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Etude de l'initiation de la plasticité et de l'endommagement de polymères semi-cristallins 
par des méthodes d’évaluation non-destructives ultrasonores 
 
 
RESUME  
 
Les polymères semi-cristallins sont des matériaux très répandus dans notre vie quotidienne et 
sont utilisés dans une large gamme d'applications, généralement sous des sollicitations 
viscoélastiques. Par conséquent, nombreux sont les travaux de recherche qui ont été menés ces 
dernières années afin d’étudier leurs propriétés élastiques et leurs micro-mécanismes de plasticité 
ou d'endommagement apparaissant en leur sein à l'échelle locale (nano et micrométrique). 
Cependant, l'observation in situ de l'amorçage de ces mécanismes (cisaillement des cristallites, 
cavitation ou encore transformation martensitique) demeure problématique et requiert l’emploi 
d’équipements complexes. Dès lors, nous proposons d’utiliser des techniques d'analyse non 
destructives fondées sur la détection et la propagation d'ondes ultrasonores (US) afin d’obtenir de 
nouvelles informations sur l'initiation de la plasticité et de l'endommagement de polymères semi-
cristallins. Plus précisément, nous avons utilisé les techniques de contrôle par ondes US et 
émission acoustique (EA) afin de caractériser la plasticité et l'endommagement de plusieurs 
Polyéthylènes (PE), d’un Polypropylène (PP) et d’un Polyfluorure de vinylidène (PVDF) lors 
d'essais de traction uniaxiale. 
 
La technique de contrôle US a permis de montrer que l'atténuation US de différents types 
d'ondes (guidées et de volume) est élevée et augmente lorsque le taux de cristallinité du matériau 
diminue. Pour les ondes guidées, nous avons montré l'influence de la géométrie des éprouvettes 
ainsi que celle de la fréquence des ondes sur l'atténuation.  
Lors d’un essai de traction, une importante modification des paramètres US est observée lors du 
passage dans le domaine plastique, traduisant l'évolution de l'état de la microstructure, en 
particulier celui du réseau cristallin. La formation de micro-cavités a un impact significatif sur 
l'atténuation des ondes. L'effet de l'orientation des chaînes macromoléculaires a également été 
mis en évidence. 
     
L'activité acoustique des matériaux étudiés est faible mais il a été possible de vérifier que la 
majorité des signaux d'EA détectés proviennent bien des micro-mécanismes de plasticité et 
d'endommagement. L'effet de la vitesse de déformation est significatif et nous avons montré que 
la localisation de certains signaux est possible lorsque cette vitesse de déformation est élevée. 
L'activité acoustique présente trois phases au cours des essais de traction, ce qui nous a permis de 
proposer en conséquence un modèle de répartition des sources d'EA sur les éprouvettes. 
L'activité acoustique démarre toujours avant le seuil de plasticité montrant ainsi que des micro-
mécanismes de plasticité et d'endommagement s'initient aux faibles déformations. La détection 
de signaux d'EA avant le seuil de plasticité dépend aussi du taux de cristallinité. Le nombre de 
signaux d'EA détectés ainsi que leur énergie augmentent avec le taux de cristallinité du matériau. 
Un critère de plasticité a donc été proposé. La corrélation entre les signaux d'EA et les 
mécanismes sous-jacents est complexe, cependant il semblerait que la cavitation, la rupture des 
lamelles cristallines ainsi que la transformation martensitique soient toutes trois à l'origine de la 
libération d'énergie acoustique. 
 
 
MOTS-CLÉS : Déformation plastique, Emission acoustique, Contrôle ultrasonore, Atténuation
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Study of the initiation of plasticity and damage of semi-crystalline polymers by ultrasonic 
non-destructive evaluation methods 
 
 
ASTRACT 
 
Semi-crystalline polymers are widely used materials in our everyday life and in a large range of 
applications, generally under visco-elastic solicitations. Consequently, many of the recent years 
researches study their elastic properties and their plasticity or damage micro-mechanisms 
occurring at a local scale (nano and micrometer). However, in situ observations of the initiation 
of these mechanisms (e.g. shear crystallites, cavitation or martensitic transformation) remain 
problematic and require the use of complex devices. Therefore, we propose to use non-
destructive evaluation techniques based on the detection and the propagation of ultrasonic (US) 
waves in order to obtain new information about the initiation of plastic deformation and damage 
of semi-crystalline polymers. More specifically, we have used US and acoustic emission (AE) 
techniques to characterize the plasticity and damage of several Polyethylenes (PE), a 
Polypropylene (PP) and a Polyvinylidene fluoride (PVDF) during tensile tests. 
 
The US monitoring technique showed that the US attenuation of several waves is high and 
increases when the degree of crystallinity of the material decreases. For guided waves, we 
showed the effect of the specimens’ geometry and the waves frequency on the US attenuation. 
A significant change of US parameters is observed at the elastic-plastic transition, reflecting 
changes in the microstructure’s state, in particular in the crystal network. The formation of 
micro-cavities has a significant impact on the attenuation. The effect of the orientation of 
macromolecular chains has also been highlighted. 
 
The acoustic activity of studied materials is weak but the majority of detected AE signals have 
been shown to actually originate from plasticity and damage micro-mechanisms. The effect of 
the strain rate is significant and we have shown that the localization of few signals is possible 
when the strain rate is high. The acoustic activity presents three phases during tensile tests, 
which allowed us to propose a model based on the distribution of AE sources on the specimens. 
The acoustic activity always starts before the yield point showing that plasticity and damage 
micro-mechanisms are initiated at small strains. The detection of AE signals before the yield 
point also depends on the crystallinity of the material. The number of AE signals and their 
energy increase with the degree of crystallinity. A plastic criterion has been proposed. The 
correlation between the acoustic signals and the different mechanisms is complex, however it 
seems that the cavitation, the breakage of crystalline lamellae and the martensitic transformation 
are responsible for the release of acoustic energy. 
 
 
KEYWORDS: Plastic deformation, Acoustic emission, Ultrasonic testing, Attenuation 
 
 

Cette thèse est accessible à l'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2015ISAL0031/these.pdf 
© [N. Casiez], [2015], INSA de Lyon, tous droits réservés



SOMMAIRE 

7 
 

SOMMAIRE 
 
 

INTRODUCTION GENERALE ...................................................................................... 13 

 

 

CHAPITRE I 

 

ETAT DE L’ART: MICROSTRUCTURE ET MICRO-MECANISMES DE 
PLASTICITE ET D’ENDOMMAGEMENT DES POLYMERES SEMI-

CRISTALLINS, ET METHODES D'EVALUATION NON-DESTRUCTIVES 
ULTRASONORES 

 

1. SYNTHESE BIBLIOGRAPHIQUE SUR LA MICROSTRUCTURE, LES 
PROPRIETES MECANIQUES ET LES MICRO-MECANISMES DE PLASTICITE ET 
D'ENDOMMAGEMENT DES POLYMERES SEMI-CRISTALLINS ................................ 19 

1.1. INTRODUCTION .............................................................................................................. 19 
1.2. MICROSTRUCTURE ET MORPHOLOGIE .................................................................... 20 

1.2.1. Chaine macromoléculaire ........................................................................................... 20 
1.2.2. Maille cristalline .......................................................................................................... 21 
1.2.3. Structures lamellaires .................................................................................................. 22 

1.2.3.1. Lamelles cristallines .............................................................................................. 22 
1.2.3.2. Lamelles amorphes ............................................................................................... 22 

1.2.4. Empilement lamellaire ................................................................................................. 23 
1.2.5. Agrégats polycristallins ............................................................................................... 23 

1.3. CRISTALLISATION ET TRAITEMENTS THERMIQUES ............................................ 24 
1.3.1. Cristallisation .............................................................................................................. 24 

1.3.1.1. Germination .......................................................................................................... 24 
1.3.1.2. Croissance ............................................................................................................. 25 

1.3.2. Traitements thermiques ............................................................................................... 25 
1.3.2.1. Trempe .................................................................................................................. 25 
1.3.2.2. Traitement isotherme ............................................................................................ 26 

1.4. MECANISMES DE DEFORMATION DES POLYMERES SEMI-CRISTALLINS EN 
TRACTION ............................................................................................................................... 26 

1.4.1. Comportement élastique et anélastique ....................................................................... 27 
1.4.2. Écoulement plastique ................................................................................................... 28 

1.4.2.1. Cisaillement des cristallites ................................................................................... 28 
1.4.2.2. Cavitation .............................................................................................................. 29 
1.4.2.3. Transformation martensitique ............................................................................... 31 

1.4.3. Durcissement et rupture .............................................................................................. 31 
1.5. BESOINS POUR LA CARACTERISATION DE L'INITIATION DE LA 
DEFORMATION PLASTIQUE ET DE L'ENDOMMAGEMENT .......................................... 32 

Cette thèse est accessible à l'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2015ISAL0031/these.pdf 
© [N. Casiez], [2015], INSA de Lyon, tous droits réservés



SOMMAIRE 

8 

2. ÉVALUATION NON-DESTRUCTIVE DE LA DEFORMATION PLASTIQUE ET DE 
L'ENDOMMAGEMENT DE MATERIAUX .......................................................................... 32 

2.1. INTRODUCTION .............................................................................................................. 32 
2.2. SUIVI DE LA DEFORMATION PLASTIQUE ET DE L'ENDOMMAGEMENT PAR 
DES METHODES ULTRASONORES .................................................................................... 33 

2.2.1. Émission acoustique .................................................................................................... 33 
2.2.2. Contrôle par ultrasons ................................................................................................. 33 

2.3. PROPAGATION DES ONDES ULTRASONORES DANS LES MILIEUX 
ELASTIQUES ........................................................................................................................... 34 

2.3.1. Ondes de volume .......................................................................................................... 34 
2.3.2. Ondes de surface .......................................................................................................... 35 
2.3.3. Ondes de plaque .......................................................................................................... 35 

2.4. ATTENUATION ................................................................................................................ 36 
2.4.1. Diffusion ...................................................................................................................... 37 
2.4.2. Absorption.................................................................................................................... 38 

3. APPLICATIONS AUX MATERIAUX POLYMERES SEMI-CRISTALLINS ............... 39 

3.1. ÉMISSION ACOUSTIQUE ............................................................................................... 39 
3.1.1. Cristallisation .............................................................................................................. 39 
3.1.2. Suivi de la déformation plastique et de l'endommagement.......................................... 40 

3.2. CONTROLE PAR ULTRASONS ...................................................................................... 42 
3.2.1. Propagation et atténuation des ondes US ................................................................... 42 
3.2.2. Suivi de la déformation plastique et de l'endommagement.......................................... 44 

4. CONCLUSIONS ET OBJECTIFS DE LA THESE ............................................................ 46 

 

 

CHAPITRE II 

 

TECHNIQUES ET MATERIAUX 
 

1. TECHNIQUES ........................................................................................................................ 51 

1.1. ANALYSE MICROSTRUCTURALE: ANALYSE ENTHALPIQUE  
DIFFERENTIELLE .................................................................................................................. 51 

1.1.1. Définition ..................................................................................................................... 51 
1.1.2. Instrumentation et protocole expérimental .................................................................. 52 

1.2. ESSAIS MECANIQUES: TRACTION ............................................................................. 52 
1.2.1. Instrumentation ............................................................................................................ 52 
1.2.2. Éprouvette de traction ................................................................................................. 52 

1.3. TECHNIQUES D’EVALUATION NON DESTRUCTIVES ............................................ 53 
1.3.1. Émission acoustique .................................................................................................... 53 
1.3.2. Contrôle ultrasonore ................................................................................................... 59 

1.3.2.1. Définition .............................................................................................................. 59 
1.3.2.2. Instrumentation ..................................................................................................... 60 

Cette thèse est accessible à l'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2015ISAL0031/these.pdf 
© [N. Casiez], [2015], INSA de Lyon, tous droits réservés



SOMMAIRE 

9 

1.3.2.3. Signaux générés .................................................................................................... 60 
1.3.2.4. Capteurs et couplage ............................................................................................. 61 
1.3.2.5. Dispositifs expérimentaux..................................................................................... 62 
1.3.2.6. Mesure de la vitesse de phase ............................................................................... 63 
1.3.2.7. Mesure de l'atténuation ......................................................................................... 66 

2. MATERIAUX.......................................................................................................................... 70 

2.1. CHOIX DES MATERIAUX .............................................................................................. 70 
2.1.1. Polyéthylène ................................................................................................................. 71 
2.1.2. Polypropylène .............................................................................................................. 71 
2.1.3. Polyfluorure de vinylidène ........................................................................................... 71 

2.2. ÉLABORATION: TRAITEMENTS THERMIQUES ....................................................... 71 
2.2.1. Trempe ......................................................................................................................... 72 
2.2.2. Traitement « isotherme » ............................................................................................. 72 

2.3. MECANISMES DE FORMATION DE LA CAVITATION .............................................. 75 

3. CONCLUSION........................................................................................................................ 75 

 

 

CHAPITRE III 

 

SUIVI DE LA DEFORMATION PLASTIQUE ET DE 
L'ENDOMMAGEMENT DE POLYMERES SEMI-CRISTALLINS PAR LA 

TECHNIQUE DE CONTROLE ULTRASONORE 
 

1. INTRODUCTION ................................................................................................................... 79 

2. COMPORTEMENT DES ONDES US SOUS SOLLICITATIONS VISCOELASTIQUES
 ....................................................................................................................................................... 80 

2.1. RAPPEL DES DIFFERENTS TYPES D'ONDES .............................................................. 80 
2.2. MODIFICATIONS DU SIGNAL : DU GENERATEUR AU RECEPTEUR .................... 81 
2.3. ONDES GUIDEES ............................................................................................................. 83 

2.3.1. Effets de la distance de propagation sur les paramètres US ....................................... 83 
2.3.2. Facteurs influençant l’atténuation .............................................................................. 85 

2.4. ONDES DE VOLUME ....................................................................................................... 90 
2.4.1. Atténuation ................................................................................................................... 90 
2.4.2. Vitesse .......................................................................................................................... 91 
2.4.3. Constantes élastiques ................................................................................................... 92 

3. SUIVI DE LA DÉFORMATION PLASTIQUE ET DE L'ENDOMMAGEMENT DE PE 
PAR ONDES US LORS D'ESSAIS DE TRACTION .............................................................. 94 

3.1. RAPPEL DES DIFFÉRENTS MÉCANISMES DE PLASTICITÉ ET 
D'ENDOMMAGEMENT .......................................................................................................... 94 
3.2. EVOLUTION DES PARAMETRES US LORS D'UN ESSAI DE TRACTION SUR UN 
DES POLYMERES ETUDIES, LE PE DQUE ............................................................................ 95 

Cette thèse est accessible à l'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2015ISAL0031/these.pdf 
© [N. Casiez], [2015], INSA de Lyon, tous droits réservés



SOMMAIRE 

10 

3.2.1. Suivi des paramètres des ondes guidées ...................................................................... 95 
3.2.2. Suivi des paramètres des ondes longitudinales ........................................................... 98 

3.2.2.1. Essai de traction continu ....................................................................................... 98 
3.2.2.2. Essai de traction arrêté ........................................................................................ 100 

3.3. INFLUENCE GEOMETRIQUE DE LA STRICTION ET DES MICRO-MECANISMES 
DE PLASTICITE ET D’ENDOMMAGEMENT SUR LA PROPAGATION DES ONDES US
 ................................................................................................................................................. 103 

3.3.1. Ondes guidées ............................................................................................................ 103 
3.3.1.1. Influence géométrique de la striction .................................................................. 103 
3.3.1.2. Influence de l'orientation des chaînes ................................................................. 104 

3.3.2. Ondes longitudinales ................................................................................................. 105 
3.3.2.1. Influence du taux de cristallinité ......................................................................... 105 
3.3.2.2. Influence de la cavitation .................................................................................... 107 
3.3.2.3. Influence de l’orientation des chaînes ................................................................. 108 

4. COMPORTEMENT DES ONDES US DANS D’AUTRES POLYMERES SEMI-
CRISTALLINS.......................................................................................................................... 109 

4.1. POLYPROPYLENE ......................................................................................................... 110 
4.2. POLYFLUORURE DE VINYLIDENE ........................................................................... 111 

5. CONCLUSION...................................................................................................................... 113 

 

 

CHAPITRE IV 

 

SUIVI DE LA DEFORMATION PLASTIQUE ET DE 
L'ENDOMMAGEMENT DE POLYMERES SEMI-CRISTALLINS PAR LA 

TECHNIQUE D'EMISSION ACOUSTIQUE 

 
1. INTRODUCTION ................................................................................................................. 117 

2. ÉTUDES PRELIMINAIRES ............................................................................................... 118 

2.1. CONDITIONS D'ACQUISITION D'UN SIGNAL D'EA ................................................ 118 
2.2. IDENTIFICATION PREALABLE DES SOURCES POSSIBLES D'EA ........................ 120 
2.3. OBSERVATIONS DE L'ACTIVITE ACOUSTIQUE AU COURS D'UN ESSAI DE 
TRACTION ............................................................................................................................. 121 
2.4. PRE-CYCLES .................................................................................................................. 123 
2.5. IDENTIFICATION DE L'ORIGINE DES SIGNAUX .................................................... 124 

2.5.1. Éprouvette haltère ..................................................................................................... 124 
2.5.2. « Anti-éprouvette » .................................................................................................... 125 
2.5.3. Comparaison de l'activité acoustique ........................................................................ 125 

3. ANALYSE DU COMPORTEMENT DE L'ACTIVITE ACOUSTIQUE D’UN DES 
POLYMERES ETUDIES, LE PE DQUE .................................................................................. 127 

Cette thèse est accessible à l'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2015ISAL0031/these.pdf 
© [N. Casiez], [2015], INSA de Lyon, tous droits réservés



