des deux histoires de chargement en cisaifiemplan et en traction transverse. Les

tenseurs sont montrés dansTebleau 2.3 pour le trajet de charge/décharge larswhes de

relaxation, et |&ableau 2.4 pour le trajet cyclique.

Tableau 2.3.  Tenseurs de contrainte locaux (MPa) dans la phasem®rphe, au début et a la fin des
étapes de relaxation et d'anti-relaxation, pour leghargements de cisaillement et de « traction »
transversale.
200 s 2200s 2600s 4600s
0 1,756 0 0 0,612 0 0 -0,281 0 0 0,596 0
; 1,756 0 0 0,612 0 0 -0,281 0 0 0,596 0 0
g S |o 0 0 0 0 0 0 0 0 0 0 0
AN 1,744 0 0,001 0,609 0 0,001  -0276 0 0,001 599 0
El = |1744 0,001 0 0,609 0,001 0 0,276 0,001 0 0,593 00D, O
T g 0 0 0,002 0 0 0,001 0 0 0 0 0 0,001
'8 0,065 16,178 0 0,311 0,945 0 -0,129 -0,405 0 0,303 0,920 0
2 |78 0041 0 0,945 0308 0 -0,405  -0,125 0 09200300 0
9 o 0 0 0 0 0,304 0 0 0,124 | o0 0 0,296
< 3,957 0 0 1,479 0 0 -0,406 0 0 1,440 0000 O
% ; 0 4,169 0 0 1,549 0 0 -0,449 0 0,000 1,508 0
2 g 0 0 3,939 0 0 1,469 0 0 -0,412 0 0 1,430
g 3,778 -0,011 0 1,385 -0,006 0 -0,450  -0,003 0 1,349 0,006 0
A & |00 3,998 0 -0,006 1,460 0 0,003  -0,490 0 9,00 1421 0
sl 8 |o 0 3767 | o 0 1,379 0 0 0454 o0 0 1,343
g -2,710 -0,103 0 -1,891 -0,054 0 -1,722 -0,026 0 834, -0,053 0
'j 2 -0,103 -4,115 0 -0,054 -2,584 0 -0,026 -1,958 0 058, -2,509 0
1 8 |o 0 3387 | 0 0 2,208 | 0 0 1,796 | 0 0 -2,144

Le confinement de la phase amorphe par les lametistallines induit un état de
contrainte sphérique dans la région inter-lamalain traction transverse alors que l'état de
contrainte est purement déviatorique en cisailldrpéam. Cet état de contrainte devient plus
complexe au fur et a mesure que I'on se rapproehkedtrémité de la lamelle cristalline,
avec l'apparition d’'une composante de cisaillemamttraction transverse et de contraintes
normales en cisaillement plan (points 2 et 3). Anp 3, le signe des trois composantes
normales du tenseur de contrainte pour la tradti@nsverse est négatif (compression de la

phase amorphe dans les trois directions). Ainsi,hHétérogénéités dans la phase amorphe
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induites par I'extrémité de la lamelle cristallinencernent les niveaux de contraintes mais

aussi la nature de I'état de contrainte local datte phase.

Tableau 2.4.

premier, quatrieme, vingt quatrieme et dernier cyces, pour les chargements de cisaillement et de
« traction » transversale.

Tenseurs de contrainte locaux (MPa) dans la phaserarphe, en fin de charge pour les

100s 1300 s 4700 s 4900s

~ 0 1.188 0 0 1,024 0 0 1.015 0 0 1.015 0
c €| 1188 0 0 1,024 0 0 1.015 0 0 1.015 0 0
s “1 o 0 0 0 0 0 0 0 0 0 0 0
£ ~ | 0.003 1.180 0 0,002 1,017 0 0.002 1.008 0 0.002 8100 O
£ S| 1180 0 0 1,017 0 0 1.008 0 0 1.008 0 0
% & 0 0 0 0 0 0 0 0 0.001 0 0 0.001%
() | 0591 1.807 0 0,507 1,554 0 0.502 1.540 0 0502 0154 O

€| 1807 0.583 0 1,554 0,500 0 1.540 0.495 0 1540 5049 0

& 0 0 0.575 0 0 0,493 0 0 0.489 0 0 0.48p
% j 2.620 0 0 2,250 0 0 2.228 0.000 0 2.228 0 0
g g 0 2.766 0 0 2,376 0 0 2.353 0 0 2.353 0
Z o 0 0 2.610 0 0 2,242 0 0 2.220 0 0 2.220
g N | 2518 -0.006 0 2,165 -0,005 0 2.144  -0.005 0 2.144  -0.005 0
2 -% -0.006 2.668 0 -0,005 2,295 0 -0.005 2.273 0 -0.005 2.273 0
8 a 0 0 2.512 0 0 2,160 0 0 2.140 0 0 2.140
§ ® ] -1271 -0.058 0 -1,008 -0,049 0 -0.977 -0.048 0 -0.977 -0.048 0
i £ -0.058 -2.102 0 0,049  -1,707 0 -0.048  -1.665 0 -0.048 -1.665 0
" o 0 0 -1.682 0 0 -1,355 0 0 -1.320 0 0 -1.32(

Pour le trajet cyclique, on peut remarquer que demposantes du tenseur des

contraintes en chacun des trois points n'évoluér pntre les 24 et 25™ cycles. A la fin

du cyclage, I'état d’hétérogénéité au sein de lasphamorphe est donc stabilisé non

seulement pouto,, en traction transverse, respectivemeny en cisaillement, mais aussi

pour toutes les composantes. Par ailleurs, onuetr@ue I'état d’hétérogénéité continue

d’évoluer bien que la contrainte moyenne sur lssplamorphe soit stabilisée &il'7cycle.

3.2.

phase

Evolution des réponses moyennes globale et par

Apres une analyse des hétérogénéités de contdantela phase amorphe, on aborde

dans ce paragraphe les réponses moyennes de claesiphases et la réponse globale du

modele d’empilement. Une attention particuliéreagaortée sur les cinétiques de relaxation et

la notion d’état relaxé a l'issue des étapes daxation et d’anti-relaxation et sur la notion

d’accommodation cyclique.

Seules les réponses aux chargements de type ieracseront étudiées ici car, en

cisaillement, les hétérogénéités sont tres faiekes’affectent que trés peu les grandeurs

moyennes.
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3.2.1. Charge/décharge avec branches de relaxation

La Figure 2.16 montre la contrainte macroscopique @nag sur le volume total de la

cellule) pendant les étapes de relaxation et diatdixation pour les deux types traction.
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Figure 2.16. Evolutions de la contrainte axiale macroscopique pelant les étapes de 2000-secondes de
relaxation et d’anti-relaxation de la figure 2.9, pur le chargement « longitudinal » (a) et le chargeent
« transversal » (b).

Pour chacun des deux types de chargement, la suetmacroscopique dans l'axe
d’extension durant les étapes de relaxation etrat#kation évolue vers la méme valeur. Par
contre, les cinétiques observées sont différemé® da relaxation et I'anti-relaxation, avec
une amplitude de relaxation plus importante aphesge qu’aprés décharge partielle comme
observé expérimentalement pour le HDPE (¥gure 2.1).

Les cinétiques de relaxation et d’anti-relaxaties dontraintes moyennes par phase et
sur une région dans la phase amorphe entourarttdie#é de la lamelle cristalline sont
présentées sur lebigure 2.17 aFigure 2.19. L'objectif est de cerner l'origine des
caractéristiques macroscopiques observées surFigmre 2.16 en connexion avec

I’hétérogénéité de contrainte analysée dans légosegtécédente (paragrapB4).
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Figure 2.17. Evolutions de la contrainte axiale moyenne dans lghase cristalline pendant les étapes de
relaxation et d'anti-relaxation pour le chargement« longitudinal » (a) et le chargement « transversat (b).
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Figure 2.18. Evolutions de la contrainte axiale moyenne dans lghase amorphe pendant les étapes de
relaxation et d’anti-relaxation pour le chargement« longitudinal » (a) et le chargement « transversat (b).
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Figure 2.19. Evolutions de la contrainte axiale moyenne sur laggion en gris foncé dans la phase
amorphe entourant I'extrémité de la lamelle cristaline pendant les étapes de relaxation et d'anti-
relaxation pour le chargement « longitudinal » (at le chargement « transversal » (b).

Pour chacun des deux types de chargement et potasttes régions, la contrainte
moyenne dans la direction d’extension montre lesna® caractéristiques que celles
observées macroscopiquement. Seule la réponse moyknla phase amorphe autour de la
lamelle cristalline pour le chargement « transuesddiffere (voir Figure 2.19-(b)). La phase
amorphe est en compression selon les trois axesaddie région (voir e.g. le point 3 dans le
Tableau 2.3). Dans tous les cas, les contraintgenmes pendant les étapes de relaxation et
d’anti-relaxation évoluent vers la méme valeur avee claire dissymétrie. La stabilisation de
la contrainte moyenne dans la phase amorphe caani@ir Figure 2.18) précede celle de la
contrainte moyenne autour de I'extrémité de la l@y@istalline Figure 2.19 eFigure 2.17)
puisque I'hétérogénéité continue a évoluer apresdhilisation de la moyenne (vdtigure
2.10 et commentaires associés).

Enfin, si les valeurs relaxées moyennes par phast @esque identiques pour le
chargement « transversal », en accord avec un maekeérie, elles sont significativement
différentes pour le chargement « longitudinal »laCeontre I'effet de I'orientation de la

lamelle cristalline par rapport a I'axe d’extensidans les mécanismes de relaxation (voir
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aussi la différence entre les réponses moyennesirade la lamelle cristallin€igure 2.19

pour une autre confirmation).

3.2.2. Charge/décharge cycligue

Pour pouvoir discuter de l'accommodation du materfzendant le chargement
cyclique, I'évolution de la réponse contrainte/dafation est d’abord observée a I'échelle
macroscopique. Puis, les réponses contrainte/détmm cycliques moyennes, par phase
(phases cristalline, et amorphe) et pour la régmiourant 'extrémité de la lamelle cristalline
sont successivement étudiées pour voir si une carm@eut étre faite entre les stabilisations
macroscopique et microscopiques. Les résultatsdmmiés sur leBigure 2.20 &igure 2.23
pour les deux types de chargement « longitudinall x transversal ». Pour une meilleure
analyse des résultats, un critere de stabilisa&iété défini. Il porte sur les pentes des courbes
donnant I'évolution en fonction du nombre de cydlies contraintes moyennes en fins de
charge et de décharge de chaque cycle. Aussi, porteeégalement sur ldsgure 2.20 a
Figure 2.23 I'évolution en fonction du nombre deleg des dérivées par rapport au nombre

de cycles des deux contraintes précitées. Poualyae, on considére la réponse cyclique

étudiée comme stabilisée quand les dérivées dearmférieures 0,004 MPa.

Pour les deux types de chargement, macroscopiqueshdans toutes les régions, les
courbes contrainte/déformation évoluent vers ungcleostabilisée, avec un adoucissement
progressif, de moins en moins prononcé au fur etedure du cyclage. C’est toujours la
contrainte en fin de charge qui stabilise en premie

Pour le chargement « longitudinal », les niveauxagetrainte moyenne dans la phase
cristalline sont largement supérieurs a ceux dangHase amorphe. Dans ce cas, la
stabilisation de la réponse macroscopique (moysunées deux phases) succéde a celle de la
réponse moyenne dans la phase amorphe et prédiddecka phase cristalline. Au contraire,
pour le chargement « transversal », les niveaugotdrainte moyenne dans les deux phases
sont comparables ; les stabilisations des répomsg®nnes par phase et macroscopique se

font au méme nombre de cycles.
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d’extension pour le chargement « longitudinal » (agt le chargement « transversal » (b). Evolutions

respectives des pentes des courbes (contraintesfieis de charge et de décharge — nombre de cyclés) et

(d).
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Figure 2.23.

Réponses contrainte/déformation dans la direction’dxtension, moyennes sur la région

d’amorphe en gris foncé entourant I'extrémité de ldamelle, pour le chargement « longitudinal » (a)tde
chargement « transversal » (b). Evolutions respestés des pentes des courbes (contraintes en fins de
charge et de décharge — nombre de cycles) (c) @}.(

Une derniere remarque commune aux deux chargememtgrne la réponse moyenne

dans la région amorphe entourant I'extrémité de ldmelle. Méme si la réponse
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contrainte/déformation moyenne dans la phase amaphstabilisée, ce n’est pas le cas dans
la zone précitée ou les hétérogénéités sont léeslisLaFigure 2.23 montre que la
stabilisation dans cette zone amorphe arrive auX"1& 10°™ cycles pour les chargements
« longitudinal » et «transversal » respectiveme@ela est dd au fait que ['état
d’hétérogénéité dans la phase amorphe n’est papletament stabilisé quand la contrainte
moyenne est stabilisée, (voir paragraftie?).

De méme que pour les mécanismes de relaxatiomésdtats montrent clairement
l'effet de l'orientation de la lamelle cristallinpar rapport a I'axe d’extension sur les

mécanismes d’accommodation cyclique.

4  Effets du comportement de la phase amorphe

Cette section a pour objectif d’étudier I'effet Khgpplication d’'une loi viscoélastique
non linéaire & la phase amorphe sur les réponse&empilement lamellaire considéré,
notamment sur les mécanismes de relaxation et @aharmwdation cyclique. Tout est donc
similaire a I'étude précédente (morphologie de pdement, élasticité orthotrope du cristal,
chargements et trajets) a I'exception du compongnaescoélastique isotrope de I'amorphe
devenu non linéaire selon la loi présentée daparagraph@.2.2.

Pour chacun des deux trajets de chargement suceemsit, 'analyse sera tout
d’abord consacrée a I'étude de I'hétérogénéité thmp de contraintes au sein de la phase
amorphe, puis les réponses contrainte/déformationdeux échelles seront analysées. On
commencera par le trajet de chargement avec leslea de relaxation (paragraph#) et on
poursuivra par le trajet cyclique (paragrapie2). Le cceur des analyses sera
systématiqguement centré sur la comparaison aukatsabtenus en viscoélasticité linéaire.

Pour simplifier la discussion des résultats, le éWdavec la phase amorphe
viscoélastique linéaire sera noté « Viscoélastignéaire » (VL), et le modéle avec la phase

amorphe viscoélastique non linéaire « Viscoélastijon Linéaire » (VNL).
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4.1. Charge/décharge avec branches de relaxation

4.1.1. Analyse de I'hétérogénéité du champ de contraintes

Pour illustrer I'influence de la loi affectée I'ampie sur les évolutions temporelles de
la contrainte moyenne sur la phase amorphe et Wlenét@rogénéité, on choisit ici comme
support le chargement de « traction » selon lactime transverse a la lamelle (chargement
« transversal »). Le calcul numérique pour le chiargnt longitudinal a d’ailleurs divergé

durant I'étape d’anti-relaxation.

8 35

6 - VNL

+ VL 28 ~
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©
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Figure 2.24. Evolutions temporelles des contraintes moyennes sla phase amorphe (dans la direction
d’extension) et des variances correspondantes en \dt VNL pour le chargement « transversal ». Les
contraintes moyennes correspondent aux courbes diaut.

Ainsi, laFigure 2.24 compare les évolutions temporellesadmhtrainte moyenne sur
la phase amorphe et de la variance en VNL et VL.

Avec le modele viscoélastique non linéaire, la wabbsolue de la contrainte moyenne
dans la phase amorphe augmente. Pendant les élapetaxation et d’anti-relaxation, les
contraintes moyennes évoluent vers des valeursliséss mais plus lentement qu’en
viscoélasticité linéaire. D’ailleurs, si les étapde relaxation et d’anti-relaxation sont
suffisamment longues pour permettre aux contraimegennes de se stabiliser en VL, ce
n’est plus le cas en VNL. La durée de I'étape daxegion notamment devrait étre prolongée
pour que la contrainte ait le temps de confirmestahilisation. En conséquence, en VNL, les
valeurs des contraintes moyennes sur la phase amarpa fin des étapes de relaxation et
d’anti-relaxation ne sont plus exactement identque

Les variances en VNL semblent tendre vers des rslstabilisées. L'étape de

relaxation n’est toutefois pas suffisamment longaar permettre a I'état d’hétérogénéité de
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confirmer sa stabilisation. L'« homogénéisationexsa contrainte au sein de la phase amorphe
se fait en effet de maniéere plus lente qu’en VL. damtraire, en anti-relaxation, la variance
semble converger de maniére analogue vers sa \&tiditisée. Les états d’hétérogénéité a
lissue des étapes de relaxation et d’anti-relaxagn VNL sont donc différents alors qu’ils
étaient tres proches en VL.

Enfin, la loi viscoélastique non linéaire retendiepiour la phase amorphe ne semblent
pas influencer sensiblement les valeurs relaxées lesquelles tendent les contraintes
moyennes durant les étapes de relaxation et d’alatxation.

Les distributions des fonctions de densité de gibb&a pour la contrainte axiale dans
la phase amorphe, sont obtenues en VNL aux mémgsstelés qu'en VL. L'analyse des
distributions est combinée a l'analyse des carfgges et en parallele les résultats sont
croisés avec les résultats en VL. [Eigure 2.25 et ld&igure 2.26 illustrent les résultats pour

les étapes de relaxation et d’anti-relaxation rethpement.
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Figure 2.25. Distributions de densité de probabilité et cartograhies de la contrainte axiale dans la
phase amorphe, au début et a la fin de I'étape delaxation en VL (au haut) et en VNL (en bas).
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Figure 2.26. Distributions de densité de probabilité et cartogrghies de la contrainte axiale dans la
phase amorphe, au début et a la fin de I'étape d’'dirrelaxation en VL (au haut) et en VNL (en bas).

Les conclusions relatives a I'analyse des histogrammen VNL sont identiques a
celles effectuées en VL dans le paragrapfiel. Par ailleurs, les cartographies montrent que
les hétérogénéités en VNL sont toujours localisgetour de I'extrémité de la lamelle
cristalline avec une légere propagation vers I'gherinter-lamellaire. On constate que les
hétérogénéités au début des étapes de relaxatibangtrelaxation sont supérieures en VNL.
Dans les deux cas, elles diminuent en relaxati@spectivement augmentent en anti-
relaxation (faiblement en VNL), voir les densités drobabilité. Néanmoins si les états
d’hétérogénéité en fins de relaxation et d’antaxation (stabilisés en VL d’apres Fgure
2.24) sont tres proches, ces deux états differentML. En VNL, I'hétérogénéité en fin de
relaxation (non completement stabilisée d’apréBidmire 2.24) est en effet Iégérement plus
marquée qu'a la fin de lanti-relaxation ou ellet esgabilisée (voir par exemple les
cartographies). Enfin, les états d’hétérogénéitéred’anti-relaxation que I'on sait stabilisés

dans les deux cas sont trés proches.

4.1.2. Evolution des réponses moyennes globale et par

phase

La Figure 2.27 superpose pour le chargement « trasesverles cinétiques de

relaxation et d’anti-relaxation obtenues en VL &tV
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Figure 2.27. Evolutions en VL et VNL de la contrainte axiale pedant les étapes de relaxation et
d’'anti-relaxation, pour le chargement « transversab> : contraintes macroscopiques (a) , contraintes
moyennes dans la phase cristalline (b), dans la pf&amorphe (c) et sur la région d’amorphe en griohcé
entourant I'extrémité de la lamelle (d).

Bien que plus élevés en valeur absolue en VNL gwWern amont de la stabilisation,
les niveaux de contraintes moyennes par phaseathagsin des deux cas sont comparables et
de fait trés proches des niveaux macroscopiquds. € vrai en cours de relaxation et en
cours d’anti-relaxation. En VL et en VNL, les ciiggtes de relaxation d’une part, et d’anti-
relaxation d’autre part, sont quasi identiques pgesrdeux phases et par suite analogues aux
cinétiques macroscopiques. Enfin, dans chacun ei@s chs, les contraintes macroscopique et
moyennes par phase tendent vers la méme valexeeelblotons que cela ne serait pas le cas,
pour le chargement « longitudinal », comme en té@mant les courbes ddsgure 2.16 a
Figure 2.18 en VL. La valeur relaxée semble de lastique en VL et en VNL (résultat déja
montré pour la seule phase amorphe par I'analyda Beyure 2.24). En revanche, la VNL
accentue la dissymétrie des profils de relaxattatianti-relaxation.

En VL, les valeurs des contraintes moyennes paseleé macroscopique atteignent
guasi au méme moment la valeur relaxée (Iégéremplst tot en anti-relaxation qu’en
relaxation), mais la stabilisation n’est pas totaibachevée en VNL (surtout en relaxation).

Enfin, le caractere atypique de la réponse moyelenka phase amorphe autour de la
lamelle cristalline, souligné dans le paragraBtel, est fortement accentué en VRigure

2.27-(d). Les profils obtenus montrent, en accovécales observations de la section
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précédente, que I'état d’hétérogénéité de la com&raxiale au sein de la phase amorphe en

fin de relaxation n’est pas encore stabilisé auraine de celui en fin d’anti-relaxation.

4.2. Charge/décharge cycligue

L’influence de la loi de 'amorphe pour le trajeé @hargement cyclique va étre
illustrée pour les deux chargements de type «ibmaect (chargements « transversal » mais
aussi « longitudinal »), ce dernier n'ayant pasépds probléeme particulier contrairement au
premier trajet avec branches de relaxation. Eroeissticité non linéaire le nombre de cycles
simulé a été augmenté a 45 (9000s), pour laissErm@s aux contraintes macroscopique et

moyennes par phase de se stabiliser.

4.2.1. Analyse de I'hétérogénéité du champ de contraintes

On Iillustre sur laFigure 2.28 I'évolution de la contrainte moyenneg k phase
amorphe dans la direction d’extension en VNL. Danssouci de lisibilité, la contrainte
moyenne est seulement reportée aux points de éircharge et de décharge de chaque cycle.
L’évolution des contraintes moyennes est combinéelle des variances associées. Pour
comparaison, on reporte aussi suFigure 2.28 les variances précédemment obtenu¥4 en
pour les 25 premiers cycles.

Pour les deux types de chargement, les varianceglLeaet VNL tendent vers des
valeurs stabilisées, bien sar différentes en fmsharge et de décharge, en diminuant dans le
premier cas et en augmentant dans le second. Coennm¥éL, les contraintes moyennes
stabilisent avant les fluctuations. Les fluctuasiatabilisent toujours bien plus tard en VNL.
Enfin, on peut constater que les états stabilisés esquels tendent les états d’hétérogénéité
en fins de charge et de décharge dépendent dedffdotée a 'amorphe. Cette constatation
est plus accentuée pour le chargement « transvergals états d’hétérogénéité stabilisés en

fins de charge et de décharge sont plus marqu¥dlerqu’en VL.
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Figure 2.28. Evolutions temporelles des contraintes moyennes sla phase amorphe (dans la direction
d’extension) aux points de fins de charge et de déarge et variances correspondantes en VL et VNL pau
les chargements « longitudinal » (a) et « transveab» (b).

Comme pour le trajet de chargement précédent,oestibns densité de probabilité
sont obtenues en VNL pour les mémes points clésnguL, a savoir aux points de fins de
charge et de décharge des premier et dernier cfiades 100s, 200s pour le premier cycle et
& 8900 et 9000s pour le A8 cycle). Pour enrichir la comparaison, les distiims aux points
de fins de charge et de décharge df™26ycle (i.e. & 4900s et 5000s) correspondant au
dernier cycle en VL sont aussi tracées. Ces digtahs sont associées aux cartographies et
comparées aux résultats en VL. [Eigure 2.29 et l&igure 2.30 illustrent les résultats pour le
chargement « transversal » respectivement auxgadefins de charge et de décharge.

Les conclusions que l'on peut tirer de I'analyses déstogrammes en VNL sont
analogues a celles mentionnées au paragrafjt2en VL.

Dans les deux cas (VL et VNL) et en accord avec dearbes de variances,
I’hétérogénéité des contraintes diminue en fin l@rge, respectivement augmente en fin de
décharge, au fur et a mesure du cyclage. Les igpastobtenues en fin de charge du 25éme
cycle en VNL (non encore stabilisées d’aprebipure 2.28) sont plus hétérogenes qu’en VL
ou elles sont stabilisées. Entre le$™%t 45™ cycles, I'évolution des hétérogénéités en
VNL sont presque inexistantes. En conséquencechHamps stabilisés en VNL sont plus

hétérogenes qu’en VL en accord avec les courbgariknce.
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Figure 2.29.  Distributions de densité de probabilité et cartogrphies de la contrainte axiale dans la
phase amorphe, aux points de fin de charge des 1&tr25™ cycles en VL (en haut) et des ler, 25 et 45™
cycles en VNL (en bas).
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Figure 2.30. Distributions de densité de probabilité et cartogrghies de la contrainte axiale dans la
phase amorphe, aux points de fin de décharge des B¢ 25°™ cycles en VL (en haut) et des ler, 28 et
45" cycles en VNL (en bas).

4.2.2. Evolution des réponses moyennes globale et par
phase

La Figure 2.31 montre les réponses contrainte/défaomahacroscopiques dans 'axe

d’extension obtenues en VNL pour les deux chargésnerongitudinal » et « transversal ».
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La partie basse de la figure compare, pour chaas ahargements, les évolutions des
dérivées par rapport au nombre de cycles des @at@saen fins de charge et de décharge, en
VNL et VL. Pour ne pas alourdir, sur leSigure 2.32 aFigure 2.34, concernant

respectivement la phase cristalline, la phase ameogp la zone amorphe autour de la lamelle
cristalline, seules les évolutions des dérivées aegraintes moyennes seront fournies. Le
critere de stabilisation est identique a celuisdilau paragrapt®2.2 en VL : on considere la

réponse étudiée comme stabilisée lorsque les daineéds (des contraintes moyennes en fins

de charge et de décharge) deviennent inférieure}@,OﬁAMPa. Enfin, le Tableau 2.5
récapitule pour chaque chargement et dans les ceiXVL et VNL), le nombre de cycles

nécessaire a la stabilisation des réponses magigsey moyennes par phase et sur la zone

réduite d’amorphe.
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Figure 2.31. Réponses contrainte/déformation macroscopiques erNL dans la direction d’extension

pour le chargement « longitudinal » (a) et le chamgment « transversal » (b). Evolutions en VL et VNIdes

pentes des courbes (contraintes en fins de chargede décharge — nombre de cycles) pour le chargemnten
« longitudinal » (c) et « transversal » (d).
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Figure 2.32. Evolutions en VL et VNL des pentes des courbes (ctvaintes moyennes sur la phase

cristalline en fins de charge et de décharge — noméde cycles) pour les chargements « longitudinal (a)
et « transversal » (b).
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Figure 2.33. Evolutions en VL et VNL des pentes des courbes (ctvaintes moyennes sur la phase

amorphe en fins de charge et de décharge — nombre dycles) pour les chargements « longitudinal » (@}

« transversal » (b).
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Figure 2.34. Evolutions en VL et VNL des pentes des courbes (civaintes moyennes sur la région en

gris foncé en fins de charge et de décharge — nonebde cycles) pour les chargements « longitudinal(a)
et « transversal » (b).
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Tableau 2.5. Nombre de cycles assurant la stabilisation des caatntes moyennes macroscopiques, par
phase et dans la région amorphe autour de I'extrér@ de la lamelle en VL et VNL pour les chargements
« longitudinal » et « transversal ».