SOMMAIRE 

11 

3.1. RAPPELS SUR LES MICRO-MECANISMES DE PLASTICITE ET 
D’ENDOMMAGEMENT ....................................................................................................... 127 

3.1.1. Cavitation .................................................................................................................. 128 
3.1.2. Cisaillement et fragmentation des lamelles cristallines ............................................ 128 
3.1.3. Transformation martensitique ................................................................................... 129 
3.1.4. Rupture des fibrilles ................................................................................................... 129 

3.2. EFFET DE LA VITESSE DE DEFORMATION ............................................................. 129 
3.3. EVOLUTION DU NOMBRE CUMULE DE SIGNAUX D'EA AU COURS DES ESSAIS 
DE TRACTION ....................................................................................................................... 131 
3.4. ANALYSE DES PARAMETRES DES SIGNAUX D’EA .............................................. 133 

4. EFFET DE LA MICROSTRUCTURE SUR L'ACTIVITE ACOUSTIQUE ................. 135 

4.1. INFLUENCE DU TAUX DE CRISTALLINITE ............................................................. 135 
4.2. ANALYSE DES PARAMETRES DES SIGNAUX D’EA .............................................. 137 

4.2.1. Durée et fréquence moyenne ..................................................................................... 137 
4.2.2. Énergie ....................................................................................................................... 138 

4.3. LOCALISATION ............................................................................................................. 142 
4.4. INITIATION DE L'ACTIVITE ACOUSTIQUE .............................................................. 145 

5. ACTIVITE ACOUSTIQUE D’AUTRES POLYMERES SEMI-CRISTALLINS ......... 148 

5.1. POLYPROPYLENE ......................................................................................................... 148 
5.2. POLYFLUORURE DE VINYLIDENE ........................................................................... 149 

6. CONCLUSION...................................................................................................................... 150 

 

 

CONCLUSION GENERALE ET PERSPECTIVES .............................................. 153 

 

 

REFERENCES ..................................................................................................................... 157 

 
 

Cette thèse est accessible à l'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2015ISAL0031/these.pdf 
© [N. Casiez], [2015], INSA de Lyon, tous droits réservés



SOMMAIRE 

12 
 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Cette thèse est accessible à l'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2015ISAL0031/these.pdf 
© [N. Casiez], [2015], INSA de Lyon, tous droits réservés



INTRODUCTION GENERALE 

13 
 

INTRODUCTION GENERALE 
 

Les matériaux plastiques présentent l’avantage d’être légers, peu onéreux, facilement 
usinables mais surtout d’avoir des propriétés chimiques et physiques et en particulier mécaniques 
intéressantes. Parmi ces plastiques, les polymères semi-cristallins apparaissent dans de 
nombreuses applications industrielles comme par exemple les emballages alimentaires, les 
tableaux de bords des voitures, les tuyauteries des canalisations ou encore les vêtements. Ces 
matériaux sont généralement employés sous des sollicitations viscoélastiques dans des domaines 
variés nécessitant des conditions d'utilisations spécifiques. C'est pourquoi, ils ont fait l'objet de 
nombreuses études ces dernières années afin d'acquérir une meilleure connaissance de leurs 
propriétés et des différents mécanismes apparaissant en leur sein sous sollicitations mécaniques. 
Cependant, la microstructure de ces matériaux est organisée en plusieurs échelles ce qui 
complexifie leur étude, en particulier la détection in situ de l'amorçage à l'échelle locale des 
micro-mécanismes de plasticité et d'endommagement tels que le cisaillement ou la fragmentation 
des lamelles cristallines, la cavitation ou encore la transformation martensitique. En effet, lors 
d'un essai de traction, plusieurs mécanismes apparaissent simultanément au sein de ces matériaux 
conduisant ainsi à une importante modification de leur microstructure et de leurs propriétés 
élastiques. Par conséquent, l'observation directe de la zone plastique est difficile et nécessite 
l'emploi de techniques d'analyse complexes et très coûteuses. 

 
Afin de s'affranchir de ces problèmes, les méthodes d'évaluations non destructives fondées sur la 
propagation et la détection d'ondes acoustiques s'avèrent être des méthodes alternatives efficaces 
pour caractériser les propriétés élastiques et étudier la déformation plastique, l'endommagement 
et la rupture des matériaux. Parmi ces méthodes, nous pouvons citer les techniques de contrôle 
ultrasonore (US) et d'émission acoustique (EA). Ces techniques présentent de nombreux 
avantages comme par exemple d'être faciles à mettre en œuvre, peu onéreuses, sans danger pour 
les utilisateurs; les équipements sont légers ou encore permettent d'étudier un matériau sans 
préparation particulière. La technique de contrôle US permet d'étudier un matériau par la 
génération d'ondes entièrement contrôlées et reproductibles. Les paramètres de ces ondes 
dépendant directement des propriétés élastiques du milieu permettant ainsi de rendre compte de 
modifications structurales du matériau. En outre, des mécanismes de plasticité et 
d’endommagement libèrent de l’énergie acoustique, source d’ondes transitoires, au sein d’un 
matériau soumis à des sollicitations mécaniques. La technique d’EA consiste à détecter ces 
ondes et à relier leur signature acoustique aux différents types de mécanismes sources. Ainsi, ces 
techniques permettent d'obtenir en temps réel des informations sur l'évolution de l'état de la 
microstructure de matériaux sous sollicitations. Toutefois, elles ont rarement été utilisées pour 
l'étude de la déformation plastique et l'endommagement de polymères semi-cristallins de par la 
forte atténuation des ondes US en leur sein. 
   
L'objectif principal de cette thèse est d'obtenir de nouvelles informations sur l'initiation de la 
plasticité et de l'endommagement dans des polymères semi-cristallins au cours d'essais de 
traction à l'aide des techniques de contrôle US et d'EA. Pour cela, nos investigations ont été 
essentiellement menées sur des Polyéthylènes (PE) présentant des paramètres microstructuraux 
variés. Toutefois, des essais ont également été effectués sur un Polypropylène (PP) et un 
Polyfluorure de vinylidène (PVDF). Les PE et le PP ont été soumis à des traitements thermiques 
afin de modifier leur microstructure et avoir à notre disposition notamment des PE présentant 
une large gamme de taux de cristallinité. Les mesures US ont permis d'acquérir une meilleure 
compréhension de la propagation des ondes, de fréquence comprise dans le domaine classique de 
l'EA, dans ces matériaux sous sollicitations. L’influence des différents mécanismes apparaissant 
au sein des matériaux, sur les paramètres des ondes US, a été montrée ce qui nous a permis de 
mieux aborder la possibilité de détection des signaux d'EA. Nous nous intéressons notamment à 
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1.2. MICROSTRUCTURE ET MORPHOLOGIE 
 
Les polymères semi-cristallins présentent une microstructure complexe causée par la coexistence 
des phases amorphe et cristalline. Dans cette partie, nous décrirons la microstructure, organisée 
en plusieurs échelles d'observation (Figure.I.1), ainsi que la morphologie de ces matériaux. 
 

  
1.2.1. Chaine macromoléculaire 

 
La première échelle d'observation correspond à la structure macromoléculaire (ou 

squelette), dans laquelle les atomes sont assemblés entre eux par des liaisons covalentes. Le 
squelette est composé de la répétition de k motifs de monomères dont la masse molaire est notée 
Mk. k est aussi appelé degré de polymérisation et la masse macromoléculaire est obtenue 
simplement par la relation M = k.Mk. En pratique, la longueur des chaînes d'un matériau 
polymère n'est jamais identique car le degré de polymérisation varie pour toutes les 
macromolécules. Ainsi, il est plus approprié de définir une fonction de distribution des masses 
moléculaires Nj = f(Mj), avec Nj le nombre de mole de chaînes à j motifs et de masse moléculaire 
Mj. Les masses moléculaires moyennes en nombre Mn et en poids Mw peuvent être calculées par 
les relations : 
 

M̄ n=
∑

i
N i M i

∑
i

N i
                                                           (Eq.I. 1) 

 

M̄ w=
∑

i
N i M i

2

∑
i

N i M i
                                                           (Eq.I. 2) 

 
À l'état fondu, les chaînes macromoléculaires sont orientées aléatoirement et sont liées avec 
d'autres chaînes via des enchevêtrements. L'arrangement local des macromolécules offre une 
conformation en pelote statistique des chaînes dont la taille caractéristique est donnée par le 
rayon de giration Rg. La taille de ce dernier dépend du nombre n de liaisons C-C, d'un facteur D 

Figure.I.1. Schéma des différentes échelles d'observation d'un polymère semi-cristallin. 
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lié à la raideur de la molécule de longueur l. Ce rayon est aussi proportionnel à la racine carré de 
la masse moléculaire des chaînes. 
 

Rg
2=

1
6

Dnl2
                                                          (Eq.I. 3)  

 
Le mécanisme de reptation, proposé par De Gennes [DEG71], décrit le mouvement des chaînes, 
dans l'état fondu. Les macromolécules étant piégées par un grand nombre de défauts autour 
d'elles dans un réseau tridimensionnel, ne peuvent se mouvoir qu’à la manière d'un serpent. Ces 
mouvements des chaînes permettent la cristallisation du polymère en deux étapes, la germination 
et la croissance des chaînes macromoléculaires à partir de l'état fondu qui seront présentées dans 
la partie 1.3.  

 
1.2.2. Maille cristalline 

 
La seconde échelle d'observation correspond à la maille cristalline dont les dimensions 

peuvent être mesurées à l'aide de techniques de diffusion des rayons X. Contrairement à la phase 
amorphe désordonnée, la phase cristalline présente un arrangement régulier de segments de 
chaînes macromoléculaires liées entre-elles par des liaisons faibles de Van der Walls. 
 
Au cours de ce travail, nous avons choisi d'étudier trois polymères semi-cristallins : le 
Polyéthylène (PE), le Polypropylène (PP) et le Polyfluorure de vinylidène (PVDF). Les 
propriétés et les caractéristiques des matériaux choisis seront présentées dans le chapitre suivant. 
 
Le motif du monomère du PE est CH2-CH2 et sa masse molaire est de 28 g/mol [LI01]. La 
structure élémentaire cristalline la plus stable et la plus couramment rencontrée dans le PE 
correspond à une maille orthorhombique. Sa masse volumique est de 1 003 kg/m3 [CRI89]. Bunn 
a déterminé les paramètres de cette maille : a = 7,42 Å; b = 4,95 Å et c = 2,55 Å, l'axe c est 
suivant l'orientation des chaînes macromoléculaires [BUN39] (Figure.I.2.a). 
 
Le PE fond à 140°C environ, et sa température de transition vitreuse est de -120°C [RAU02]. 
 
Le monomère du PP est CH2-C2H4, et sa masse molaire est de 42 g/mol [GAU81]. Il peut 
cristalliser dans quatre phases différentes [TOR01]. Dans les conditions classiques de 
cristallisation, la phase cristalline la plus stable possède une maille monoclinique, aussi appelée 
phase α, dont les paramètres sont : a = 6,66 Å; b = 20,78 Å et c = 6,495 Å [CHE95] 
(Figure.I.2.b). Sa masse volumique est plus faible que celle du PE et vaut 946 kg/m3. Tandis que 
la température de fusion de cette phase est de 170°C. 
 
Cependant, lors d'un refroidissement rapide, il n'est pas rare qu'une autre phase cristallise. Cette 
maille hexagonale, aussi appelée phase β, est moins stable thermodynamiquement que la 
phase α [WON04]. La température de transition vitreuse du PP est de -20°C. 
 
Le PVDF a pour motif CF2-CH2, de masse molaire 64 g/mol [MUR00]. Ce matériau présente un 
polymorphisme cristallin avec cinq structures connues [DAV88]. La phase la plus stable et la 
plus fréquemment rencontrée dans les conditions classiques de cristallisation est une maille 
monoclinique (phase α) qui cristallise à une température proche de 150°C, tandis que sa 
température de fusion est 170°C.  
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La température de transition vitreuse du PVDF est de -40°C [ELM01]. Les paramètres de maille 
de cette structure sont : a = 4,96 Å; b = 9,64 Å et c = 4,62 Å [HAS72] (Figure.I.2.c). Sa masse 
volumique, qui est plus grande que celles du PE et du PP, est égale à 1 980 kg/m3. 
 

            (a)                                                            (b)                                                 (c) 

 
1.2.3. Structures lamellaires 

 
À l'échelle nanométrique, la structure d'un polymère semi-cristallin est généralement 

composée d'un ensemble de lamelles cristallines séparées par de la phase amorphe. 
 
1.2.3.1. Lamelles cristallines 
  

Il est possible d'observer la cristallisation des chaînes macromoléculaires d'un polymère 
semi-cristallin lors de son refroidissement à partir de l'état fondu. Les chaînes s'arrangent 
régulièrement les unes par rapport aux autres. La cristallisation des chaînes est contrôlée par les 
cinétiques de germination et de croissance. De multiples repliements des macromolécules en 
petits segments se produisent donnant naissance à des lamelles cristallines dont l'épaisseur est 
typiquement de l'ordre d'une dizaine de nanomètres. La cohésion entre les segments est assurée 
par les forces de Van der Waals. L'anisotropie des lamelles cristallines induit des constantes 
d'élasticité différentes suivant les directions d'alignement des chaînes. En particulier, le module 
est plus élevé dans l'axe d'alignement des chaînes que dans les autres directions. 

 
1.2.3.2. Lamelles amorphes 
  

La phase amorphe se caractérise par l'absence d'ordre des chaînes moléculaires à grande 
distance. L'enchevêtrement des macromolécules offre une conformation en pelote statistique des 
chaînes de la phase amorphe présentant un arrangement désordonné similaire à celui observé 
dans l'état fondu. Le comportement viscoélastique du matériau se trouve essentiellement 
influencé par la configuration de la phase amorphe. En effet, lorsque la vitesse de déformation du 
matériau est lente devant la vitesse de réponse de celui-ci, représentée par le temps de relaxation, 
le comportement du polymère est élastique car les enchevêtrements des chaînes peuvent être vus 
comme les nœuds d'un réseau à trois dimensions. En revanche, lorsque la vitesse de déformation 

Figure.I.2. Mailles cristallines (a) du PE, (b) du PP et (c) du PVDF. 
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est élevée, les enchevêtrements des chaînes peuvent se déplacer et le polymère peut présenter un 
comportement visqueux. 

 
La phase amorphe est intercalée entre deux lamelles cristallines. À l'image de la phase cristalline, 
la phase amorphe présente l'aspect d'une lamelle. On parle alors de lamelle amorphe. 
 
Lorsque le matériau est étudié au-dessus de sa température de transition vitreuse Tg, la phase 
amorphe est à l'état caoutchoutique. 
 
1.2.4. Empilement lamellaire 

 
Les propriétés mécaniques des polymères semi-cristallins dépendent fortement du 

couplage physique entre les lamelles cristallines et amorphes. En effet, des segments de chaînes 
macromoléculaires peuvent participer en même temps au cristal et à la phase amorphe 
(Figure.I.3). Par conséquent, la régularité des repliements des chaînes pour former les lamelles 
cristallines a une influence significative sur les propriétés mécaniques car ces segments de 
chaînes lient les deux phases. L'interface entre le cristal et la phase amorphe est constituée de 
segments de chaînes, de boucles pendantes et de comonomères. Cette interface, nommée 
interphase, est généralement considérée comme la troisième phase du matériau car elle n'est que 
partiellement désordonnée. Par conséquent, sa densité est plus grande que celle de la phase 
amorphe mais plus faible que celle du cristal. Son épaisseur diminue lorsque le repliement des 
chaînes, formant les lamelles cristallines, est régulier. À l'inverse, les repliements sont plus 
irréguliers lorsque le taux de comonomères et la masse moléculaire sont élevés. La liaison entre 
les deux phases est assurée par des boucles liantes et pendantes et par des molécules liens qui 
jouent le rôle de « transmetteurs de contraintes ». Ces éléments de liaison assurent ainsi le 
couplage mécanique et transmettent les contraintes entre les phases amorphe et cristalline.     

 
1.2.5. Agrégats polycristallins 

 
À l'échelle mésoscopique, les lamelles cristallines et amorphes s'organisent en 

arrangements polycristallins. Selon les paramètres des chaînes macromoléculaires et des 
conditions de cristallisation, la géométrie des arrangements polycristallins peut varier. 
Cependant, les structures  les plus couramment formées sont des structures radiales appelées 
sphérolites (Figure.I.4). Leur croissance, qui est issue d'un seul germe, démarre du centre avec 
une symétrie sphérique et leur taille augmente jusqu'à occuper l'ensemble de l'espace disponible. 
La taille caractéristique des sphérolites est de l'ordre d'une centaine de micromètres et peuvent 

Figure.I.3. Schéma d'empilements lamellaires des phases amorphe et cristalline. 
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être observées par des techniques variées telles que les microscopies optique, électronique à 
balayage (MEB) et à force atomique (AFM). 

 
 

 

 

 

 

 

      
1.3. CRISTALLISATION ET TRAITEMENTS THERMIQUES 
 
1.3.1. Cristallisation 

 
Le processus de cristallisation des chaînes macromoléculaires s'effectue généralement à 

partir de l'état fondu et présente deux étapes distinctes : la germination (aussi appelée nucléation) 
et la croissance. 

 
Pendant la germination, des cristaux (aussi appelés germes cristallins) se forment à partir de 
segments de chaînes. La stabilité thermodynamique d'un germe cristallin dépend de l'énergie 
libre surfacique des repliements σe, de la température T, de l'enthalpie de fusion par unité de 
volume ∆H et de la température de fusion d'une lamelle cristalline de taille infinie T0

f. 
L'épaisseur minimale lmin d'un germe peut donc être calculée de la manière suivante : 
 

 
lmin=

2σe T f
0

∆H (T f
0 �T )                                                          (Eq.I. 4) 

 
Seuls, les cristaux dont la taille est supérieure à lmin peuvent grossir durant l'étape de croissance. 
 