Nombre de cycles

VL VNL

o = A Macroscopigue 15 40
% = g’g Phase cristalline 18 44
5 g —‘f = Phase amorphe 6 16
M Région autour de I'extrémité de la lamelle 15 39

o 2 4 Macroscopique 7 17
% = S (_’; Phase cristalline 7 17
cO0E QN Phase amorphe 7 17
OEvao Région autour de I'extrémité de la lamelle 10 29

Pour les deux chargements, la loi viscoélastigue Im@aire retenue ici retarde les
stabilisations macroscopique et dans toutes lengglocales étudiées. Par contre, les
tendances sont logiquement analogues a cellegesan VL :

-Stabilisations macroscopique et par phase au m@ngbre de cycles lorsque les
niveaux de contrainte moyenne dans les deux plssdscomparables (cas du chargement

« transversal »).

- Stabilisation de la réponse moyenne de I'amorphbis, de la réponse macroscopique,
et enfin de la réponse moyenne de la phase cimgtdibrsque les niveaux de contrainte
moyenne dans cette derniere sont trés supérieaesa de I'amorphe (cas du chargement

« longitudinal »).

- Pour chacun des chargements, stabilisation d®rié&rainte moyenne autour de la

lamelle cristalline aprés celle de la contrainteyemme sur la phase amorphe compléte.

Apres s’étre intéressé a l'influence de la loi @enlorphe retenue pour 'amorphe sur
la notion d’accommodation cyclique (définie ici corm le nombre de cycles nécessaire a la
stabilisation selon un critére donné), on peut @gepla question suivante : a-t-on le méme
cycle stabilisé en VL et VNL ? Pour répondre aeefiiestion, on compare les valeurs des
contraintes en fins de charge et de décharge alisasibn en VL a celles obtenues a
stabilisation en VNL. Laigure 2.35 montre les résultats pour les congaimiacroscopiques

et moyennes par phase pour les deux chargements.
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Figure 2.35.  Comparaison des contraintes stabilisées en VL et \INen fins de charge et de décharge
(macroscopique et moyennes par phase dans la dirgnt d’extension) pour les chargements
« longitudinal » (a) et « transversal » (b).

Tout d’abord dans chacun des deux cas (VL et VN&9, niveaux des contraintes
moyennes stabilisées respectent les tendancesuesn @® chargement : ils sont comparables
dans les deux phases et macroscopiquement pobatgement « transversal », alors que les
contraintes macroscopiques sont encadrées paoitggintes moyennes par phase pour le
chargement « transversal ».

Pour le chargement « transversal », on constatdegueycles stabilisés ne sont pas
identiques en VL et VNL avec une différence d’eawir34% sur les contraintes en fin de
charge et de 48% sur celles en fin de déchargechiffises étant identiques pour les deux
phases et par suite a I'échelle macroscopique.

En revanche, pour le chargement « longitudinaés écarts entre les cadres linéaire et
non linéaire sont moins marqués avec des valearsvoton 2% sur les contraintes en fin de
charge et d’environ 13% sur celles en fin de dégdhaCe résultat pourrait s’expliquer par le
fait que, dans ce cas de chargement, la lameligil@ participe fortement & la contrainte
globale de sorte que la réponse serait moins denaida loi viscoélastique affectée a
'amorphe.

Une autre facon d’analyser la réponse a un changerylique est de quantifier

'adoucissement du matériau. A cet effet, on aé# rapport suivant :

. g -0
Equation - 2.18.  Adoucisseent=———=
g

ou o, représente pour la contrainte étudiée la valelnilgtée en fin de charge et la valeur

au premier cycle de chargement. A titre d’illustratdes résultats qui présentent les mémes
tendances pour les deux chargementsFilgure 2.36 synthétise ceux obtenus pour le

chargement « transversal ».
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Figure 2.36.  Adoucissement des contraintes axiales macroscopiguet moyennes par phase,
chargement « transversal ».

Sans surprise, dans les deux cas (VL et VNL), amstate un adoucissement quasi
similaire dans les deux phases et macroscopiquerhantoi viscoélastique non linéaire

renforce trés fortement I'adoucissement du matériau

5 Conclusions

Le sujet principal dans ce Chapitre concernaiblatrdbution de la phase amorphe sur
le comportement global d’'un empilement lamellaimape. Plus précisément, il s’agissait
d’étudier les influences respectives du choix dungortement de la phase amorphe
(contribution viscoélastiqgue) et des effets de ostucture sur le comportement
macroscopique en relaxation et cyclage. L'approshest appuyée sur le couplage des
simulations numériques avec des outils d’analysehdgnps. Le cadre de travail était celui
des petites déformations, avec un comportement riitalc considéré élastique linéaire
orthotrope, en liaison parfaite avec la partie gher Cette derniere était dotée
successivement d’une loi viscoélastique linéairie pon-linéaire. Par analogie lointaine avec
les chargements élémentaires que voient les emgritesriamellaires dans le sphérolite, cet
empilement lamellaire a été sollicité en «tractordans la direction des lamelles,
perpendiculairement a celles-ci et en cisaillement.

Concernant le premier trajet de charge/décharge lananches de relaxation et pour le
chargement « transversal », dans chacun des deuf/taet VNL), les états relaxés vers
lesquels tendent les contraintes axiales a I'iskasedeux branches paraissent identiques. Cela
est observé pour chacune des contraintes moyemanghase et par suite pour les contraintes
macroscopiques (méme si leurs convergences en Vétitaraient d’étre confirmées surtout

en relaxation). De plus, chacune des contraintegenmes par phase parait tendre vers la
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méme valeur relaxée que I'on soit en VL ou VNL at puite la contrainte macroscopique
aussi. En revanche, la loi viscoélastiqgue non Ieéehoisie retarde la stabilisation de I'état
d’hétérogénéité de la contrainte axiale dans |s@l@norphe (surtout en relaxation), retarde
la convergence de chacune des contraintes moyg@angshase et macroscopique (la encore
surtout en relaxation) et accentue la dissymétgemofils.

La notion d’état stabilisé pour un chargement cyaine doit pas étre confondue avec
la notion d’état relaxé (a long terme) telle quérdé pour le premier trajet de chargement. La
différence vient du fait qu’en relaxation I'étatlaeé est directement défini par I'élasticité
relaxée de la loi de comportement, alors gqu'enage| les temps de relaxation voisins de la
période de sollicitation continuent d’étre acti@eci suffirait d’ailleurs a contribuer a une
différence entre les cycles stabilisés en VL et V{dles réponses contrainte/déformation
moyennes par phase et globale) méme si les distiisude modules avaient été choisies
identiques pour les deux lois viscoélastiques. &mmche, la loi viscoélastique non linéaire
choisie (avec sa distribution propre) retarde &bitisation de I'état d’hétérogénéité de la
contrainte axiale dans la phase amorphe. Elledetar moment de la stabilisation de chacune
des contraintes axiales moyennes par phase et scapique.

Malheureusement, ces retards observés pour les tlaj@ts ne peuvent pas étre
directement attribués a la seule non linéarité idénée car les distributions de modules ne
sont pas les mémes pour les deux lois viscoélastiqune perspective d’amélioration pour le
discernement des effets serait de prendre la mé&itréodtion pour les deux lois.

L’orientation de la lamelle par rapport a I'axe xtension joue un réle prépondérant
sur les mécanismes de relaxation comme sur ceugcatiamodation cyclique et ce
indépendamment de la loi de I'amorphe. En effet boe soit en VL ou VNL, pour le
chargement transversal, les deux phases contrilnigentaniére similaire a I'évolution de la
contrainte axiale macroscopique (les contraintegemoes par phase étant comparables en
cours de chargement). Aussi, les valeurs a longdeates contraintes moyennes par phase et
macroscopiques sont identiques pour le premieettdg chargement et les stabilisations de
ces mémes contraintes se font au méme nombre tis @aur le second trajet. Au contraire,
pour le chargement longitudinal, la contrainte nmne dans la phase cristalline est tres
supérieure a celle de la phase amorphe. Par suitelg trajet cyclique, les stabilisations ne
sont plus simultanées (i.e. au méme nombre de Qydle fait que la lamelle influence de
maniére prépondérante la contrainte macroscopiqueait peut étre aussi étre a I'origine de

la moindre grande sensibilité des cycles stabibisksloi viscoélastique de 'amorphe.
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Les hétérogénéités dans la phase amorphe sontasdp@ar I'acuité de la lamelle
cristalline. Elles concernent aussi bien les nixedel contraintes que la nature méme de I'état
de contraintes, état d’autant plus complexe que$® rapproche de I'extrémité de la lamelle.
Que l'on soit en VL ou en VNL, I'état d’hétérogér@de la contrainte axiale dans la phase
amorphe diminue, respectivement augmente, en tedaxaespectivement en anti-relaxation.
En cyclage, I'état d’hétérogénéité diminue en fenaharge, respectivement augmente en fin
de décharge. Dans la majorité des cas, il continéeoluer aprés stabilisation de la contrainte
moyenne sur la phase amorphe et méme macroscofigleesouligne en particulier que I'on
peut avoir deux états contrainte/déformation mawpisjues parfaitement identiques a deux
instants différents et pourtant des distributiores abntraintes continuant d’évoluer. Par
ailleurs, un état macroscopiguement relaxé ne spored pas a un champ homogéne dans la
phase amorphe.

Ainsi a I'échelle de I'empilement lamellaire lestér@généités existent et peuvent étre
non négligeables. Etant donné les résultats déédaakture (e.g. Moulinec et Suquet 2003), il
parait difficilement envisageable de faire I'écom@rd’'un indicateur de ces hétérogénéités
dans un modeéle d’homogénéisation non linéaire. @vra que ce type d’hétérogénéité n'a
pas la méme origine que celle issue de la distinaiune phase amorphe mobile et d’'une
phase rigide par le biais de comportements respetitierents. Aussi, indépendamment de la
faisabilité, il est possible gu’'un modéle d’homoéiéation doive prendre en compte les deux
sources.

De facon plus générale, une comparaison aux résgitgérimentaux pose la question
de I'extrapolation des conclusions de ce chapitne@microstructure réelle. Le premier point
concerne la forme des lamelles et notamment de dstnémité. Les hétérogénéités de
contraintes issues d'une acuité tres prononcéee tejle considérée ici seraient
vraisemblablement atténuées pour une extrémité guiendie. Mais en contre partie, une
lamelle plus réaliste ne serait pas plane et ptéssh une forme plus complexe qui
augmenterait sans doute aussi I'hétérogénéité tesnms. Le second point concerne
I'orientation spatiale des lamelles. La réponseaive d’'un polymere semi-cristallin dépend
en effet de la contribution de lamelles orientéesnthaniere variable par rapport a I'axe de
chargement. Cela signifie que les empilements lames au sein d'un sphérolite sont
chargés de maniére différente et & des vitessé&ratifes. Ici, méme d'un point de vue
gualitatif, les chargements considérés ne sont g@aetiellement représentatifs des
chargements réels in situ. Néanmoins, des effefedentation la lamelle par rapport a I'axe

d’extension ont pu étre identifiés. De plus, dé&amla microstructure tres simplifiée, mono
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orientée, considérée, certains effets comme laymiéie des cinétiques de relaxation et
d’anti-relaxation ou encore I'adoucissement cyaiqunt pu étre mis en évidence et ce méme
en viscoélasticité linéaire.

Par contre, on ne retrouve pas des valeurs a lenget des contraintes axiales
macroscopiques franchement différentes a l'issug lol@nches de relaxation et d’anti-
relaxation méme avec la loi viscoélastique nordiree Dans une microstructure sphérolitique
réelle, outre la désorientation des lamelles, deendhements existent entre elles et
favoriseraient les hétérogénéités. Les cinétiquesethxation et d’anti-relaxation pourraient
s’en trouver ralenties, phénomene qui ne manquepag d’étre accentué pour un
comportement d’amorphe non linéaire. Enfin, le cortgment viscoélastique du polymere
réel inclue une distribution de temps de relaxaponr laquelle les temps plus grands sont
inaccessibles expérimentalement. Cette partie alaxée pourrait contribuer a la différence
entre les valeurs de contrainte macroscopique gsltarmes atteints apres relaxation et anti-
relaxation (non détectée ici). D’autres mécanispmsraient aussi étre impliqués, comme par
exemple la rotation des cristallites ou encorddatjité et les processus d’endommagement a
l'intérieur des cristallites. Ces aspects n’ont @tEspris en compte.

La simulation d'un assemblage de plusieurs empitesnavec différentes orientations
permettrait déja de progresser dans l'analyse.us fdng terme, les investigations devront
aussi étre faites sur des microstructures plus toaap, plus proches de la microstructure

sphérolitique réelle en intégrant en particulisrdeécificités de caeur.
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1 Introduction

La compréhension du comportement local de la phaserphe dans les polyméres
semi-cristallins présente de nombreuses difficultés particulier la caractérisation
expérimentale des mécanismes de déformation aellécde leur microstructure reste un
verrou majeur a lever.

Une approche intéressante est I'application deetartique de corrélation d'images
numeriques CIN in-situ dans le MEB pour effectues thesures de champs a I'échelle de la
microstructure. Cette extrapolation de la technideeCIN n’est pas triviale, étant donné que
ce sont des matériaux non conducteurs et que éaxation naturelle complique la capture
d’'images de qualité.

Dans ce chapitre, on cherche a comprendre les nmséuas de déformation des
polymeéres semi-cristallins grace a des mesuresampgs cinématiques a différentes échelles.
L’échelle de mesure minimale atteinte ne permetd@ascéder au comportement de la phase
amorphe, mais correspond a I'échelle mésoscopes;a-dire a I'échelle sphérolitique.

Les mesures de champs ont donc été réalisées sipdiymeres semi-cristallins : le
PP et le LLDPE, en utilisant la technique de CINeéahelle macroscopique (sur table), et a
I'échelle mésoscopique (in situ sous MEB). Pourvodueffectuer ces mesures, un mouchetis
a été déposé a la surface des échantillons : lellécmacroscopique, ce mouchetis présente
une taille de grain moyenne d’enviropri, et a I'échelle mésoscopique une taille de grain
moyenne d’environ 200nm. Pour pouvoir relier lessates de champs ainsi obtenues a la
microstructure observée sous le mouchetis, unenigad spécifique de repérage sur les
échantillons a été développée.

Le présent chapitre se compose de sept grandesspddans un premier temps, les
matériaux objets de I'étude sont présentés et #Ears€s expérimentalement (paragraghe
Dans le paragraph®, le principe de la technique de DIC est expliduet paragraphd est
dedié a I'étude du comportement macroscopique @es dhatériaux. L’application de la
technique de DIC a I'échelle de la microstructues golymeres semi-cristallins sous MEB
est détaillée dans le paragrapgheles résultats des mesures de champs de défonmati
I'échelle mésoscopique sont présentés et discaies ld paragrapte La connexion entre les
échelles macroscopique et mésoscopique est disdatéele paragraphé Finalement dans

le paragraph@&, les conclusions sont formulées.
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2 Matériaux étudiés : LLDPE, PP

Le choix des matériaux étudiés s’est porté surpidgmeres semi-cristallins de la
famille des polyoléfines. Le premier, le « Lineaw.Density Polyethylene » (LLDPE), a été
choisi pour sa difficulté de cristallisation. Enfedf sous certaines conditions de mise en
ceuvre, il présente une microstructure particuliemnstituée de lamelles cristallines
dispersées. Toutefois, les échantillons sur lesgoelis avons réalisé les mesures de champ
ont dd subir un traitement thermique de stabilisatgui a conduit finalement a une
microstructure sphérolitique classique, avec desermgites de petite taille. Le second
matériau choisi est le Polypropylene (PP), surdégle nombreux études avaient déja éte
réalisées au laboratoire ((Lam 2004), (De Almei@87)) et pour lequel les techniques de
préparation avaient déja été éprouvées. Le PRaitdst constitué de sphérolites de grandes
tailles. Ainsi, il nous sera possible d’effectuaewcomparaison entre les résultats obtenus sur
deux polyméres avec des tailles de sphérolitegitfigsentes.

Dans le présent paragraphe, dans un premier telegpsnéthodes d’obtention des
éprouvettes sont expliquées. Puis les deux makésiant caractérisés en termes de propriétés
calorimétriques a partir des essais d’'analyse icaétrique différentielle (DSC). Ensuite leur

microstructure est analysée a partir des obsensaMEB.

2.1. Obtention des échantillons

Obtention des micro-éprouvettes

Les méthodes d’obtention des échantillons sonéwdifftes pour les deux matériaux
étudiés, étant donné qu’ils ont été fournis sous fanme différente. Le LLDPE ENGAGE-
8480 provenant de Dow Industries a été gracieusefoemi par R. Séguéla sous la forme de
granulés (voirFigure 3.1-(a)). Le polypropyléne fortement iso@et a été fourni par la
société Goodfellow sous la forme d’'une plaque chk® de 3 mm d’épaisseur (véilgure
3.1-(b)).

Pour obtenir des plaques de LLDPE a partir desulganfournis, un moule en
aluminium a été concu et développé (vbigure 3.2). Les traitements thermiques ont été
effectués dans une enceinte thermique Thethys MBistrel. Les plaques ont été obtenues

selon la procédure suivante :
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- Préchauffage jusqu’a 180°C du moule préalablemewétu avec du papier
sulfurisé.

- Remplissage avec des granulés de LLDPE.

- Maintien a 180°C pendant 5 minutes, jusqu'a ce dges grains soient

completement fondus.

- Démoulage et refroidissement a la températurdaarté

Figure 3.1. (a) LLDPE : granulés fournis ; (b) PP : plaque founie.

Cette procédure manuelle d’obtention des plaqued. ld®PE est dépendante de
plusieurs facteurs : la température ambiante dealie, la disposition des granulés dans le
moule, le positionnement du papier sulfurise, et®ar. exemple, comme la température de la
salle n’était pas controlée, et que le temps petirer la plaque du moule était difficilement
reproductible, le refroidissement de la plagque pduse faire plus ou moins rapidement.
D’autre part, une mauvaise disposition des graamsde moule pouvait provoquer I'existence
de vides dans la plague ; de méme, une mauvaipesitisn du papier sulfurisé pouvait
engendrer I'existence de défauts sur la surfac& geéaque. Le plus grand soin a donc été
apporté a I'élaboration de ces échantillons afinbténir un matériau aussi parfait que

possible.

Figure 3.2. Moule utilisé pour réaliser les plaques de LLDPE artir des granulés (a), dépbt des
granulés dans le moule (b) [dimensions en mm].
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En ce qui concerne le traitement thermique de paisson, les plaques de LLDPE ont
ensuite été mises a recuire a 75°C. L'objectif deacuit est de favoriser la croissance des
lamelles cristallines et de stabiliser le matérsamus le faisceau du MEB, comme il sera
expliqué ultérieurement. Deux temps de recuit tdteéstés : 24h ou 48h.

Les micro-éprouvettes de traction ont ensuite siiéaes dans les plaques de PP et de
LLDPE selon la géométrie indiquée surHa@ure 3.3-(a). Cette géométrie a été dictée par la
géomeétrie de la micro-machine de traction utiligéer tenir compte de la taille de la chambre
du MEB. En ce qui concerne l'usinage des échangligpour le PP, les éprouvettes ont été
usinées dans la direction d’extrusion de la plaguelr le LLDPE, étant donné que la quantité
de matiere disponible était limitée, les éprouettat été usinées de facon a optimiser la
découpe des plaques. Les dimensions de ces miooawttes de traction et la souplesse du
LLDPE ont engendré des difficultés d’'usinage. Urraple des échantillons obtenus aprés
découpe est preserfigure 3.3-(b).

Apres usinage, les échantillons obtenus ont I'é&eaiis des plaques d’origine (3mm
pour le PP et 2 mm pour le LLDPE). L'épaisseur Hague échantillon a donc ensuite été
réduite & 1mm par polissage. Ainsi, une éventudiffiérence de microstructure en surface
induite par des effets de nucléation sur la pastigvitée.

32

10 1
4,75 10

10
N

NG
a) < ¢ b)
&
Figure 3.3. (a) Géomeétrie de la micro-éprouvette de déformatiard’épaisseur 1mm (Dimensions en

mm) ; (b) micro-éprouvettes de LLDPE brutes apres sinage.

Préparation de I'état de surface

Apres l'obtention des micro-éprouvettes de tragtione préparation de surface est
nécessaire pour pouvoir visualiser la microstrictle ce type de matériaux sous MEB. La
préparation de la surface consiste en deux opémiitdépendantes : polissage au micron
suivi d’'une attaque chimique.

Apres le polissage au micron, afin de révéler larostructure du matériau, une
attaque chimigue oxydante est nécessaire. Cetgmuatt chimique consiste a éliminer
préférentiellement la phase amorphe présente Estiamelles cristallines en surface afin de

produire un contraste topographique suffisant pikabiservation par MEB. La solution
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d’attaque chimique est la méme que celle utilissreAuldiego dans ses travaux pour le HDPE
(Addiego 2006). Cette solution consiste en un ngdaa’acide sulfurique concentré&$0,
(98%), d’acide orthophosphoriquesD, (85%) et de permanganate de potassium KMnO
dont les proportions pour les deux matériaux sonnhées dans [€ableau 3.1. Cette solution
d’attaque chimique nécessite une exécution minsgie@vant de meélanger les deux acides, il
faut les refroidir dans un bain d’eau avec desaglagpuis il faut s’assurer que le mélange est
bien froid pour éviter une réaction exothermiqueleante. Il faut aussi s’assurer que tout le
matériel est bien nettoyé pour éviter la contanmmaide la solution par des particules
organiques. A la fin de la procédure, il faut oloteme solution vert foncé et non rose-violet,
ce qui serait la conséquence d’une réaction ave@adsicules organiques. Une fois obtenue
la solution d’attaque chimique, il faut immerges Echantillons dans la solution pendant cing
jours pour le PP. Pour attaquer le LLDPE, des testsété effectués avec différents temps
d’attaque, et finalement le temps d’attaque optianaté obtenu apres 6 h d’immersion. Suite
a l'attaque, les échantillons sont rincés de manméthodique comme expliqué en annexe
(voir annexe C).

Tableau 3.1.  Pourcentage massique de chaque composante de lauioh d’'attaque pour les deux
matériaux.

H,S0, (98%) PO, (85%) KMnQ,
PP 68,01 31,60 0,39
LLDPE 65,80 32,90 1,30

La réussite de l'attaque chimique dépend de plusifacteurs comme par exemple la
température ambiante de la salle. En effet, il & aliservé que les résultats de I'attaque
chimique sont différents en hiver et en été, avee attaque plus ou moins intense. Une
attaque trop forte peut provoquer I'apparition tBfacts a la surface des échantillons. La
vitesse du mélangeur est également un des facfeurgant influencer la puissance de
lattaque chimique. Donc, méme s’il était possildéobtenir une solution d’attaque

reproductible, il était beaucoup plus délicat déotit I'état de surface souhaité.

2.2. Caractéristiques calorimétriques

Pour mesurer les caractéristiques calorimétriqumanee la température de fusion
(Tf), la température de transition vitreuse (Tg)témpérature de cristallisation (Tc), ainsi que
le taux de cristallinité (), des essais de DSC ont été effectués sur lesrdateriaux. Les

caractéristiques calorimétriques ont été obtenuegtibssant une DSC standard de type TA-
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2920 fFigure 3.4) refroidie a I'azote liquide. La vitesde chauffage et de refroidissement
choisie est de 10 °C/min.

Les essais ont été réalisés sur le LLDPE recuitiaen?4 et 48 heures, pour observer
I'effet des deux recuits sur la distribution criktee. Pour ce matériau, comme |'objectif était
uniquement de vérifier I'évolution de la cristaitén la Tg n’a pas été mesurée. Pour le PP, les

essais ont été effectués sur le matériau vierge.

Figure 3.4. DSC de type TA-2920 refroidie a I'azote liquide, llisée pour les deux matériaux.

LLDPE

Les thermogrammes de DSC obtenus pour les écloastile LLDPE soumis a un
recuit de 24 et 48 heures a 75°C sont présentés Sigure 3.5. La forme du pic de fusion
obtenu pour le LLDPE recuit pendant 24 heures neolexistence de plusieurs colonies de
cristaux avec différentes épaisseurs. Aprés unitrgmendant 48 heures, les différentes
colonies de cristaux diminuent et la taille destatix tend a s’homogénéiser vers une plus
grande taille.

Les caractéristiques calorimétriques mesuréesesudéux éprouvettes de LLDPE
sont listées dans [Eableau 3.Zableau 3.2. Les températures de fusion et dealtigsition ne
changent presque pas avec le temps de recuit. Goi@ncerne le taux de cristallinité, il a
été obtenu a partir du thermogramri@(re 3.5) en extrapolant la ligne de base etrengnt
pour enthalpie de fusion du PE 100% cristallin &eur de 287 J/g (Wunderlich 1976).
L’évolution du taux de cristallinité avec le tengs recuit est également presque négligeable.
Donc, en ce qui concerne le temps de recuit, ié&reinces constatées par DSC étant presque
négligeables entre les deux recuits, le choix perte sur le recuit le plus court: 24h. De
plus, on peut voir dans Eableau 3.2, que la valeur du taux de cristallimtsuré (voisin de
35%) met en évidence I'existence d’une microstmgctuistalline faiblement développée.
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Figure 3.5. Thermogrammes de DSC obtenus pour le LLDPE recuit @ndant 24 et 48 heures a 75°C.

Tableau 3.2. Résultats de DSC obtenus sur le LLDPE recuit 24h o#8h a 75°C.

Eprouvette T(°C) T. (°C) Kem (%0)
LLDPE Recuit 24h 102,9 80,5 325
LLDPE Recuit 48h 101,3 81,15 36,8
Polypropyléne
Le thermogramme obtenu pour le PP dans les ménmehtioms est présenté dans la

Figure 3.6.

L’'observation du thermogramme montre un pic de ciusbien défini ce qui
correspond a l'existence d’une faible variabiligsdypes de cristaux. En ce qui concerne les
caractéristiques calorimétriques, elles sont Istdans leTableau 3.3. Les températures
caractéristiques sont du méme ordre que celleydssudans la littérature. En comparaison
avec le LLDPE, les températures caractéristiques sapérieures. Le taux de cristallinité a
été calculé en utilisant une enthalpie de fusionP&u100 % cristallin de 149J/g (Poussin
1995). La valeur du taux de cristallinité est delé® soit environ 1,8 fois supérieure a celle
mesurée sur le LLDPE. Le PP présente donc une stiagture majoritairement cristalline,
ce qui correspond a une microstructure avec dedralies bien développés et des lamelles

cristallines épaisses.
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Figure 3.6. Thermogramme de DSC obtenu pour le PP vierge.

Tableau 3.3. Résultats de DSC obtenus sur le PP vierge.

Désignation 7 (°C) T (°C) T. (°C) Xem (%0)

PP vierge -27,0 163,2 1173 62,1

Les différences constatées entre les températarastéristiques des deux matériaux
démontrent I'existence d’'une différence entre lemportements des deux matériaux a la
température ambiante. De plus, ces deux matériagseptent des taux de cristallinité tres
différents, et donc des microstructures différentes deux matériaux choisis vont donc nous
permettre d’étudier deux polymeres thermoplastigeemii-cristallins trés différents. La

microstructure des deux matériaux va étre analgkéeen détail dans le paragraphe suivant.

2.3. Caractéristigues microstructurales

Ce paragraphe est dédié a I'analyse de la micaisteide ces deux matériaux a partir
d’observations au MEB. Pour le PP, les images MEBBet® prises sur le matériau vierge.
Pour le LLDPE, la microstructure a été analysé¢ dtabord sur le matériau non recuit, puis
sur le matériau recuit a 75° pendant 24h, dans e diobserver [I'évolution de la
microstructure avec le recuit. Les micrographiesadaicrostructure des trois matériaux sont
présentées dansfagure 3.7.

La premiéere constatation est que le LLDPE non tguéisente une microstructure non

sphérolitique, différente des microstructures obéses dans le LLDPE recuit et dans le PP.
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En effet, la microstructure du LLDPE non recuitgméte des empilements de lamelles
de différentes orientations (voiFigure 3.7-(a)), alors qu’apres recuit, des stmastu
sphérolitigues sont observables (véirgure 3.7-(b)). En ce qui concerne la taille, les
empilements du LLDPE non recuit présentent une d#o@ moyenne des zones cristallines
proche de celle du matériau recuit, 8,6 um et &)3g@spectivement.

Dans le cas du PHrigure 3.7-(c)) la microstructure est constituéesgeérolites de
grande taille et bien formés, avec un diametre mayenviron 60um, ce qui confirme les
caractéristiques mesurées par DSC.

La microstructure des deux matériaux présente dabellés tres difféerentes, la

structure sphérolitique du PP étant 6 fois plusideague celle observée dans le LLDPE.

Figure 3.7. Microstructure observée au MEB dans les deux matéaux: LLDPE état vierge (a)
LLDPE recuit & 75°C pendant 24h (b) et PP état viege (c).

La microstructure des matériaux étudiés étant raaatt connue, nous allons nous
intéresser a leur comportement mécanique. Pouy gelss avons besoin de la technique de
mesure des déformations par corrélation d’imagesémigues, qui va étre décrite dans le
paragraphe ci-apres.

3  Principe de mesure par Corrélation d'Images Numeériques

La méthode de corrélation d'images numériques eméee blanche a pour base le
méme principe que la méthode de granularité ldasedifférence se trouve dans le fait que
pour la CIN le champ de grains a la surface déndiétillon ne provient pas d’un phénoméne
de diffraction, mais est vraiment déposé sur lgaserde I'échantillon.

Cette méthode se déroule de la maniére suivante :

- Préparation de la surface de I'éprouvette pajeption d’'un mouchetis noir et
blanc afin d’obtenir des motifs aléatoires ;
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- Enregistrement numérique de I'image de la surfdedéprouvette dans un état
de référence @ ;

- Enregistrement de I'image de la surface de I'épette dans un état déforme ;

- Détermination, en tout point de la surface deprbé@vette, du vecteur
déplacement correspondant. Le dépouillement est eflai utilisant le logiciel
GRANU®;

- Calcul des déformations a partir du champ expemiad des déplacements en
utilisant le module de dérivation d’ABAQUS®.

Le dépouillement est fait en utilisant le princide Burch et Tokarski (Burch &
Tokarski 1968), comme annoncé précédemment dan€hlpitre 1. Les vecteurs de
déplacement sont déterminés en comparant les deages. L'utilisation d’un logiciel
développé au sein du laboratoire, GRANU®, permedélgouiller les images numériques du
mouchetis par intercorrélation directe, en maibtis@nsemble des parametres métrologiques.

Sur les images numeériques enregistrées, I'utilisatboisit un ensemble de «points»
ou il souhaite faire une mesure. Cet ensembledzgité au type d’échantillon étudié. Chacun
de ces «points» de mesure correspond a une petiéeré de I'image de Npixels. Chaque
fenétre devra contenir un nombre de motifs aléasosuffisant pour étre unique dans le
champ de I'image. En considérant sur la premiégarun point P de coordonnéeg (%), la
fenétre correspondante $e compose d'un ensemble de pixels de coordofxees/r.), i et
j O [-N/2, N/2]. Chacun de ces pixels présente unauvee gris not&d(Xp+i, Yr+j). Le calcul
s’effectue par corrélation entre la fenétseef des fenétres,fextraites de la seconde image,
centrées sur le point M de coordonnées-(, Yrt+vy). Le vecteur déplacement du point P
entre les deux images en question est détermimaasimisant le coefficient de corrélation
entre § et fy (Equation - 3.1). Les coordonnées du point M cowedpnt seront alors gxup,
YptVp), OU W et Wb sont les composantes du vecteur déplacement oiéher

C. (fo. fyy)
\/Ca(fP)'\/Ca(fM)

ou G et G, représentent respectivement les fonctions d'iotegtation et d'autocorrélation

Equation - 3.1. CP(M) =

définies par :
N N
E E - - - -
Equation - 3.2. Q(fm fM) = Z ZI fP(XP TLYe +j) fu (Xp TitUy,,Ye t+) +VM)

]

Nz
11

N[z
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N N
_ 1 & ¥ . . . .
Equation - 3.3. ca(fQ):Wz D 1 O i Yo +i)dy (% +i Yo + 1)
N . N
|:——]:—
2

2

ou Q est un point de coordonnéeg, (%).

Notations :
- (X, Y) : repere dans le plan de I'éprouvette.
- (X, Yo) : coordonnées en pixels du point Q dans l'imagelad surface de
I'éprouvette.
- fo : fenétre élémentaire extraite de l'image autoupaint Q.
- N : longueur d'un coté de la fenétre élémentaire.
- lio(X, y) : intensité (en niveau de gris) du pixelad®rdonnées (X, y).
- Co(M) : coefficient de corrélation norme, entre leaétresg et fy.
- G et G, : fonctions d'intercorrélation et d'autocorrélatio
- Up, Vp . composantes du vecteur déplacement du pointtfé eleux états de
chargement.

Pour calculer le déplacement au k-ieme point deunee@?), le logiciel recherche de
facon systématique (couronne par couronne) au@@ dn point M, qui se trouve décalé de
dy-1, déplacement mesuré au point précédent. GRANUe@cerf¢ différents tests et vérifie si
le pic de corrélation déterminé est correct.

Le déplacement est obtenu par interpolation paig®lde la fonction de corrélation,
déterminée sur un quadrillage deoh 7 pixels autour du maximum du pic (véiigure 3.8).
Dans le présent travail, un quadrillage dei&els est utilisé, on détermine les paramétres de
la parabole en utilisant la méthode des moindregsgour approcher le pic calculé du pic
expérimental. Cette méthode d’interpolation simgdesuffisante pour nous permettre d’avoir
une sensibilité sub-pixel. Les champs de déformatig, &y, Exy €t Evonmised SONt Obtenus en
utilisant les modules d’intégration et de dérivatiu code d’éléments finis ABAQUS®. Le
maillage est calqué sur 'ensemble des points daureget la valeur du déplacement mesuré
par corrélation est imposée en chaque nceud duageiill
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Figure 3.8. Pic de corrélation obtenu par autocorrélation de image a TO pour le PP.

Avec l'augmentation du niveau de déformation, lar@ation entre I'image initiale a
To et I'image actuelle a Tdevient de plus en plus difficile. Cette diffickilvient du fait
gu'avec le niveau de déformation, les grains dmdge actuelle sortent de la zone de
recherche. La solution a ce probleme est de precdneme image de référence I'image
précédente a,I.. Pour cela, il est nécessaire d'utiliser un mgédladaptatif, i.e. de déplacer
les coordonnées des points de mesure de la valewtéplacement mesuré entre I'image
initiale et Iimage a T.. Cette méthode a été appliquée en utilisant uiptsétython
développé au laboratoire.

Lors des essais de traction que nous avons rédleés x est noté 1, axe de traction,
et 'axe y est noté 2. Les premiers essais oneféeétués a I'échelle macroscopique.

4  Comportement mécanique macroscopigue

L’objectif dans ce paragraphe est d’évaluer le comngment macroscopique des deux
matériaux étudiés : LLDPE aprés recuit a 75°C penddh et PP. Deux micro-éprouvettes
avec la géométrie présentegure 3.3 ont été sollicitées en traction en sditit le montage
optique-mécanique de Eigure 3.9. Pour le suivi des déformations, |la némphe de CIN a été

utilisée et la force a été mesurée en utilisantagtiele de charge de 650N.
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Caméra HR Eclairage Micromachine de

traction

Figure 3.9. Montage optique-mécanique utilisé pour les essaiedraction sur table.

Le montage est constitué d’'une caméra numériqgueadee résolution de 4011x2681
pixels, avec une ouverture N=5,6. La caméra esépléace a I'échantillon qui est éclairé par
trois sources de lumiere blanche pour éviter ledres sur la surface. A des fins de
comparaison, le chargement mécanique est appligudilesant la micromachine de traction
qui sera utilisée ultérieurement sous MEB. Maigjrpies mesures a I'échelle macroscopique,
la micromachine était disposée sur une table comordrée sur I&igure 3.9.

La distance de travail n’était pas exactement lanengour les deux essais. Un
grandissement de 1 pixel pour 2,46um, et de 1 pigel 2,36pum a été utilisé respectivement
pour le PP et le LLDPE.

L’essai de traction a été piloté en déplacemerdc aine vitesse de 0,02 mm/min. Il
était interrompu pour la capture de chaque imade, diobtenir une meilleure qualité
d’'image.

Pour la mesure des déformations avec la technigu€ld, un motif aléatoire avec
une taille de grain de 7um a été déposé sur lacide I'éprouvette comme montré sur la
Figure 3.10. Le dépouillement des résultats estcafé en utilisant une taille de fenétre de
corrélation de 40 pixels pour les deux matéria@xgai correspond a une résolution spatiale
de 98,4um pour le LLDPE et de 94,4um pour le PR. dé&formations sont obtenues en
dérivant les déplacements a I'aide du logiciel ABAE® avec une distance entre les points
de mesure de 50 pixels, i.e. 118um et 123um raspewnt pour le LLDPE et pour le PP.

Tout d’abord, pour pouvoir déterminer la sensiéilite la technique dans la mesure
des déplacements a I'échelle macroscopique, deagamont été capturées : I'image initiale
(référence) et une deuxieme image non déforméguelle un déplacement d’ensemble a été
appligué. Ce déplacement d’ensemble a été réals@eliement dans les deux directions :

230um dans la direction longitudinale et 186 dans la direction transverse. Les valeurs des
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déplacements mesurés par CIN en pixels en toyslass de mesure sont représentées sur la
Figure 3.11-(a) et b) pour les directions longihade et transverse respectivement. La
sensibilité de la mesure de déplacement a éténdiée en mesurant I'écart moyen a la
valeur moyenne de déplacement. Cette mesure dfétduée sur plusieurs images, sur les
deux matériaux étudiés. Le résultat obtenu estré@®ductible et est identique dans les deux
directions : la sensibilité de mesure est de +0,054&ls. Les mesures par CIN a I'échelle
macroscopique ont donc été réalisées avec unebge@sioisine de 0,13m pour le PP et le

LLDPE.

ﬂ

T

Figure 3.10. Motif aléatoire utilisé pour les mesures de déform#ons par CIN a I'échelle
macroscopique.
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Figure 3.11. Déplacement en pixels, mesuré dans les directiomsitudinale a) et transverse b) pour
un déplacement d’ensemble de translation appliqué.

Dans un premier temps, pour chaque image dépauitiéea déterminé la valeur
moyenne des déformations longitudinales mesurées ta zone d'étude. Il a ainsi été
possible de tracer la courbe contrainte macroscepittformation macroscopique moyenne
tout au long de I'essai de tractidrigure 3.24). Cette courbe est comparée avec deflaée
par le déplacement de la traverse de la micromachi@mpporté a la longueur utile de
I'échantillon. Sur cette figure, les mesures deod@htion sont faites jusqu’a environ 10% de

déformation moyenne pour les deux matériaux.
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On observe sur Igigure 3.12 que pour une méme valeur de contrdmtdeformation
moyenne obtenue par CIN est toujours inférieurele correspondant au déplacement de la
traverse. Ceci s’explique par I'ajout dans les wedede déformation-machine de la souplesse

de la machine et également de la déformation dm @ I'échantillon.

25 ~
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Figure 3.12. Evolution de la contrainte macroscopique en fonctio de la déformation moyenne dans la
zone d'étude obtenue par CIN et du déplacement refidde la traverse pour le PP et le LLDPE a une
vitesse de déformation de 0,02mm/min.

Sur la figure 3.12, la pente initiale (module dgdité en traction) obtenue pour le PP
est de I'ordre de 1475 MPa, soit environ 8,5 faipénte initiale du LLDPE, qui est de 'ordre
de 171 MPa. Ces valeurs de pente initiale en tnactont en accord avec les valeurs de
modules en traction trouvées dans la littératuneygrient de 150 a 300 MPa pour un LLDPE
et de 1100 a 1600 MPa pour un PP (Trotignon ét984).

L'application de la technique de corrélation direagnumériques a I'échelle
macroscopique permet d’obtenir les cartographiempbetes des champs surfaciques de
déplacement et de déformation. Ces cartographmspsésentéebigure 3.13 pour le PP et
Figure 3.14 pour le LLDPE, pour des niveaux moyamsléformation longitudinale de 7,68%
et 9,45% respectivement.

Les cartographies de déplacements dans la diredtidraction obtenues pour les deux
matériaux Figure 3.13-(a) pour le PP @&igure 3.14-(a) pour le LLDPE) présentent un
gradient horizontal régulier des déplacements nésswomme attendu. Et logiguement, dans
la direction transverse~{gure 3.13-(c) pour le PP &igure 3.14-(c) pour le LLDPE), on

observe un gradient vertical des déplacements,'éffét Poisson.
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Figure 3.13.  Mesures réalisées par CIN a I'échelle macroscopiqu€artographies de déplacement :

longitudinal (a) et transverse (c) en pixels ; Cadgraphies de déformation longitudinale (b), transvise (d)

et de cisaillement (e), pour le PP pour une défornian longitudinale moyenne dans la zone d'étude de
7,68% et une contrainte macroscopique de 22,5MPa.
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Figure 3.14.  Mesures réalisées par CIN a I'échelle macroscopiqu€artographies de déplacement :
longitudinal (a) et transverse (c) en pixels ; Cadgraphies de déformation longitudinale (b), transvese (d)
et de cisaillement (e), pour le LLDPE pour une défonation longitudinale moyenne dans la zone d’'étude
de 9,45% et une contrainte macroscopique de 4,1MPa.

En ce qui concerne les cartographies de défornstimbservation defigure 3.13-
(b), (d), (e) efigure 3.14-(b), (d), (e) montre que les champdéafermation mesurés pour les
deux matériaux sont « quasi homogénes » dans tlmstesrections : longitudinale, transverse
et en cisaillement. Les déformations longitudinateesurées sont voisines de la valeur
moyenne (7,68% pour le PP et 9,45% pour le LLDRES,déformations transverses sont
négatives du fait de 'effet Poisson, et les défmrons de cisaillement sont proches de zéro

puisqu’on réalise un essai de traction pure.
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Pour évaluer I'évolution des hétérogénéités derd&ition avec le niveau moyen de
déformation longitudinale dans la zone d’étude,dissributions de densité de déformation
sont calculées en utilisant les fonctions de dérdt probabilité décrites dans le Chapitre 2
paragraphe2.4. Ces distributions de déformation, ainsi quer l&rgeur a mi hauteur
(FWHM), sont illustrées dans lebigure 3.15-(a) et (b) pour le PP et le LLDPE

respectivement.
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Figure 3.15.  Distributions de densité de probabilité déterminéesur les champs de déformation
longitudinale obtenus par CIN pour les niveaux de éformation de : 1.60%, 4.30%, 7.68% dans le PP aj e
2.96%, 4.59%, 9.45% pour le LLDPE b).

On retrouve, sur ld&igure 3.15, une distribution quasi-homogéne ddsrations
mesurées, avec des distributions tres resserredsne des valeurs de FWHM relativement
faibles. Individuellement pour chaque matérialest possible de voir que la distribution de
déformation est caractérisée par une forme de {ypassienne. Les hétérogénéites de
déformation augmentent avec le niveau de déformatioyen dans la zone d’étude, avec un
élargissement de la distribution. En comparantdieisx matériaux, a partir de la valeur de
FWHM, il est possible de constater que les hétéréigés sont plus importantes pour le PP

gue pour le LLDPE.

5 Deéveloppement de la mesure par corrélation in situ-MEB

La technique de corrélation d'images numeériqueséaa@pliquée pour mesurer les
champs de déformations a I'échelle mésoscopiqus léampolymeres étudiés. Cette technique
a été développée pour suivre un essai de tractisitu sous MEB. L'utilisation de ce type de
technique dans le MEB sur des matériaux conductsirsonnue dans la littérature, mais peu
de travaux concernant des matériaux non conducteams trouvés. Dans le présent
paragraphe, sont expliquées les différentes étapast permis d’'adapter la technique de

mesure par corrélation a un essai sous MEB.
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5.1. Application de la CIN a I'échelle mésoscopique

Le développement de la technique de mesure de clsangp MEB a été réalisé en
collaboration avec David Mellier, ingénieur au ledtoire. L'objectif est de pouvoir mesurer
les champs de déformation a I'échelle de la micuosire sphérolitique des matériaux
étudiés, et de pouvoir superposer ces champs derenada microstructure correspondante.

Pour ce faire, un systeme de repérage spécifiqowt &’abord été mis au point.

Méthode de Repérage et dépot du mouchetis micro

Les micro-éprouvettes en PP et en LLDPE recuit 4bissent pour commencer une
préparation de surface comme décrit plus haut padje puis attague chimique). Pour la
méthode de repérage, trois traits sont ensuitédragr le talon de I'échantillon a I'aide d’'une
aiguille, comme le montre kigure 3.16, pour repérer la position verticaldadeone. Ensuite
la surface a été métallisée pour I'observation &BM

L’échantillon est placé dans la chambre du MEB dessnémes conditions que celles
qui seront utilisées pour I'essai de traction. &ufFigure 3.16, on a représenté la zone
d’observation sous MEB et la mire correspondanterepérage se fait en deux temps.

D’abord, on choisit un grandissement de x25, gpasitionne I'échantillon de fagon a
faire coincider le bord gauche de la zone d’obsemalu MEB avec le talon de I'échantillon
(voir Figure 3.16). Ensuite, la ligne horizontale de leenest alignée sur un des trois repéres
de position verticale, un grossissement est fagyta x500 (échelle a laquelle les mesures par
CIN seront effectuées), et une photo de la mianosire est capturée. Cette opération est
répétée pour les deux autres reperes de positiditale. Afin de vérifier la fiabilité et la
reproductibilité de cette méthode de repérage, mbaque échantillon, aprés un premier
repérage, I'échantillon est sorti de la chambrévidB, puis I'ensemble de la procédure est a
nouveau appliqué. Nous avons ainsi Vérifié que Femouvait bien les trois mémes zones
d’observation lors de la deuxieme capture.

Suite a la prise des trois photos, la microstrctle chaque zone est analysée et une
des trois zones est choisie pour effectuer les raesde champs. Aprés cette opération de
repérage, la surface de I'’échantillon est préppoée les mesures de champs in situ.

Comme la technique choisie pour la mesure de chasips technique de CIN, il est
nécessaire d’avoir a la surface de la micro-épriveven motif aléatoire avec une taille de
grain suffisamment petite pour réussir a faire mesures fines. Un motif aléatoire artificiel

avec une taille de grain d’environ 200nm a doncdéjgosé sur la surface de la zone utile de
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chaque échantillon. Cette couche de mouchetis @sbsee directement sur la couche de

métallisation, et ensuite la surface du mouchetisemétallisée pour assurer la sécurité du
MEB (voir Figure 3.17).

/ Zane utile

8 ]

P

Repeéres
position
verticale

Grossir
jusqu’a 500x

Figure 3.16.  Schéma du systéme de repérage utilisé pour les assous MEB.

| .

Couche de Mouchetis &
metalisation

Figure 3.17. Préparation de la surface de I'échantillon pour lesnesures de champs in situ sous MEB.

Dispositif expérimental

ion de tractiong &
| =

de traction
Chambre MEB

Figure 3.18. Dispositif expérimental utilisé pour les essais diaction in-situ dans le MEB.
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Pour 'essai de traction, le dispositif expérimémta la Figure 3.18 a été utilisé. Le
chargement mécanique a été réalisé a l'aide deideomachine de traction (la méme que
celle utilisée pour les essais macroscopiques) amecvitesse de déplacement de la traverse
de 0,02mm/min. L'éprouvette a été positionnée damaicromachine, et la micromachine a
étée placée dans la chambre du MEB. Aprés la femmetie la chambre du MEB, la
micromachine est montée jusqu'a obtenir une distastle 15mm entre la surface de

I’échantillon et I'objectif du microscope.

5.2. Tests préliminaires

La qualité des mesures de déformations dépendestrent de la qualité de I'image
capturée dans le MEB, i.e. la moindre perturbati@ams I'image amenera a des mesures
erronées. Dans le but d’éviter d'endommager le aswope lors des essais et d’obtenir la
performance maximale de mesure, un ensemble depiediminaires a été effectué.

Tout d’abord, l'effet du faisceau d’électrons du BIESur la surface des deux
matériaux mouchetés va étre étudié. Puis des gestsfaits pour optimiser les réglages du

microscope et obtenir une bonne qualité d'image.

Sensibilité au faisceau d’électrons du MEB

L’effet du faisceau d’électrons du MEB sur la sogales deux matériaux mouchetés a
éte étudié en laissant le faisceau focalisé sandme zone d’observation pendant un temps
assez long. Le test réalisé consiste a placer prauette mouchetée sous le faisceau du
MEB (tension d’accélération 7kv) pendant une duté@00 minutes environ. Des photos sont
capturées toutes les 5 minutes pendant la prerh@ne d’exposition et les déplacements et
déformations sont mesurés par corrélation. L'olfjest de vérifier si le faisceau d’électrons
du MEB crée des déformations parasites dans le netigc Sur laFigure 3.19, sont
présentées les évolutions des déplacements etéfl@sndtions moyens mesurés sur la zone
étudiée dans les directions longitudinale et trars.
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Figure 3.19. Evolution du déplacement moyen dans la direction logitudinale et transverse (a) et de la
déformation moyenne dans la direction longitudinaletransverse et en cisaillement (b).

Les résultats montrent I'existence d'un déplacemérminsemble dans les deux
directions. Le déplacement d’ensemble est plus rmapbdans la direction transverse 200
nm) que dans la direction longitudinat200 nm). Ce déplacement d’ensemble peut étre di
au fait que le matériau étudié est non conductetumalgré la couche de métallisation, la
surface du matériau peut charger un peu. Le chdexdrique ainsi généré sur la zone
observée va dévier le faisceau d'électrons, ceimmplique un déplacement de l'image
enregistrée. Le probleme a été résolu en recadgpiatine du MEB sur sa position d’origine
pour la capture de chaque photo. De toute facangdéplacements d’ensemble ne peuvent pas
perturber le champ de déformation mesuré car lérvation est nulle.

D’ailleurs, sur laFigure 3.19-(b), on vérifie que les déformationssarées sont tres
faibles, inférieures a +1E-3. Ces tests montrentlguiaisceau d’électrons ne perturbe pas les

mesures.

Perturbations subies par I'environnement

Pendant les tests préliminaires, il a été obseme@ngprenant deux images successives
de la méme zone dans les mémes conditions, deglmaibns pouvaient étre observées. Ces
perturbations influencent la corrélation entre te=six images, et impliguent des mesures
fausses (voiFigure 3.20).

Comme le montre laFigure 3.20-(a) les perturbations sont caractésispar
'apparition de bandes verticales sur les cartdgespde déformations, qui correspondent a
des déformations fausses s’élevant a environ 12 Figure 3.20-(b)). Ces perturbations,
qui sont liées a la stabilité du MEB et aux chamynétiques voisins, ne sont donc pas

négligeables.
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Perturbations causées par les champs électromagraiiies pendant la capture des images

de corrélation sous MEB a) champs de déformations)iéformation le long du trajet AA.

Dans le but de trouver l'origine de ces perturbatjoun ensemble de tests a été

effectué en faisant varier les différents réglagiesnicroscope et en analysant I'influence des
appareils présents dans le voisinage du microsdogse tests ont consisté a capturer deux
images successives en imposant un déplacement edibless entre elles, mais sans

déformation. Pour la capture de ces images, plissiensembles de paramétres ont été réglés

sur le microscope (comme la vitesse de balayagepueant de sonde...), et des appareils
électrigues environnants ont été éteints (climatisalumiere...).

En appliquant 'ensemble des réglages listés darBableau 3.4, les sources des
perturbations ont pu étre supprimeées, et les fgEations ont ainsi pu étre réduites au niveau
du bruit de fond, c'est-a-dire inférieures a laci@ién de la technique. Cet ensemble de

réglages a ensuite été utilisé pendant le dérouledes essais de traction in situ sous MEB

sur les deux matériaux.

Tableau 3.4. Ensemble des réglages appliqués pour éliminer legngpurbations observées dans I&igure
3.20.
Parametres Action
Lumiére panneau éteint
Balayage lent Activé
Vitesse de Balayage 10 ms/ligne

6

6.1.

Résultats expérimentaux a I'échelle mésoscopique

Validation et sensibilité de mesure.

Avant de passer a la détermination des champs tw@nu#ions par corrélation

d'images numeériques, la qualité du mouchetis estluée a l'aide de calculs d’auto-

corrélation.
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Pour les essais, les photos ont été prises avegrassissement de x500 et une
résolution de 4096x3072 pixels, ce qui correspondna taille de pixel de 55nm. Le
dépouillement des résultats pour les deux matédaété fait en utilisant une taille de fenétre
de 40x40 pixels, donc une résolution spatiale 8pm, LaFigure 3.21 montre un exemple de
pic de corrélation obtenu en un point P pour uneezae 15x15 pixels autour du point. On
voit sur laFigure 3.21 que le pic de corrélation est biennilééivec une forme bi-parabolique

classique et un maximum de corrélation facilemeadlisable.

S10
y pixels

120 pixels=6.6um

Figure 3.21. Exemple d’un pic de corrélation obtenu sous MEB enn point P pour une zone de 15x15
pixels autour du point avec une taille de fenétre & 40x40pixels.
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Figure 3.22. Déplacement en fonction des points de mesure obtesaus MEB par corrélation entre
deux images ayant subi un déplacement d’ensemblarettion longitudinale (a) et direction transverse(b).

La sensibilité de la technique dans le MEB pounriasure des déplacements a
également été déterminée. Pour cela, un déplaced'amsemble a été réalisé entre deux
images successives. Puis I'écart type entre lesuxal de déplacement mesurées par
corrélation est calculé dans les directions lordijitale et transverse. Sur fagure 3.22 est
tracé le déplacement mesuré dans les directiorgtlminale et transverse en fonction des
points de mesure.

L’analyse de laFigure 3.22 montre que les déplacements d’enseagpbqués entre

les deux images successives sont de 220 nm dafietdion longitudinale et de -1000 nm
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dans la direction transverse. On observe que cplainents ont été mesurés avec une
précision de + 18 nm. Ces résultats montrent quedanique utilisée permet de mesurer les
déplacements avec une grande sensibilité, mémedasuvaleurs trés faibles de déplacement
a mesurer.