1.3.1.1. Germination 
  

La germination est homogène lorsqu'un germe n’est formé à partir des chaînes du 
polymère fondu, on parle alors de germe primaire. Elle est hétérogène lorsque le germe se forme 
au contact d'une hétérogénéité ou d'un autre cristal du polymère. Dans ce cas, la germination est 
dite secondaire lorsque le germe est déposé à la surface d'une impureté ou d'une structure 
cristalline. Et la germination est dite tertiaire lorsque le germe est déposé dans un coin d'une 
structure cristalline. Dans la pratique, la germination hétérogène est essentiellement rencontrée. 
Par conséquent, le nombre de germes dépend du nombre  d'impuretés présents dans le matériau. 
Cette étape étant liée au mouvement des chaînes dans le fondu, la vitesse de refroidissement du 
matériau a donc aussi une forte influence sur la structure cristalline. 

 
 

 

Figure.I.4. Schéma d'une sphérolite. 
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La formation des premières cavités s'effectue dans les régions équatoriales des sphérolites. En 
effet, dans ces régions, le mécanisme de déformation prépondérant est la séparation 
interlamellaire qui est connu pour favoriser l'apparition de micro-cavités [CAS00]. Aux grandes 
déformations, elles peuvent se former dans les régions polaires des sphérolites. Les cavités se 
forment à l'interface entre la phase amorphe et les lamelles cristallines, par conséquent les 
propriétés de l'interphase influencent le phénomène de cavitation. Cependant, il n'est pas 
clairement établi si les micro-cavités se forment avant ou après le seuil de plasticité. 
 
Des études menées sur des PE par Butler et al. [BUT97] suggèrent que les micro-cavités se 
forment consécutivement au cisaillement de la phase cristalline qui apparaît au niveau du seuil 
de plasticité au cours d'un essai de traction. En revanche, pour Pawlak et al. [PAW05, PAW07], 
la cavitation peut apparaître avant le seuil de plasticité. En effet, en comparant la valeur de la 
contrainte d'écoulement entre un essai de traction et un essai de compression, les auteurs 
montrent que celle-ci est plus élevée lors des essais de compression au cours desquels le 
phénomène de cavitation est impossible. Ainsi au cours d'un essai de traction, les cavités 
apparaîtraient avant le seuil de plasticité et l'initiation de la déformation plastique du cristal 
s'effectue à plus faible contrainte. 
   
Pawlak et Galeski ont suggéré qu'il existe une compétition entre la déformation plastique du 
cristal et la formation de micro-cavités dans la phase amorphe [PAW05, PAW07]. Des travaux 
récents de Humbert et al. [HUM10] puis de Xiong et al. [XIO13] ont permis de mettre en 
évidence cette compétition en étudiant l'influence des paramètres microstructuraux et 
moléculaires sur la cavitation de plusieurs PE. A partir de mesures de SAXS in situ pendant des 
essais de traction, ces auteurs ont montré que les PE étudiés présentent trois mécanismes de 
formation de micro-cavités différents. Certains PE présentent une cavitation, dite homogène, 
apparaissant avant le seuil de plasticité et qui consiste en la formation des micro-cavités tout le 
long de la zone utile de l'éprouvette. D'autres PE présentent une cavitation, dite hétérogène, dont 
la formation des micro-cavités est localisée dans la zone de la striction. Enfin, d'autres PE se 
déforment sans formation de micro-cavités. Ces mécanismes de formation dépendent à la fois de 
l'épaisseur des cristallites, qui gouverne la contrainte locale notée σth nécessaire pour cisailler 
une cristallite, et de la densité des transmetteurs de contraintes qui gouverne la contrainte locale 
notée σcav nécessaire à la formation d'une cavité. Ces auteurs montrent que lorsque l'épaisseur 
des lamelles cristallines est au-dessus d'une épaisseur critique, σsh est inférieure à σcav, ce qui 
implique que la formation de micro-cavités apparaît avant le cisaillement des cristallites. En 
revanche, lorsque l'épaisseur des lamelles cristallines est en dessous d'une épaisseur critique, σsh 

est supérieure à σcav, la formation de micro-cavités s'initie après le cisaillement des cristallites si 
la contrainte locale est suffisante. Dans le cas où la contrainte locale reste inférieure à σcav, 
l'apparition de la cavitation n'est pas possible. 
Il apparaît donc que le mécanisme de formation de la cavitation dépend des paramètres 
microstructuraux du matériau. 
 

Aux grandes déformations, les cavités se développent de manière anisotrope en 
s'allongeant dans l'axe de traction [PAW14]. 
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1.4.2.3. Transformation martensitique 
  

La transformation martensitique correspond à une transformation de la maille cristalline 
initiale en une autre maille sous l'effet de la contrainte. Ce mécanisme est réversible et la maille 
cristalline initiale réapparaît après le relâchement de la force. La technique de diffusion des 
rayons X (WAXS) permet d'observer aisément l'apparition de la nouvelle maille grâce à la 
formation de nouveaux pics dans le spectre de diffraction. 
 
Dans le cas du PE, la maille orthorhombique initiale se transforme sous contrainte en une maille 
monoclinique. Cette maille monoclinique ne peut être obtenue que sous contrainte et disparaît 
après relâchement de la contrainte [LIN94]. 
 
Humbert [HUM09] a étudié cette transformation de phase pour des PE possédant des paramètres 
microstructuraux et moléculaires différents. Cette auteure a montré que la transformation 
martensitique s’initie de plus en plus tôt avant le seuil de plasticité lorsque le taux de cristallinité 
des PE augmente (Figure.I.10.a), cependant celle-ci s’effectue à des contraintes macroscopiques 
différentes (Figure.I.10.b). 
   

 
(a)                                                                (b) 

Figure.I.10. (a) Déformation et (b) contrainte macroscopique de l’initiation de la transformation 
martensitique de plusieurs PE [HUM09]. 

 
Dans le cas du PP, la maille hexagonale (phase cristalline β) peut se transformer en maille 
monoclinique (phase cristalline α) sous contrainte lors d'un essai de traction [LI98]. 
 
Dans le cas du PVDF, une maille orthorhombique se forme sous contrainte [HSU89]. Cette 
transformation de phase est optimale à 80°C [SAJ99]. Cette phase possède la particularité d'avoir 
un moment dipolaire qui lui confère des propriétés diélectriques et piézoélectriques 
importantes [GRE99]. 
 
Par conséquent, cette phase est très utilisée d'un point de vue technologique, notamment pour la 
fabrication de capteurs piézoélectriques [DEM10, OR00, PAR05]. 
 
1.4.3. Durcissement et rupture 

 
Aux grandes déformations, la striction se propage sur l'ensemble de la zone utile de 

l'éprouvette, montrant que toute la structure sphérolitique initiale du matériau s'est transformée 
en structure fibrillaire, cette phase est appelée durcissement. Cette structure fibrillaire est donc 
composée par des petits blocs cristallins liés entre-eux par des chaînes amorphes fortement 
orientées dans l'axe de traction. Ces fibrilles ont une dizaines de nanomètres de diamètre et 
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quelques centaines de nanomètres de longueur [BLA10]. Les fibrilles continuent à s'orienter dans 
l'axe de traction jusqu'à la rupture du matériau qui fait intervenir des mécanismes de formation et 
de croissance de fractures, de cavitation et de cisaillement. 

   
Les modes de rupture des polymères semi-cristallins sont de plusieurs natures : ductile, fragile ou 
une combinaison des deux. Le type de rupture est influencé par de nombreux paramètres comme 
par exemple la masse moléculaire des chaînes, le taux d'imperfections, l'histoire thermique du 
matériau, la vitesse de sollicitation ou encore la température. 
 
1.5. BESOINS POUR LA CARACTERISATION DE L'INITIATION DE LA 

DEFORMATION PLASTIQUE ET DE L'ENDOMMAGEMENT 
 

Comme nous l'avons montré précédemment, les micro-mécanismes de plasticité et 
d'endommagement des polymères semi-cristallins apparaissant à l'échelle locale sont 
parfaitement identifiés. Des méthodes d'analyses telles que les techniques de diffusion des 
rayons X (SAXS et WAXS) associées entres autres à l'observation par microscopie électronique 
à balayage (MEB) ou par tomographie permettent de définir la chronologie d'apparition de ces 
mécanismes et leur impact sur les propriétés mécaniques. Cependant, l'amorçage de ces 
mécanismes est difficile à observer avec ces techniques d'analyses conventionnelles. En effet, 
outre des temps d’acquisition parfois long de ces techniques, l'apparition de ces micro-
mécanismes modifie fortement les propriétés physiques des matériaux à l'échelle locale, ce qui 
limite leur détection et leur observation directe. Par conséquent, des techniques d'analyses non-
destructives fondées sur la détection et la propagation d'ondes ultrasonores s’avèrent être des 
méthodes efficaces pour détecter et suivre la plasticité et l'endommagement des matériaux. Peu 
coûteuses, facile à mettre en œuvre et ne nécessitant pas de préparation particulière des 
matériaux à étudier, ces méthodes sont une excellente alternative aux techniques d'analyses 
classiques. 

 
 
2. ÉVALUATION NON-DESTRUCTIVE DE LA DEFORMATION PLASTIQUE ET DE 

L'ENDOMMAGEMENT DE MATERIAUX 
 
2.1. INTRODUCTION 

 
De nombreuses méthodes d'évaluation non-destructives permettent l'inspection, la 

caractérisation et l'analyse de la déformation plastique et de l'endommagement d'une structure. 
Parmi ces techniques, peuvent être cités : les inspections visuelles (œil nu, microscopie optique),  
magnétiques (magnétoscopie), électriques (courants de Foucault) ou encore ultrasonores. Les 
techniques fondées sur la propagation d'ondes ultrasonores présentent de nombreux avantages 
comme par exemple leur facilité de mise en œuvre, leur qualité d'inspection, la capacité des 
ondes à traverser de grandes épaisseurs de matière (fonction de la fréquence), la relative facilité 
d'utilisation des équipements légers et mobiles et sans danger pour l'utilisateur. Parmi ces 
méthodes ultrasonores, la technique d'émission acoustique est la seule permettant la localisation 
et l'identification des mécanismes de plasticité et d'endommagement apparaissant dans le 
matériau. La singularité de cette technique est qu'elle repose sur l’acquisition d’ondes élastiques 
résultant de la libération d'énergie mécanique par le matériau lui-même lors de son 
endommagement. Ainsi, ces ondes contiennent les informations liées aux mécanismes de 
plasticité et d'endommagement. Cependant, les caractéristiques des ondes se trouvent modifiées 
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Matériaux Densité 
(g/cm3) 

Vitesse des ondes  
longitudinales VL 

(m/s) 

Vitesse des ondes  
transversales VT 

(m/s) 

Cuivre 8,9 4 700 2 260 
Zinc 7,1 4 170 2 410 

Aluminium 2,7 6 320 3 130 
Verre de Quartz (silice) 2,6 5 570 3 520 
Polytétrafluoroéthylène 2,2 1 350  550 

Polystyrène 1,1 2 350 1 150 
Tableau.I.1. Exemples de vitesses longitudinales et transversales pour différents matériaux. 

 
2.3.2. Ondes de surface 

 
Dans le cas d'un milieu limité, un autre type d'ondes peut se propager à la surface du 

matériau. Ces ondes de surface, appelés ondes de Rayleigh, impliquent un déplacement de la 
matière elliptique, de polarisation longitudinale perpendiculairement à la surface, comme le 
montre la Figure.I.12.  

 
 
 

 

 

 
 
L'amortissement de l'amplitude des ondes de surface est plus faible que dans le cas des ondes de 
volume, car l’énergie de ces ondes reste confinée près de la surface du milieu. La vitesse de 
propagation des ondes de Rayleigh VR est liée à celle des ondes transversales VT par la 
relation (Eq.I. 8) : 
 

V R≈0,9V T                                                         (Eq.I. 8)  
 

2.3.3. Ondes de plaque 
 
Ces ondes, appelées ondes de Lamb, se propagent dans des structures dont la forme est 

une plaque d'épaisseur de l'ordre de la longueur d'onde du signal US. La vitesse de propagation 
de ces ondes dépend du produit de la fréquence et de l'épaisseur de la plaque : elles sont 
dispersives. Le déplacement des particules de la matière de la structure montre un profil 
symétrique ou anti-symétrique par rapport au plan médian, comme le montre la Figure.I.13 
représentant les modes fondamentaux notés A0 et S0. Lorsque le produit fréquence-épaisseur 
augmente, la vitesse de phase de ces modes fondamentaux tend vers une valeur unique qui est 
celle des ondes de Rayleigh. La vitesse de tous les autres modes convergent vers la même vitesse 
limite, qui est celle des ondes transversales. 

 
 

Figure.I.12. Représentation d'une onde de surface. 
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2.4. ATTENUATION 

 
L'atténuation des ondes US dans un milieu est un des principaux problèmes expérimentaux 

de cette méthode d'analyse des matériaux. En effet, en régime d'onde plane, l'amplitude et 
l'énergie d'une onde US diminuent lors de sa propagation dans un milieu et peuvent être décrites 
par une décroissance exponentielle exp(-α x), où α (m-1) est le coefficient d'atténuation du milieu 
et x (m) la distance parcourue. Sur la Figure.I.14, nous pouvons clairement voir la décroissance 
exponentielle de l'amplitude d'une onde longitudinale lors de sa propagation suivant l’épaisseur 
d’un PE. L’amplitude des réflexions successives (allers-retours) des ondes dans matériau est 
affectée par la distance de propagation ainsi que par la perte d’une partie de son amplitude lors 
de sa réflexion sur l’autre face du matériau. 

 

 

 
 
 
 
 

(a) 

(b) 

Figure.I.13. Représentations d'ondes de plaque (a) symétrique et 
(b) anti-symétrique. 

Figure.I.14. Atténuation exponentielle de l'amplitude d'une onde longitudinale en fonction de 
sa distance parcourue dans un PE. 
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La loi de l'atténuation de l'amplitude est décrite par la relation : 
 

A=A0 exp (�αd )                                                    (Eq.I. 13) 
  
Par conséquent, α est l'atténuation totale sur la distance d et peut être exprimé en Neper par mètre 
(Np/m) : 
 

α= 1
d

ln ( A0

A )                                                       (Eq.I. 14) 

  
 

3. APPLICATIONS AUX MATERIAUX POLYMERES SEMI-CRISTALLINS 
 
3.1. ÉMISSION ACOUSTIQUE 
   

La technique d’EA a déjà été utilisée avec succès dans de nombreuses études pour 
caractériser les mécanismes de plasticité et d'endommagement  apparaissant au cours de la 
déformation plastique et à la rupture de matériaux céramiques, métalliques et 
composites [BAR03, MAI12, MAI14]. Il découle de l'ensemble des travaux réalisés sur ces 
matériaux que de nombreux mécanismes sont à l'origine de la libération d'énergie acoustique. 
Parmi ces mécanismes, nous pouvons citer les mouvements de dislocations [KIE76], la 
transformation martensitique [PAS75], la cavitation [COL96], la décohésion entre la matrice et 
les charges [HAS03], le délaminage [BEN99] ou encore des mécanismes associés à la 
rupture [BER95]. 
 
L'étude de la déformation plastique des matériaux polymères a fait l'objet d'un grand nombre de 
publications scientifiques. Cependant, l'essentiel de ces travaux concerne les polymères 
thermodurcissables et les mélanges de polymères [BOH00, QIA83]. Ces études montrent qu'une 
forte activité acoustique est généralement observée au cours des essais de traction, en particulier 
lors de la rupture des matériaux. Les mécanismes de fissurations et de décohésion interfaciale 
sont classiquement associés aux signaux d'EA détectés.  
 
Aucune étude ne fait état de l'enregistrement de signaux d'EA au cours de la déformation 
d'élastomères. 
 
3.1.1. Cristallisation 

 
Des études menées par Galeski et al. [GAL87, GAL90] ont montré que des signaux d'EA 

peuvent être détectés lors du refroidissement depuis l'état fondu des polymères semi-cristallins 
PP et POM. Les auteurs enregistrent l'activité acoustique en effectuant des paliers de 
températures au voisinage de la température de cristallisation de ces matériaux. Pour chaque 
palier de température, la détection de signaux démarre systématiquement autour du demi-temps 
de cristallisation. Par la suite, l'activité acoustique atteint son maximum avant de s'arrêter à la fin 
de la cristallisation (Figure.I.16.a). En outre, ces auteurs ont observé que le nombre de signaux 
collectés est maximum à la température de cristallisation. Ils ont pu aussi établir une corrélation 
entre l'activité acoustique enregistrée au cours du temps et la formation de quadruple liaisons  
associées à la formation de micro-cavités entre les sphérolites au cours de la 
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cristallisation (Figure.I.16.a et c). Des observations de microscopie optique ont permis de mettre 
en évidence la présence de micro-cavités entre les sphérolites après cristallisation du matériau. 
Cette corrélation entre l'activité acoustique et la formation de micro-cavités est renforcée par le 
fait qu'aucun signal ne fut détecté lors de la cristallisation de HDPE ne présentant pas de 
formation de cavitation. Les auteurs ont aussi effectué une analyse de l'activité acoustique et ont 
montré que la majorité des signaux possède une amplitude maximale autour de 43-44 dB pour le 
PP et de 32-33 dB pour le POM. La fréquence des signaux enregistrés est autour de 300 kHz. 