Des tests ont également été effectués pour déterranimite d'utilisation de cette
technique. Pour cela, des mesures de champs dendéifan ont été réalisées lors d’essais de
traction jusqu’a observer la création d'une fissdams la zone étudiée. A partir de 15% de
déformation moyenne dans la zone d’étude, pouddes matériaux, une fissure s’est formée
sur la surface du mouchetis. Eagure 3.23 montre par exemple la fissure forméelasu
surface du mouchetis pour le LLDPE et le champespondant de déformations mesuré
autour de la fissure. Une analyse post-mortem asirdeux matériaux a montré que les
fissures observées sur le mouchetis n'étaient paseptes a la surface des matériaux. C'est
donc le mouchetis qui finit par fissurer aux grandeformations. Les mesures de CIN ne
seront donc valables que jusqu’a une déformatiopemue sur la zone d’étude de 15%. Les
résultats qui seront présentés dans la suite ont dous été obtenus dans ces limites
d’utilisation.

En appliquant I'ensemble de ces précautions, ibacdété possible de mesurer par
CIN les champs de déplacements surfaciques aveqréaision de +18nm, jusqu’a des
niveaux de déformation moyens de 15% pour les deatériaux. Les cartographies sont
obtenues avec une résolution spatiale fine de 2,ppmmettant de réaliser en moyenne 4

points de mesure a l'intérieur d’'un sphérolite pleutLDPE et 27 pour le PP.

, 178 um \
» 3 a " 5 /

E, E11
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Figure 3.23. Mouchetis fissuré sur le LLDPE (a) et champ de défmation obtenu par CIN sous MEB
autour de la fissure (b) pour une force F=37N, dank direction de traction 11.
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6.2. Résultats sur le PP a I'échelle mésoscopique

Pour évaluer le comportement du PP a l'échelle stegmque, les résultats des
mesures de CIN sont analysés. Dans un premier tdespsartographies de déplacement et de
déformation obtenues pour un niveau moyen de défibtom dans la zone d’étude de 7,45%
sont discutées. Puis I'évolution des cartographiesours du chargement est analysée et les
hétérogénéités de déformation sont quantifieesegaduitilisation des fonctions de densité de
probabilité. Enfin, les cartographies de défornratsont reliées a la microstructure en
utilisant la technique de repérage présentée peéudent.

6.2.1. Cartographies des champs de déformation

Lors de I'essai de traction in-situ sous MEB, largfement est enregistré via la cellule
de force de la micro-machine de traction. La conteamacroscopique est ensuite déterminée
en divisant la force appliquée par la section dedae utile de I'échantillon. Les images
enregistrées sous MEB a différents niveaux de abri&, tout au long du chargement, sont
dépouillées a l'aide du logiciel GRANU. Puis, ldlamps de déplacements ainsi obtenus sont
dérivés en utilisant le module de dérivation d’ABB®® afin de pouvoir visualiser les
cartographies des déformations. La zone totalaidétouvre une surface de 1920 pixels x
2880 pixels, c'est-a-dire 105,6x158,9um2.

Dans un premier temps, les valeurs moyennes desrntigtions longitudinales
mesurées dans la zone d'étude ont été calculéésacstes en fonction de la contrainte
macroscopique tout au long de l'essai de tractkigufe 3.24). Cette courbe est comparée
avec celle donnée par le déplacement de la trawesé& micromachine, rapporté a la
longueur utile de [I'échantillon. On retrouve, comnp@ur les mesures a [I'échelle
macroscopique, que pour une méme valeur de cotgrdan déformation moyenne obtenue
par CIN est inférieure a celle correspondant aladément de la traverse. La encore, ceci
s’explique par I'ajout dans les valeurs de déforamamachine de la souplesse de la machine

et également de la déformation des talons de lrédtoan.
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Figure 3.24. Evolution de la contrainte macroscopique en fonctio de la déformation longitudinale
moyenne obtenue par CIN a I'échelle mésoscopiquemala zone d’étude pendant I'essai de traction ints
MEB, pour le PP a une vitesse de déformation de @thm/min. Comparaison avec la déformation-
machine.

Pour analyser plus finement les champs cinématiguesurés, des exemples de
cartographies de déplacements et de déformatiamspsésentés dans Rigure 3.25. Ces
cartographies correspondent a un niveau de défanmatésoscopique longitudinale moyen
de 7,45%.

En ce qui concerne les cartographies de déplacentemd les directions longitudinale
et transverse (voifFigure 3.25-(a) et (c)), on retrouve bien les banderticales et
horizontales d’iso-déplacement comme attendu. Qrstate €galement qu’'un déplacement
d’ensemble s’est superposé au déplacement mesg@,ea particulier une Iégére rotation
(visible sur la cartographie longitudinale). Ce ldépment d’ensemble n’affectera pas les
cartographies de déformation car il sera suppriardgpdérivation.

Les cartographies de déformation dans la zone @képour le niveau de déformation
de 7,45% sont illustrées dansHaure 3.25-(b), (d) et (e) pour les directionsdidmdinale,
transverse et en cisaillement respectivement. lagtographies sont caractérisées par des
zones plus ou moins déformées, liees au fait qgemesures sont effectuées sur une
microstructure hétérogene. Cette hétérogénéité oheostructure entraine des zones de
concentration de déformation. Si on compare lesogeaphies de déformation dans les
directions longitudinale et traverse, on observe certaine cohérence, avec les mémes zones
de sur-déformations. Quant aux déformations delleiseent, elles restent trés faibles et sont

donc plus bruitées.
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Figure 3.25. Résultats obtenus par CIN sous MEB. Cartographieseldéplacement : longitudinal (a) et
transverse (c) en pixels ; Cartographies de défornti@n : longitudinale (b), transverse (d) et cisaikment
(e), pour le PP pour une déformation longitudinalenoyenne dans la zone d’'étude de 7,45% et une
contrainte macroscopique de 20,6MPa.

6.2.2. Analyse de I'évolution des déformations

Dans I'objectif d’étudier I'évolution des déformatis dans la zone d’étude pendant
'essai de traction in situ, les cartographies @foamation obtenues a trois niveaux de
déformation longitudinale moyenne : 1,68%, 4,37% ,d5% ont été plus particulierement
comparées. Les cartographies de déformation dadisdetion longitudinale sont présentées
sur laFigure 3.26 et en cisaillement suHgure 3.28.

Les cartographies de déformation obtenues par CiNtmant que les déformations
dans la zone d’étude deviennent de plus en pli&dgines avec l'augmentation du niveau
moyen de déformation. Pour le niveau de déformatien 1,68% la cartographie de

déformation est caractérisée par un champ de dafmmpresque homogéne ou sont visibles
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des zones plus faiblement ou fortement déforméesc Aaugmentation du niveau moyen de
déformation (4,37%), les zones moins déforméegemttance a rester moins déformées et les
zones plus déformées a intensifier leur niveau éerchation. Ce phénomene est encore
accentué pour le niveau de déformation de 7,45%;égart entre les zones moins et plus

déformées est encore plus marqué.
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Figure 3.26. Evolution des cartographies de déformation longituthale obtenue par CIN sous MEB en
fonction de la déformation moyenne dans la zone digde, pour le PP soumis a une vitesse de tractior d
0,02mm/min.

Pour mieux observer I'évolution des hétérogénédésdéformation dans la zone
d’étude, les fonctions de densité de probabiligs (némes que celles utilisées dans le
Chapitre 2) sont appliguées aux mesures de chdrapgdgure 3.27 présente les distributions
de fonction de densité de probabilité pour lesstriveaux moyens de déformation étudiés.
Les distributions de densité de probabilités saractérisées par une forme relativement
gaussienne, qui se décale avec l'augmentation vieanide déformation. La largeur de la
gaussienne augmente avec le niveau de déformagomui est cohérent avec 'augmentation
des hétérogénéités de déformation. Pour mieux digaévolution de ces hétérogénéités de
déformation, la largeur a mi-hauteur (FWHM) de lauSsienne est déterminée. Le FWHM

confirme I'étalement de la Gaussienne avec l'audgatem du niveau moyen de déformation,
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et donc 'augmentation des hétérogénéités de dé@tommau fur et a mesure de I'avancement

de I'essai.
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Figure 3.27. Distributions de densité de probabilité déterminéesur les champs de déformation
longitudinale obtenus par CIN sous MEB pour les nigaux moyens de déformation de 1,68%, 4,37%,
7,45% dans le PP.

En cisaillement les cartographies sont présenteesad-igure 3.28. La encore, on
observe une intensification de I'hétérogénéité diammmentation du niveau de déformation.
Les distributions de densité de probabilité sordl&gent tracées pour les déformations en
cisaillement sur laFigure 3.29. Ces distributions présentent une fomneche d’'une
gaussienne. Les fonctions de densité de probabiitéitrent aussi que la déformation
moyenne en cisaillement est proche de zéro (envitbiE-4 en moyenne) pour les trois
niveaux de déformation longitudinale. Ce résultexgique par le fait que la moyenne de la
déformation en cisaillement sur toute I'éprouvettét donner un cisaillement nul puisqu’on
appligue un chargement de traction simple. On ed@stgalement que les distributions de
densité de probabilité s’étalent avec l'augmentatdu niveau de déformation, ce qui
confirme les observations faites sur les cartogesph.’évolution des valeurs de FWHM

permet de quantifier ce phénomere(re 3.29).
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Figure 3.28. Evolution des cartographies de déformation en ciskément obtenues par CIN sous MEB
pour trois niveaux moyens de déformation longitudiale sur PP.
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Figure 3.29.  Distributions des densités de probabilité détermings sur les champs de déformation en
cisaillement obtenus par CIN sous MEB pour les nivaux moyens de déformation de 1,68%, 4,37%, 7,45%
dans le PP.

6.2.3. Interprétation des mesures en relation avec la

microstructure

L'objectif est de pouvoir associer les champs derdgation mesurés par corrélation
d'images de mouchetis sous MEB a la microstructunes-jacente. Pour cela, on utilise la
méthode de repérage expliquée auparavant. On peésemiement les comparaisons avec les
champs de déformation longitudinale et en cisaiietn étant donné que nous avons deéja
montré que les déformations transverses sont conapiaires des déformations

longitudinales (paragrapl®?2.1). Les superpositions entre microstructureaetibgraphies de
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déformations sont faites pour les trois niveaux emsyde déformation longitudinale : 1,68%,
4,37% et 7,45% et sont présentées deadare 3.31 a l&igure 3.36.

La microstructure dans la zone étudiée, qui counre surface de 105,6x158,9um2,
contient plusieurs structures sphérolitiques (¥ogure 3.30). Il est possible de distinguer un
grand sphérolite bien défini avec un diametre diemv 88 um, localisé au centre de la
micrographie. Autour de cette sphérolite, plusiesphérolites de taille inférieure (diamétre
moyen de 60um) sont observés. Pour comparer cétt®simucture avec les mesures par
CIN, deux types d’'images ont été crées. Surigmre 3.31-(a), on présente une cartographie
des déformations mesurées superposée par transpareac la microstructure du matériau.
Et sur laFigure 3.31-(b), on présente le contour des spitesosuperposé a la cartographie
des déformations. En paralléle, la distribution afformation correspondant au champ

présenté est aussi montrée pour avoir une notioétél’ogénéite.

105.6 um

Figure 3.30. Microstructure du PP dans la zone ou les mesures adigformation sont faites a I'échelle
mésoscopique.

Pour le niveau moyen de déformation longitudinade1068% (voirFigure 3.31 et
Figure 3.32), les cartographies montrent de faib&grogénéités, que ce soit en déformation
longitudinale ou en cisaillement. Cela se retrogue les distributions de déformations qui
présentent des pics relativement fins. En défoonaibngitudinale, la cartographie montre
une zone de faible déformation localisée a l'ietéridu grand sphérolite au centre de la
micrographie. En cisaillement, il semblerait qus lones de fortes déformations soient

préférentiellement localisées aux frontiéres emsesphérolites.
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Figure 3.31.  Superposition entre la microstructure du PP et le lsamp de déformation longitudinale
mesuré par CIN sous MEB, pour un niveau de déformadn moyen dans la zone d'étude de 1,68%.
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Figure 3.32.  Superposition entre la microstructure du PP et le lsamp de déformation en cisaillement
mesuré par CIN sous MEB, pour un niveau de déformabn longitudinale moyen dans la zone d’'étude de
1,68%.

Quand la déformation longitudinale moyenne danzol@e d’étude augmente jusqu’a
4,37% (voirFigure 3.33 eFigure 3.34), une augmentation des hétérogénéité@efbrmation
est directement constatée sur les cartographiesdéfermations dans les directions
longitudinale et en cisaillement. Cette tendan¢ecesfirmée par I'élargissement des pics de
distribution des déformations. Concernant les déédions longitudinales, il apparait,
globalement, que c'est a l'intérieur des sphérslitrie sont localisées les zones moins
déformées. En cisaillement, on observe égalememntintensification de la différence entre
les zones les plus et les moins cisaillées. Lesesdes plus cisaillées continuent a étre
localisées aux frontieres entre les sphérolitess nuaie propagation de ces zones de fort

cisaillement est observée vers l'intérieur des sphés.
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Figure 3.33.  Superposition entre la microstructure du PP et le lskamp de déformation longitudinale
mesuré par CIN sous MEB, pour un niveau de déforman moyen dans la zone d’'étude de 4,37%.

E.E12

SNEG, (fraction =-1.0}

(Avg: 75%)
+3495e-02

3 EmaRaH ~9'000e-02
2 1000801

c)

i g JL
o k.

ALSE-01  -62E-02  25E-02
2

> Loading direction

'
N

105.6 pm

Figure 3.34.  Superposition entre la microstructure du PP et le lskamp de déformation en cisaillement
mesuré par CIN sous MEB, pour un niveau de déformabn longitudinale moyen dans la zone d’'étude de
4,37%.

Pour le troisieme niveau moyen de déformation présea 7,45% Rigure 3.35 et
Figure 3.36), les hétérogénéités de déformatiosose nettement intensifiées dans les deux
cas, pour les déformations longitudinales et leord@tions en cisaillement. En effet, la
différence entre les zones les plus déformées ®tnieins déformées augmente. Ce
phénomene se retrouve sur les distributions demiéfitons qui présentent des pics beaucoup
plus aplatis. En déformation longitudinale, la zaneins déformée reste majoritairement
localisée a l'intérieur des sphérolites. En ce @pnicerne le cisaillement, la propagation du
cisaillement vers l'intérieur du sphérolite progresmais c’est encore aux frontieres qu’on

observe les maxima.

- 143 -



Chapitre Ill Mesures multi-échelles de champs cinématiques

N E,E11
SMES, (fraction = -1.0)

‘g- [Avg: 75%)
= +2491e-01
- +1,250e-01
1 +1,146e-01
+1.042e-01
: = +3.375e-02
- : +3,333e-02
+7.292e-02
I +6,250e-02
I +5.208e-02
i +4,167e-02
+32,125e-02
- ] +2.083e-02
+1.042e-02
+0.000e+00
-3.597e-02

Esmsasc s C)
90

N
E-01  E-02  EOL
€11

Loading direction

105.6 um

Figure 3.35.  Superposition entre la microstructure du PP et le lskamp de déformation longitudinale
mesuré par CIN sous MEB, pour un niveau de déforman moyen dans la zone d’'étude de 7,45%.
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Figure 3.36.  Superposition entre la microstructure du PP et le lsamp de déformation en cisaillement
mesuré par CIN sous MEB, pour un niveau de déformabn longitudinale moyen dans la zone d’'étude de
7,45%.

Ces comparaisons entre microstructure et chamgsneitiques mesurés permettent
donc de mettre en évidence des tendances sur dasaiions et le développement des
déformations a I'échelle sphérolitique. Pour unaétiion de PP sollicité en traction, il a été
montré qu’au premier niveau de déformation moyefi8%) les zones de forte déformation
sont majoritairement localisées aux frontiéres sfgeerolites. Puis, au fur et a mesure que le
niveau de déformation longitudinale moyen augme(ae 4,37%) les hétérogénéités
augmentent. En déformation longitudinale, les zatesaible déformation continuent a étre
localisées au centre des sphérolites. En cisaiignume Iégere migration du cisaillement est

observée vers le centre du sphérolite.

- 144 -



Chapitre Ill Mesures multi-échelles de champs cinématiques

Dans le dernier niveau de déformation (7,45%),draantation des hétérogénéités
amplifie encore davantage les observations faitesiaeau de déformation de 4,37%. En
déformation longitudinale, les zones de faible d&fition continuent a étre fortement
localisées a l'intérieur du sphérolite, avec I'afifgan de quelques zones de forte déformation.
Cela pourrait peut-étre étre lié au fait que lgifnantation du sphérolite débute a ce niveau de
déformation, ce qui expliquerait également qu’esaitiement, des zones fortement cisaillées
apparaissent aussi au cceur des sphérolites.

En conclusion, il semblerait donc que la défornmatides sphérolites démarre
préférentiellement aux frontieres des sphérolitgge ce soit en cisaillement ou en
longitudinale. Cela est a rapprocher du fait questcaux frontieres des sphérolites qu'il y a
moins de liaisons cristallines. Puis, cette défaionase propage vers lintérieur des

sphérolites au fur et a mesure que le niveau mdgatéformation augmente.

6.3. Résultats sur le LLDPE

Sur le LLDPE, les résultats des mesures de CINébdtanalysés selon le méme
schéma que pour le PP. Dans un premier temps,aldsgcaphies de déplacement et de
déformation sont discutées d’un point de vue qai#lipour un niveau de déformation moyen
de 10% dans la zone d’étude. Ensuite I'évolutioa dartographies pendant la traction est
analysée et les hétérogénéités de déformation caaanttifiees a partir de Il'utilisation des
fonctions de densité de probabilité en trois poihtdrajet de chargement. En ce qui concerne
la relation entre la microstructure et les cartpbres de déformation, ici la superposition n'a

pas été possible en raison d’'un probleme survesulorepérage.

6.3.1. Cartographies des champs de déformation

Sur laFigure 3.37 est présentée la courbe de la condranaicroscopique en fonction
de la déformation moyenne de CIN mesurée dansna d@tude. Cette courbe est comparée
avec celle obtenue a partir du déplacement dealetse de la micromachine de traction. On
observe a nouveau que la déformation mesurée paestlinférieure a celle obtenue a partir
du déplacement de la traverse, a cause de la ssaple la machine et de la déformation des

autres parties de I'échantillon.
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Figure 3.37. Evolution de la contrainte macroscopique en fonctio de la déformation moyenne de CIN
dans la zone d'étude pendant I'essai de traction isitu MEB, pour le LLDPE a une vitesse de déformatin
de 0,02mm/min.

Les cartographies de déplacement et de déformakitamues par corrélation d'images
sous MEB pour un niveau moyen de déformation de dafs la zone d’étude sont présentées
dans laFigure 3.38.
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Figure 3.38. Résultats obtenus par CIN sous MEB. Cartographiese@ldéplacement : longitudinal (a) et
transverse (c) en pixels ; Cartographies de défornti@n longitudinale (b), transverse (d) et cisaillerant (e),
pour le LLDPE pour une déformation longitudinale moyenne dans la zone d’étude de 10% et une
contrainte macroscopique de 3,61MPa.
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Les cartographies de déplacement dans la direlctiggitudinale (voirFigure 3.38-(a))
et dans la direction transverse (vBigure 3.38-(c)) sont cohérentes avec un essaadgadn,
avec la encore une légeére rotation d’ensemble.

En ce qui concerne les cartographies de déformak@ms la zone d’étude, pour un
niveau moyen de déformation longitudinale de 10Bésesont présentées surHaure 3.38-
(b), (c) et (d) pour les directions longitudinaleansverse et en cisaillement respectivement.
Comme observé pour le PP, les cartographies soattéasées par des hétérogénéités de
déformations. On retrouve également une compadébikntre les cartographies des
déformations longitudinale et transverse : une zétwee dans la direction longitudinale
correspond a une zone comprimée dans la direatams\terse, comme on peut le voir par

exemple au centre des cartographiesrigsre 3.38-(b) et (d).

6.3.2. Analyse de I'évolution des déformations

Une étude de I'évolution des cartographies de d#&ition au cours de l'essai de
traction est faite a partir de I'observation dearps mesurés a trois niveaux de déformation
moyens dans la zone d’étude : 2,96%, 4,57% et 108%. cartographies de déformation
correspondantes sont présentées stidare 3.39 pour la direction longitudinale, et $ar
Figure 3.40 en cisaillement.

Ces figures montrent que les hétérogénéités derdafimn sont détectées méme pour
le niveau moyen de déformation le plus faible. Peibes deviennent de plus en plus
marquées avec l'augmentation du niveau moyen derméfion. Les zones de faible
déformation observées pour le niveau de déformateR,96%, restent faiblement déformées
pour les deux autres niveaux de déformation étudieslans les zones de déformation plus
élevée, l'inverse est observé, i.e. que les déftioms déja élevées ont tendance a augmenter
encore davantage au cours de I'essai.

En ce qui concerne I'évolution des déformationgisaillement, leFigure 3.40 montre
gue pour le niveau de déformation le plus faible9§2), la cartographie est presque
homogene. Ensuite, lorsque le niveau moyen de miéftion longitudinale augmente, des
hétérogénéités apparaissent, faisant penser a wes-lmandes avec une composante de
cisaillement proches de 45° de la direction detivac En effet, avec I'augmentation du
niveau moyen de déformation (a 4,57% puis 10%Qotdraste entre les régions plus et moins

cisaillées augmente, témoignant de 'augmentatemtatérogéneéités.
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Figure 3.39. Evolution des cartographies de déformation longituthale obtenue par CIN sous MEB
dans la zone d’'étude en fonction de la déformatiomoyenne dans la zone d’'étude, pour le LLDPE soumis
a une vitesse de traction de 0,02mm/min.
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Figure 3.40. Evolution des cartographies de déformation en ciskément obtenue par CIN sous MEB
pour les trois niveaux moyens de déformation longiidinale.

Les fonctions de densité de probabilité sont égalgnutilisées pour obtenir les
distributions de densité de probabilité et permeetiinsi la quantification de I'hétérogénéité
des déformations mesurées dans la zone d’étuderésefiats sont affichés dansH&gure
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3.41 pour les cartographies des déformations lodugiales, etFigure 3.42 pour les
cartographies de déformation en cisaillement. Lgear & mi-hauteur (FWHM) de la
distribution est aussi déterminée et affichée d@edlistributions de densité de probabilité.
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Figure 3.41.  Distributions des densités de probabilité détermings sur les champs de déformation
longitudinale obtenus par CIN sous MEB pour les nigaux moyens de déformation de 2,96%, 4,57% et
10% dans le LLDPE.
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Figure 3.42.  Distributions des densités de probabilité détermings sur les champs de déformation en
cisaillement obtenus par CIN sous MEB pour les nivsux moyens de déformation de 2,96%, 4,57% et
10% dans le LLDPE.

En déformation longitudinale, les distributions densité de probabilité sont
caractérisées par une forme d’allure gaussiennétsigme. Cette gaussienne a tendance a
s’étaler avec l'augmentation du niveau moyen deorméhtion, ce que confirme
laugmentation de la valeur de FWHM. Cette tendaoccgespond bien aux observations

faites sur les cartographies.
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En cisaillement, les distributions de densité debpbilité ont également une forme de
gaussienne. Les distributions de cisaillement ooinmtendance a s’aplatir que dans le cas
des déformations longitudinales (faible évolution BWHM). Pour les trois stades de
déformation étudiés, les distributions de cisait@msont centrées sur le méme niveau de
déformation proche de zéro (7,5E-4). Cela montre da faible augmentation des

hétérogénéités ne se répercute pas sur la défommatiyenne en cisaillement.

7  Discussion sur I'analyse multi-échelles

Pour les deux matériaux polyméres semi-cristadingliés, deux essais de traction ont
éte realisés, avec la méme micro-machine de traeida méme géométrie d’échantillons :
'un a I'échelle macroscopique (sur table) et lraua I'échelle mésoscopique (sous MEB).
Dans les deux cas, des mesures des champs cingéesatiqt été réalisées au cours de l'essai
par corrélation d'images numériques de mouchetsmskette partie, une connexion entre les
résultats obtenus aux deux échelles est faite.

Pour commencer, une comparaison systématique das@@ies de mesure aux deux
échelles est réalisée dansTlableau 3.5. Une analyse de ces caractéristiquesrenque la
résolution spatiale atteinte dans le MEB est emvis0 fois plus fine que celle obtenue a
I'échelle macroscopique, pour un grandissemento#)dlus grand, et une sensibilité sur les
déplacements mesureés pratiguement 10 fois plus fine

Tableau 3.5.  Caractéristiques des mesures de champs aux écheli@acroscopique et mésoscopique
pour le PP et LLDPE.

Macroscopique Mésoscopigue

PP LLDPE PP LLDPE
Grandissement 2,46 um/pixel 2,36um/pixel 0,055um/pixel
Taille de grain 7um 7um 0,2um
Résolution spatiale 40pixels=94,4um 40pixels=98,4um 40pixels=2,2um
Distance - points de mesure 50pixels=118um 50pixels=123um 40pixels=2,2um
Taille zone d’étude 4305x1230pum?2 3540x1180um? 105,6x158,4um? 105,6x70,4pum?
Diameétre moyen d’un sphérolite | 60um 9,3um 60um 9,3um
Points de mesure/ sphérolite 2 sphérolites/fenétre | 12 sphérolites/ fenétre | 18 fenétres/sphérolite | 4 fenétres/sphérolite
Sensibilité de mesure U, +0,053pixels=0,13um | +0,054pixels=0,13um | +0,33pixels=0,018um | +0,33pixels=0,018um

Macroscopiquement, pour le LLDPE, chaque fenétrecdgeélation, c'est-a-dire
chaque point de mesure, contient environ 12 spitesollandis que pour le PP, le nombre de

sphérolites est 6 fois inférieur et chaque valstidenc mesurée sur environ 2 sphérolites.
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A I'échelle mésoscopique, pour le LLDPE, il y a eom 4 points de mesure a
lintérieur d’un sphérolite. Alors que pour le Rihaque structure sphérolitique peut contenir
environ 27 fenétres de corrélation.

On voit donc a partir dliableau 3.5 que les mesures effectuées correspoadgiatre
échelles différentes (vokigure 3.43) : si I'on note PM la Performance desivte, définie par
le nombre de points de mesure par sphérolite, ah gasser les différents essais de la plus
petite PM a la plus grande :

- PM = 0,083 : 12 sphérolites dans chaque poimhdsure (sur le LLDPE
a I'échelle macroscopique),

- PM = 0,5: 2 sphérolites dans chaque point deureeg¢sur le PP a
I’échelle macroscopique),

- PM = 4 : 4 points de mesure par sphérolite (sutlLDPE a I'échelle
mésoscopique),

- PM = 18: 18 points de mesure par sphérolite (suPP a I'échelle

mésoscopique).

PM1=0.083 PM2=0.5 PM3=4 PM4=18
| |[Measurement window QSpheruIitic structure

Figure 3.43.  Schéma représentatif de la performance de mesure NP pour les deux échelles et les
deux matériaux.

Les mesures de champ réalisées sur ces deux detallicis sphérolitiques couvrent
ainsi une gamme de PM allant de 1 a 217. L’anabtsé&a comparaison de ces résultats
permettent donc une approche multi-échelles tiersiéie.

Tout d’'abord, une comparaison est effectuée emsecburbes globales contrainte-
déformation. Pour les deux essais, la contrairite aalculée a partir de la charge enregistrée
par la cellule de force de la micro-machine detimag¢ et la déformation a été obtenue en
faisant la moyenne de toutes les valeurs de défmnsamesurées par CIN dans la zone
d’étude. Les courbes ainsi obtenues pour chaquériaatétudié aux échelles macroscopique
et mésoscopique sont présentéggire 3.44.
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Figure 3.44. Evolution contrainte/déformation moyenne dans la zoe d'étude, mesurée par CIN a
I'échelle locale et a I'échelle macroscopique pole PP a) et pour le LLDPE b).

La comparaison des courbes contrainte/déformakayure 3.44 montre que la
déformation moyenne mesurée a I'échelle mésoscepegtiassez proche de la déformation
moyenne mesurée macroscopiquement. Pour une \d@deoontrainte appliquée donnée, on
note que I'écart entre la déformation moyenne né&slocalement et la déformation moyenne
mesurée macroscopiquement peut atteindre jusq@addur les deux matériaux. Ce résultat
montre que, pour les deux matériaux, la déformatioayenne mesurée a I'échelle
mésoscopique est représentative de la déformatamnascopique a 15% pres.

A partir des mesures cinématiques effectuées pilr iClest également possible de
déterminer un coefficient de Poisson moyen, enafdide rapport entre la déformation
transverse moyenne mesurée et la déformation lafigile moyenne mesurée. Eagure
3.45 présente les valeurs de coefficients de Poiassi obtenues en fonction de la contrainte
macroscopique pour les deux matériaux. A I'écheléeEroscopique, on constate que la valeur
du coefficient de Poisson est assez stable au awmut®ssai pour les deux matériaux. Le
coefficient de Poisson est autour de 0,42 pouPleef0,46 pour le LLDPE, valeurs proches
des valeurs rapportées par (Trotignon et al. 19940 pour le PP et 0,45 pour le LLDPE.

A I'échelle mésoscopique, les valeurs mesuréegaeiicients de Poisson présentent
beaucoup plus de dispersion. Cela peut s’expligaefda plus grande variabilité des valeurs
mesurées des déformations transverses : les défonm#&ransverses sont peu élevées et donc
plus influencées par le bruit. Dans la suite, céispersion sur les mesures du coefficient de
Poisson sera une des raisons qui aménera a n@pagiar les techniques de détermination

de VER sur cette propriété.
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Figure 3.45.  Evolution du coefficient de Poisson moyen détermingar CIN & I'échelle macroscopique
et a I'échelle mésoscopique en fonction de la coainte appliquée pour le PP a) et pour le LLDPE b).

Aprés ces comparaisons sur les moyennes des mesigsscomparaisons ont
également été réalisées sur les distributions dsitdedes déformations. Les hétérogénéités
de déformation ont été quantifiées par la détertimnade la largeur a mi-hauteur (FWHM)
des distributions de densité de probabilité. Césuva sont représentées sufFlgure 3.46 en
fonction de la déformation longitudinale moyennenglda zone d’étude pour les deux

matériaux aux échelles macroscopigue et mésosapiqu
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Figure 3.46.  Comparaison entre |'évolution des valeurs de FWHM pur les déformations axiales
mesurées par CIN aux échelles macroscopique et mésopique en fonction de la déformation axiale
moyenne dans la zone d'étude pour le PP a) et poler LLDPE b).

Les résultats présentés sur Rggure 3.46 montrent pour les deux matériaux une
augmentation des hétérogéneéités de déformation lavééformation moyenne dans la zone
d’étude aux deux échelles. Cela confirme les tecekdéja observées précédemment sur les
cartographies de déformations. Pour les deux naatérion voit également que les
hétérogénéités mesurées sont plus faibles a [léchmlacroscopique qu'a I'échelle
meésoscopique. Ceci s’explique par le fait que jdusesolution spatiale de mesure est fine,

plus les hétérogénéités locales de déformationragsant. De plus, on constate que pour le
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PP, les hétérogénéites de déformation a I'écheksostopique sont plus proches des
hétérogénéités a I'’échelle macroscopique que mWLDPE. Cela tend a montrer que les
échelles d’analyse (macro et méso) sont plus psoghns le PP que dans le LLDPE. En effet,
si 'on compare les écarts de Performance de MefRk), on constate qu’il vaut 48
(4/0,083) pour le LLDPE et seulement 36 (18/0,5urpte PP. LaFigure 3.46 montre
également que les valeurs les plus faibles de F\WidiM obtenues sur le LLDPE a I'échelle
macroscopique. Ceci résulte du fait que, dans searaa la valeur de la PM la plus faible,
c'est-a-dire le plus grand nombre de sphéroliteppmt de mesure, et donc la mesure la plus
« homogene » possible. Par contre, a I'échelle soégique, ce sont les mesures effectuées
sur le LLDPE qui présentent les valeurs les plevéds de FWHM, alors qu’on aurait pu
s’attendre a ce que ce soit les mesures effectugds PP qui soient les plus dispersées.

Enfin, des comparaisons ont également été effestedre différents points de
mesure, afin de voir comment les déformations é@mluponctuellement a I'échelle
mésoscopique et a I'échelle macroscopique. Lesukalde déformation en deux points
localisés sur des zones avec des niveaux de déformiaes différents ont été tracées en
fonction de la déformation moyenne dans la zonéud& Elles sont présentées pour les
mesures macroscopique et mésoscopique gtiglae 3.47 efFigure 3.48 pour le PP et pour
le LLDPE respectivement. Ces courbes ne sont paggentatives du comportement de
'ensemble des points de mesure, mais seulementnissires réalisées dans les zones
extrémes de déformation. La comparaison de cesbesupermet donc d’appréhender le
comportement hétérogéne en certains points desieaté&tudies.

Pour les deux matériaux et aux deux échelles, rté@rdre les deux points augmente
avec la déformation moyenne. Ceci est en accord Baggmentation des hétérogénéités de
déformations au fur et & mesure de lI'essai deitdraccomme discuté précédemment. Cette
observation est également valable pour les mesuele LLDPE a I'’échelle mésoscopique,

méme si les premiers points sont plus bruités.

On retrouve également sur ces courbes une conatafaite précédemment sur les
cartographies : les points de faible déformaticstemret faiblement déformeés tout au long de
'essai, alors que les points de plus forte défdimnavoient leur valeur de déformation

augmenter de fagcon conséquente au fur et a mesuiesdai.

Une analyse plus détaillée des résultats montrepue les deux matériaux, cet écart
est nettement plus élevé a I'échelle mésoscopiquee Iggchelle macroscopique. En effet, il
est logique qu’'a I'échelle macroscopique, les mesutant plus « moyennées », les écarts
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entre les différents points sont moins importarRar contre, les mesures a I'échelle
mésoscopique permettent de mettre en évidencé&témhénéités locales de déformation. On
constate par exemple que pour le PP, a I'échellsosmdpique, alors que la déformation
moyenne sur toute la zone d'étude s’éleve a 8%paildes points ou elle n’est que de 1,62%,

et d'autres ou elle avoisine les 12,6%.
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Figure 3.47. Evolution de la déformation ponctuelle mesurée pa€IN aux échelles macroscopique et
mésoscopique en fonction de la déformation moyengens la zone d’'étude pour le PP.
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Figure 3.48. Evolution de la déformation ponctuelle mesurée pa€IN aux échelles macroscopique et
mésoscopique en fonction de la déformation moyeni@ns la zone d’étude pour le LLDPE.

8 Conclusion

Pour effectuer les mesures de champs de déformatialeux échelle distinctes
(macroscopigue et mésoscopique), la technique Nee€tl utilisée lors d’essais de traction sur

deux polyméres semi-cristallins avec des taillespleérolites différentes (LLDPE et PP).
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Pour les matériaux étudiés, la préparation des néitlbas s’est avérée extrémement
minutieuse.

Pour les mesures a I'échelle macroscopique la teagbrde CIN a été appliquée sur
table, avec une résolution spatiale d’environ 100awvec la méme micro-machine de traction
et la méme géométrie d’éprouvettes que celleséds a I'échelle mésoscopique.

Pour les mesures a I'échelle de la microstructigrdait d’appliquer la technique de
CIN dans le MEB sur un matériau non conducteurgeerdré beaucoup de contraintes. Apres
différents réglages et mises au point, les mesigehamps ont été effectuées avec succes sur
les deux matériaux avec une résolution spatiake de 2,2um. Dans le cas du PP, il a été
possible de relier la microstructure du matériay eltamps mesurés grace a un systeme de
repérage. Toutefois, nous avons été limités endaitm déformation maximale atteinte en
raison de la fissuration du mouchetis pour deswalenoyennes de déformation d’environ
15%. Les techniques de mesure et de repérage paiysar les champs de déformation a
I'échelle locale développées ici peuvent étre émint extrapolées sur d’autres matériaux

non conducteurs.

Les résultats obtenus sur les deux matériaux é&uali échelles macroscopique et
mésoscopique ont permis de faire une analyse chiglles.

A l'échelle macroscopique, les champs de déformationesurés sont « quasi-
homogenes », avec une légére tendance a devesirhghérogénes lorsque la contrainte
appliguée augmente.

A l'échelle locale, les cartographies des champsdéformations sont nettement
hétérogénes, témoignant de la microstructure hgdém sous-jacente. Ces hétérogénéités
augmentent avec le niveau de déformation moyen ldarsne d’étude. Il existe des zones de
concentration de déformation ou le niveau de détion s’intensifie avec I'augmentation de
la déformation moyenne dans la zone d’étude. ltedfatrouver une gamme d’hétérogénéités
élevée a cette échelle confirme que la résolutiatiale atteinte avec la technique de CIN est
suffisante pour suivre la déformation a I'échep@érolitique.

Le nombre de points de mesure par structure sptiguel n’est pas suffisant pour
obtenir une cartographie de déformation a lintérides sphérolites dans le LLDPE, mais
pour le PP cela est possible car la taille degtres sphérolitiques est supérieure. Cela étant,
les champs de déformation obtenus suggérent I'amrade bandes de cisaillement dans une
gamme de déformation proche de celle habituelleneemegistrée a I'apparition de la

plasticité. Ces bandes de cisaillement ont unensida supérieure a la portée d’un sphérolite.
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La superposition des mesures de champs a la migttste pour le PP a permis de
relier les champs de déformation surfaciques ai¢aostructure de ce matériau. Globalement,
il apparait que les zones de concentration de ohéftton sont localisées majoritairement aux
frontieres des structures sphérolitiques. Avec giaantation du niveau de déformation
moyenne dans la zone d'étude, les déformationdescant tendance a se propager des
frontieres vers les centres des sphérolites, seltes zones plutdt orientées
perpendiculairement a la direction de traction. &n qui concerne les zones de faible
déformation, elles semblent majoritairement lo&dssau coeur des structures sphérolitiques.
Ce résultat confirme ce qui avait déja été vu gidl.

Ces résultats permettent de proposer le scénard@&fdemation suivant, constitué de
deux stades successifs : tout d'abord une défoomassentiellement inter-sphérolitique, puis
une déformation intra-sphérolitique. En effet, plmsrniveaux de déformation les plus faibles,
les sphérolites ont tendance a se déplacer lepamsapport aux autres, ce qui expliquerait
qgue les mécanismes de déformation démarrent etiéfrerdes sphérolites. Au fur et & mesure
gue la déformation macroscopique augmente, les miginas de déformation commencent a
se propager vers lintérieur des structures sphigpadés, ce qui correspondrait aux
déformations intra-sphérolitiques.

D’autre part, les analyses effectuées ont monteélgcoefficient de Poisson estimé
localement présente trop de variabilité pour étilesé comme propriété pour faire I'étude de
VER. Cette étude sera donc réalisée sur les déframmsdongitudinales.

Par rapport aux enjeux généraux posés au débwg deanuscrit s’agissant des semi-
cristallins, deux éléments importants peuvent &b@ortés.

D’abord, ces résultats confirment des hétérogénéitd déformation en lien avec la
structuration sphérolitique, qu’il s’agisse de éiinces coeur / frontiere dans le PP ou de
formation de bandes de cisaillement trans-sphé&oétdans le LLDPE. Ces résultats incitent
a la réserve quant a I'aptitude d’approches denstcaction du matériau a partir d’'inclusions
disjointes aléatoirement orientées a capter cesgrhénes, potentiellement précurseurs de la
plasticité ou de formes d’endommagement.

Ensuite, malgré les difficultés rencontrées, ldmegue de CIN a donc pu étre mise en
place dans le MEB pour des matériaux non conductauec une résolution spatiale fine.
Dans le cas présent, les mesures de champs ofdité& sur des semi-cristallins avec une
microstructure trop complexe pour envisager uneétigation numérique en champ complet
a cette échelle avec les moyens actuels. Néannmallasest encourageante pour une

application a des matériaux avec une microstructumplifiée, susceptible d’étre modélisée
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numeériquement. Cette combinaison d’outils numésgeeexpérimentaux permettrait d’aller
vers une analyse inverse du probléme, a partindreddélisation d’une microstructure réelle
avec des conditions aux limites en déplacement pmir améliorer la connaissance du

comportement de la phase amorphe confinée dapslgmnéeres semi-cristallins.
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Application des méthodes statistiques pour détermation de
VER
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1 Introduction

Les essais de traction in situ ont permis d'accémlex mesures de champs de
déformation a I'échelle de la microstructure poes deux matériaux avec une résolution
spatiale fine. La microstructure moyenne sur ldguek mesures de champs ont été faites est

connue. Il est donc possible de définir une fenptrer laquelle la déformation moyenne

mesure (£>V) coinciderait avec la déformation macroscopique @1 en méme temps

connaitre la microstructure a l'intérieur de ce VER

Plusieurs définitions peuvent étre données a oetien de VER. Selon une approche
déterministe, elle correspond & une seule recaniirude la microstructure pour laquelle la
moyenne et la variance sur la propriété/grandeunt stabilisées et représentatives du
macroscopique. Avec une vision statistique, le E®kiste pas en tant que tel : différents
VERSs existent, associés a différentes précisionsmibre de réalisations.

Dans le présent chapitre, les champs mésoscopitpudéformation 2D du Chapitre 3
sont utilisés comme base d’application de méthatbesiétermination de taille de VER, la
moyenne dans le VER devant coincider avec la déftoorm axiale macroscopique issue des
mesures CIN. Il s’agit des méthodes de ((Kanil.e2@03) et (Kanit et al. 2006)) déterministe
et statistique, de celle de ((Gitman et al. 20@§{>&man et al. 2007)) et de celle de (Ramirez
et al. 2010). La méthode déterministe de (Kanal €2003 et 2006), et celle de (Ramirez et al.
2010) sont choisies pour leur simplicité d’applicataux résultats expérimentaux. Par contre,
elles ne permettent pas de donner une précisictimation du VER. Pour cela, les méthodes
de (Kanit et al. 2003 et 2006) statistique et (@itnet al. 2006 et 2007) sont utilisées.

L’objectif est, d’'une part, de tester I'applicat#lide ces trois méthodes aux résultats
expérimentaux et de confronter les tendances ds tégultats sachant qu’elles sont fondées
sur des outils de traitement statistique différehtautre objectif est d’avoir une idée de
l'ordre de grandeur de la taille de VER nécessaioer estimer la déformation axiale
macroscopique pour les polymeres semi-cristallingliés, et de fait du nombre d’éléments
meésostructuraux (sphérolites) a l'intérieur du VERette information est potentiellement
importante pour les choix de modélisations micranéques applicables a ces matériaux.

Les trois méthodes pré-citées pour la déterminal®VER sont présentées dans un
premier temps (paragraph2). Ensuite l'application de ces méthodes aux nessur

expérimentales de champs de déformation 2D esttéiscparagraph®). Pour finir dans le
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paragraphé les résultats obtenus sur les trois méthodestgjaes pour les deux matériaux

sont comparés et les conclusions formulées.

2 Présentation des méthodes d'estimation de VER utilisées

2.1. Méthode de Gitman et al. 2006 et 2007

(Gitman et al. en 2006 et 2007) ont présenté unthadé pour estimer la taille
minimale du VER sur des matériaux hétérogenes. jetid est de trouver un VER
statistique c'est-a-dire un volume minimal sur lequel une emme de la grandeur étudiée soit
équivalente a la moyenne macroscopique de cetteenggamdeuravec une précision et un
nombre de réalisation donnés.

L’étude, purement numérique en 2D, a été menéarsuomposite a trois phases : une
matrice, des inclusions circulaires avec une tadigant uniformément entre 2,5 et 5mm, et
une phase de transition entre les inclusions etd&ice. Les trois composants sont définis
comme linéaires élastiques isotropes. Les auténtéressent a I'influence des propriétés des
constituants (Coefficient de Poisson et Module dig) sur la taille du VER. L’étude
publiée en 2007 a été faite pour deéfinir un VER rpestimer la contrainte macroscopique
dans différents régimes du comportement effectifeolr® en traction : élastique linéaire, en
phase de durcissement puis dans le régime d’admuncent.

La méthode proposée par les auteurs repose sugynisiséries de réalisations de taille
variable (4 tailles), avec un nombre de réalisatipar taille fixé a 5. Elle est illustrée sur la
Figure 4.1. L'approche est itérative sur la tadle cellule, a partir d'un volume initial de
cellule d’au moins deux fois le diametre maximas declusions. Pour chacune de ces tailles,
les auteurs réalisent deux séries de simulatiang premiere série de 5 réalisations a fraction
volumique et proportion de petites et grosses sichs fixées, et une seconde série de 3
réalisations pour lesquelles a la fois la distidutde tailles, la position et la fraction

volumique d’inclusions changent.
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Taille de Réalisation
variable

5 Réalisations 3 Réalisations
Distribution de taille: variable Distribution de taille: fixée
Fraction volumique: fixée Fraction volumique: Variable
Figure 4.1. Stratégie de variation des tailles de réalisatiorgistributions de taille et fractions

volumiques utilisées par Gitman et al. 2006 et 20Qd@’apres (Gitman et al. 2006).

Les champs issus de chaque calcul de microstrustumemoyennés pour accéder a la
grandeur moyenne considérée. La moyenne volumigua drandeur étudiée est déterminée
pour chaque réalisation a partir dedquation - 4.1, ou z représente la propriété estoqreet

V le volume total de la réalisation.

Equation - 4.1. <Z>V = ﬁj\/zdv

Le principal outil statistique utilisé est le crig@du Khi-2 (y*). Il est un indicateur

(amplifiée par le carré) de I'écart de la moyenedalgrandeur considérée sur les différentes
réalisations, a la valeur moyenne de cette grandeutoutes les réalisations d’une méme
famille (a taille et fraction volumique d’inclusiserfixées par exemple). Dans cette démarche
itérative, ce critere permet d’apprécier la quali la taille de réalisation en cours a

représenter un VER, pour notamment savoir si ¢eile doit étre incrémentée. L'indicateur

x? est calculé a partir deHyguation - 4.2. Dans cette équationteprésente le nombre de
réalisations,z est la moyenne volumique de la grandeur étudiée poe réalisation e{tz}

la moyenne de cette méme grandeur sur toutes #disatons de la famille étudiée. Cette

derniére<z> correspond aussi a la propriété effective (M)edliecci est connue.
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Equation - 4.2. X =

Une valeur dey?® correspond & une précision d’estimation de la dgan moyenne. Il est

associé a un nombre de réalisations minimal powginaire cette précision. La précision
obtenue est comparée a la précision souhaitédleSukeest supérieure ou égale, la taille des
cellules simulées est celle du VER statistique.e@ lui est inférieure, une itération

supplémentaire est effectuée en augmentant la tillcellule.

L’application de la méthode a la contrainte moyesoes sollicitation de traction est
illustrée sur laFigure 4.2 pour plusieurs fractions volumiques diisions variant de 30 a
60%. Ces résultats montrent que pour des cellie$sda 25 mm de coté, pour toutes les
fractions volumiques d’inclusions testées, la canteamoyenne simulée en traction est
représentative de la contrainte moyenne macrosaem@gec une précision de 95%. Dans une
cellule de 15mm de coté et pour une fraction votiuraide 60%, le nombre d’inclusions peut

varier de 7 a 28 inclusions.

3 L

=-=-VOLUME FRACTION OF INCLUSIONS 30%
---VOLUME FRACTION OF INCLUSIONS 45%
—---VOLUME FRACTION OF INCLUSIONS 60%
— TABLE VALUE (acc. 95%)

N
2
—

N
T

CHI-SQUARE VALUE
[
= 4]

o
n
e
2z

0 | . . . 1 —

10 15 20 25
SAMPLE SIZE (MM)

Figure 4.2. Résultats obtenus par (Gitman et al. 2007) sur urest de traction pour une précision de
95% (diamétre minimal de 2.5 et maximal de 5 mm).

2.2. Méthode de Kanit et al. 2003 et 2006

Kanit et al. ont présenté en 2003 et 2006 une iiéfnplus quantitative du VER : le
VER doit assurer avec une certaine précision lpmpEté estimée, obtenue par moyenne
spatiale de la contrainte, déformation ou champsaetie dans un certain domaine V. Les
auteurs présentent une méthode également baséd'uslisation d’outils statistiques,
appliguée sur une microstructure artificielle (Kaet al. 2003) et une microstructure réelle

(Kanit et al. 2006) régénérée numériquement. Qaitzostructure réelle consiste en deux
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phases : une phase dure (volume moyen 7Z&our I'échantillon SA2) et une phase molle.
Pour le comportement, chacune des phases a édedgdmme linéaire élastique.

Le volume initial de ces matériaux doit étre dengeadimension (1966080 frdans le
cas de (Kanit et al. 2006)), de facon a ce quepteprietés moyennes (cherchées) soient
représentatives du comportement macroscopique. @eme initial est partitionné en
plusieurs sub-divisions appelées réalisations.

Ces travaux comportent un premier volet détermen@bur déterminer le type de
conditions aux limites (appliquées aux frontieress dréalisations) conduisant le plus
rapidement, avec la taille de réalisation, a uabiksation de la moyenne de la propriété et de
I'écart type correspondant. Le second volet deti@sux consiste en une analyse statistique
pour la détermination de la taille d’'un VER optimihlest fondé sur I'analyse de la variance
en fonction de la taille de réalisation. Cette aace est exprimée a partir de la « portée
intégrale » sur laquelle nous allons revenir pasu#e. Par rapport a celle présentée par
(Gitman et al. 2006 et 2007), cette méthode negi le nombre de réalisations par taille et
ajoute la possibilité de fixer la précision et lembre de réalisations souhaitées pour estimer
la taille de VER.

Partition du volume initial

Pour I'application de cette méthode, il est nécessdieffectuer une partition du
volume initial enN sub-divisions de méme taille, en accord avec ldetde réalisations
choisie pour I'étude. Deux types de partitions stigtinguées : partition réguliere et partition
aléatoire. Pour que la partition soit considéréenroe valide, le produit du nombre de
divisionsN par le volume d’une division doit étre au maximaégal au volume initial, pour
éviter que le volume global traité ne dépasse lerue initial.

La partition réguliére consiste a diviser le voluméial en N sub-divisions de la
méme taille, le chevauchement partiel ou non déérdntes divisions étant complétement
interdit. LaFigure 4.3 illustre le cas d’'une partition réguliere 16 sub-volumes, utilisée par

Kanit et al. 2006 dans ses travaux.
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Figure 4.3. Exemple de partition réguliére pour 16 divisions, tilisée par Kanit et al. 2006 dans ses
travaux.

Dans le cas d’'une partition aléatoire, le princifgedivision du volume initial est le
méme que pour la partition réguliere —c'est-a-dire le volume initial est divisée en N sub-
divisions d’'une taille donnée— sauf que les divisipeuvent étre faites n’importe ou dans le
volume initial et que le chevauchement partiel elgsedifférentes divisions est autorisé. Il est

admis d’avoir deux réalisations d’'une méme taillecaune partie en commun.

Premier volet du travail : analyse déterministe
Pour I'analyse déterministe, (Kanit et al. 20036606) ont utilisé les deux types de
partition, aléatoire et réguliere. Aprés générataes différentes réalisations d’une taille

donnée, une simulation par éléments finis est dbmdoour accéder aux champs de la

grandeurz(x) que I'on souhaite étudier. La valeur moyenne vchdwe(z}v (moyenne de(x)
sur le volume Y peut ainsi étre calculée pour chaque réalisatigparér de IEquation - 4.1,
ol V| est la mesure de V.

Il est alors possible de calculer la moyenne @\§ pour I'ensemble des réalisations

de méme taille, ainsi que les fluctuations (vargaeo statistique D) de <z>v entre les

différentes réalisations d’une taille donnée, aipdée I'Equation - 4.3.

Equation - 4.3. D? = <(Z )2>V - (<Z>V )2

En menant cette démarche pour des familles desatiains de taille différentes, il est

donc possible de tracer la moyenne volumique dgrdadeurz, ainsi que l'intervalle de

variation [(2) - 2D,,(z) +2D,], en fonction de la taille de volume. Eigure 4.4 illustre des

résultats obtenus par (Kanit et al. 2006) en applq cette méthode au module de
cisaillement, selon une partition réguliere ou tiéa, et avec différentes conditions aux
limites aux frontieres des réalisations. Pour laatig situations considérées, Hmure 4.4

représente I'évolution de la moyenne sur les diffiées réalisations du module de cisaillement

moyen et l'intervalle de variation de ce modulefamction de la taille de réalisation.
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Le module de cisaillement moyen se stabilise arpadettailles de volumes différentes
selon les conditions de partition et les conditiang limites.

D’abord, c’est avec les conditions aux limites péigues que la moyenne stabilise le
plus rapidement. Ensuite, le fait d’utiliser unertpsn aléatoire diminue l'intervalle de
variation de la propriété moyenne. Avec cette appeg il est aussi possible d’estimer une
taille de VER, donnée par la taille de volume plaguelle le module de cisaillement moyen
sur les différentes réalisations et I'écart typaespondant sont stabilisés. Par contre, aucune
information n’existe par rapport a la précisioncgevolume.

Cette approche montre qu’'avec une partition aléati en utilisant les conditions aux
limites périodiques, le module de cisaillement épeahd plus de la taille des réalisations a
partir d’'un volume de 13824pnPour la microstructure simulée par les aute@rsjolume

contient environ 19 éléments structuraux.

1200 7 regular plartitir:m (KUBC) —_—]
random partition (PERIODIC) =——
1 HS’s bounds
1000 | regular partition (FERIODIC) —— |
800 | ] 1
w
< )
N 600 .
ﬂ:ﬁ_ -
400 | M i
200 .
0 . - . . .
1000 10000 100000 1e+06
3
V (um®)
Figure 4.4. Evolution du module de cisaillement moyen et de santervalle de variation en fonction

de la taille de domaine pour I'échantillon SA2 (Kait et al. 2006).

Second volet : détermination statistique de la taille de VER

Le second volet, statistique, de I'approche perdeetixer une précision d’estimation
de la grandeur par rapport a la grandeur macroguepet un nombre de réalisations comme
entrées de I'estimation de la taille de VER minienabur une grandeur donnée.