 

 

 
3.1.2. Suivi de la déformation plastique et de l'endommagement 

 
Des nombreux auteurs se sont focalisés sur l'enregistrement des signaux d'EA libérés par 

des polymères semi-cristallins vitreux au cours d'essais de traction [BET82, BET83, QIA83, 
RON06]. Une des principales observations de ces auteurs est la faible activité acoustique 
enregistrée au cours de la déformation plastique et de l'endommagement de ces matériaux. 
 
Grabec et al. [GRA76] et Koenczoel et al. [KOE86] ont enregistré des signaux d'EA lors de 
l'initiation et de la croissance de  fissurations de polymères semi-cristallins vitreux au cours 
d'essais de traction. 
   
La déformation plastique et l'endommagement du PET ont été étudiés récemment par 
Ronkay et al. [RON06]. Cette étude révèle une corrélation entre l'activité acoustique et la 
formation de la cavitation lors de la propagation de la striction sur les éprouvettes lors d'essais de 
traction. Ces auteurs montrent aussi que les signaux collectés possèdent une faible énergie. 
 
Cependant, un nombre très limité de travaux s'est concentré à caractériser la déformation 
plastique et l'endommagement de polymères semi-cristallins, au-dessus de leur température de 
transition vitreuse, avec la technique d'EA.  
 
Betteridge et al. [BET82] ont observé une très faible activité acoustique (6 signaux en moyenne) 
au cours d'essais de traction et de fluage sur des éprouvettes de PP. De plus, l'énergie acoustique 
moyenne des signaux d'EA enregistrés est de l'ordre de quelques dizaines d'attoJoules (10-18 J). 
 

Figure.I.16. Corrélation entre (a) l'activité acoustique enregistrée, (b) la chaleur spécifique libérée 
et (c) la distribution temporelle de la formation de quadruples liaisons durant la cristallisation d'un 

PP à 120°C [GAL87]. 
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Qian et al. [QIA83] ont aussi enregistré l'activité acoustique au cours d'essais de traction sur une 
large gamme de polymères, incluant en particulier des éprouvettes de polymères semi-cristallins 
de PP et de Polyamides (PA), comme le montre les Figure.I.17.a et b. Un faible nombre de 
signaux est détecté au cours des essais sur ces deux matériaux. Dans le cas du PP, très peu de 
signaux sont détectés avant le seuil de plasticité tandis qu'une importante activité acoustique est 
observée à l'approche de la rupture. En revanche, les essais sur le PA montrent que la majorité 
des signaux est collectée avant le seuil de plasticité et une activité acoustique très diffuse est 
observée au cours de la déformation plastique du matériau. Cependant, les auteurs n'établissent 
aucune corrélation entre les signaux enregistrés et les micro-mécanismes de plasticité et 
d'endommagement.  
 

(a)                                                                    (b) 

 
Cette faible activité acoustique a été confirmée par des études récentes [BOH00, KRO02]. La 
déformation plastique de PP isotactiques au cours d'essais de traction a été caractérisée par EA 
par Bohse [BOH00]. Cette étude montre que très peu de signaux sont enregistrés avant la rupture 
d'éprouvettes de PE et de PP. Krofta et al. [KRO02] indiquent, eux aussi, que le nombre de 
signaux d'EA collectés au cours d'essais de traction sur des éprouvettes de PP est très faible. Ces 
auteurs observent que l'activité acoustique est maximale autour du seuil de plasticité. En 
revanche, cette dernière est fortement réduite lors de la propagation de la striction le long de 
l'éprouvette, et de nombreux signaux sont enregistrés lors de la rupture du matériau. 
 

Ainsi, les travaux issus de la littérature mettent clairement en évidence qu'une faible 
activité acoustique est observée au cours de la déformation plastique des polymères semi-
cristallins. La rupture, quant à elle, est très émissive en signaux d'EA. Il est important de noter 
qu'aucune des études réalisées ne mentionne la localisation de signaux sur les éprouvettes. De 
plus, aucune analyse de signal n'a été effectuée pour tenter de différencier les signaux d'EA. Par 
conséquent, des doutes subsistent concernant l'origine des signaux détectés. Les données 
disponibles ne permettent donc pas de savoir clairement si les signaux enregistrés proviennent de 
sources issues de la déformation plastique et/ou de l'endommagement du matériau ou s'ils sont 
des artefacts tels que du bruit ou des glissements dans le montage expérimental. À ce stade, il 
n'est donc pas avéré que les signaux détectés proviennent bien de la déformation plastique et/ou 
de l'endommagement des polymères semi-cristallins. De plus, la corrélation entre les signaux et 
les micro-mécanismes de déformation n'est pas établie. Enfin, l'effet de la microstructure, en 
particulier l'influence du taux de cristallinité sur l'activité acoustique, n'a jamais été étudié. 

Figure.I.17. Activités acoustiques enregistrées lors d'essais de traction sur des éprouvettes de (a) 
PP  et (b) PA [QIA83]. 
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3.2. CONTROLE PAR ULTRASONS 
 
3.2.1. Propagation et atténuation des ondes US 

 
À l'échelle macroscopique, les polymères semi-cristallins sont des matériaux homogènes et 

isotropes. Par conséquent, les ondes US de basses fréquences, c'est-à-dire de longueur d'onde 
bien supérieure aux dimensions des lamelles cristallines et amorphes ou des sphérolites, ne 
rencontrent pas d'hétérogénéités et d'obstacles sur leur trajet dans le milieu. Ainsi, l'atténuation 
des ondes US par diffusion est négligeable devant celle par absorption.  
 
Wu [WU96] a étudié la propagation d'ondes US de volume (longitudinale et transversale) de 
fréquences comprises entre 2,2 et 7,6 MHz dans des HDPE et LDPE. Cet auteur a montré une 
forte dispersion d'atténuation des ondes US, c’est-à-dire qu’elle dépend de la fréquence, et est 
proportionnelle à la fréquence. De plus, il met en évidence que l'atténuation est très élevée dans 
ces matériaux. En effet, cet auteur a observé que dans le cas du HDPE, l'atténuation des ondes 
longitudinales et transversales à 5 MHz est respectivement de 10 et 100 dB/cm, tandis que dans 
le LDPE, elle est respectivement de 27 et 110 dB/cm. Ainsi, l'atténuation des ondes US dans les 
polymères semi-cristallins est de l'ordre de 100 à 1000 fois supérieure à celle couramment 
observée dans les métaux [PLO06]. De plus, il est à noter qu'à partir de ces résultats, nous 
constatons que l'atténuation des ondes longitudinales est plus faible que celle des ondes 
transversales, et que celle-ci dépend de la microstructure du PE.  
 
Yamaguchi et al. [YAM99] ont aussi observé une forte atténuation des ondes US se propageant à 
la surface d'un PP. En effet, ces auteurs ont montré que l'atténuation à 300 kHz (fréquence 
comprise dans le domaine classique de l'EA) est de l'ordre de 26 dB/cm dans le PP à la 
température de 25°C. Ces auteurs ont aussi mis en évidence que l'atténuation augmente 
significativement avec la température (Figure.I.18). Ainsi, ils ont observé que l'atténuation des 
ondes US est respectivement de 26, 35 et 43 dB/cm pour des températures de 25, 60 et 80°C. 
L'augmentation de l'atténuation des ondes US longitudinales en fonction de la température a 
aussi été étudiée par Datta et al. [DAT78] sur un PP pour des fréquences comprises entre 15 et 
35 MHz. Guney [GUN05] a observé la même augmentation de l'atténuation avec la température 
pour des ondes US longitudinales et transversales à 2 MHz dans un PVDF. 
 

 
Figure.I.18. Evolution de l’atténuation et de la vitesse des ondes US en fonction de la 

température pour un PP et des mélanges PP/EHR (copolymère éthylène-1-héxène) [YAM99]. 
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En revanche, lorsque la longueur d'onde est de l'ordre des dimensions des lamelles cristallines et 
amorphes ou des sphérolites, les ondes US « voient » un matériau hétérogène et, l'atténuation par 
diffusion ne peut plus être négligée, comme l'ont montré North et al. [NOR77] en étudiant la 
propagation d'ondes US de fréquences supérieures à 100 MHz dans plusieurs polymères semi-
cristallins. 
 
À partir d'un modèle analytique complexe sur la propagation des ondes US dans un PE, 
Maleki et al. [MAL09] ont montré que la diffusion des ondes longitudinales et transversales 
augmente significativement avec la fréquence. Ces auteurs ont aussi montré que l'atténuation par 
diffusion augmente pour des ondes longitudinales lorsque le taux de cristallinité du matériau 
augmente, tandis que l'atténuation par diffusion diminue pour des ondes transversales. 
Cependant, les auteurs précisent que ces résultats n'ont pas pu être vérifiés expérimentalement.  
 
En ce qui concerne la vitesse de phase des ondes US de volume, Wu [WU96] a montré que 
celles-ci sont peu dispersives. En revanche, de nombreux auteurs [DAV62, SCH59, WU96, 
YAM99] ont mis en évidence à la fois l’influence de la température et du taux de cristallinité du 
matériau sur la vitesse de propagation de différents types d’ondes (Figure.I.19). 
 

 
Figure.I.19. Vitesse des ondes US en fonction de la densité et du taux de cristallinité dans une 

barre de PE [DAV62]. 
 
À partir des vitesses des ondes longitudinales et transversales, Schuyer [SCH59] a réussi à 
déterminer plusieurs constantes élastiques de PE de cristallinités variées, comme le montre la 
Figure.I.20. 
 

Cette thèse est accessible à l'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2015ISAL0031/these.pdf 
© [N. Casiez], [2015], INSA de Lyon, tous droits réservés



ETAT DE L’ART 

44 

 
Figure.I.20. Constantes élastiques de différents PE en fonction de la densité. Module d’Young (.), 

module d’élasticité isostatique (o), module de cisaillement (+) et coefficient de Poison (x). 
 
3.2.2. Suivi de la déformation plastique et de l'endommagement 

 
La technique de contrôle par ondes US a été utilisée avec succès dans de nombreux travaux 

pour caractériser la déformation plastique et l'endommagement de matériaux métalliques et 
composites [HIK56, HIK62, KOB03, MAI14]. Ces études ont permis de mettre en évidence 
qu’une forte diminution des vitesses de phase et une augmentation significative de l'atténuation 
des ondes US lorsque des mécanismes de plasticité et d'endommagement apparaissent au sein du 
matériau, ce qui se traduit par un effondrement des propriétés élastiques.  
 
Certains auteurs se sont concentrés sur l'étude de l'évolution des propriétés élastiques des 
polymères semi-cristallins vitreux à partir de mesures US ex situ [CHO85, LEV97]. 
 
Cependant, peu d'auteurs se sont attelés à l'étude de la plasticité et de l'endommagement de 
polymères semi-cristallins, au-dessus de leur température de transition vitreuse, à l'aide de la 
technique de contrôle par ondes US. Néanmoins, Datta et al. [DAT78] ont effectué des mesures 
US ex situ sur des films de PP afin d'en caractériser la déformation plastique et 
l'endommagement perpendiculairement à la direction de traction. En utilisant des ondes 
longitudinales et transversales de fréquences comprises entre 15 et 35 MHz, les auteurs ont 
montré que dans un large domaine de déformation incluant le domaine élastique et une grande 
partie du domaine plastique, l'atténuation des ondes est proportionnelle à la fréquence 
(Figure.I.21.b). En revanche, aux très grandes déformations l'atténuation augmente 
significativement et devient proportionnelle au carré de la fréquence (Figure.I.21.b). Selon ces 
auteurs, ce changement de comportement de l'atténuation peut être attribué à une restriction des 
mouvements des chaînes macromoléculaires dans la structure fibrillaire. En revanche, l'évolution 
des vitesses des ondes longitudinales et transversales sont différentes en fonction du taux de 
déformation du matériau (Figure.I.21.a). En effet, à 25MHz, les auteurs observent que la vitesse 
des ondes longitudinales décroit légèrement au cours de la déformation du matériau, alors que la 
vitesse des ondes transversales augmente significativement. 
 
Yamaguchi et al. [YAM99] ont, quant à eux, suivi l'évolution in situ de la vitesse et de 
l'atténuation d'ondes US de fréquence 300 kHz (fréquence comprise dans le domaine classique 
de l'EA) se propageant dans l'axe de traction à la surface d'une fine éprouvette de PP isotactique. 
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Les auteurs ont observé qu'au cours de la déformation élastique et anélastique du matériau, 
l'atténuation des ondes augmente tandis que leur vitesse diminue (Figure.I.22). En revanche, dès 
le seuil de plasticité, le comportement des ondes change soudainement. En effet, tout au long de 
la déformation plastique du matériau, l'atténuation diminue tandis que la vitesse augmente 
(Figure.I.22). Les auteurs attribuent cette diminution de l'atténuation des ondes US à l'orientation 
des chaînes dans l'axe de traction durant l'essai. Des mesures US in situ réalisées sur des films de 
HDPE et de LDPE au cours d'essais de traction cycliques montrent aussi une diminution de 
l’atténuation avec l’orientation des chaînes dans l’axe de traction [TAN89, TAN91, NIT91]. 
 

 

 

 
 
 

Figure.I.21. Mesures US ex situ (a) des vitesses longitudinales et transversales, et (b) de 
l'atténuation d'ondes de fréquences comprises entre 15 et 35 MHz, se propageant à travers un film 

de PP à différents stades de la déformation lors d'un essai de traction à la température de 
30°C [DAT78]. 

Figure.I.22. Variation du coefficient d'atténuation durant un essai de traction d'un PP pour 
différentes température [YAM99]. 
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 À partir des données disponibles dans la littérature scientifique, il est très clairement 
établi que l'atténuation des ondes US dans les polymères semi-cristallins est très élevée et dépend 
de la microstructure du matériau. De même, la vitesse des ondes est relativement lente dans ces 
milieux et semble également dépendre de sa microstructure. 

 
Au cours d'un essai de traction, les rares études réalisées montrent que, lors du passage de la  
déformation élastique à la déformation plastique du matériau, le comportement de la propagation 
des ondes US se trouve modifier quelque-soit le type d'onde utilisé. Cependant, ces études ne 
montrent pas l'influence des différents mécanismes de plasticité et d'endommagement sur la 
propagation des ondes. De même, aucune discrimination entre les effets liés à l'évolution de la 
géométrie (allongement des éprouvettes et striction) et des effets associés à la déformation 
plastique et à l'endommagement du matériau n'est effectuée. Par conséquent, nous ne 
connaissons pas l'influence de chacun de ces deux types d’effets, pris séparément, sur la 
propagation des ondes et sur les mesures US réalisées. Cependant, cette tâche s'avère délicate car 
avec la déformation plastique et l'endommagement du matériau, et l'allongement des chaînes 
amorphes dans l'axe de traction, le milieu devient progressivement hétérogène et anisotrope. La 
propagation des ondes évolue avec les modifications structurales du matériau, ce qui rend 
complexe le suivi de l'état de sa microstructure et de l'évolution de son anisotropie en temps réel.  
  
Les travaux réalisés se contentent de caractériser la déformation plastique et l'endommagement 
des matériaux à l'aide d'un seul type d'onde (volume ou plaque). Il serait donc intéressant d'avoir 
des données avec différents types d'ondes sur une même géométrie afin de comparer les résultats. 
De même, une étude multi-fréquentielle comprise dans le domaine classique de l'EA serait très 
intéressante pour avoir une meilleure compréhension de la propagation des ondes US au cours de 
la déformation. 
   
En outre, aucune étude ne s'est focalisée sur l'effet de la microstructure sur des mesures US in 
situ pour étudier la plasticité et l'endommagement des polymères semi-cristallins. 
 
 
4. CONCLUSIONS ET OBJECTIFS DE LA THESE 
  

Nous avons vu que l'ensemble des mécanismes apparaissant au cours de la déformation 
plastique et de l'endommagement des polymères semi-cristallins, au-dessus de leur température 
de transition vitreuse, lors d'un essai de traction uniaxiale a fait l'objet de nombreuses études, ces 
quarante dernières années. De multiples techniques d'analyses permettent d'observer et de 
détecter ces mécanismes permettant de connaître leur chronologie d'apparition et de prédire leur 
évolution. Cependant, l'amorçage de ces mécanismes est difficile à observer et requiert 
l'utilisation de techniques d'analyses très complexes, souvent destructives, très coûteuses, et 
nécessitant le plus souvent la préparation des échantillons à étudier. Ainsi les techniques 
d'analyses non-destructives fondées sur la détection et la propagation d’ondes US s'avèrent être 
une excellente alternative pour l’étude de la déformation plastique, de l’endommagement et de la 
rupture des matériaux. 
    
 

La technique de contrôle ultrasonore est fondée sur la propagation d'ondes US, issues 
d'une source entièrement contrôlée, dans un matériau à étudier. Cette méthode d'analyse est 
utilisée pour caractériser les propriétés élastiques des matériaux car la propagation des ondes US 
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Dans ce chapitre, nous présenterons les techniques d’analyses employées et les matériaux 
étudiés pour nos investigations.  

 
Dans une première partie, nous décrirons la technique d'analyse enthalpique différentielle, les 
essais mécaniques de traction ainsi que les méthodes de contrôle non destructif utilisées pour 
étudier la déformation plastique et l'endommagement de polymères semi-cristallins. 
 
Dans la seconde partie, nous présenterons les différents matériaux choisis pour nos travaux. 
 
Enfin, une conclusion achèvera ce chapitre. 
   
1. TECHNIQUES 
 
1.1. ANALYSE MICROSTRUCTURALE: ANALYSE ENTHALPIQUE DIFFERENTIELLE 
 
1.1.1. Définition 
 
 L'analyse enthalpique différentielle (AED), communément appelée DSC pour 
Differential Scanning Calorimetry, est une technique permettant de déterminer les transitions 
thermiques telles que la transition vitreuse, la fusion ou encore la cristallisation d'échantillons.  
 