Dans cette approche, Kanit et al. 2003 exprimenaféance de la valeur moyenne de
la grandeur sur les différentes réalisations d’taike donnée, en fonction du volume de
réalisation V, a l'aide de la portée intégrale La portée intégrale permet de déterminer une
gamme de tailles de domaine de la structure sueldgs parametres mesurés ont une bonne

représentativité statistique (Kanit et al. 2006)es€ une notion trés utile pour prévoir la
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variabilité des propriétés d’'un matériau en fonctde la géométrie de ses composantes. La
varianceD? Y )traduit la précision de I'estimation de la propgiétudiée.

- Dans le cas ou z est un scalaire additif sublameV, la variance est définie paEuation
-4.4.

Equation - 4.4. DZ(V)=D? x(%}

ol D? correspond a la variance ponctuelle sur la fonat{®) (grandeur effective).
- Dans le cas d'une propriété non additive, Kanitae 2003 proposent I'expression de

I"Equation - 4.5 poudZ(V .)
Equation - 4.5. D2(V)=D? X(%j aveca z1

Selon les auteurs, I'erreur absolag, et I'erreur relatives,,, d’estimation de la grandeur par

rapport a la valeur exacte M du processus alée(tc)ivre/), obtenue avec N réalisations

indépendantes du volume V, sont déduites a pagtiiirdervalle de confiance parHguation -
4.6 etEquation - 4.7.

| 2D, (V)
Equation - 4.6. Eops = \/2_
N

Equation - 4.7. Eel = %ZI\ADZ—\/(\N/)

Pour une valeur d’erreur relative souhaitée, le Imende réalisation a simuler peut

donc s’exprimer a partir deHguation - 4.5Equation - 4.6 eEquation - 4.7, comme suit :

Equation - 4.8.

£2M2 £2M2 z

N V) o 4 DZ[AZJ”
rel \%

rel
L’ Equation - 4.8 est valable pour une propriété adddu non additive.
De la méme facon, pour une erreur relatigg et un nombre de réalisations N
souhaités, le plus petit volume a simuler est dgpard’Equation - 4.9.
4 1/a
Equation - 4.9. VVER = (m Dzzj A

rel
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Algorithme de détermination de la taille de VER optimale pour une
propriété additive
La démarche de détermination de la taille de VERnge pour une propriété
additive a partir des outils statistiques de (Kaetital. 2006) peut se décrire de la fagon
suivante :
- Générer différentes réalisations de la microstmecpour chacune des différentes
tailles de sub-division V choisies ;
- Soumettre chaque réalisation de la microstrucuwe chargement et mesurer la
grandeuz(x)
- Calculer la moyenne volumique et la variance gpoadante de la grandeur
effective sur les différentes réalisations d’'unemmeé&aille; vérifier que le nombre
de réalisations est suffisant pour chaque taillgaleme a partir de I'estimation de
I'erreur absolueEquation - 4.6) ou relativeEquation - 4.7) ;
- Identifier la portée intégrale dan&dfuation - 4.4

- Définir la précision souhaitée pour I'estimatide la propriété effective , et le

rel

nombre de réalisations N et utiliseE¢juation - 4.9 pour trouver le VER final.

L’ Equation - 4.6,Equation - 4.7 eEquation - 4.8 nécessitent la connaissance des
valeurs vraies (ou au moins une estimation préase)a varianceD;(V )et de la valeur

moyenne exacte M.

La précision de la méthode présentée par (Karit. @003 et 2006) dépend fortement
du nombre de réalisations choisi par les utilisatel’algorithme décrit précédemment
nécessite un grand nombre de calculs (de 10 & 280d) la taille de volume V (Kanit et al.
2003)). Le critére d’arrét pour définir le nombre alisations est basé sur la stabilisation de
I'estimation de la moyenne de la propriété et dess@mnce.

2.3. Méthode de Ramirez et al. 2010

Pour pouvoir quantifier les parameétres structuréaetlules d’air) de deux types de
pain, (Ramirez et al. 2010) ont utilisé le concdptVER. Le VER a été obtenu a partir d’'une
relation entre la taille d’échantillon et le coefint de variation du module d’Young apparent
mesuré expérimentalement sur 25 échantillons, dala@marche présentéégure 4.5 pour

un matériau donné. Le VER est considéré commenattgiand le coefficient de variation
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converge vers une valeur constante. De la méma fage pour la méthode de (Gitman et al.
2006 et 2007), le nombre de réalisations par tedlefixé. Par rapport aux deux méthodes
présentées antérieurement, cette méthode ne ppameate fixer une précision comme entrée
de la démarche d’estimation de la taille de VERimai.

Le module d’Young apparent a été mesuré expérirteanent a partir de 25 essais de
compression sur 6 tailles déchantillon différenfgsur les 3 matériaux de I'étude. Le
coefficient de variation du module d’Young apparebtenu pour une taille d’échantillons

(%CVs)) est déterminé a partir d&Eljuation - 4.10 pour chaque taille.

D
Equation - 4.10.  CoeffVar.(%) = —=2==

< Eapp>25R

Dans IEquation - 4.10,D; ,; représente I'écart type de la mesure du module

d’Young apparent sur les 25 échantillons d’unelgaidonnée, e{lEapp> la moyenne du

25R
module d’Young sur les 25 échantillons.

| RVE |
*
\ CV=Constant value \

< Eapp>2s RS, < EaPP> 25R-S, < EaPP>25 R-S; < Eapp>25 R-S;

S5 S S5 S5

%CV,5 rs | |%CVos RS, %CV,s Rs, | |Y0CVys RS

DEappzs RS DEappzs RS, DEappzs RS DEa,,pzs RS

Simple size

Figure 4.5. Représentation schématique de la détermination de taille de VER pour un matériau
donné d'apres (Ramirez et al. 2010).

Les auteurs représentent finalement le coeffiaienvariation %CV en fonction de la
d’échantillon, comme illustré sur IRigure 4.6 pour I'un des trois matériaux, le pam d
Vienne. La figure montre que le coefficient de g&tidn pour la taille de 45 mm est le méme
gue pour la taille de 65mm. Donc la taille de 45 wmenc6té peut étre considérée comme le

VER mécanique pour le module d’Young apparent,t&tanné que le coefficient de variation
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se stabilise pour une taille supérieure. Pour e pa Vienne pris en exemple, l'aire des
cellules d’air varie entre 0,8 et 228,79 mm2 : olumne estimé peut donc contenir entre 9 et
2531 cellules drair.

40

354

30

Coefficient of variantion (%)

25 30 35 40 45 50 55 60 65
Sample size (mm)

Figure 4.6. Effet de la taille d’échantillon sur le coefficientde variation du module d’Young apparent
sur le pain de Vienne (Ramirez et al. 2010).

3  Application aux mesures de champs cinématiques du
Chapitre 3

Dans ce travail, ces méthodes de déterminationEle Sont appliquées aux mesures
de champs cinématiques présentées au chapitre prdcédobjectif est d’estimer la plus
petite taille de domaine sur lequel la déformatéxiale moyenne est représentative de la
déformation axiale macroscopique. La valeur de riédtion axiale macroscopique (grandeur
exacte) est obtenue a partir d’'un seul essai dédramacroscopique (comme expliquée dans
le Chapitre 3). Cette donnée unigue ne permet pasadiement statistique pour estimer une
variance sur cette mesure.

Le présent cadre d’application de ces méthodespestifique pour plusieurs raisons.
D’une part, il s'agit de résultats expérimentauxneh de résultats de calculs numériques,
mais surtout le fait d’appliquer ces méthodes ardesures de champs 2D améne a trouver
une « Surface Elémentaire Représentative » (SERJoetun VER. Cela étant, pour une
facilité d’interprétation, le terme VER sera gadi#hs la suite.

Etant donné qu’on travaille avec des champs dernhéfiions 2D, I'équation de la
moyenne volumique 4.1 a di étre adaptée pour leulcdlune moyenne surfacique (voir
Equation - 4.11).

Equation - 4.11. <Z>S Zéj s
S
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Les trois méthodes sont appliquées sur deux niveaustéformation axiale moyenne
pour chaque matériau : 4,50% et 10,00% pour le LEBP4,37% et 7,45% pour le PP.

Les partitions faites sur la zone d’'étude pourplagation de chaque méthode sont
présentées dans un premier temps. Ensuite, I'apiplicale chacune des méthodes aux
mesures de champs cinématiques est montrée. Rayrldis résultats obtenus sur les deux

matériaux en suivant les trois méthodes sont cormpré&s conclusions formulées.

3.1. Application de la méthode Gitman et al. 2006 et 2007

Partition de la zone d’étude

Pour I'application de la méthode de (Gitman eRAD6 et 2007), cinq tailles de zones
ont été choisies pour chaque matériau. Pour l'epptin de cette méthode, le nombre de
réalisations est fixé pour toutes les tailles et étve supérieur a 5. Etant donnée que la taille
de la zone d’étude est limitée, le nombre de rétidins est maximisée dans la mesure du
possible, en tenant compte du fait que, pour I& giande taille, le produit du nombre de
réalisations par I'aire de chaque réalisation neaggp pas I'aire totale de la zone d’étude. Ce
qui conduit finalement a utiliser une partitionatldéire avec un nombre de réalisations fixé a
7. Le chevauchement partiel entre réalisationsaegirisé. La taille de chaque zone sur les
deux matériaux et le nombre moyen de sphérolitezpae sont listés dans Tableau 4.1.
Un exemple des 7 réalisations pour la taille latlietauTableau 4.1 est illustré dansHayure
4.7.

Tableau 4.1.  Tailles de réalisation choisies et correspondanceec le nombre de sphérolites pour
I'application de la méthode de Gitman et al. aux n&ures de champs cinématigue dans le PP et le LLDPE.

PP LLDPE
Tallle Nombre de sphérolit Nombre de sphérolit
Aire Zone (I—lmz) om rzarezzrrJ]eero Ites Aire Zone (I—lmz) om rleaarezzr;]eero Ites
1 2352 08 1045 16,4
2 1633 0,6 726 11,4
3 1045 0,4 464 73
4 588 0.2 261 41
5 261 0,09 116 1.8
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4

105.6 um

Figure 4.7. Exemple d’une partition aléatoire avec divisions déaille 1 sur leTableau 4.1 sur la
microstructure du PP.

Application de la méthode

La méthode de Gitman et al. 2006 et 2007 est apgdigpour chacune des cinq tailles
précédentes. Sur chaque réalisation, la déformdtogitudinale moyenne surfacique est
déterminée a partir deHguation - 4.11. L'écart entre chacune des réaisatde chaque

taille et la valeur moyenne de déformation macrpepee est déterminée par le calcul du
critére x* a partir de [Equation - 4.2.
La valeur dey? calculée pour les différentes tailles est enstit@parée a la valeur

de x? pour une précision donnée. Si on fixe une taileur laquelle la valeur dey”
correspond a une précision tabulée de 95% (la negraeelle utilisée par (Gitman et al. 2006
et 2007)), la valeur du critére doit éy&< 0, 102&st-a-dire qu'une moyenne surfacique de

la déformation sur une zone de taille identigueellecchoisie est représentative de la

déformation macroscopique avec une précision de 95%
Pour faciliter la comparaison entre € calculé pour les différentes tailles et la valeur
de x? pour une précision donnée, la valeur de ce cristéracée en fonction de la taille pour

les deux niveaux de déformation longitudinale reseet pour les deux matériaux. Cette

évolution est illustrée dans laigure 4.9 eFigure 4.11.
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Dans les deux cas, les précisions atteintes paegdes tailles de réalisations sont

supérieures a celle utilisée par (Gitman et al2@d6 et 2007). Les précisions atteintes sont
supérieures a 99%C¢ <0, 02D&t 99,5% (y° < 00L
Quel que soit le matériau, la différence entrevisurs dey? obtenues pour les deux

niveaux de déformations étudiés (4,37 et 7,45% &P et 4,5% et 10% pour le LLDPE)
peut se justifier par les différences d’hétérogénébservée dans le Chapitre 3. Il a été
montré dans cette partie que les hétérogénéitéaentgnt avec la déformation moyenne dans

la zone d’étude. Ceci impligue une augmentatiotiéart entre les valeurs moyennes sur les
différentes réalisations, donc une augmentatiola daleur du critérg?.

L’étude sur le PP (voiFigure 4.9) montre que toutes les tailles sur Esxdchiveaux
de déformation présentent une précision supériau@9%, sauf les tailles inférieures a
410um2 du niveau de déformation a 7,45%. Par colatygrécision supérieure de 99,5% n’est
atteinte que pour le plus faible niveau de défoionade 4,37%.

pY

Sur le PP a 7,45% de déformation moyenne, une diim suivie d'une
augmentation de la valeur dg° est enregistrée entre les tailles de 1633 a 2500 Wne

observation similaire est faite a 4,37% de déformmaentre 1500 umz et la taille la plus
petite. Ceci peut se justifier par la partition aatére utilisée pour l'application de cette
méthode. Ce type de partition fixe aléatoiremerst dmlisations d’'une méme taille dans la
zone d’étude. Les extrema de déformations peuvent de trouver aléatoirement pris en
compte ou pas dans les réalisations d’une taikefi En fonction de cette prise en compte ou
non, I'écart entre les différentes réalisationsn@’daille donnée augmente ou diminue. Avec

'augmentation de la taille, la probabilité de aapt les extrema maximal et minimal sur deux
réalisations différentes est plus élevée et domalleur de y* peut augmenter. LBigure 4.8

montre spécifiguement ce phénomeéne sur une captoigrale déformation axiale sur le PP a
7,45% de déformation moyenne dans la zone d’étude.

Sur le PP, la microstructure du matériau préseméctaille élevée par rapport a la zone
d’étude considérée. En conséquence, méme lesatiais de taille maximale ne contiennent
pas une structure sphérolitique compléte (0,83 rstites), ce qui n’est pas en accord avec la
méthode de (Gitman et al. 2006 et 2007) pour ldguek réalisations générées devront
contenir plusieurs éléments mésostructuraux. Matgta&, I'application de cette méthode sur
le PP a été tentée, avec l'objectif de tester lthote sur deux matériaux ayant des tailles

d’éléments mésostructuraux tres différentes.
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Figure 4.8. Localisation des réalisations correspondantes a taille 1 (a gauche) et taille 2 (a droite)

du Tableau 4.1, sur la cartographie de déformation axile du PP avec un niveau de déformation moyen
dans la zone d’étude de 7,45%.
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Figure 4.9. Evolution du critére X en fonction de la taille de réalisation pour leselx niveaux de

déformation retenus sur le PP.

Les résultats obtenus sur le LLDPEdure 4.11) montrent que la précision atteinte
pour toutes les tailles de réalisation et pourdesx niveaux de déformation retenus est
supérieure a 99,5%, a I'exception, pour une déftondongitudinale moyenne de 10%, des
réalisations sur des domaines compris entre 13241mz2. Dans cet intervalle, la précision
diminue paradoxalement lorsque l'aire de la rébsaaugmente. De la méme fagon que dans
le PP, ceci peut s’expliquer par la partition adéat utilisée pour I'application de la méthode.

Comme toute la zone d’étude n’est pas prise complént en compte, lorsque la taille de
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réalisation diminue, la probabilité que les extredeala déformation ne soient pas pris en
compte dans les réalisations augmente. De fagoitagiena ce qui a été fait pour le PP dans la
Figure 4.8, laFigure 4.10 montre spécifiquement ce phénomeéneusar cartographie de
déformation axiale sur le LLDPE a 10% de défornratimoyenne dans la zone d’étude.

Ici, la taille de domaine augmente globalement daeedéformation macroscopique
mais dans des proportions faibles. (Gitman et @062et 2007) avaient obtenu un VER
beaucoup plus grand dans le régime de durcissequéstit le régime élastique linéaire que
dans ce dernier. Ceci était associé a un surcibétatogénéité. Ensuite, dans le régime
d’adoucissement, les phénomenes de localisatioréemept d'accéder a un VER. Dans notre
cas, les cartographies du Chapitre 3 montrent kesistence de zones de concentration de
déformation pour les niveaux de déformation pleyé&bs mais leurs répercussions dans ce

traitement statistique restent faibles.
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Figure 4.10. Localisation des réalisations correspondant a la tde 1 (en haut) et taille 2 (en bas) du
Tableau 4.1, sur la cartographie de déformation agle du LLDPE avec un niveau de déformation moyen
dans la zone d’étude de 10%.

La Figure 4.12 compare les résultats obtenus surdes thatériaux pour des niveaux
voisins de déformation moyenne dans la zone d'é{dd®/% pour le PP et 4,50% pour le

LLDPE). La comparaison est limitée a la gamme diesade réalisations commune aux deux
matériaux (260-1050um?2). Pour une méme taille @disation, la valeur dey®est toujours

supérieure pour le LLDPE : la précision obtenue dshc moindre dans le LLDPE

comparativement au PP.
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Ceci peut paraitre incohérent si on ne consideeelguaille moyenne des sphérolites
de chaque matériau comme parametre microstructigEnt donnée que les objets
sphérolitiques dans le PP sont environ 6 fois sap&i a ceux du LLDPE, le VER
correspondant devrait étre plus grand dans le RPdgms le LLDPE pour une valeur de
précision donnée. Cela étant, les objets sphénoét du LLDPE et du PP sont trés différents,
ce qui peut expliquer la différence obtenue.

Dans le LLDPE, pour un niveau de déformation mogem4,5% et une précision de
99%, la gamme de tailles de VER peut aller de 126am045umz2. Le nombre de structures
sphérolitiques a l'intérieur du VER peut donc vargsitre 2 et 16. Bien que la précision
requise dans notre cas soit supérieure et quenwadement des constituants ne soit pas
linéaire élastique, cet ordre de grandeur est coabp@ au nombre d’inclusions par VER
trouvé par (Gitman et al. 2007) entre 7 et 28.
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Figure 4.11. Evolution du critére X en fonction de la taille de réalisation pour leselx niveaux de
déformation retenus sur le LLDPE.
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Figure 4.12. Evolution du critére X en fonction de la taille de réalisation pour le nieau de
déformation de 4,37% et 4,5% respectivement sur IBP et LLDPE.
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3.2. Application de la méthode Ramirez et al. 2010

Pour I'application de cette méthode, la partitidéatoire de la zone d’étude est la
méme que celle définie dans la section précéd®aes cette partition aléatoire, cing tailles
sont fixées au lieu des six utilisées par (Ramigeézal. 2010). Pour chaque taille, sept
réalisations différentes sont analysées au lieu2degchantillons testés par Ramirez et al.
2010. La déformation moyenne surfacique dans kction de traction est calculée a partir de
I'Equation - 4.11 pour chaque réalisation. Ensuitedefficient de variation entre les 7
réalisations d’une famille de taille fixée est détmé par IEquation - 4.10.

L’évolution de ce coefficient de variation en fanct de I'aire des réalisations peut
donc étre tracée pour les deux matériaux et pouddes niveaux de déformation moyenne.
Cette évolution est illustrée surfagure 4.13-(a) et (b) respectivement pour le Ppoet le
LLDPE.

L’application de cette méthode ne permet pas del@m®mer comme entrée une
précision pour I'estimation du VER et ne donne pas plus la précision d’estimation de
celui-ci. Par contre, c’est une méthode tres sim@epliquer aux résultats expérimentaux.

Pour les trois plus petites tailles de réalisattudiées dans le PP (vdtigure 4.13-
(a)) le coefficient de variation diminue logiquerhenec 'augmentation de I'aire. Ensuite, le
coefficient de variation réaugmente pour la tadk domaine de 1633 pm, pour diminuer
ensuite pour des tailles de domaine encore supéselomme c'est la méme partition
aléatoire que celle utilisée dans la méthode peftéd I'application de cette méthode se
heurte aux mémes soucis de prise en compte ou e@mexiremas dans des réalisations de
taille variables. Comme expliquée antérieuremeat, effet peut influencer la variance et
consécutivement I'écart type.

Dans le cas du LLDPH-{gure 4.13-(b)) le coefficient de variation dimenaussi avec
'augmentation de I'aire des réalisations. L'augtadion observée entre la taille minimale et
celle immeédiatement supérieure a aussi été obselaés le paragraph®l1, ce qui renforce
l'idée de que cet artefact est lié a la partitickasdire utilisée.

Les résultats des deux matériaux sont comparékagtigure 4.14 par superposition
des résultats sur le niveau de déformation de 4,83 le PP et 4,5% pour le LLDPE, sur le

domaine d’aires communes.
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Figure 4.14.  Superposition de I'évolution du coefficient de vaation en fonction de l'aire pour le PP et
pour le LLDPE.

La comparaison des résultats entre les deux matédialaFigure 4.14 montre que le
coefficient de variation pour le LLDPE diminue daufacon légerement plus rapide que pour
le PP. Cet effet pourrait étre justifié par lal@itéduite des éléments mésostructuraux du
LLDPE (6 fois plus petites que pour le PP). Aveaidjmentation de I'aire des réalisations, le
nombre d’éléments mésostructuraux (sphérolites)indéédieur des réalisations augmente.
L’écart entre la déformation moyenne surfaciqueuwake dans les différentes réalisations
pour une taille fixée tend a diminuer. Ceci estaenord avec les résultats de la méthode du
paragraphe précédent. Par contre, les tailles de W&ivées ne sont pas du tout du méme
ordre de grandeur. Cela peut se justifier par le dae les outils statistiques utilisés sont
différents ; les hétérogénéités de déformation exial sont pas prises en compte de la méme
fagon.

Malgré [I'utilisation d'un faible nombre de réaligais (sept) pour chaque taille,

I'application de cette méthode conduit a des rasultohérents. Une augmentation de la taille
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des réalisations améliore I'estimation de la défrom macroscopique. Par contre, la gamme
de tailles de réalisations explorée n’est pas saffe pour atteindre effectivement la stabilité
du coefficient de variation. Il est donc difficitee conclure par rapport a une taille de VER.
Sur la présente zone d’étude, il n'est pas possibldéfinir des réalisations plus grandes. On
propose de définir la taille de VER comme la tagteur laquelle le coefficient de variation
n'évolue plus que de 1% par rapport a une tailfgéseure. Pour les niveaux de déformation
moyenne dans la zone d’étude, le VER est ainsi0d&ilm? et 726um?2 respectivement pour
le PP et le LLDPE. De la méme facon que pour lesltdts trouvés avec la méthode de
Gitman et al. 2006 et 2007 avec une précision d&,9%tte méthode ne montre pas de
sensibilité par rapport au niveau de déformatianmEme taille de VER est trouvée pour les
deux niveaux de déformation analysés.

Le VER trouvé pour le LLDPE et le PP contient enysrme respectivement 11,4 et
0,4 structures sphérolitiques. Le nombre d’élémamdsostructuraux est trés inférieur a celui
obtenu par (Ramirez et al. 2010) en élasticitéalires ou le nombre de cellules d’aire pourrait
varier de 9 a 2531 selon la taille des cellulesn@mabre devrait étre supérieur compte tenu du
fait que le comportement des constituants de no@&eriau est visqueux et probablement
non-linéaire. Toutefois, la distribution de tailes éléments mésostructuraux est plus serrée
dans notre cas.

Pour améliorer la performance de cette méthode, aumgnentation du nombre de
réalisations et de la gamme de tailles de réabdisatanalysées doit permettre de trouver la

stabilisation du coefficient de variation, et dgermettre d’estimer une taille de VER.

3.3. Application de la méthode Kanit et al. 2003 et 2006

A la fois les approches déterministe et statistigugosées par Kanit et al. en 2003 et
2006 ont été appliquées aux mesures de champs dendéibn 2D. Par rapport aux deux
autres méthodes utilisées auparavant, le voletrrdétiste de la méthode est basé sur la
stabilisation de la moyenne et de la variance. dlet\statistique ajoute la possibilité de fixer
la précision et le nombre de réalisations souha&ibésme entrées pour I'estimation du VER.
Une autre grande différence entre cette méthodellets appliquées dans les paragraghés
et3.2, est que le nombre de réalisations n’est paspiour les différentes tailles analysées. La
seule contrainte imposée est que le produit du nerdke réalisations par l'aire de chaque

réalisation doit étre au maximum égal a l'aireaedne d’étude.
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Dans leurs travaux, (Kanit et al. 2003 et 2006)ligppnt leur méthode sur des
microstructures reconstruites numériquement, datuel le plus grand domaine est
représentatif du macroscopique. Pour l'applicatdm cette méthode avec une approche
statistique, il est nécessaire de connaitre laamaé ponctuelle de la grandeur effective sur le
champ dans ce plus grand domaine.

Dans le présent travail, la méthode de (Kanit e2@0D3 et 2006) est appliquée a des
résultats de mesures de champs 2D de déformatiafeaRien n’établit que la déformation
moyenne sur la zone d’étude (c’est a dire le phasmdj domaine) ou les mesures de champs
sont faites est représentative de la déformatiocresaopique. Donc, on ne dispose pas de la
variance ponctuelle sur la grandeur effective,angtandeur moyenne effective sur la zone
d’étude. Par contre, comme un essai de tractiomosagpique a été effectué, la déformation
axiale macroscopique (grandeur exacte) est cormas, sur un seul essai : il n’existe pas de
statistique pour estimer la variance sur cettedgan

Deux partitions (une réguliere et une aléatoire)adeone d’étude ont été utilisées, en
respectant les paramétres utilisés par (Kanit. &@G4l6). Elles sont présentées dans un premier

temps.

Partition Réguliére

Pour la partition réguliére illustrée surAaure 4.15, la zone d’étude est d’abord sub-
divisée en deux domaines, qui sont ensuite eux-raéngsés en deux, et ainsi de suite
jusqu’a une partition de la zone d'étude en 64 doesade taille identique. Chacun de ces
domaines contient une microstructure différente desres. L’aire en um?2 de chaque

réalisation, ainsi que le nombre de sphérolites enogar réalisation, sont listés dans le

Tableau 4.2.
1/2 1/4 1|‘

1/16 1/32 1/64

Figure 4.15. Partition réguliére appliquée a la zone d'étude dedeux matériaux.
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Tableau 4.2.  Taille des réalisations et correspondance microstaiurale pour chaque division de la
partition réguliére pour le PP et pour le LLDPE.

Réalisations|  Aire zone PP (um? Noml?re moyen de¢ Aire zone LLDPE No[nbr'e moyen de
sphérolites (PP) (Lm?3) sphérolites (LLDPE)

2 8363 59 7434 58,5

4 4181 3,0 3717 29,2

8 2090 15 1858 14,6

16 1045 0,7 929 7,3

32 522 0,4 464 3,7

64 261 0,2 232 1,8

Partition Aléatoire

Pour la partition aléatoire, les réalisations stisies au hasard dans la zone d’étude.
Le recouvrement partiel entre deux réalisationsaagtrisé et un minimum de 7 réalisations
est analysé, comme pour l'application des méthgaésédentes dans les sections 4.4.1 et
4.4.2). Etant donné que le recouvrement partiekeeteux réalisations est autorisé, le nombre
et la taille des réalisations sont combinés de rfagoce que le produit du nombre de
réalisations par l'aire de chaque réalisation aaitmaximum égal a l'aire totale de la zone
d’étude. Le nombre de réalisations, leur taillysaique le nombre moyen de sphérolites
correspondants, sont listés dan3#bleau 4.3 pour les deux matériaux.

Tableau 4.3.  Taille des réalisations pour chaque division et nobre de sphérolites a l'intérieure.