Lors d'une expérience de DSC, un échantillon du matériau à étudier et une référence, tous les 
deux encapsulés dans des coupelles en aluminium, sont placés dans un four puis soumis à une 
même histoire thermique. Les changements d'enthalpie et de chaleur spécifique dans l'échantillon 
à étudier conduisent à une différence de température entre l'échantillon et la référence. La 
température est mesurée par des thermocouples situés dans les chambres métalliques dans 
lesquelles sont disposées les capsules.  
 
Le thermogramme obtenu représente l'évolution du flux de chaleur en fonction de la 
température : il est alors possible d'en déduire les modifications enthalpiques et les variations de 
la chaleur spécifique. 
 
Cette technique a été utilisée pour déterminer la température de fusion des matériaux étudiés. 
Cette température est influencée par le taux de cristallinité dans le cas des polymères semi-
cristallins. La fusion des lamelles cristallines se produit sur une large plage de température du 
fait de leur distribution en taille. Ainsi, la température de fusion Tf est définie au pic d'énergie 
maximale absorbée au cours de la fusion. La relation de Gibbs-Thomson [DAR93] permet de 
calculer la température de fusion Tf des lamelles cristallines d'épaisseur Ic :  
 

T f =T f
0 (1�2

σe

∆H f
0
ρc I c)                                            (Eq.II. 1) 

 
Avec T0

f correspond à la température de fusion d'une lamelle cristalline de taille infinie,                  
σe représente l'énergie de surface du plan de repliement des chaînes et ρc la masse volumique du 
cristal.  
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Le taux de cristallinité massique est lié à l'enthalpie de fusion ∆Hf des matériaux étudiés par la 
relation : 

χ c=
∆H f

∆H f
0                                                       (Eq.II. 2) 

 
Où ∆H0

f représente l'enthalpie de fusion du matériau pour 100 % de cristallinité. 
 
Dans le cas des matériaux que nous avons étudié, l'enthalpie de fusion pour 100 % de cristallinité 
est de 290 J/g pour le PE [WUN73], 165 J/g pour le PP [MON85] et 104,5 J/g pour le 
PVDF [NAK73].  
 
1.1.2. Instrumentation et protocole expérimental 
 
 Toutes les analyses thermiques ont été réalisées sur une DSC7 de Perkin Elmer. Avant 
d'effectuer une mesure sur le matériau à étudier, une ligne de base puis une calibration de 
l'appareil à l'aide d'un échantillon d'indium sont réalisées afin de s'assurer du bon fonctionnement 
et du réglage de l'appareillage. 
 
Nous avons effectué les mesures de DSC avec des rampes en température entre 20°C et 200°C à 
une vitesse de 10 °C/min. Les échantillons sont prélevés sous forme de petits copeaux sur les 
plaques des matériaux étudiés. La masse des échantillons étudiés est de l'ordre de 10 mg. 
À partir des thermogrammes, nous avons déterminé le taux de cristallinité et la température de 
fusion des différents matériaux étudiés. 
 
Le taux de cristallinité des matériaux est le plus souvent défini avec une incertitude de ± 2 %. 
 
1.2. ESSAIS MECANIQUES: TRACTION 
 
1.2.1. Instrumentation 
 
  Nous avons réalisé l’ensemble des essais de traction uniaxiale sur une machine MTS 
1/ME équipée d'une cellule de force de 5 kN. Ces essais ont été effectués à température 
ambiante. Nous avons imposé plusieurs vitesses de déformation aux matériaux. 
 
1.2.2. Éprouvette de traction 
 
 Les essais de traction ont été réalisés sur des éprouvettes haltères découpées dans une 
presse à chaud à une température d'environ 80 °C à l'aide d'un emporte-pièce. Les dimensions de 
la zone utile de l'éprouvette sont de 20 x 14 mm (Figure.II.1). L'épaisseur des éprouvettes de PE 
et PP est d'environ 6 mm, et de 3 mm pour les éprouvettes de PVDF. 
 
Plusieurs vitesses de déplacement de la traverse supérieure de la machine de traction ont été 
testées : 1, 5, 10 et 40 mm/min, ce qui correspond pour les éprouvettes utilisées respectivement à 
des vitesses de déformation de 8,4 · 10-4 s-1, 4,2 · 10-3 s-1, 8,3 · 10-3 s-1 et 3,3 · 10-2 s-1.  
 
Pour l’étude de l’initiation de l’émission acoustique, nous avons utilisé la contrainte 
d'écoulement plastique correspondant à la valeur de la contrainte nominale associée au seuil de 
plasticité, notée σmax (Figure.II.2), à partir des courbes de traction (contrainte et déformation 
nominales). 
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Figure.II.2. Détermination de la contrainte seuil à partir d'une courbe de traction. 

 
1.3. TECHNIQUES D’EVALUATION NON DESTRUCTIVES 
 

Les techniques de contrôle non destructif (CND) utilisées pour l’étude de la déformation 
plastique et de l'endommagement sont les techniques d’émission acoustique et de contrôle 
ultrasonore.   
 
1.3.1. Émission acoustique 
 
 Nous avons utilisé la technique d'émission acoustique (EA) afin de détecter les ondes 
acoustiques issues des micro-mécanismes de plasticité et d’endommagement apparaissant au sein 
de polymères semi-cristallins lors d’essais de traction.  
Ces ondes acoustiques sont enregistrées par des capteurs piézoélectriques positionnés à la 
surface du matériau à étudier. La détection de celles-ci n’est possible que si leur amplitude est 
supérieure au seuil de d’acquisition fixé afin d’éviter l’enregistrement de signaux issus du bruit 
ambiant.     
 
Il existe deux types d'EA : continue et discrète. L'EA discrète (ou par salves) se caractérise par 
des formes d’ondes localisées dans le temps. L’énergie des salves est élevée comparer à celle de 
l’EA continue qui est caractérisée par des formes d’ondes à l'allure d'un bruit amplifié à cause du 
chevauchement de signaux d'EA dont l’amplitude et l’énergie moyenne sont les seuls paramètres 
mesurables. La Figure.II.3 représente un schéma de principe de la chaîne d’acquisition de 
signaux acoustiques par la technique d'EA. 

Figure.II.1. Dimensions des éprouvettes de traction. 
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Figure.II.3. Schéma de principe de la chaîne d’acquisition des signaux d'EA. 

 
1.3.1.1. Capteurs 
 
 La détection des ondes élastiques en surface du matériau est assurée par des capteurs 
piézoélectriques dont la fonction est de traduire les mouvements microscopiques de surface en 
signaux électriques. Les capteurs utilisés sont dits « résonnants » car ils possèdent une bande 
passante étroite présentant un pic de sensibilité autour de leur fréquence de résonance. Le 
principal avantage de ce type de capteurs est l'excellente sensibilité à la détection des signaux de 
faibles amplitudes dont le contenu fréquentiel est voisin de la fréquence pic de résonance. 
Cependant, il en résulte une forte modification de la forme du signal acoustique enregistré ainsi 
que de son contenu fréquentiel. Les capteurs « résonants » sont majoritairement en céramique 
dont l'élément piézoélectrique est en PZT (Titano-Zirconate de Plomb).  
 
Dans notre étude, un jeu de deux capteurs piézoélectriques Pico ont été choisis pour 
l'instrumentation des essais d'EA en raison de leur très faible encombrement (diamètre : 4 mm, 
hauteur : 4 mm et poids : 5 g). La Figure.II.4.a représente les courbes de sensibilité en réception 
des deux capteurs Pico utilisés (références S/N 3516 et S/N 3517) en fonction de la fréquence. 
La méthode employée pour la calibration des capteurs peut amener à des différences de 
sensibilités calculées. Ainsi, utiliser la moyenne des sensibilités en réception permet de 
s'affranchir des problèmes liés aux calculs. La fréquence de résonance de ces capteurs est située 
au voisinage de 500 kHz. Leur sensibilité en réception aux fréquences inférieures à 100 kHz est 
plus faible d'environ 30 dB qu'à celle obtenue à leur fréquence de résonance. En outre, ces 
capteurs ne sont pas sensibles uniformément sur toute leur surface, comme le montre la 
Figure.II.4.b Nous constatons que la sensibilité en réception est plus élevée au centre des 
capteurs. Entre le centre et le bord des capteurs, la différence de sensibilité est d’environ 15 dB, 
ce qui correspond à environ un facteur 6. Cette différence s’explique par le fait que l’élément 
piézoélectrique est collé sur les bords du boîtier métallique des capteurs limitant ainsi ses 
mouvements à l’inverse de son centre qui peut vibrer plus librement. 
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(a)                                                                 (b) 

Figure.II.4. (a) Courbes des sensibilités en réception des capteurs Pico utilisés (rouge et bleue) 
et leur moyenne (noire) en fonction de la fréquence. (b) Cartographie de leur sensibilité en 

amplitude sur la surface d’un Pico. 
 
1.3.1.2. Couplage et amplification 
 
 Les capteurs d'EA sont posés à la surface de la pièce à étudier et la qualité de l'acquisition 
est conditionnée par le couplage avec le matériau. Dans le cadre de nos travaux, le couplant 
choisi est de la graisse à vide (High vacuum grease, Dow Corning), fréquemment 
utilisée [DEG95, DES05, MAI12]. Ce couplant peu visqueux présente l’avantage d’être 
facilement applicable sur les polymères semi-cristallins favorisant ainsi une bonne qualité de 
couplage. De même, la pression exercée sur le capteur doit demeurer constante tout au long de 
l'enregistrement afin d'avoir la même qualité de couplage et ainsi éviter l'acquisition de signaux 
parasites dû à des glissements du capteur sur la surface du matériau. 
 
Afin de s'assurer que la qualité du couplage est correcte, avant le lancement d'une acquisition, 
celle-ci peut être évaluée à l’aide d’un test d'évaluation AST (Automatic Sensor Test). Ce test 
consiste en l’émission et la réception de signaux par de brusques coupures de l’alimentation 
électrique de chacun des capteurs. La qualité du couplage peut être jugée acceptable si la valeur 
des paramètres des signaux reçus par chaque capteur est proche. Ce test est complété par 
l’émission de sources d'EA artificielles afin de vérifier que la sensibilité de chacun des capteurs 
est bonne et que l’ensemble du montage ne présente pas de défaillances.  
 
La transcription des déplacements microscopiques de surface en signal électrique par le capteur 
est de très faible amplitude (de l'ordre de quelques millivolts). Il est donc nécessaire d'utiliser un 
pré-amplificateur en sortie du capteur afin d'amplifier le signal électrique. Outre sa fonction 
d'amplification, le pré-amplificateur joue aussi le rôle de filtre analogique sur la bande de 
fréquence 20-1200 kHz, au-delà de laquelle la pente du filtre est de 12 dB par octave, ce qui 
signifie que l’amplitude du signal est divisée par 4 lorsque la fréquence est multipliée par 2.  
  
Les pré-amplificateurs utilisés sont de type 2/4/6 (Physical Acoustics Corporation, Mistras 
Group) avec un gain de +60 dB, ce qui correspond à une multiplication par 1000 de l'amplitude 
du signal enregistré. 
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À partir des formes d'ondes, il est possible de déterminer le contenu fréquentiel du signal 
acoustique s(t) en calculant sa Transformée de Fourier S(f) : 
 

S ( f )=∫ s (t ) e�2iπft dt                                               (Eq.II. 3) 
 

Les transformées de Fourier rapides ont été calculées à l'aide de la fonction FFT (Fast) du 
logiciel de calcul scientifique MatLab. La fréquence moyenne fm et la fréquence pic fp peuvent 
être calculées sur l'ensemble du domaine fréquentiel choisi (Figure.II.5.b).  
 
La fréquence moyenne correspond à la fréquence pondérée par l'amplitude du spectre pour 
chaque fréquence f sur l'intervalle choisi ] 0, fmax].  
 
La fréquence pic du spectre correspond à la fréquence associée au maximum de l'amplitude du 
spectre dans le domaine fréquentiel choisi. Ces fréquences peuvent être calculées à partir des 
relations suivantes : 
 

f m=
∑ f ∗A ( f )

∑ A ( f )                                                     (Eq.II. 4) 
 
( )( )fAmax=f p                                                        (Eq.II. 5) 

 
Les paramètres fréquentiels ont été calculés à partir des formes d'ondes des signaux. 
 

 
L'ensemble des paramètres d'EA utilisés sont résumés dans le Tableau.II.2 avec leur unité et leur 
abréviation respective. 
 
 
 
 
 
 
 

(a)                                                                     (b) 
Figure.II.5. Principaux paramètres (a) temporels et (b) fréquentiels déterminés à partir d'un signal 

d'EA. 
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1.3.2.5. Dispositifs expérimentaux 
   

Nous avons étudié la propagation des ondes US dans des polymères semi-cristallins à l’état 
non déformé ainsi qu'au cours d’essais de traction. Nos investigations nous ont mené à utiliser 
des ondes guidées et des ondes de volume nécessitant l’emploi de quatre dispositifs 
expérimentaux. 
 
Le dispositif 1 permet l’enregistrement d'ondes guidées se propageant dans les éprouvettes de 
traction non déformées (Figure.II.8). Les capteurs émetteur et récepteur sont positionnés sur la 
même face du matériau à étudier. L'augmentation progressive de l’espacement entre les capteurs 
permet d'évaluer le comportement des paramètres US en fonction de la distance de propagation, 
et d'en déduire l'atténuation de ce type d’ondes dans le milieu. Ces mesures nécessitent le 
repositionnement du capteur récepteur à la distance souhaitée avant chaque acquisition. Ces 
manipulations impliquent donc que la qualité du couplage n’est pas la même ce qui peut 
influencer les mesures.   

 

 
Figure.II.8. Dispositif expérimental 1. Détermination des paramètres des ondes guidées le long 

de la zone utile des éprouvettes non déformées. 
 

Le dispositif 2 est associé à l'acquisition d'ondes longitudinales se propageant suivant l'épaisseur 
des éprouvettes de traction non déformées en immersion dans l'eau afin de garantir un bon 
couplage (Figure.II.9). La mesure consiste à comparer les signaux ayant traversé successivement 
l'eau uniquement puis dans le matériau à étudier. 
 
Le dispositif 3 est dédié à l'enregistrement d'ondes guidées se propageant le long de la zone utile 
des éprouvettes au cours d'essais de traction (Figure.II.10.a). Les ondes transitent dans le 
matériau dans l’axe de traction permettant ainsi le suivi in situ de la déformation plastique et de 
l'endommagement suivant cette direction. Les capteurs sont posés sur la même face du matériau 
à étudier et la distance initiale entre les capteurs émetteur et récepteur est d'environ 12 mm. 
 
Le dispositif 4 permet l'acquisition d'ondes longitudinales se propageant suivant l'épaisseur des 
éprouvettes au cours d'essais de traction (Figure.II.10.b). Les ondes traversent le matériau 
perpendiculairement à la direction de traction ce qui permet le suivi in situ de leur déformation 
plastique et de leur endommagement suivant cette direction. Les capteurs sont posés 
parallèlement et face-à-face sur chacune des faces du matériau à ausculter. La distance initiale 
entre les capteurs est donc égale à l'épaisseur du matériau. 
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1.3.2.6. Mesure de la vitesse de phase 
 
 Sur les matériaux non déformés, la mesure de la vitesse de phase des ondes de volume a 
été réalisée à l'aide de la méthode d'intercorrélation. Cette méthode est une des techniques les 
plus fiables pour calculer la vitesse de propagation des ondes US dans un milieu. Elle consiste à 
mesurer le décalage temporel entre un signal x(t) se propageant dans un milieu de référence et un 
signal y(t) ayant traversé le milieu de référence ainsi que l'échantillon à étudier, en comparant le 
degré de similitude de leur forme (Figure.II.11). 

            (a)                                                                     (b) 
Figure.II.10. Dispositifs expérimentaux 3 et 4. Schéma des montages permettant le suivi in situ de 

la déformation plastique et de l'endommagement des matériaux (a) dans et (b) perpendiculairement 
à l'axe de traction. 

Figure.II.9. Dispositif expérimental 2. Schéma du montage de contrôle US en immersion dans l'eau 
en transmission simple (a) sans échantillon et (b) avec échantillon. 
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Au cours des essais de traction, la vitesse des ondes longitudinales a été mesurée suivant 

une autre méthode. En effet, le temps de vol tvol des ondes dans le matériau n’est pas directement 
mesurable car il n’y a pas de synchronisation entre le générateur ARB de formes d’ondes et le 
système d’acquisition PCI-2.  
En revanche, nous connaissons avec une grande précision l’instant auquel le signal a été 
enregistré après avoir traversé le milieu.  
 
Par conséquent, en connaissant l’épaisseur e0 et la vitesse des ondes longitudinales V0, ainsi que 
le temps t1 auquel le premier signal a été enregistré après avoir transité dans le matériau sain, 
nous pouvons déterminer l’instant t0 auquel le signal a été généré avant de lancer l’essai de 
traction (Figure.II.13.a). 

 

t 1=t 0+t vol=t 0+
e0

V 0                                                   (Eq.II. 9) 
  

t 0=t 1�
e0

V 0                                                        (Eq.II. 10) 
 
De même, à partir des temps t1 et t’1 correspondant à l’enregistrement de deux signaux 
successifs, nous pouvons calculer l’intervalle de temps exact δt0 entre les signaux générés : 
 

t ' 1=t 0+δ t0+t vol=t 1�
e0

V 0
+δ t 0+

e0

V 0
=t 1+δ t 0

                       (Eq.II. 11) 
 

δ t 0=t ' 1�t1                                                  (Eq.II. 12) 
  

 
 
 

(a)                                                                   (b) 
Figure.II.12. (a) Signaux temporels enregistrés à travers un matériau de référence (PMMA) et 
l’échantillon à étudier et (b) la fonction d’intercorrélation associée pour la détermination du 

décalage temporel. 
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Dans notre cas, nous avons déterminé l’atténuation à partir de la vitesse des ondes 
longitudinales.  
 