Nombre de . o
e . P Aire zone LLDPE Nombre de sphérolites
.
Réalisations Aire zone PP (um sphero(lggi Moyer (um2) Moyen (LLDPE)
7 2352 0,8 1045 16,4
11 1633 0,6 726 11,4
16 1045 0,4 464 7,3
28 588 0,2 261 4,1

Approche Déterministe

Pour I'analyse avec la méthode déterministe, lex dgpes de partition sont utilisés.
Quelle que soit la forme de la partition, la moyersurfacique de la déformation axiale est
calculée pour chaque réalisation a partir deéqliation - 4.11. Ensuite, la moyenne
arithmétique de cette déformation moyenne est E&dquour chaque taille de réalisation, et la
variance entre les différentes réalisations d’uaidet donnée est déterminée a partir de

I'Equation - 4.3.
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La déformation moyenne et [lintervalle de variationcorrespondant

[(z)v -2D,.(2), +2DZJ sont traces en fonction de l'aire des realisatjpmsr les deux niveaux

de déformation macroscopique choisis, et pour éex anatériauxKigure 4.16 eFigure 4.17
respectivement pour le PP et pour le LLDPE).

Considérons dans un premier temps les résultata gartitionréguliére (tracés en
pointillés sur leg-igure 4.16 eFigure 4.17). La premiére chose importante a neseque la
valeur moyenne de la déformation axiale est toujaestique. Ceci est complétement lié a la
partition réguliére puisque, quel que soit le nomtbeedomaines issus du découpage de la
zone d'étude, c’est toujours la méme surface tatatelaguelle est calculée la moyenne des
déformations.

Ensuite, lintervalle de variation de la déformatiomoyenne diminue avec
laugmentation de la taille des réalisations. Ragsaille de réalisation s’approche du VER,
plus les déformations moyennes calculées sur demides de méme taille sont proches les
unes des autres. Enfin, d’'une facon générale pesirdeux matériaux, les intervalles de
variation augmentent avec la déformation moyennégille de réalisation donnée. Cette
observation est en concordance avec I'augmentaegnhétérogénéités dans la zone d’étude
observée dans le Chapitre 3. En augmentant le migdeadéformation dans la zone d’étude,
l'intensité des hétérogénéités a I'échelle de lacrastructure augmente aussi (voir
paragraphes 6.2.2. et 6.3.2 du Chapitre 3). Unenantation des hétérogénéités dans la zone
d’étude impliqgue une augmentation de la taille dERV L’écart entre la moyenne des
différentes réalisations pour une taille fixée aegte.

Considérons maintenant les résultats obtenus @upariitionaléatoire pour les deux
matériaux, représentdsgure 4.16 pour le PP dligure 4.17 pour le LLDPE. En ce qui
concerne la valeur moyenne, nous observons quelfuesiations autour de la moyenne
obtenue par la partition réguliere. Pour les demgaux de déformation, la moyenne tend a se
stabiliser avec 'augmentation de la taille dedisétions sans que la stabilisation effective ne
soit constatée. Ceci est di au trop faible nombereailes de réalisation analysé. Concernant
lintervalle de variation de la déformation moyenmes figures montrent que celui-ci ne
décroit pas régulierement comme observé précédetravea la partition réguliere. Cet effet,
plus marqué dans le LLDPE que dans le PP, peutrmoéat étre associé a la non stabilisation
effective de la déformation moyenne estimée. Umeémentation du nombre de tailles de
réalisation doit amener a une stabilisation de édomination moyenne et donc a une

diminution de l'intervalle de variation.
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Figure 4.16. Evolution de la déformation moyenne et intervalle espectif de variation en fonction de la
taille du domaine pour le PP.
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Figure 4.17. Evolution de la déformation moyenne et intervalle espectif de variation en fonction de la
taille du domaine pour le LLDPE.

Pour analyser plus en détail la stabilisation decalé a la moyenne avec
'augmentation de la taille de réalisation, nousrev calculé la dérivée de I'écart type par
rapport a l'aire des réalisations. Les valeurs miés sont tracées pour les deux matériaux et
les deux niveaux de déformation suFigure 4.18 et l&igure 4.19.

Ces figures montrent spécifiquement que pour laitjwart aléatoire, I'écart a la
moyenne varie fortement, indépendamment du niveadéfiormation et du matériau analysé.
L’écart type dans ce type de réalisation ne mop&® de tendance : il existe beaucoup de
variabilité entre les valeurs de déformation moyedes différentes réalisations analysées.
Ceci montre que la quantité de données n’est pffisamte pour un traitement statistique.
Pour pouvoir obtenir des résultats concluants daeméthode déterministe basée sur une
partition aléatoire, il est indispensable d’échéoriner plus largement le nombre de tailles de

réalisation analysées et le nombre de réalisapansaille.
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Pour la partition réguliere il est possible de tidas conclusions. L&igure 4.16
etFigure 4.17 ont montré que I'écart type a tendamaiminuer vers une valeur constante
avec l'augmentation de l'aire de réalisation. It @®nc possible de fixer un critére de
stabilisation de I'écart type pour I'estimation W&R. Nous proposons ici de considérer que
la taille de réalisation corresponde au VER lorslgueéérivée de I'écart type par rapport a la
taille de réalisation devient inférieure a une aiee valeur (-1E-7). Le choix est motivé par
deux raisons. D’abord, elle permet de traiter lesixdmatériaux et les deux niveaux de
déformation analysés. Par exemple, le choix d'uakewr supérieure ne prendrait pas en
compte les valeurs de dérivée obtenues sur le LLIHPBuite, cette valeur permet d’exclure
la zone plus bruitée du début de courbe.

Pour le plus faible niveau de déformation moyenmadsin de 4,5% pour les deux
polyméres, la stabilisation de I'écart type intenti selon ce critere, pour une taille de
réalisation inférieure pour le LLDPE (3717um?2) queaur le PP (6000um?). Ce résultat est
gualitativement cohérent avec la différence ddetaiioyenne des sphérolites observée dans
les deux matériaux. Cela étant, le rapport enttaile de VER des deux matériaux est de 1,6
et non 6 comme le rapport entre les diamétres #térsifite. Il apparait donc insuffisant
d’envisager la notion de VER uniquement a partir ldetaille moyenne des entités
mésostructurales. Méme si I'on est en présenceetds golyoléfines, des différences de
morphologie intra-sphérolitique a I'échelle des dédles, et de mécanismes de déformation
locale a I'échelle de I'empilement lamellaire peuveavoir des conséquences sur

’lhomogénéité des déformations a I'échelle de laosgacture.

1.50E-05
1.00E-05 - LLDPE| —— Aléatoire 4.50% --<-- Régulier 4.50%
PP —e— Aléatoire 4.37% --<-- Régulier 4.37%
5.00E-06 | — - -1.00E-07
n
2 0.00E+00 - 4 e e ey e e e e =
a - \K/ I
© 3
-5.00E-06
-1.00E-05 { *
-1.50E-05 37ir| 16000 ‘
0 5000 10000 15000 20000
Aire (um?)

Figure 4.18.  Evolution de la dérivée de I'écart type en fonctiorle I'aire de réalisation sur les deux
types de partition au plus faible niveau de déform@on macroscopique.
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Quand le niveau de déformation augmente, la taldleVER a aussi tendance a
augmenter. En appliquant le méme critére de ssaliitin de la dérivée de I'écart-type par
rapport a la taille de réalisation (-1E-7), laleaidle VER pour le PP a 7,45% de déformation
moyenne augmente a 8363 umz2 au lieu de 6000 pn@amiveau de déformation inférieur
de 4,37%. Une observation similaire est aussi faitele LLDPE, avec une taille de VER de
7434 umz2 pour un niveau de déformation moyen de, ld%ieu de 3717 umz?, a 4,5% de
déformation moyenne. Soulignons néanmoins que eeftgnentation de la taille de VER
n'est pas proportionnelle a la déformation moyemaés augmente dans des proportions un
peu plus faible, et ce pour les deux matériaux.

Le nombre d’entités mésostructurales par VER e&9det 2.1 pour le LLDPE et le PP
respectivement a 4.5% de déformation moyenne, etlde et 3 respectivement pour le
LLDPE et le PP a 10 et 7.45% de déformation moyenbe nombre d’entités
meésostructurales est du méme ordre de grandeureduieobtenu par VER~(19) par (Kanit
et al. 2006) en version déterministe.

Il est difficile de comparer directement ce voléterministe de Kanit et al. avec la
méthode statistique de Gitman et al. La comparassra faite ultérieurement entre les deux
approches statistiques.

En comparant aux résultats obtenus avec la métfiRdmirez et al. 2010), cette
méthode déterministe prévoit pour un méme matéiaun méme niveau de déformation
moyenne, une taille de VER bien supérieure. Maiiaut noter que les outils statistiques et le

critere d’arrét utilisés ici sont différents.

1.50E-05
1.00E-05 LLDPE —— Aléatoire 10.00% --<--Régulier 10.00%
PP —— Aléatoire 7.45% --<--Régulier 7.45%
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Figure 4.19.  Evolution de la dérivée de I'écart type en fonctiore I'aire de réalisation pour les deux
types de partition & 7.45% (PP) et 10.00% (LLDPE) d déformation.
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Approche statistique

Une analyse de la taille de VER est menée cette-cioen utilisant I'approche
statistique décrite auparavant (Kanit et al. 200206X6). Cette approche statistique differe de
'approche déterministe dans le fait qu'elle permettrouver un VER pour une précision et
un nombre de réalisations donnés. En d’autres srinéaille fixée on peut avoir plus qu’'un
VER dépendant de la précision et du nombre desatains souhaité. Cette méthode est
appliguée sur la partition aléatoire.

Quatre tailles de domaines ont été choisies paurdeux matériaux : 2352, 1633,
1045, 588 umz pour le PP et 1045, 726, 464, 261 pouf? le LLDPE. Pour une meilleure
visualisation, les différentes réalisations désn@our chaque taille sont superposées a la

microstructure des deux matériaux suFigure 4.20.

Size 1

Size 2

Size 3

Size 4

Figure 4.20.  Superposition sur les microstructures des deux matiaux étudiés, des différentes
réalisations de chaque taille utilisées pour I'apptation de la méthode (Kanit et al. 2003 et 2006).
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Pour chaque réalisation, la moyenne surfaciquead#formation axiale est calculée
comme auparavant a partir dé&duation - 4.11. Ensuite, la variance entre lesédiffites
réalisations d’une taille donnée est calculée &rge 'Equation - 4.3.

II faut noter que cette approche a été développéer papplication sur des
microstructures reconstruites numériquement (eitifes ou réelles). L'étude est considérée
sur un grand domaine, sur lequel la moyenne dedadgur étudiée est représentative de la
grandeur macroscopique. Il est donc possible diercé la grandeur effective et a sa variance
ponctuelle sur ce domaine. Comme évoqué précédemmiem n’'assure que la taille de la
zone d’étude dans les deux matériaux soit supéri@um VER dans notre travail. La variance
sur la déformation macroscopique doit étre fixéétaibement. La valeur de 0,01 est retenue,
et gardée constante pour les deux matériaux etdes niveaux de déformation, de facon a
permettre la comparaison. Cette valeur (0,01) esservative car elle correspond a une
variance trés grande, probablement supérieurevariance expérimentale. La sensibilité a ce
choix arbitraire du résultat, en terme de VER, gtare de la fagcon suivante : I'estimation de
la taille de VER varie linéairement avec cette ualgde variance ponctuelle ; si on double la
valeur (0,02) la taille de VER est multipliée paud.

Dans un premier temps, l'erreur relative d’estimatide VER pour le nombre de
réalisations considérée pour chaque taille esutédca partir de Equation - 4.7, pour évaluer
si le nombre de réalisations choisie par taillesesfisant ou non pour appliquer I'analyse.
Dans leTableau 4.4, sont listées les erreurs relativesmigs avec le nombre de réalisations
proposées pour la partition aléatoire, pour lesxdmatériaux et les deux niveaux de
déformations.

Tableau 4.4.  Erreur relative en (%) calculée a partir de I'équation 3.11, pour les PP et Le LLDPE aux
deux niveaux de déformation moyenne étudiés pour aeloun.

PP LLDPE
Réalisations 7,75% 4,37% 10,00% 4,50%
7 2,40 2,78 3,46 2,25
11 2,47 3,02 3,80 7,03
16 2,07 4,20 4,77 2,66
28 1,68 2,85 2,77 2,73

Pour toutes les tailles considérées, le nombréaléesations défini conduit a une erreur
relative toujours inférieure a 5%. Une augmentattamombre de réalisations pour une taille
donnée diminuerait I'erreur relative, le nombrerdalisations apparaissant au dénominateur
de I'Equation - 4.7. Toutefois, ces erreurs relativéériaures a 5% sont considérées comme
acceptables, de méme que le nombre de réalisatmmsdérées par taille pour I'application

de la méthode statistique.
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Comme énoncé auparavant, cette méthode statistgfundée sur une grandeur, la
portée intégralé, , qui permet de déterminer une gamme de tailledodeaine de la structure
sur lesquels les paramétres mesurés ont une bopréseatativité statistique. A partir de cela,
la variance peut étre définie en fonction de |hetaies réalisations (dans notre cas, de l'aire).
Pour le cas d’'une grandeur additive, la variancéoantion du volume peut s’exprimer par
I'Equation - 4.5, ouA, représente la portée intégrale. Pour une propaiététive, la portée
intégrale correspond a la pente de la droite oletgyar le tracé de la variance normée par la

déformation macroscopiquBZ(V)/e, en fonction de linverse de l'aire. Ces tracéstson

macro
donnés sur l&igure 4.21 eFigure 4.22 pour les deux matériaux et pour lex diveaux de
déformation. Les limites de la portée intégraletsarssi tracées en rouge. Ce tracé permet
d’avoir une idée de l'intervalle dans lequel peatier la portée intégrale. Néanmoins celle-ci
est identifiée sur les résultats de la courbe bl€es limites sont obtenues a partir de la
variance maximale (en ne considérant que le maxinetine minimum de déformation
moyenne calculée sur des réalisations d’'une tddlenée) et la variance minimale (variance
nulle). La limite supérieure n’est pas une indmatabsolue mais dépend du cas particulier
des réalisations retenues dans notre étude. Dasdds cas la variance maximale amplifient
la forme de la courbe en bleu.

Les courbes de IRigure 4.21 eFigure 4.22 sont accidentées, principalement dans |
cas du LLDPE. Cela peut étre lié au fait que, pone taille donnée, les réalisations
considérées peuvent contenir les extrema de défmmae qui impliqgue une variance élevée
entre les réalisations. En ne considérant que emme des deux déformations extrémes pour
chaque taille, cet effet est encore plus ampld@i(bes en rouge).

La Figure 4.21 efFigure 4.22 montrent une croissance de la variaoncmeée lorsque
la taille de realisation diminue. Cette croissamst plus ou moins nette pour les deux
matériaux et pour les deux niveaux de déformatiosensés. Dit autrement, lorsque la taille
de réalisation diminue, il est fortement probahle ¢p déformation moyenne differe entre les
différentes réalisations pour une taille fixée.a&pkut se justifier par I'nétérogénéité des
champs de déformation qui, comme cela a été obserw&hapitre 3, présentent des zones de

faible et forte déformation.
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Figure 4.21.  Variance normée par la déformation macroscopique efonction de I'inverse de l'aire de
réalisation pour le PP a 4,37% (a) et 7,45% (b) dééformation moyenne.
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Figure 4.22.  Variance normée par la déformation macroscopique efonction de I'inverse de I'aire de
réalisation pour le LLDPE a 4,50% (a) et 10,00% (bXe déformation moyenne.

Pour le niveau de déformation de 4,50 % pour le BEDIe deuxiéme point s’écarte
de la tendance définie par les autres points. @itate la détermination de la pente de la
droite a identifier pour accéder a la portée iraésgrPour améliorer I'approximation a une
droite de ces courbes, il est décidé de ne pasdenipte du deuxiéme point dansHigure
4.22-(a). Pour les cas deHgure 4.21-(a) efigure 4.22-(b), le fait d’avoir enlevé le point de
la courbe qui est écarté pour I'approximation a dneite, n'amene pas a des variations
importantes dans la pente, donc tous les pointsgesdés.

Les valeurs de portée intégrale identifiees posrdeux matériaux et pour les deux
niveaux de déformation sont listées dansTébleau 4.5. La portée intégrale montre une
croissance avec le niveau de déformation pour IBRE, ce qui semble logique, car la
variance augmente aussi. Pour le PP par contresldtat est inverse, c'est-a-dire que la
valeur de la portée intégrale diminue. Cela étdans ce polymere, la zone d’étude contient
un faible nombre d’éléments mésostructuraux :igtexdonc des zones de déformation moins
hétérogenes. Comme le montre la cartographie derrdéfion de laFigure 4.23, les
réalisations pour la plus petite taille sont invalrement localisées sur des zones de
déformation proche. Or, si les valeurs de déformmatmoyenne dans les différentes

réalisations sont proches, la variance entre k#setions pour cette taille diminue.
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Tableau 4.5.  Valeurs de portée intégrale obtenues pour le PP pbur le LLDPE sur les deux niveaux
de déformation a partir des courbes des figures 3/5et 3.58.

PP LLDPE

Déformation moyenne 4,37% 7,45% 4,50% 10,00%

Portée intégrale 0,14 0,050 0,061 0,56

Loading direction
—>

A

Figure 4.23. Localisation des différentes réalisations de la phipetite taille de réalisation sur la
cartographie de déformation axiale du PP a 7.45% ddéformation moyenne (représentées en nuances de
gris pour faciliter la visualisation des différentes réalisations).

En utilisant les valeurs de portée intégraleTdbleau 4.5 et en définissant une erreur
de 2.5% et 1%, la taille de VER obtenue a partirl’ @guation - 4.9 est représentée en
fonction du nombre de réalisations dan&ilgure 4.24 eFigure 4.25 respectivement pour le
PP et pour le LLDPE. Pour certaines divisions,desurs relatives estimées dang &bleau
4.4 sont supérieures aux valeurs d’erreur relathasies. Le choix de cette valeur d’erreur
relative de 1% a toutefois pour objectif de permeetd comparaison aux résultats de la
meéthode de (Gitman et al. 2006 et 2007) avec udegon de 99%. Le choix d’'une seconde
valeur d’erreur relative de 2.5% a pour objectéwdiluer son influence sur les tailles de VER.
Pour I'application de Equation - 4.9, il est nécessaire a nouveau deskspde la variance
ponctuelle de la propriété effective (déformationditudinale macroscopique dans notre cas).
La méme valeur constante de 0,01 que précédemné@tratenue.

Pour les deux niveaux de déformation considéréSigiare 4.24 montre que pour une
valeur d’erreur fixée, la taille de VER diminue edaugmentation du nombre de réalisations
de forme non linéaire. Cela peut se justifier pafiait que, dansEquation - 4.9, le nombre de
réalisations intervient au dénominateur. Aussi, wmgmentation de la population de
réalisations pour I'étude résulte en une meilleesttmation de la grandeur pour une erreur

relative fixée.
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En ce qui concerne la sensibilité a la valeur élarrrelative utilisée, on peut voir

gu'une légere incréementation de la précision (dition de &) résulte dans une

augmentation sévere de la taille de VER. Celalestrwé pour les deux matériaux.

A nombre de réalisations et précisions fixées,allet du VER statistique diminue
guand la déformation moyenne augmente pour le BRéSliltat est en contradiction avec les
observations du Chapitre 3, qui montraient un neeiment des hétérogénéités au fur et a
mesure de la déformation. On retrouve, pour I'agpion de ce schéma statistique a ce
matériau, les mémes limites que celles discutéas lpométhode de (Gitman et al. 2006 et
2007) sur ce méme matériau. En particulier, la zdidtude compte trop peu d’entités
mésostructurales.

Pour le LLDPE (voirFigure 4.25) la taille de VER diminue également cave
'augmentation du nombre de réalisations pour waleur d’erreur relative fixée. Par contre, a
la difféerence du PP, la taille du VER statistiquegmente avec le niveau de déformation
moyenne a erreur relative fixé. Cela est cohéreat #augmentation de la portée intégrale
reportée dans ldableau 4.5, et 'augmentation des hétérogénéesdéormation avec le

niveau de déformation moyenne observée au Chapit@eci induit une augmentation de la
variance et donc du VER.
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4500 1 ) 4.37% Def. Moyenne 4500 1 7.45% Def. Moyenne
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Figure 4.24. Evolution pour le PP de la taille de zone en fonain du nombre de réalisations pour une
erreur relative donnée, pour des niveaux de déformien moyenne de 4.37% (a) et 7.45% (b).
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Figure 4.25. Evolution pour le LLDPE de la taille de zone en foation du nombre de réalisations pour
une erreur relative de 2.5 et 1 %, pour des niveaude déformation moyenne de 4.5% (a) et 10% (b).
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Pour pouvoir comparer les résultats de I'applicati® cette méthode statistique sur
les deux matériaux, ligure 4.26 rassemble les évolutions de I'airecgrction du nombre de
réalisations pour les deux matériaux et pour déveaux de déformation voisins de 4.5%.

La Figure 4.26 montre que la taille de VER dans leeBtPtoujours supérieure a celle
du LLDPE. Cette observation est qualitativementécehte avec la taille des éléments
mésostructuraux a I'échelle sphérolitique. Cependsar’on considere plus précisément les
résultats a nombre de réalisations fixé (par exerpplr le nombre le plus faible de 7), le
rapport de la taille de VER entre les deux matériest de 2,3 fois, ce qui ne correspond pas
au rapport entre les diametres des sphérolitesnagdisé la section 1 du Chapitre 3. Un tel

constat avait déja été fait dans la méthode dénéstai

—4 Erreur relatif

A —+—LLDPE - 2.5% —=—LLDPE - 1%

-~-PP-25%  -o-PP-1%

1 10 100 1000 10000
Nombre de réalisations

Figure 4.26.  Comparaison de I'évolution de la taille de zone efonction du nombre de réalisations
pour une erreur relative donnée pour le PP et le LDPE, au méme niveau de déformation de 4.5%.

4 Confrontation des trois méthodes et conclusions

Trois méthodes statistigues pour la déterminatien la taille de VER ont été
extrapolées sur les champs de déformation longitleli2D mesurés expérimentalement. La
dénomination de VER a néanmoins été conservéapiditd de langage.

Ces méthodes ont été appliquées aux mesures desl@nématiques sous traction
sur deux polymeres semi-cristallins de caractéist microstructurales différentes : un PP et
un LLDPE. La composition chimique des macromolégdst différente, de méme que leur
empaquetage dans les lamelles cristallines, law ¢ cristallinité ou le diamétre de leurs
sphérolites.

Pour I'application de la méthode déterministe daniiRez et al. 2010) et les méthodes
statistiqgues de (Gitman et al. 2006 et 2007) etiKat al. 2003 et 2006) sur le PP, les
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partitions de la zone d’étude définissent dessattbins de taille inférieure a la taille moyenne
des structures sphérolitiques. Elles peuvent sewetr a l'intérieur d’'un VER. Pour ce
polymére, les résultats de ces trois méthodes ssnlchoquants, car ils estiment qu’un
domaine contenant entre 0.14 et 1.5 sphéroliteangterd’estimer la déformation
macroscopique. Parmi celles testées ici, la sewdéhade qui pourra donner une bonne
estimation de la taille de VER dans le PP, esead#l (Kanit et al. 2003 et 2006) déterministe
avec la partition réguliere. C’est la seule quinme en compte des réalisations de taille
supérieure a la taille moyenne des sphérolites.

Ce probléeme ne se pose pas dans le LLDPE car lla tabyenne des éléments
microstructuraux est inférieure et incluse dangaame de tailles de réalisations analysées.

Le Tableau 4.6 compare les résultats obtenus parlicappn des trois méthodes de
détermination de taille optimisée de VER aux meswue champs cinématiques realisées a
I'échelle sphérolitique sur un PP et un LLDPE.

Les résultats ddrableau 4.6 montrent que les trois méthodes estiaes tailles de
VER différentes. Cela est attendu, étant donnéagsetrois méthodes sont fondées sur des
notions et outils de traitement statistique diffése qui prennent en compte de facon
différente la variabilité de déformation moyenné&retes différentes réalisations.
Tableau 4.6.  Surface représentative de la déformation axiale maoscopique (en um?) obtenue a partir

des méthodes de (Gitman et al. 2006 2007), (Kantta. 2003 et 2006) et (Ramirez et al. 2010), sur PP et
LLDPE.

Gitman et al. 2006 et| Kanit et al. 2003 et 2006 Kamt;;ggt?%?(st 2006 Ramirez et
2007 déterministe atstiq al. 2010
réalisations)
Critere Précision| Précision>99 Réquliere Aléatoire Erreur Erreur Stabilisation
d’évaluation| >99% 5% 9 rel.=2.5% | rel.=1%
PP (4.37%)| 260-2352 260-2352 6000 Non . 688 4304 >1045
conclusive
PP (7.45%)| 260-235paucune tailld 8363 Non . 64 399 >1045
conclusive
LLDPE 14161045 116-1045 3717 Non. 300 1877 >726
(4.5%) conclusive
LLDPE | 1161045 116-1045 7434 Non . 575 3592 >726
(10%) conclusive

C’est la méthode proposée par (Kanit et al. 200306t6), soit avec une approche
déterministe soit avec une approche statistiquedqguane les estimations de VER les plus
cohérentes avec la taille des composantes mésstux des deux matériaux analysées. Les
deux approches montrent une sensibilité au niveawé&lormation moyenne dans la zone
d’étude.
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L’approche déterministe est assez simple a appliqes ne donne pas d’indication
de la précision du VER estimé. Le probleme poséetie approche pour estimer le VER, est
gue, si la zone d’étude n’est pas supérieure akR,\Ves résultats peuvent étre erronés. Dans
les deux matériaux, il est nécessaire de traiter surface supérieure a la surface moyenne
d’'un sphérolite pour que la moyenne surfaciqueaddéformation soit représentative de la
déformation moyenne sur toute la zone d’étude. Bo@P, des surfaces de 2,1 et 3 fois la
surface moyenne d’'un sphérolite sont respectiveménessaires pour 4,37% et 7,45% de
déformation axiale. Pour le LLDPE, des surface$®@et 118 fois la surface moyenne d’un
sphérolite sont nécessaires respectivement pots dt3.0% de déformation.

L’approche statistique est plus complexe a apptiguais donne en compensation la
possibilité de fixer comme entrée de la méthodly fois une précision et un nombre de
réalisations. Sur le LLDPE, pour une précision et nombre de réalisations donnés,
'approche statistique s’est avérée un outil irgsamt pour la détermination de VER. Par
contre, la taille optimale de VER est trées dépetelaiu nombre de réalisations. En
incrémentant le nombre de réalisations au maximartaille de VER peut étre réduite a une
taille inférieure a la taille des composants mésosiraux. La faible taille des réalisations est
compenseée par leur nombre, qui permet de capteenaeimt les hétérogénéités. Pour sept
réalisations dans les deux cas, et la méme eretative de 1% (soit 99% de précision) que
pour la méthode de (Gitman et al. 2006 et 2007% surface correspondant a 28 et 53
sphérolites (respectivement pour 4,5 % et 10% é@mm@tion moyenne dans la zone d’étude)
est nécessaire pour estimer la déformation moyeraweoscopique dans le LLDPE.