( ) ( )
df

fdV
V
πf=fα

2







                                               (Eq.II. 26) 

 
Cependant, comme nous l’avons vu précédemment, la vitesse des ondes longitudinales au cours 
des essais de traction est déterminée à partir des temps d’enregistrement des signaux. Ainsi, la 
dispersion de vitesse dV/df n’est pas connue au cours d’un essai. Néanmoins, la pente k0 de la 
courbe de la vitesse en fonction de la fréquence peut être déterminée autour de la fréquence 
moyenne fm du signal se propageant dans le matériau sain avant le début de l’essai :     
 

2

0
0 









m
0
πf
V

α=k                                                  (Eq.II. 27) 

 
Avec k0 = dV/df, V0 et α0 sont respectivement la vitesse et l’atténuation des ondes longitudinales 
dans le matériau sain. 
 
Par conséquent, en supposant que la dispersion de vitesse n’évolue pas au cours des essais, 
l’atténuation αn peut être calculée à partir de la relation :  
 

2










n

m
0n V
πfk=α                                                (Eq.II. 28) 

 
Avec Vn la vitesse des ondes longitudinales déterminée à partir de la relation (Eq.II. 14). 
 
 
2. MATERIAUX 
 
2.1. CHOIX DES MATERIAUX 
 
 Notre choix de matériaux s'est porté sur trois polymères semi-cristallins ayant déjà fait 
l'objet de nombreuses études sur leurs propriétés mécaniques et sur leurs micro-mécanismes de 
plasticité et d'endommagement : le Polyéthylène (PE), le Polypropylène (PP) et le 
Polyfluorure de vinylidène (PVDF).  
 
Comme nous l'avons montré dans le chapitre bibliographique, ces matériaux présentent une 
microstructure complexe qui est organisée en plusieurs échelles d'observation. Deux phases 
(amorphe et cristalline) coexistent au sein de ces matériaux qui peuvent donc être vus comme des 
matériaux composites à l'échelle nanométrique. Ces phases s'arrangent sous forme de lamelles 
dont l'épaisseur peut être modifiée par des traitements thermiques. De plus, ces matériaux 
présentent généralement un comportement ductile lorsqu'ils sont sollicités en traction à 
température ambiante car celle-ci est située au-dessus de leur température de transition vitreuse. 
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2.1.1. Polyéthylène 
 
Les PE étudiés proviennent de la société Total et ont fait l'objet de nombreuses études au 

cours des thèses de Julien Cazenave [CAZ05] et de Séverine Humbert [HUM09]. L'ensemble des 
PE à notre disposition ont l'avantage d'avoir des paramètres moléculaires variés. 
 
Les cinq PE qui ont été choisis pour effectuer nos investigations sont connus sous les 
appellations : Cr28, Cr25, Cr24, Cr21 et Cr13. Afin de simplifier les notations, ces matériaux 
seront nommés par la suite respectivement : PE A, PE B, PE C, PE D et PE D'. Leur masse 
moléculaire moyenne Mw est comprise entre 129 et 231 kDa [HUM10a, XIO13].  
 
Ces PE diffèrent par leur topologie moléculaire qui est dite « branchée » dans le cas des PE A et 
PE B, « quasi-linéaire » pour les PE C et PE D et « linéaire » pour le PE D'. 
 
Tous ces PE se présentent sous la forme de petits granulés blancs. 
 
2.1.2. Polypropylène 
 
 En plus de ces cinq PE, nous avons aussi choisi d'étudier un homopolymère PP provenant 
de la société Boréalis et connu sous l'appellation HG455FB. Sa masse moléculaire moyenne est 
de 360 kDa et il possède la particularité d'avoir un indice de fluidité très élevé (MFI = 27), c'est 
pourquoi il est très facile à mettre en œuvre. De plus, son indice de polydispersité est de 
2,4 [BER13]. Contrairement aux PE, nous ne connaissons pas sa topologie moléculaire.  
 
Comme pour les PE, ce matériau se présente sous la forme de petits granulés blancs légèrement 
translucides. 
 
2.1.3. Polyfluorure de vinylidène 

 
En outre des PE et du PP, et afin d'obtenir un maximum d'informations sur l'effet de la 

chimie des matériaux sur les données récoltées en EA et en US, nous avons également choisi 
d'étudier un PVDF fourni par la société Arkéma. Son taux de cristallinité est de 47 %. 
 
Il se présente sous la forme de petites plaques carrés de dimensions 10 x 10 cm de côtés et 
d'épaisseur 3 mm.  
 
2.2. ÉLABORATION: TRAITEMENTS THERMIQUES 

 
Afin de faire varier la microstructure des PE et du PP, nous avons utilisé deux types de 

traitements thermiques : la trempe (quench en anglais) et le traitement « isotherme ». Ces 
traitements thermiques, nous ont permis de faire varier les taux de cristallinité. De plus, ces 
traitements peuvent modifier la taille des lamelles cristallines (et amorphes), la longue période 
mais aussi le couplage physique entre les deux phases. 
 
Par la suite afin de différentier les deux types de traitements pour les matériaux, nous avons 
utilisé la notation suivante : MatériauX avec Matériau = {PE ou PP}, et X = {pour la trempe que 
ou pour le traitement « isotherme » iso}. 
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2.2.1. Trempe 
  

 Initialement, les PE et le PP se présentent sous forme de granulés. Ils ont été mis en 
forme à l'aide d'un dispositif composé de deux fines plaques et d'un cadre en aluminium dans 
lequel les granulés ont été introduits. L'ensemble a été placé dans une presse à 170°C pour les PE 
et 190°C pour le PP afin qu'ils y soient fondus. Au bout d'environ 30 min, l'ensemble est plongé 
dans l'eau afin de faire chuter rapidement la température du matériau, sa microstructure se trouve 
ainsi figée et le taux de cristallinité obtenu est faible. Cette opération nous permet d'obtenir des 
matériaux sous forme de plaques rectangulaires de 15 x 10 cm de côtés et d'environ 6 mm 
d'épaisseur.  
 
La Figure.II.15 schématise le cycle thermique des trempes effectuées.  
 
La température pic de fusion des PE trempés augmente avec le taux de cristallinité, et est 
comprise entre 126,7°C et 135,6°C.  
 
Après ce traitement thermique, le PE A présente un taux de cristallinité de 48 % ce qui en fait le 
moins cristallin parmi ceux étudiés. Le taux de cristallinité du PE D et PE D' est de 68 %, alors 
que celui du PE B (54 %) et du PE C (63 %) est intermédiaire (Tableau.II.4). 
 
A l'état trempé, la température pic de fusion du PP est de 167,5°C et son taux de cristallinité est 
de 53 %. 
 

 
Figure.II.15. Evolution de la température du matériau au cours d'une trempe. 

 
2.2.2. Traitement « isotherme » 

 
Les traitements « isothermes » ont été effectués uniquement sur les PE. Ces matériaux ont 

été fondus avant d'être refroidis jusqu'à une température choisie. Ils ont été ensuite maintenus à 
cette température pendant environ 10 h puis refroidis à l'air. La Figure.II.16 représente le cycle 
thermique des traitements « isothermes » réalisés. L'isotherme s'effectue à une température 
voisine de la température du pic de cristallisation afin d'être située dans le domaine préférentiel 
de croissance des lamelles cristallines. Par conséquent, ce traitement permet d'obtenir des 
lamelles cristallines épaisses et un taux de cristallinité plus élevé que lors d’une trempe. 
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Figure.II.16. Evolution de la température du matériau au cours d’un traitement « isotherme ». 

 
Les températures des traitements « isothermes » sont respectivement de 114°C, 113°C, 124°C, 
123°C et 127°C pour le PE A, PE B, PE C, PE D et PE D'. 
 
La Figure.II.17 montre les courbes DSC obtenues sur les PE Cque et PE Ciso. Nous pouvons voir 
que le traitement « isotherme » a eu pour effet une augmentation significative de la température 
de fusion Tf, ce qui signifie que le taux de cristallinité des matériaux est plus élevé après le 
traitement thermique « isotherme ». Le second petit pic de fusion est associé à la fusion de 
lamelles cristallines de faibles épaisseurs formées lors de la descente en température entre le 
fondu et l'isotherme de 10 h.  
 
Après le traitement « isotherme », le taux de cristallinité des PE a augmenté, il vaut 
respectivement 51 %, 63 %, 74 %, 79 % et 79 % pour le PE Aiso, PE Biso, PE Ciso, PE Diso et 
PE D'iso. 
 

 
Figure.II.17. Courbes DSC obtenues pour les PE Cque et PE Ciso. 

 
Le PVDF étudié n’a subi aucun traitement thermique, et nos investigations ont été menées 
directement à partir des plaques reçues. Sa température pic de fusion vaut 171,1°C et son taux de 
cristallinité est de 47 %. 
 
Le Tableau.II.3 indique la température du pic de fusion et l'enthalpie de fusion des PE, PP et 
PVDF. Les températures des traitements « isothermes » pendant environ 10 h pour les PE sont 
également présentées.  
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Matériaux T (°C) pic de fusion Tf Enthalpie de fusion 
∆Hf (J/g) 

T (°C) des traitements 
« isothermes » 

PE A 126,7 139,9 114 
PE B 129,7 155,7 113 
PE C 132,7 181,8 124 
PE D 134,8 195,2 123 
PE D' 135,6 195,9 127 

PP 167,5 86,7 - 

PVDF 171,1 49,1 - 
Tableau.II.3. Températures du pic de fusion et enthalpies de fusion des matériaux à l'état trempé, 

et températures des traitements « isothermes ». 
 
Quelques paramètres moléculaires et microstructuraux des matériaux étudiés sont présentées 
dans le Tableau.II.4. Les symboles et le code couleur utilisés pour différentier les matériaux dans 
les graphiques par la suite sont aussi indiqués. 
 

 
Tableau.II.4. Quelques paramètres microstructuraux dont le taux de cristallinité des PE et du PP 

traités thermiquement ainsi que du PVDF étudié. 
 

Cette thèse est accessible à l'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2015ISAL0031/these.pdf 
© [N. Casiez], [2015], INSA de Lyon, tous droits réservés



•

•

•

Cette thèse est accessible à l'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2015ISAL0031/these.pdf 
© [N. Casiez], [2015], INSA de Lyon, tous droits réservés



TECHNIQUES ET MATERIAUX 

76 

déterminer l’influence des différents mécanismes de plasticité et d’endommagement sur la 
propagation des ondes US. Pour cela, nous générerons des signaux dont le contenu fréquentiel 
sera situé dans le domaine classique de l'EA, c'est-à-dire entre 20 kHz et 1,2 MHz. Nous 
entreprendrons une étude de plusieurs facteurs sur la propagation des ondes tels que la distance 
de propagation, la géométrie des éprouvettes, la fréquence de la source ou encore le taux de 
cristallinité. Le suivi de la déformation plastique et de l'endommagement des matériaux sera 
effectué suivant des mesures in situ et ex situ. Pour nos investigations, nous utiliserons les ondes 
guidées se propageant le long de la zone utile des éprouvettes dans l'axe de traction, et les ondes 
de volume transitant suivant l’épaisseur des éprouvettes perpendiculairement à l'axe de traction. 
Nous tenterons ainsi de décorréler les effets liés aux différents mécanismes de plasticité et 
d'endommagement apparaissant au sein des matériaux de l’évolution de la géométrie des 
éprouvettes qui est due notamment à la formation de la striction au cours des essais. 

 
 Nous utiliserons la technique d'émission acoustique pour obtenir de nouvelles 

informations sur l'amorçage des mécanismes de plasticité et de l'endommagement des matériaux 
étudiés. Cette étude sera menée avec les mêmes capteurs et système d’acquisition que ceux 
utilisés pour les mesures US au cours des essais de traction. Nous vérifierons en premier lieu que 
les signaux d'EA collectés proviennent bien des matériaux. Nous ferons varier la vitesse de 
déformation des matériaux afin de mettre en évidence son influence sur l'activité acoustique. 
Nous montrerons le comportement de l’activité acoustique au cours des essais. L’influence du 
taux de cristallinité sera également mise en évidence ce qui nous conduira à tenter d’établir 
l’origine des signaux détectés. Enfin, nous analyserons l’initiation de l’activité acoustique, en 
particulier avant le seuil de plasticité, afin de caractériser les prémices des mécanismes de 
plasticité et d’endommagement lors des essais. Nous déterminerons ainsi un critère de plasticité 
à partir des données récoltées par la technique d’EA. 
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1. INTRODUCTION 
  

La technique de contrôle par ondes ultrasonores (US) est une méthode classiquement utilisée 
pour caractériser les propriétés élastiques et rendre compte de l'endommagement et de la 
déformation plastique de divers matériaux. Les paramètres des ondes US (énergie, contenu 
fréquentiel, vitesse, atténuation, ...) sont fortement dépendants des propriétés du milieu de 
propagation et leur évolution peut être attribuée à des modifications des caractéristiques du 
matériau (densité, modules élastiques, état du réseau cristallin, ...). Par conséquent, les variations 
des paramètres US peuvent être reliées à l'apparition de mécanismes de plasticité et 
d'endommagement au sein du matériau. Cependant, la forte atténuation des ondes US dans les 
polymères semi-cristallins, en particulier au-dessus de leur température de transition vitreuse, 
rend complexe l'utilisation de cette technique d'analyse pour l’étude de ces matériaux lors 
d'essais de traction. De plus, de nombreux mécanismes apparaissent simultanément lors de la 
transformation de la structure sphérolitique initiale en la structure fibrillaire. Au cours de cette 
transformation, le milieu homogène isotrope du matériau sain tend progressivement vers un 
milieu hétérogène anisotrope au cours de la déformation plastique. Les propriétés du milieu sont 
ainsi fortement modifiées affectant la propagation des ondes US dans le matériau.  
 
L’étude de la déformation plastique et de l'endommagement de polymères semi-cristallins 
montre qu'une modification importante des paramètres US est observée dès le seuil de plasticité 
lors d'un essai de traction. Cependant, l'influence des différents mécanismes de plasticité et 
d'endommagement ainsi que les effets géométriques dus à la formation d'une striction sur la 
propagation des ondes n'ont pas encore été clairement établie. De plus, peu de ces études ont été 
effectuées dans le domaine fréquentiel de l'émission acoustique (EA). Enfin, la caractérisation de 
la déformation plastique et l'endommagement de ces matériaux n'a pas encore été réalisée à l'aide 
de différents types d'ondes dans une seule et même étude. 
  
Dans une première partie, nous chercherons à acquérir une meilleure compréhension de la 
propagation des ondes US dans les polymères semi-cristallins sains. Pour cela, une étude 
paramétrique sera effectuée à l’aide d’ondes guidées et d’ondes de volume dans des PE 
possédant des paramètres microstructuraux variés. Pour les ondes guidées, nous analyserons 
l'influence de la géométrie des éprouvettes, du taux de cristallinité des matériaux ainsi que de la 
fréquence des signaux sur les paramètres US. L’évolution de la vitesse et l'atténuation des ondes 
longitudinales et transversales en fonction du taux de cristallinité sera également analysée. 
 
Dans une deuxième partie, nous montrerons l’influence des différents mécanismes de plasticité 
et d’endommagement sur la propagation des ondes US lors d’essais de traction. Dans un premier 
temps, nous observerons l’évolution des paramètres des ondes guidées et des ondes 
longitudinales au cours d'essais de traction sur l’un des PE étudiés, le PE Dque. Puis dans un 
second temps, nous analyserons ces évolutions pour l’ensemble des PE, nous amenant à étudier 
l'influence du taux de cristallinité et des différents mécanismes de plasticité et d'endommagement 
sur la propagation des ondes au cours d'essais de traction. 
 
Enfin, la dernière partie sera consacrée à l’étude de la propagation des US dans un PP et un 
PVDF à l’état non déformé et au cours d'essais de traction afin de vérifier si les comportements 
constatés sur les PE sont également observés sur d’autres polymères semi-cristallins. 
 
Enfin une conclusion achèvera ce chapitre. 
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2. COMPORTEMENT DES ONDES US SOUS SOLLICITATIONS VISCOELASTIQUES 
  

La technique de contrôle US est ici mise en œuvre en complément de la technique d’EA. 
Cette dernière sera utilisée pour la détection de signaux provenant des mécanismes de plasticité 
et d’endommagement des PE lors d'essais de traction (ChapitreIV). Cependant, la technique 
d’EA ne fournit aucuns renseignements sur l’influence de l’état de la microstructure du matériau 
sur la propagation des ondes. Ainsi dans cette partie, nous cherchons à acquérir au préalable une 
meilleure compréhension de la propagation des ondes US dans les PE. Le contenu fréquentiel 
des ondes US, qui nous intéressent, est compris dans le domaine classique de l'EA, c'est-à-dire 
entre 20 kHz et 1,2 MHz. 
 
A ces fréquences, la longueur d'onde est typiquement comprise entre 1,7 mm et 10 cm ce qui est 
bien supérieur aux dimensions des empilements lamellaires voire même des sphérolites du 
matériau. Par conséquent, les ondes US se propagent dans les PE sains sans rencontrer 
d’obstacles et « voient » un milieu homogène et isotrope. Par conséquent, l’atténuation par le 
phénomène de diffusion des ondes est négligeable devant l'absorption. 
 
Une onde est dite « dispersive » lorsque son atténuation et/ou sa vitesse dépendent de la 
fréquence. Nous préciserons à chaque fois si la dispersion concerne l’atténuation et/ou la vitesse 
des ondes. 
 