Méme si elle ne permet pas de donner comme erarpetision d’estimation de la
taille de VER, la méthode proposée par (Ramireal.eR010) est d'une grande simplicité
d’application. Par contre, elle nécessite l'utiisa d’'un grand nombre de réalisations et de
tailles de réalisation. Cette méthode ne préseagealp sensibilité élevée par rapport au niveau
de déformation dans la zone d’'étude : avec lererithoisi, la méme taille de VER est
estimée pour les deux niveaux de déformation meopigue analysés. Dans le cas du
LLDPE, la moyenne de la déformation sur une surfameespondante a 11,4 sphérolites est
suffisante pour estimer la déformation macroscogiqu

Enfin, la méthode de (Gitman et al. 2006 et 20@T)aessi une méthode qui peut étre
facilement appliquée sur des résultats expériment@ette méthode permet de trouver la
taille de VER a partir de laquelle le VER a unecgi®&n donnée. Par contre, elle montre des
résultats peu cohérents avec les deux autres nextpmlr les cas analysés : presque toutes

les tailles présentent une bonne précision d’esiimgsupérieure a 99%). L’application de
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cette méthode montre aussi une sensibilité trédéefau niveau de déformation moyen dans la
zone d’étude. Pour le LLDPE, la déformation moyensér une surface correspondant a 2 et
16 sphérolites est représentative de la déformatiacroscopique pour les deux niveaux de

déformation étudiés.

Ces trois méthodes sont développées a priori ptastirhation de propriétés
mécaniques et non de la déformation de facon istMéds il est impossible d’accéder aux
champs de contraintes a cette échelle. Plus eredit que le coefficient de Poisson mesuré
présente une variabilité élevée liée au bruit denésure de déformation dans la direction
traverse (comme expliqué dans le Chapitre 3) aeiast’application a la composante axiale
de la déformation. En outre, les champs de défoomatmesurées expérimentalement
correspondent a des déformations 2D en surfacealériau. Malgré toutes ces restrictions,
en I'absence d’information sur la taille d'un VERYp cette classe de polyméres, I'objectif
était d’avoir une premiere idée de la taille de\deR. Toutefois, la déformation de la
microstructure en volume pourrait étre différerttaféecter les tailles estimées en 2D.

Ces méthodes sont par ailleurs développées a ppour application a des
microstructures reconstruites, ou le nombre desat@ins et la taille de chaque réalisation
peuvent étre facilement contrbélées. Dans le présasit le fait d’avoir des mesures sur une
zone réduite limite le rapport taille/nombre ddis&gions. Le choix est limité, soit a un grand
nombre de réalisations avec une taille réduité,&san faible nombre de réalisations avec une
taille élevée. Le probléeme de taille de zone d'étpdurrait étre résolu en effectuant plusieurs
mesures sur différentes zones de la surface deadidlon. Ceci permettrait d’augmenter le
nombre de réalisations et la taille des réalisation

Les tailles de VER estimées ici donnent une infaimnapar rapport au nombre
d’éléments structuraux (sphérolites) nécessaires estimer la déformation macroscopique.
Toutefois, il faut tenir compte du fait que les senmstallins sont des matériaux avec une
microstructure hétérogene complexe, constituée desr sphérolites qui sont eux-mémes
constitués par des lamelles cristallines intégdaes une phase amorphe. Le comportement a
l'intérieur de ces structures varie avec l'orieintatet I'arrangement des lamelles. Il varie
€galement entre le cceur et les zones périphéri@ees.influence localement la déformation
a cette échelle et génere des hétérogéeneéités deodmment intra-sphérolitique, a la
différence des cas de la littérature pour lesgleslsnclusions sont homogénes. Les résultats
de ce chapitre suggeérent que, dans les polymémascsistallins, il est réducteur d’analyser la
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taille du VER a partir de parameétres microstruaiyraimples comme le nombre et/ou le
diametre des sphérolites.

Néanmoins, le travail développé apporte une inftionasupplémentaire pour la
modélisation micromécanique des semi-cristallinsn Wyrand nombre d’éléments
meésostructuraux est nécessaire pour estimer landéfion macroscopique. Etant donné la

complexité de ces éléments la seule contrainte test modélisation.
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Les travaux présentés dans ce manuscrit sont dédiésalyse du comportement des
semi-cristallins a deux échelles : celle de I'emmiént lamellaire puis celle de la structure
sphérolitique. L’étude était principalement focééissur le comportement viscoélastique de
ces matériaux dans le domaine des petites défamsatidomaine dans lequel la phase
amorphe joue un réle prépondérant.

Quatre enjeux majeurs concernant la modélisatiomainportement mécanique des
semi-cristallins par transition d’échelles ont tités de la bibliographie

- Le premier concerne ithplication de la description microstructuralatilisée
actuellement, simplification extréme de la microsture sphérolitique.

- Le deuxiéme concerne thoix de la loi de comportement du constituant grhar
choix non trivial, méme au-dessus de la températergansition vitreuse, compte tenu du fait
gue le confinement géométrique a ces échelles wsteptible d’influencer la réponse
viscoélastique.

- Le troisieme concerne léegré nécessaire de description des hétérogénidites
phasesgétant donné gu’actuellement, la plupart des modaiesomécaniques introduisent la
prise en compte de I'hétérogénéité intra-phase pingorau mieux par le biais d'une
généralisation de la notion de phase.

- Le quatriéme, intrinséque a la modélisation niséoanique, pose la question de la
taille de volume élémentaire représent@ER) a utiliser pour les semi-cristallins.

Les travaux présentés au long de ce manuscritegssdiapporter des éléments de

réponse a ces questions et de fournir des voiesdiiaration.

La premiére partie du travail concerne I'échellel'denpilement lamellaire dans le
domaine des petites déformations. Un calcul de asioucture en champs complets est fait
sur un empilement lamellaire simplifié périodiqyay la méthode des éléments finis. Les
influences respectives, sur la réponse macroscepaglong terme d’'un semi-cristallin aux
faibles déformations, du choix du comportement de phase amorphe (contribution
viscoélastique) et des effets de microstructureneégerogénéité induite sont étudiées. La
réflexion a été particulierement centrée sur leone d’état relaxé et d’état stabilisé vers
lesquels le matériau évolue respectivement aplasateon et cyclage.

Méme en utilisant une microstructure lamellaire morientée tres simplifiée, certains
effets comme la dissymétrie des cinétiques de aéilax et d’anti-relaxation ou encore

'adoucissement cyclique ont pu étre analysés. iéfdation de la lamelle cristalline par
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rapport a l'axe d’extension joue un role prépondgrandépendamment de la loi de
comportement de 'amorphe.

La loi de comportement de la phase amorphe affecstabilisation des contraintes
moyennes par phase et macroscopique et égaleméntdeel’état d’hétérogénéité dans la
phase amorphe, toutes deux retardées avec I'apptiode la loi viscoélastique non linéaire.
Toutefois, ces retards ne peuvent pas étre directeattribués a la seule non linéarité, car les
distributions de modules ne sont pas les mémeslpsuteux lois viscoélastigues employées
dans ce travail. Une perspective, pour mieux cefirdluence de la non linéarité sur ces
effets, serait de prendre la méme distribution pesideux lois.

A l'échelle de I'empilement lamellaire, les hétégogités existent dans la phase
amorphe, a fortiori si elle est dotée d’'un compoeat viscoélastique non linéaire. Ces
hétérogénéités peuvent étre non négligeables, lgreavec les résultats de la littérature (par
exemple Moulinec & Suquet 20003), dans le cadren diwodele d’homogénéisation non
linéaire, il serait sans doute prudent de prendreoenpte un indicateur de ces hétérogénéités

au-dela de la seule généralisation de la notigphdse.

Le second volet du travail concerne I'échelle splitgque. Il repose sur la mesure de
champs de déformation a I'échelle des sphérolitestechnique de corrélation d’'images
numériques a été appliquée avec succes lors diai és traction in-situ dans le MEB. Pour
corréler les échelles, des essais macroscopiquesgatement été effectués sur table avec la
méme micro-machine de traction. Deux semi cristglliavec des tailles de sphérolites
différentes ont été testés : un LLDPE et un PPiamétre sphérolitique moyen de 9 um et 60
pm respectivement. La mesure de champs fourniirdesnations intra-sphérolitiques dans
le cas du PP, et a I'échelle de plusieurs sphésotiins le cas du LLDPE.

Les résultats sur le LLDPE suggerent, pour un nivde&déformation moyenne proche
de celui habituellement enregistré a I'apparitian ld plasticité, I'apparition de bandes de
cisaillement avec une extension supérieure a l@eatun sphérolite. Sur le PP, un scénario
de déformation constitué de deux stades succeesitsétre propose :

- Pour les niveaux de déformation les plus faibl@gjéformation est essentiellement
inter-sphérolitique : les maximas de déformationt Situés essentiellement aux frontieres des
structures sphérolitiques, tandis que le cceur fagtkement déformé.

- Pour les niveaux de déformation les plus élelgédéformation intra-sphérolitique se

marque.
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Avec les résultats obtenus, des éléments importpetsent étre apportés sur le
premier enjeu de la description microstructural&un® part, ces résultats confirment une
déformation essentiellement hétérogéne associéa atructuration sphérolitique : qu'il
s’agisse de différences cceur / frontiere dans lelP&e formation de bandes de cisaillement
trans-sphérolitique dans le LLDPE. Ces résultatsligioent I'importance de la prise en
compte de la complexité de la microstructure sphi#ee pour la modélisation
micromécanique. lls incitent a la réserve quariagtitude d’approches de modélisation qui
schématise le matériau comme un agrégat d’inclasisjointes aléatoirement orientées a
capter ces phénoménes, potentiellement précursdarsla plasticité ou de formes
d’endommagement.

Sur la base des données nouvelles obtenues all&spéérolitique par ces mesures
de champs cinématiques, la notion de Volume EléarenReprésentatif (VER) peut étre
éclairée. Trois techniques de détermination ddetale volume élémentaire représentatif,
déterministe ou statistique, ont été appliquées chexnps de déformation mesurés, afin
d’estimer une taille de domaine et/ou un nombreédéisations sur lesquels la moyenne de la
déformation mesurée est représentative de la déf@mmacroscopique avec une précision
donnée. Compte tenu de la taille maximale des dwmsaanalysés comparativement au
diametre moyen des sphérolites, I'application @éademble des trois méthodes s’est avérée
probante sur le LLDPE.

Les tailles de VER obtenues par ces différenteshoaéts sont, de facon attendue,
différentes. Compte tenu des hétérogéneéités miseséwdence expérimentalement,
'augmentation attendue de la taille de VER aveddformation moyenne est variablement
captée d’'une méthode a l'autre. Les tailles de \@BRnues par les méthodes déterministes
sont supérieures a celles issues des méthodestigtads. Ces dernieres se distinguent par la
possibilité de fixer ou non, en plus de la précisia taille et/ou le nombre des réalisations.
La lourdeur de mise en ceuvre de ces méthodesrestathent liée a ces choix. La méthode
proposée par (Kanit et al 2003 et 2006), soit awee approche déterministe soit avec une
approche statistique, est la plus conservativeess ®u elle fournit, & précision identique
s’agissant de la méthode statistique, des taikeVER supérieures. Par la souplesse qu'elle
offre en permettant le choix de la précision eindmbre de réalisations et par la sensibilité
des résultats obtenus a la déformation moyenneydthode statistique proposée par ces
auteurs s’'avére un bon compromis. Elle est plusptexe a appliquer, mais donne en
compensation la possibilité de fixer comme ent@éadnéthode, a la fois une précision et un

nombre de réalisations. L’augmentation du hombreédésations permet de réduire la taille
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de VER a une taille inférieure a celle des compissarésostructuraux pour capter autrement
les hétérogénéités. Selon la méthode utiliséepmabme de sphérolites moyens peut varier de
12 a 118 pour le LLDPE. Dans le cas de la méthtatesssque de (Kanit et al 2003 et 2006),
pour sept réalisations et une erreur relative de Ufe surface correspondant a 28 et 53
sphérolites moyens (respectivement pour 4,5 % %t d® déformation moyenne dans la zone
d’étude) est nécessaire pour estimer la déformatiopenne macroscopique dans le LLDPE.
Ce nombre de sphérolites moyens semble importars daperspective d’'une simulation de
microstructure en champs complets, étant donnékfflaulté de modélisation d’'un seul de
ces sphérolites.

Par ailleurs, les résultats suggérent que des mdmasn microstructuraux simples
comme le nombre et/ou le diamétre des sphéroldesteop réducteurs pour estimer la taille
d'un VER. Les différences de structure et de méraas intra-sphérolitique entre deux semi-
cristallins différents font qu’'un plus ou moins gdanombre de ces sphérolites doive

probablement étre pris en compte pour définir ulRVE

De nombreuses questions restent encore ouvertes.

La premiere concerne I'extrapolation des résultatenus a I'échelle de I'empilement
lamellaire au matériau réel. Est-ce que les effessen évidence dans le Chapitre 2 seront les
mémes a plus grande échelle ? La simulation d'wsemablage périodiqgue de plusieurs
empilements du type de celui étudié, avec diff@endrientations, devrait permettre de
progresser dans lI'analyse. Cette simulation do& éhsuite encore étendue pour prendre en
compte les désorientations des empilements danzsisd&me direction. A plus long terme, les
investigations devront se poursuivre en prenantcempte une schématisation de la
microstructure plus proche de la microstructuregsplitique.

Un verrou subsistant concerne la loi de comporténten la phase amorphe en
situation confinée. Un cadre de travail pour pregee sur le comportement de cette phase
pourrait étre celui d’'une identification par métkadverse en effectuant des simulations en
champs complets a partir des résultats des deuxiederchapitres de ce document. La
technique de mesures de champs présentée darepi&rel!3, constitue un outil puissant pour
obtenir les champs de déformation a I'échelle demiarostructure. Par ailleurs, on a
maintenant une idée de la taille d’'un domaine (pounombre de réalisations fixé) telle que
la moyenne spatiale de la déformation mesuréeesdiomaine corresponde a la déformation
macroscopique avec une précision donnée. Dansal/idén pourrait appliquer cette

déformation moyenne en entrée des calculs predisgefois, le grand nombre d’éléments
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sphérolitiques nécessaire pour une preécision rague et leur complexité, amene a une
impossibilité d’exécution via les moyens technodpgis disponibles actuellement. Une autre
solution pour contourner cette difficulté seraitntposer les déplacements réels issus des
mesures de champs par CIN sur des zones réduitesgailement simulables et de travailler
par comparaison des champs de déformations sirauléshamps mesurés dans ces zones.

Le verrou concernant la modélisation d’une micragtire complexe pourrait aussi
étre contourné via l'application d’'un couplage nuioige / expérimental a un semi-cristallin

présentant une microstructure non sphérolitique.
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Annexe A

Conditions aux limites périodiques

Cette annexe rappelle les notions essentielleladas aux conditions aux limites
périodiques et fournit quelques aspects relatifdear implémentation dans le logiciel
Abaqus®.

Conditions aux limites naturelles pour un milieuipéique, les conditions aux limites
périodiques sont aussi majoritairement utiliséesirpla simulation de microstructures
aléatoires. En effet, elles sont aujourd’hui reags pour conduire a de meilleures
estimations que des conditions aux limites en edmtis ou déformations homogenes pour
des tailles de volumes inférieures a la taille dtRVdéterministe (voir par exemple Kanit et
al. 2003 et 2006).

Le champ de déplacement en tout point de la cellelbase V vérifie :

Equation - A.1. u(x) =Z.x+ u'(x) OxOdV
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oll £ est la déformation moyenne de la celluleudtx) un champ fluctuant de moyenne

nulle, périodique sur la frontieréV de V, c'est-a-dire prenant des valeurs égalegaimts
de 0V se correspondant par périodicité. Le vecteur eonttr local est antipériodique sur
oV, i.e. les vecteurs contraintes selon la normal&rure a dvV aux points se

correspondant par périodicité sont opposeés. Ceditcmms de périodicité assurent que la
moyenne spatiale du champ de déformation locaksponde 2. Le tenseur de contrainte

macroscopique est alors calculé par moyenne spatiale du changowkteainte locale.

En pratique, Equation - A.1 conduit a imposer :
Equation - A.2. u(XB)— u(XA)I ; .(XB - XA)

pour tout couple de points A et B parfaitement &iavvis sur deux faces opposées de la
cellule (voir Figure A.1). Cette équation permet de signifier calcul que le milieu est
périodique et que le chargement se fait en moyesune la cellule. Le chargement

macroscopique que I'on souhaite imposer a la @#st donc caractérisé par la donnée de

L
L3/

-1 »

Figure A.1. lllustration de deux points A et B d'une cellule debase dont les déplacements sont liés par
I'Equation - A.2.

Dans le cas de la figure précédente, les pointd B appartiennent aux faces de
normalesx 1 si bien quexB -xA = (L4 ,00) . En notation indicielle, il vient :
uq XB —Ul(XA): EllLl

Equation - A.3. us xB —Us xA )= Eoqlq

us XB —Uug XA 2531L1

L’ Equation - A.3 doit étre appliquée a tous les cesiple points situés sur les faces de

normales+ 1. Pour les autres types de faces, des équatiomhsgaea faisant intervenir les
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dimensions de la cellule dans les directich2 et £3 sont a expliciter. Toutes ces
conditions doivent étre appliquées séparément acesf(arétes et coins exceptés), ensuite aux
arétes (coins exceptés) et enfin aux coins dellaeee base. En effet, I'application d’'une de
ces relations avec le mot clé « *Equation » danaqdls® engendre la suppression de certains
degrés de liberté qui ne peuvent donc pas étréliséstdans une autre équation. Or, les
nceuds appartenant aux arétes ou aux coins verifudieurs équations puisqu’ils
appartiennent a plusieurs faces en méme tempsi@ads sont donc traités indépendamment
du cas des faces. D'ou, la nécessité de créer dets « d'éléments pour définir chacune des
faces (sans les arétes, ni les coins), chacunarééss (sans les coins) et par la méme une
programmation directement dans l'inp. L'ordre deeuds au cours de la définition des
groupes est par ailleurs essentielle puisque Imiprenceud du groupe « facel+ » (de normale
+1) doit correspondre, i.e. étre effectivement erefatu premier noeud du groupe « facel- »
(de normale ). Comme le maillage est généré automatiquementepkgiciel, les noeuds
dans les différents sets ont donc été réordonnmésrgee croissant de leurs coordonnées selon
+1, +2, +3.
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Annexe B

Définition et pilotage des chargements macroscopigs
imposés a I'empilement lamellaire simple

Les calculs de microstructure en champs complet€llapitre 2 ont été effectués en
appliguant des conditions aux limites périodiques aords de la cellule de base (rappelées
dans I'annexe A). Trois types de chargement ontétfiais, « tractions » dans les directions
longitudinale et transverse a la lamelle cristafliret cisaillement plan. L'objectif de cette

annexe est de définir plus précisément ces changsme

La cellule de base de I'empilement lamellaire coésd, dont une coupe est illustrée

sur laFigure B.1, est extrudée dans la troisieme dimenai@c deux axes de symétrie dans le
plan (,2).
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Figure B.1. Maillage de la cellule unitaire du modele d’empilerant simple (section
plane).

Dans la perspective de pouvoir ultérieurement ligeati les outils numériques
développés dans le cadre de la these a des siomslatie microstructures aléatoires
tridimensionnelles sans symétrie particuliere, nausns opté pour une programmation des
conditions aux limites périodiques dans un cadgdue général possible et en 3D. Ainsi, ni le
caractere extrudé dans la troisieme dimension deellile, ni ses symétries n'ont été
exploitées.

Ce choix de généralité étant fait, les conditions Bmites périodiques (rappelées en
Annexe A) avec lesquelles le chargement est impi@sk donnée du tenseur de déformation
macroscopique, ne permettent pas de simuler, déémsatgiirecte, un chargement de traction
simple défini par celle d’'un tenseur de contraimacroscopique uniaxial. En élasticité

linéaire, la procédure est néanmoins simple puidgueomportement effectif est élastique

=Hom1 _

linéaire (E =C :0). Le tenseur de déformation macroscopi;uest déduit de la donnée

du tenseur macroscopique uniaxiZI par inversion du tenseur de rigidité homogénéisé
obtenu préalablement a partir de la simulation ¢&a conditions aux limites périodiques) de
6 chargements élémentaires (voir par exemple Boatel. 2001). Si la généralisation d’'une
telle procédure s’'avére possible en viscoélastidiib€aire, cela n'est pas trivial en
viscoélasticité non linéaire.

Dans ce contexte, le chargement qualifié de «itnact dans la direction transversale

a la lamelle (chargement «transversal ») est défichaque instant t par un tenseur de

déformation macroscopiqufe(t) de la forme suivante dans le repet(3 de la figure B.1

(voir aussi figure 2.8) :

_ g1q(t) O 0
gt)=| 0 exp(t) O
0 0 833(t) (123)

avec £11(t) =-vHoMEo (1), e33(t) =—1v'HoM@(t) o0 V™™ et v'™™ sont les

=Hom
coefficients de Poisson homogénéisés, déduits mete de rigidité homogénéise en
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élasticité linéaire. Ce dernier a été préalablemestimé grace a la simulation de 6
chargements élémentaires selon la procédure évauugdaut (voir par exemple Bornert et
al. 2001 pour les détails) en considérant la pleaiséalline orthotrope avec les parametres
donnés dans [€ableau 2.1 et la phase amorphe isotrope Bve800MPa ev = 049.

Le chargement appliqué est donc une extension auérection transverse aux lamelles
couplée a des contractions dans les deux autedidins respectant I'anisotropie initiale de la
cellule. Les coefficients de Poisson homogénéigéat &onstants dans le temps, un tel
chargement en déformation macroscopique ne comespas a un chargement de traction
uniaxiale au sens strict du terme d’ou I'emploiordhire des guillemets quand on parle de
« traction » transversale (chargement « transvejsala définition du chargement qualifié de
« traction » dans la direction longitudinale adeelle (chargement « longitudinal »), illustré
sur la Figure 2.8, se fait de fagon analogue.

Enfin, le chargement en cisaillement est directdrdéfini par la donnée du tenseur de

déformation macroscopiquZ(t) suivant dans le repér#,2,3 de laFigure 2.8 :

B 0 ELt) O
et)=|e,() 0 O
0 0 0

12,3
Pour les deux trajets de chargement représentda Bigure 2.9, les vitesses de déformation
macroscopique dans I'axe d’extension sont respami@nt de 1,3E-5'set de 2,3E-5"5 pour
les chargements « transversal » et « longitudin&our le chargement en cisaillement la
vitesse de déformation vaut 2,4E-4. 4 e Tableau B.1 et I€lableau B.2 fournissent les

tenseurs de déformation macroscopique aux tempesléeux histoires de chargement.

Tableau B.1. Tenseurs de déformation macroscopique maximale etialébut et a la fin des branches de
relaxation, pour le trajet de charge / décharge aweles branches de relaxation de Igigure 2.9.

Maximal début et fin de relaxation et anti-relacat
-1,94E-3 0 0 -9,72E-4 0 0
0 8,12E-03 0 0 4,06E-03 0
« Traction » longitudinale 0 0 -4,49E-03 0 0 -2,25E-03
-1,79E-03 0 0 -8,97E-04 0 0
0 5,32E-03 0 0 2,66E-03 0
« Traction » transversale 0 0 -1,71E-03 0 0 -8,56E-04
0 9,60E-02 0 0 4,80E-02 0
9,60E-02 0 0 4,80E-02 0 0
Cisaillment plan 0 0 0 0 0 0
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Tableau B.2. Tenseurs de déformation macroscopique en fin de clge (maximal), pour le trajet de
charge / décharge cyclique de Igigure 2.9.

Maximal
-4,86E-3 0 0
0 2,03E-03 0
« Traction » longitudinale 0 0 -1,12E-03
-4,49E-04 0 0
0 1,33E-03 0
« Traction » transversale 0 0 -4,28E-04
0 2,40E-02 0
2,40E-02 0 0
Cisaillment plan 0 0 0
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Annexe C

Préparation des échantillons de LLDPE et PP pour
observation au microscope électronique a balayage

Cette annexe englobe la préparation des échansillale LLDPE et PP pour
observation au MEB qui est faite en trois étapemglémentaires : polissage, attaque

chimique et métallisation.

Polissage

Le polissage des échantillons est fait de facohtamr une surface lisse et plane. Les
échantillons sont polis par passage successif earpapiers abrasifs avec granulométrie
inversée (P500, P1000, P2400 et P4000). Pouriteofirde surface, I'échantillon est poli au
micron par le passage successif sur les drapsldsagge imprégnés par le spray de polissage

avec des grains a 3um et 1um.
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Attaque chimique
Aprés le polissage au micron, afin de révéler larastructure du matériau, une

attaque chimigue oxydante est nécessaire. Cetgmuatt chimique consiste a éliminer
préférentiellement la phase amorphe présente lstlamelles cristallines en surface afin de
produire un contraste topographique suffisant pikabiservation par MEB. La solution
d’attaque chimique est la méme que celle utiliseAudiego dans ces travaux pour le HDPE
(Addiego 2006). Cette solution consiste en un ngdaa’acide sulfurique concentré&$0,
(98%), d’acide orthophosphoriquesD, (85%) et de permanganate de potassium KMnO
dont les proportions pour les deux matériaux sonnées dans le tableau 3.1. Cette solution
d’attaque chimique nécessite une exécution minsgie@vant de melanger les deux acides, il
faut les refroidir dans un bain d’eau avec desaglagpuis il faut s’assurer que le mélange est
bien froid pour éviter une réaction exothermiqueleste. Il est aussi possible de laisser
reposer les bouteilles d’acide dans le congélgpemdant 30 minutes. Surtout il faut aussi
s’assurer que tout le matériel est bien nettoyég puiter la contamination de la solution par
des particules organiques. A la fin de la procédiifaut obtenir une solution vert foncé et
non pas rose-violet, ce qui serait la conséquericeedréaction avec des particules
organiques. Une fois obtenu la solution d’attaduien@ue, il faut immerger les échantillons
dans la solution pendant cing jours pour le PP.rRttaquer le LLDPE, des tests ont été
effectués avec différents temps d'attaque, et dim&int le temps d’attaque optimal a été
obtenu aprés 6 h d'immersion. Suite a I'attaqus, dehantillons devront étre rincés de
maniere meéthodique :

- Rincage a I'eau distillée dans le bac ultrasd@snin)

- Rincage a I'eau oxygénée®b

- Ringage a I'éthanol dans le bac ultrasons (10min)

- Séchage de la surface a faible température

- Rincage a I'éthanol dans le bac ultrasons (5min)

- Séchage de la surface a faible température

- Répéter les deux derniers points jusqu a ce goeng tache ne soit visible sur la

surface de I'échantillon.

Tableau C.1. Pourcentage massique de chaque composante de lauioh d’'attaque pour les deux
matériaux.

H,SO, (98%) HPO, (85%) KMnGQ,
PP 68,01 31,60 0,39
LLDPE 65.8 32.9 1.3
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Métallisation
Pour pouvoir observer sur le MEB des matériaux canducteurs, un dépoét d’or sur la
surface est nécessaire afin de rendre la surfawductrice. Le dépodt d’or est fait a I'aide du

métalliseur a 20 mA pendant 2 minutes, ce qui gddé’'une couche d’or d’environ 20nm.
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