2.1. RAPPEL DES DIFFERENTS TYPES D'ONDES 

 
Selon les caractéristiques de la source, la fréquence des ondes, le positionnement des 

capteurs ou encore la géométrie de la structure à étudier, la nature des ondes se propageant dans 
le matériau peut varier. Nous pouvons citer les ondes de volume, les ondes de Rayleigh et les 
ondes de Lamb. 
 
Les ondes de volume sont appelées ainsi car elles se propagent dans des milieux infinis. La 
vitesse et l'atténuation de ces ondes dépendent uniquement des propriétés du milieu de 
propagation. Les ondes longitudinales sont polarisées dans la direction de propagation, tandis 
que les ondes transversales sont polarisées perpendiculairement à celle-ci. 

 
Les ondes de Rayleigh se propagent à la surface d'un milieu semi-infini, dans la pratique lorsque 
l’épaisseur de la structure est très grande devant la longueur d'onde. Une des caractéristiques de 
ces ondes est que leur vitesse est indépendante de la fréquence [ROY96]. 
 
Les ondes de Lamb se propagent dans une structure dont l’épaisseur est de l’ordre de la 
longueur d'onde. Il existe deux types de vibrations des plaques pour les ondes de Lamb, les 
modes symétriques (notés S) et antisymétriques (notés A), dont la vitesse dépend de la fréquence, 
dans certains domaines fréquentiels. La Figure.III.1 représente la vitesse de phase de plusieurs 
familles de modes des ondes de Lamb en fonction de la fréquence pour un des PE étudiés, le 
PE Aque d’épaisseur 6 mm. Chaque mode est associé à une distribution du déplacement de la 
matière à travers l’épaisseur du matériau en fonction de la fréquence. Nous constatons que ces 
ondes présentent plusieurs familles de modes dont les modes fondamentaux S0 et A0 qui se 
propagent dans les milieux quel que soit la fréquence et correspondent respectivement à des 
modes de compression et de flexion [GOR91]. La dispersion de vitesse est importante aux très 
basses fréquences pour le mode A0 et autour de 100 kHz pour le mode S0 dans le cas d’une 
plaque de PE Aque d’épaisseur 6 mm. Lorsque la fréquence augmente la vitesse de ces modes 
fondamentaux converge vers celle des ondes de Rayleigh. Les modes d’ordres supérieurs (An et 
Sn, avec n≥1) présentent une fréquence de coupure en-dessous de laquelle les ondes ne peuvent 
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pas se propager dans la structure. Pour ces modes, la dispersion de vitesse de ces modes est très 
grande au voisinage de la fréquence de coupure. Lorsque la fréquence augmente la vitesse de 
l'ensemble des modes d’ordres supérieurs tend vers celle des ondes transversales. 

 

 
Figure.III.1. Courbes de dispersion de la vitesse de phase des premiers modes des ondes de 

Lamb, (-) modes symétriques et (--) modes antisymétriques, se propageant dans une plaque de 
PE Aque d'épaisseur 6 mm. 

 
Ainsi, les ondes de volume se propagent librement dans les matériaux, tandis que les ondes de 
Rayleigh et de Lamb sont guidées.    
Les paramètres US des ondes de volume ne dépendent donc que des propriétés du matériau, en 
particulier l'atténuation est uniquement liée à la microstructure du matériau, c'est-à-dire à 
l'absorption et à la diffusion (qui est négligeable dans les PE à l'état non déformé).   
 
Dans le cas des ondes guidées, les paramètres US dépendent en plus de la géométrie de la 
structure. En effet, selon la longueur d'onde du signal par rapport à l'épaisseur du matériau, des 
modes de vibrations différentes peuvent se propager dans le milieu, comme cela est le cas des 
ondes de Lamb. La vitesse de chacun des modes des ondes de Lamb dépend de la fréquence, ce 
qui conduit à une déformation du train d'ondes se propageant dans le milieu. Par conséquent, la 
dispersion de vitesse s'ajoute à l'absorption et à la diffusion dans l'atténuation de ce type d'ondes. 
 
Dans un premier temps, notre travail se porte sur l'étude de la propagation des ondes guidées et 
des ondes de volume dans la zone utile d'éprouvettes de traction. Cette étude nous permettra de 
mieux comprendre la propagation des ondes dans les PE, en vue d’utiliser la technique d’EA 
pour caractériser la déformation plastique et l’endommagement de ces matériaux. 
 
2.2. MODIFICATIONS DU SIGNAL : DU GENERATEUR AU RECEPTEUR 
 

Afin de bénéficier d'une bonne reproductibilité des signaux US, nous avons choisi de 
générer les signaux à l’aide d’un capteur d'EA, similaire à ceux utilisés pour les essais 
instrumentés en EA que nous verrons au chapitre suivant. Les signaux US sont enregistrés à 
l'aide du même système d'acquisition que celui utilisé pour la détection de signaux d'EA. Ainsi, 
un signal US est enregistré tant que son amplitude dépasse le seuil de détection. 

 
Au cours de ce travail, nous avons choisi de générer des signaux électriques de type carré d'une 
courte durée (1 µs) pour lesquels les échelons en amplitude correspondent à des excitations 
quasi-impulsionnelles (Figure.III.2), ce qui implique que ce signal présente un large contenu 

Cette thèse est accessible à l'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2015ISAL0031/these.pdf 
© [N. Casiez], [2015], INSA de Lyon, tous droits réservés



SUIVI DE LA DÉFORMATION PLASTIQUE ET DE L'ENDOMMAGEMENT DE POLYMERES SEMI-CRISTALLINS PAR LA 
TECHNIQUE DE CONTRÔLE ULTRASONORE 

82 

fréquentiel. Ces excitations électriques imposées au capteur émetteur vont déformer la pastille 
piézoélectrique dont les faces vont se mettre à osciller. Toutefois, cette transcription en 
mouvements vibratoires, appelée conversion électro-mécanique, n’est pas parfaitement fidèle au 
signal électrique car le capteur possède une fonction de transfert, c'est-à-dire que sa réponse varie 
en fonction de la fréquence. Ainsi, l'onde US transmise au matériau n’est qu’une image déformée 
du signal électrique à travers le capteur émetteur. Le contact entre le capteur et le matériau est 
assuré par une fine couche d'un couplant peu visqueux (graisse à vide) afin de réduire son 
influence sur les mesures. Lors de son trajet dans le matériau, les paramètres du train d'ondes US 
subissent d'importantes modifications. Ce paquet d’ondes est ensuite enregistré par le capteur 
récepteur. Pour ce travail, le capteur utilisé est résonant (identique à celui utilisé pour la 
détection de signaux d'EA) ce qui implique qu'une fois de plus la transcription des mouvements 
de surface en signal électrique est fortement altérée par les caractéristiques du capteur. Ainsi, les 
paramètres du signal US entre l'émission et la réception sont considérablement modifiés, comme 
le montre la Figure.III.2 dans le cas d’un train d’ondes guidées se propageant le long de la zone 
utile d’une éprouvette de traction. Un signal électrique carré d'amplitude 10 V et de durée 1 µs 
est imposé au capteur émetteur, après avoir transité à la surface d'un PE Dque puis avoir été 
enregistré par le capteur récepteur, la forme du signal collecté est très différente de celle de la 
source, et peut être ici comparée à une succession d’ondelettes. L'amplitude maximale du signal 
n'est plus que de 140 mV et sa durée est d'environ 60 µs. 
 

 
Figure.III.2. Modifications d'un signal US entre l'émission et la réception. 

 
Par la suite, les ondes US désigneront simplement des ondes se propageant dans le matériau, et 
nous nommerons « signaux US », les ondes US qui ont transité dans le matériau puis qui ont été 
enregistrées par le capteur, c'est-à-dire leur transcription en signaux électriques.     
 
Outre la forme du signal, le spectre de celui-ci est également affecté par la réponse (sensibilité en 
réception) du capteur récepteur. Le contenu fréquentiel du signal US enregistré, issu du signal 
carré généré par le capteur d’EA, est présenté sur la Figure.III.3. Nous remarquons que les 
fréquences comprises entre environ 350 et 600 kHz composent principalement le spectre du 
signal. Ce domaine fréquentiel se situe autour de la fréquence de résonance du capteur qui est 
d'environ 500 kHz.  
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Figure.III.3. Spectre fréquentiel d'un signal US ayant transité à la surface d'un PE Dque. 

 
Pour déterminer les caractéristiques du train d'ondes se propageant dans le matériau, il est 
nécessaire de faire une déconvolution du signal enregistré par les fonctions de transfert du 
capteur récepteur et du milieu de propagation. Néanmoins, au cours de ce travail, nous ne 
chercherons pas à déterminer les caractéristiques du train d’ondes se propageant dans le 
matériau. 
 
2.3. ONDES GUIDEES 
 

Pour nos investigations US, l’épaisseur des éprouvettes, identiques à celles utilisées pour 
l’instrumentation des essais de traction par EA, est plus petite que la largeur et la longueur de la 
zone utile. Ainsi, lorsque les matériaux libèrent de l’énergie acoustique issue des différents 
mécanismes de plasticité et d’endommagement, les ondes se propageant dans l’éprouvette sont 
des ondes guidées. Si la longueur d’onde est de l’ordre de grandeur de l’épaisseur alors des 
ondes de Lamb se propagent dans le milieu alors que si la longueur d’onde est très inférieure à 
l’épaisseur alors ce sont des ondes de Rayleigh. 
 
Par conséquent, l’emploi de la technique de contrôle US va nous permettre d’acquérir une 
meilleure compréhension de la propagation des ondes guidées le long de la zone utile des 
éprouvettes de traction de PE à l’aide d’une source US artificielle, « modèle » et parfaitement 
reproductible.  
 
Pour cela, nous déterminerons l’influence de plusieurs facteurs sur quelques paramètres 
US : l’énergie, l’amplitude maximale, la durée et la fréquence moyenne. Nous verrons 
notamment l’influence de la distance de propagation, la fréquence de la source, l’épaisseur de 
l’éprouvette et du taux de cristallinité des PE sur l’atténuation des ondes guidées se propageant le 
long de la zone utile des éprouvettes de traction. 
 
2.3.1. Effets de la distance de propagation sur les paramètres US 
 

La Figure.III.4.a représente l'évolution de l'énergie du signal US en fonction de sa distance 
parcourue à la surface d'un PE Dque. Nous mettons en évidence que l'énergie décroît fortement 
avec la distance et peut être décrite par une exponentielle décroissante. Cette décroissance 
exponentielle en fonction de la distance est aussi observée sur l'amplitude maximale du signal 
(Figure.III.4.b). Nous constatons que l’ajustement exponentiel est meilleur sur l'énergie que sur 
les mesures de l'amplitude maximale. En effet, comme nous l'avons déjà vu, en plus de 
l'atténuation intrinsèque du matériau, la dispersion de vitesse des ondes de Lamb engendre une 
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altération de la forme du train d'ondes lors de sa propagation. Le faite que l'amplitude maximale 
du signal dépende de l'atténuation intrinsèque du milieu de propagation, et soit affectée par la 
dispersion de vitesse, engendre des erreurs dans le calcul de l'atténuation des ondes guidées dans 
le matériau. Afin de s'affranchir de ce problème, nous avons choisi de calculer l'atténuation des 
ondes guidées à partir de l'énergie. En effet, ce paramètre intègre l'ensemble du signal réduisant 
les erreurs de calcul de l'atténuation par la prise en compte de l'étalement du train d'ondes dû à la 
dispersion de vitesse. Ainsi, l'atténuation des ondes guidées de fréquence centrale 500 kHz dans 
la zone utile d'une éprouvette de traction de PE Dque est d'environ 568 dB/m. Nous vérifions donc 
que l'atténuation US est très élevée dans les PE ce qui peut essentiellement s'expliquer par la 
dissipation de l'énergie des ondes sous forme de chaleur lors de leur propagation. 
 

 
(a)                                                                      (b)  

 Figure.III.4. Evolution de (a) l'énergie et (b) l'amplitude maximale en fonction de la distance 
parcourue par des ondes guidées dans la zone utile d'une éprouvette de traction d'un PE Dque. 

 
La durée des signaux diminue significativement en fonction de la distance (Figure.III.5.a). 
L’étalement du train d’ondes dû à la dispersion de vitesse devrait engendrer une augmentation de 
sa durée lorsque la distance de propagation augmente. Or, l’amplitude de la « queue » du signal 
décroît avec la distance ce qui implique que celle-ci passe plus rapidement sous le seuil de 
détection lorsque la distance de propagation augmente, d’où la diminution de la durée des 
signaux avec la distance. 
 
La fréquence moyenne des signaux US diminue légèrement lorsque la distance augmente 
(Figure.III.5.b). En effet, celle-ci passe de 480 à 430 kHz lorsque les signaux ont parcouru 10 et 
60 mm respectivement. Cette diminution s'explique par le fait que l'atténuation des composantes 
hautes fréquences des signaux est plus élevée que celle des basses fréquences. Ce comportement 
montre donc la dispersion d'atténuation des ondes guidées, c'est-à-dire qu'elle dépend de la 
fréquence, lorsque ces ondes se propagent dans la zone utile d'une éprouvette de traction 
d'épaisseur 5,7 mm. Ces mesures sont réalisées au contact ce qui signifie qu’il est très difficile 
d’avoir une bonne reproductibilité de la qualité du couplage entre le matériau et le capteur.  
Ainsi, de petits artéfacts peuvent apparaître lors des mesures, ce qui est le cas lorsque nous 
observons la légère augmentation de la fréquence autour de la distance de 30 mm.     
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(a)                                                                      (b) 

Figure.III.5. Evolution de (a) la durée et (b) la fréquence moyenne en fonction de la distance 
parcourue par des ondes guidées dans la zone utile d'une éprouvette de traction d'un PE Dque. 

 
Nous pouvons conclure que les paramètres US des ondes guidées évoluent 

significativement avec la distance de propagation dans le matériau, ce qui est essentiellement dû 
à la forte atténuation de celui-ci. 
 
2.3.2. Facteurs influençant l’atténuation 
 

 Comme vérifié précédemment, l'atténuation des ondes guidées dans les PE est très élevée. 
Nous entreprenons ici d'étudier l'effet de la fréquence du signal émis, de l'épaisseur de 
l'éprouvette et du taux de cristallinité du matériau sur l'atténuation des ondes guidées. Pour cela, 
nous avons effectué nos mesures dans la zone utile des éprouvettes de traction. 
 
2.3.2.1. Effet de la fréquence 
  

L'atténuation des ondes guidées issues de signaux composés d'une sinusoïde de fréquence 
centrale choisie entre 100 kHz et 1,2 MHz et se propageant le long de la zone utile d'un 
éprouvette de traction d'un PE D’que est présentée sur la Figure.III.6.a. Nous avons déterminé 
l'atténuation des signaux US à partir de la mesure de leur énergie en fonction de la distance de 
propagation, puis en effectuant un ajustement des mesures expérimentales par une exponentielle 
décroissante (Figure.II.14). Tout d'abord, nous constatons que l'atténuation augmente 
significativement avec la fréquence, passant d'environ 370 à 630 dB/m entre 100 kHz et 
1,2 MHz. L'atténuation des ondes guidées dépend donc de la fréquence. 
  
Cependant, l'atténuation présente deux comportements légèrement différents en fonction de la 
fréquence. En effet, celle-ci augmente fortement entre 100 et 600 kHz tandis qu’elle croît moins 
vite entre 600 kHz et 1,2 MHz. Ce changement de comportement, observé à cette fréquence de 
600 kHz, s'explique par une évolution du type d'ondes guidées se propageant dans l'éprouvette de 
PE lorsque le rapport entre l’épaisseur du matériau et la longueur d’onde est environ égal à 1,7. 
Comme le montre la Figure.III.8.a, au-dessus de 600 kHz les modes fondamentaux A0 et S0 des 
ondes de Lamb sont quasiment confondus en un seul correspondant aux ondes Rayleigh ce qui 
implique une faible dispersion d'atténuation. Ainsi, nous pouvons penser qu'au-dessus de 
600 kHz ce sont des ondes ayant un comportement proche des ondes de Rayleigh, peu 
dispersives, qui se propagent en surface du matériau. En revanche, en dessous de 600 kHz, les 
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Figure.III.7. Amplitude normalisée des spectres en fonction de la fréquence des signaux générés 

pour les simulations numériques. 
 
À partir des résultats de ces simulations, nous constatons bien qu'aux environs de 600 kHz 
l'atténuation croît moins vite avec la fréquence (Figure.III.6.b). Ces simulations révèlent aussi un 
saut de l'atténuation entre 400 et 500 kHz, qui n'est pas observé lors des mesures expérimentales. 
Cette différence peut être causée par le fait que dans les simulations numériques (i) la réponse du 
capteur récepteur en fonction de la fréquence n'est pas prise en compte signifiant que les signaux 
simulés ne sont pas affectés par la résonance du capteur, en particulier pour les signaux simulés 
de hautes fréquences et (ii) le récepteur est ponctuel engendrant que la mesure de l'énergie des 
signaux US simulés est effectuée en un seul point le long de leur trajet, tandis qu'elle est mesurée 
sous la surface du récepteur lors de nos mesures expérimentales. 
 
2.3.2.2. Effet de l'épaisseur 
  

L'épaisseur et la largeur d’une éprouvette diminuent tout au long d’un essai de traction, 
entraînant une réduction de la section du matériau. Cette réduction est homogène dans le 
domaine de déformation élastique alors qu’elle est hétérogène dans le domaine plastique due à la 
formation d’une striction au centre de l’éprouvette. Nous entreprenons ici simplement d’évaluer 
l'effet d’une diminution homogène de l'épaisseur d’une éprouvette sur l'atténuation des ondes 
guidées. Pour cela, nous avons généré des signaux carrés (quasi-impulsionnels) dont la fréquence 
centrale est de 500 kHz se propageant à la surface de la zone utile d'une éprouvette de traction de 
PE Dque dont l’épaisseur a été réduite progressivement de 5,7 à 3 mm. 
 
Tout d’abord, une réduction de l’épaisseur du matériau engendre une évolution de la dispersion 
de vitesse des ondes guidées (Figure.III.8), pour des fréquences comprises dans le domaine de 
l’EA. En effet, nous remarquons qu’un plus grand nombre de modes peut se propager dans 
l’éprouvette d’épaisseur 5,7 mm que celle d’épaisseur 3 mm. De plus, une augmentation de la 
fréquence de coupure des modes apparaît également en diminuant l’épaisseur du matériau. Ainsi, 
l’épaisseur de l’éprouvette a bien une influence sur la propagation des ondes guidées, en 
particulier en restreignant le nombre de modes pouvant se propager dans la structure. 
 
Cette restriction s’accompagne d’une augmentation significative de l’atténuation des ondes 
guidées lorsque l’épaisseur du matériau diminue (Figure.III.9). En effet, celle-ci passe d’environ 
570 à 1150 dB/m lorsque l’épaisseur diminue de 5,7 à 3 mm.  
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(a)                                                                     (b) 

Figure.III.8. Courbes de dispersion de la vitesse de phase de l’ensemble de famille de modes des 
ondes de Lamb se propageant dans un PE Dque d'épaisseur (a) 5,7 mm et (b) 3 mm.  

 
Des simulations numériques, réalisées à l’aide du logiciel de calculs éléments finis ABAQUS, 
ont permis de montrer une bonne corrélation avec les mesures expérimentales, comme le montre 
la Figure.III.9. Comme précédemment, la simulation représente fidèlement la géométrie 3D des 
différentes éprouvettes usinées avec des épaisseurs de plus en plus réduites. Les paramètres de la 
simulation sont les mêmes que ceux présentés plus haut en termes de nombre d’éléments (38760 
éléments pour l’éprouvette de 5,7 mm d’épaisseur, nombre qui tombe aux environs de 34000 
éléments pour l’éprouvette la plus fine), de pas de temps (10 ns), de durée totale de la simulation 
(4 ms), de la taille et du positionnement de l’émetteur et du récepteur. La différence entre les 
mesures expérimentales et la simulation concerne le type d’excitation en termes de variation 
temporelle de la force appliquée. Dans le cas de la simulation, nous avons utilisé une ondelette 
de type « pulse gaussien », à savoir 2,5 périodes de sinusoïde enveloppées par une gaussienne de 
4 µs de largeur. En conséquence, le domaine fréquentiel de cette source s’étend de 200 kHz à 
1 MHz. Nous avons ainsi tenté de reproduire une force à l’image de celle appliquée 
expérimentalement par les transducteurs US lorsqu’ils sont excités par les signaux carrés 
(Figure.II.7.b). 
 
 

Ces résultats montrent ainsi l’importance de la géométrie sur la propagation des ondes 
guidées et en particulier sur leur atténuation. Ainsi, nous pouvons d’ores et déjà dire qu’outre, la 
déformation plastique et l’endommagement des PE au cours des essais de traction, la réduction 
de la section de l’éprouvette à cause de la formation d’une striction impactera significativement 
la propagation des ondes guidées.  
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Figure.III.9. Atténuation des ondes guidées de fréquence centrale 500 kHz en fonction de 

l’épaisseur d'une éprouvette de PE Dque. 
 
2.3.2.3. Effet du taux de cristallinité 
  

Il est connu que l’atténuation dépend de la microstructure des matériaux dans lesquels les 
ondes US se propagent [PLO06]. Cependant, l’effet de la microstructure des polymères semi-
cristallins sur l’atténuation d'ondes guidées n'a que rarement été mis en évidence. Nous 
entreprenons donc d'étudier l'influence du taux de cristallinité des PE sur l'atténuation des ondes 
guidées se propageant dans la zone utile des éprouvettes de traction. Pour cela, nous avons 
généré des signaux de type 1 (Figure.II.7.a) sinusoïdal de fréquence 500 kHz correspondant à la 
fréquence de résonance du capteur récepteur. 
 
La Figure.III.10 montre l'atténuation des ondes guidées de fréquence 500 kHz en fonction du 
taux de cristallinité des PE étudiés. Nous remarquons que l'atténuation décroit significativement 
de 790 à 430 dB/m lorsque la cristallinité du matériau augmente de 48 à 79 %. Cette diminution 
présente un comportement linéaire et met en évidence que l'atténuation dépend de la 
microstructure des PE. 
 

 
Figure.III.10. Atténuation des ondes guidées de 500 kHz dans la zone utile des éprouvettes de 

traction des PE en fonction de leur taux de cristallinité. 
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Dans cette partie, nous avons étudié l’évolution des paramètres US des ondes guidées se 
propageant le long de la zone utile des éprouvettes de traction de PE. Nous avons vu que 
l’atténuation de ce type d’ondes est élevée dans les PE, celle-ci augmente avec la fréquence des 
ondes. Une diminution de l’épaisseur conduit également à une augmentation de l’atténuation. De 
plus, une forte modification des paramètres des signaux US est observée lorsque la distance de 
propagation augmente. Enfin, nous avons montré que le taux de cristallinité a une influence sur 
la propagation. En effet, l’atténuation diminue significativement lorsque le taux de cristallinité 
augmente. 

 
Par conséquent à partir de ces mesures US, nous pouvons d’ores et déjà faire quelques 

remarques quant à l’objectif, du prochain chapitre, de détecter des signaux d’EA issus des 
mécanismes de plasticité et d’endommagement des matériaux étudiés. Premièrement compte 
tenu de la forte atténuation des ondes US, la distance entre la source et le capteur ne doit pas être 
trop grande afin que l’amplitude maximale des signaux reste supérieure au seuil d’acquisition 
après propagation dans le matériau. Deuxièmement, la formation d’une striction qui se 
caractérise par une réduction significative de l’épaisseur et de la largeur de l’éprouvette lors d’un 
essai de traction, il semble peu probable d’enregistrer des signaux originaires des mécanismes 
apparaissant en son sein. Troisièmement, nous pouvons penser que le nombre de signaux d’EA 
détectés sera plus faible pour les PE les moins cristallins car l’atténuation des ondes US y est 
plus élevée que dans les PE les plus cristallins. 

 
2.4. ONDES DE VOLUME 

 
Dans la seconde partie de ce chapitre, nous étudierons la déformation plastique et de 

l’endommagement de PE à l’aide d’ondes guidées, se propageant le long de la zone utile des 
éprouvette de traction c’est-à-dire dans la direction de traction (Figure.II.10.a), et d’ondes 
longitudinales, transitant dans les éprouvettes suivant leur épaisseur c’est-à-dire 
perpendiculairement à l’axe de traction (Figure.II.10.b). 

 
Nous entreprenons de montrer l'influence du taux de cristallinité sur l'atténuation et la vitesse des 
ondes longitudinales et transversales afin de comparer la propagation des ondes de volume dans 
les PE. 

 
 2.4.1. Atténuation 

 
L'atténuation des ondes US peut être décrite en fonction de la fréquence par une loi 

puissance pour une large gamme de matériaux, en particulier les matériaux viscoélastiques. 
Wu [WU96] a montré que l'atténuation des ondes de volume est directement proportionnelle à la 
fréquence dans le cas de HDPE et de LDPE. Nous ne chercherons pas à vérifier ce 
comportement mais nous montrerons l'effet du taux de cristallinité sur l'atténuation des ondes 
longitudinales et transversales. 
 
Par nos mesures en immersion dans l'eau pour les ondes longitudinales (Figure.III.11.a) et au 
contact pour les ondes transversales (Figure.III.11.b), nous constatons que l'atténuation des 
ondes de volumes décroit lorsque le taux de cristallinité augmente. De plus, nous vérifions que 
l'atténuation des ondes longitudinales est plus faible que celles des ondes transversales. En effet, 
l’atténuation des ondes longitudinales varie d'environ 230 à 480 dB/m lorsque le taux de 
cristallinité diminue de 79 à 48 %, tandis que celle des ondes transversales varie d’environ 3250 
à 3600 dB/m.  
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vitesse des ondes de volume avec le taux de cristallinité s'explique par le fait que la proportion de 
la phase cristalline, dans le milieu moyen traversé par les ondes, augmente. Par conséquent, les 
ondes « voient » un milieu moyen qui présente un module d'Young plus élevé lorsque le taux de 
cristallinité du matériau augmente.   
Par la suite, nous suivrons l’évolution de la vitesse des ondes longitudinales au cours d’essais de 
traction (partie 3.2.2.2).  
 

 
(a)                                                                       (b) 

Figure.III.12. Vitesse des ondes (a) longitudinales et (b) transversales en fonction du taux de 
cristallinité des PE. Les lignes pointillées indiquent la tendance. 

 
2.4.3. Constantes élastiques 

 
À partir de la vitesse des ondes longitudinales et transversales, nous pouvons déterminer 

les modules longitudinal M, de cisaillement G, et d'Young E (Eq.I. 6 et 7). Le module M est 
calculé à partir de la vitesse des ondes longitudinales qui se propagent exclusivement par des 
mouvements de compressions parallèlement à la direction de propagation au sein de la matière. 
Le module G est déterminé à partir de la valeur de la vitesse des ondes de cisaillement qui 
transitent dans les milieux uniquement par des mouvements de cisaillement perpendiculairement 
à la direction de propagation. Le module E peut être exprimé en fonction des modules M et G. La 
valeur de ces modules est représentée en fonction du taux de cristallinité des PE sur la 
Figure.III.13. Nous remarquons que ces modules augmentent quasi-linéairement avec le taux de 
cristallinité. Le module longitudinal est compris entre 3,5 et 5 GPa, le module de cisaillement 
entre 0,6 et 1,5 GPa, et le module d'Young entre environ 1,5 et 4 GPa. 
 

Par la suite, une partie de nos investigations se portera sur l’étude de la déformation 
plastique et l’endommagement des PE perpendiculairement à l’axe de traction (Figure.II.10.b). 
Pour cela, nous utiliserons des ondes de volume qui seront générées à l’aide d’un capteur, 
similaire à ceux utilisés en EA. Cependant, ces capteurs ne sont pas conçus pour générer un type 
d’onde particulier. Ainsi, la nature des ondes générées n’est pas parfaitement connue. 
Néanmoins, comme nous l’avons déjà indiqué, le couplant utilisé entre le capteur et le matériau 
est de la graisse à vide. Ce couplant est peu visqueux ce qui implique que les composantes 
transversales des ondes ne sont probablement pas enregistrées par le capteur récepteur, et les 
signaux US collectés peuvent être assimilés à l’acquisition d’ondes longitudinales. Au cours des 
essais de traction, nous pourrons suivre l’évolution du module longitudinal M car celui-ci est 
directement lié à la vitesse des ondes longitudinales. Le suivi du module d’Young E est plus 
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difficile à réaliser car il nécessite de connaître l’évolution du coefficient de Poisson au cours des 
essais. La détermination de ce dernier nécessiterait la mesure des ondes de cisaillement qui n’est 
pas accessible par nos mesures.  
  

  
(a)                                                                      (b) 

 
(c) 

Figure.III.13. Modules (a) longitudinal M, (b) de cisaillement G et (c) d'Young E en fonction du 
taux de cristallinité des PE. Les lignes pointillées indiquent la tendance.   

 
  

Dans cette partie, nous avons étudié la propagation des ondes guidées et des ondes de 
volume dans des éprouvettes de traction de PE présentant des taux de cristallinité variés. Nous 
avons vérifié que l'atténuation US dans ces matériaux est élevée pour tous les types d’ondes 
étudiés. Une importante modification des paramètres US est observée lorsque la distance de 
propagation des ondes guidées augmente. Nous avons mis en évidence que l'atténuation 
augmente avec la fréquence de la source et qu'un changement du type d'onde se propageant dans 
le matériau apparaît lorsque la longueur d’onde est d’environ la moitié de l’épaisseur du 
matériau. L'atténuation des ondes guidées augmente lorsque l'épaisseur du matériau diminue 
alors qu'elle diminue lorsque le taux de cristallinité augmente. Nous avons vérifié que 
l’atténuation et la vitesse des ondes de volume dépend également du taux de cristallinité des PE. 
Enfin, nous avons vu que l’atténuation des ondes longitudinales est plus faible que celle des 
ondes transversales. 
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significative de la géométrique de l’éprouvette a lieu lors de la formation de la striction au cours 
d’un essai de traction. Cette dernière s’accompagne d’une réduction hétérogène de l’épaisseur et 
de la largeur au centre de l’éprouvette. Néanmoins, dans la striction, la largeur reste plus grande 
que l’épaisseur tout au long de l’essai d’une part, et de l’ordre de grandeur de la longueur d’onde 
d’autre part. Ainsi, l’effet géométrique de la diminution de l’épaisseur est toujours prépondérant 
sur la réduction de la largeur de l’éprouvette. 

 
Les Figure.III.14.a et b représentent l'évolution de l'énergie des signaux US en fonction de la 
déformation nominale suivant une échelle linéaire et logarithmique. Une légère décroissance de 
l'énergie est observée dans le domaine élastique tandis qu'une forte diminution apparaît au 
niveau du seuil de plasticité. Dans le domaine de déformation plastique, l'énergie des signaux 
chute, passant d'environ 500 à 4 aJ jusqu'aux environs de 120 % de déformation à partir de 
laquelle une très légère augmentation (seulement 2 aJ) est observée jusqu'à la fin de l'essai.  
 
Dans le domaine de déformation purement élastique, la décroissance de l'énergie pourrait 
s'expliquer simplement par l'allongement de la distance entre les capteurs, comme le représente 
la ligne pointillée noire sur les Figure.III.14.a et b. En effet, comme nous l’avons déjà vu, 
l’énergie des signaux US décroît exponentiellement lorsque la distance de propagation augmente 
(Figure.III.4.a). Afin de montrer uniquement l’effet de l'allongement de la distance entre les 
capteurs au cours de l’essai, nous avons considéré ici la décroissance énergétique d’une onde 
guidée de fréquence 500 kHz se propageant le long de la zone utile d’une éprouvette de PE Dque 
dont le coefficient d’atténuation est montré sur la Figure.III.10. La décroissance de cette ligne 
pointillée représente donc uniquement la perte d’énergie des signaux transitant dans le matériau 
sain sous l’effet de l’augmentation de la distance de propagation entre les capteurs émetteur et 
récepteur. En effet, l’évolution de l’énergie des signaux US est similaire à celle de la 
décroissance de l’énergie uniquement sous l’effet de l’augmentation de la distance entre les 
capteurs émetteur et récepteur dans le domaine élastique. 
 
Dans le domaine anélastique, l’évolution de l’énergie n’est plus corrélée à l'allongement de la 
distance entre les capteurs, et devient supérieure à celle-ci. Dans ce domaine, nous pouvons 
penser que l’initiation de l’orientation des chaînes macromoléculaires de la phase amorphe dans 
la direction de traction pourrait favoriser la propagation des ondes et engendrer une diminution 
de l’atténuation. 
 
Au niveau du seuil de plasticité, nous observons une forte décroissance de l’énergie que nous 
pourrions attribuer à l’apparition de mécanismes de plasticité et d'endommagement au sein du 
matériau, en particulier à la fragmentation des lamelles cristallines en petits blocs dès le seuil, 
d’une part, et à l’amorçage de la formation de la striction d’autre part. Cette décroissance de 
l’énergie se poursuit jusqu’à environ 120 % de déformation. 
En fin d’essai (à partir de 120 %), nous remarquons une légère remontée de l’énergie que nous 
pourrions de nouveau attribuer à l’orientation des chaînes de la phase amorphe dans la direction 
de traction.  
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(a)                                                                      (b) 

   
(c)                                                                     (d) 

Figure.III.14. Evolution de (a) l'énergie en échelle linéaire, (b) l'énergie en échelle 
logarithmique la ligne pointillée noire (--) correspond à la décroissance de l’énergie sous l’effet 
de l’allongement de la distance entre les capteurs uniquement, (c) l'amplitude et (d) la fréquence 

moyenne des ondes guidées lors d'un essai de traction réalisé à la vitesse de déformation de 
3,3 · 10-2 s-1 sur une éprouvette de PE Dque.  

 
L'évolution de l'amplitude maximale des signaux US présente un comportement similaire à celui 
de l'énergie au cours de l'essai (Figure.III.14.c). La décroissance de l’amplitude décroît plus 
fortement dès le seuil de plasticité que dans le domaine élastique. Elle se stabilise autour 0,1 V 
vers 100 % de déformation. 
 
La fréquence moyenne des signaux US est initialement de 460 kHz (Figure.III.14.d). Elle décroît 
d'environ 20 kHz lors de la déformation élastique du matériau. Nous observons une 
augmentation de la fréquence moyenne un peu après le seuil de plasticité. Cette évolution 
signifie que l’atténuation des basses fréquences devient plus élevée que celle des hautes 
fréquences. L’origine de ce comportement n’a pu être déterminée. Aux environs de 60 % de 
déformation, nous constatons que la fréquence moyenne diminue significativement passant de 
480 à 350 kHz. 
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À partir de l'énergie, nous pouvons déterminer l’évolution de l'atténuation des ondes US au cours 
de l'essai. Les variations de l’atténuation en fonction de la déformation sont représentées sur la 
Figure.III.15. De manière surprenante, nous remarquons que l'atténuation croît d'environ 
100 dB/m dans le domaine élastique. Cette augmentation n’est pas liée à la formation de 
mécanismes de plasticité et/ou d’endommagement au sein du matériau car dans le domaine 
élastique les mécanismes sont réversibles impliquant que la microstructure du matériau reste 
intacte. Nous pouvons attribuer cette augmentation à la manière de calculer l’atténuation. En 
effet, nous calculons l’atténuation à l’aide de l’Eq.II. 21 faisant intervenir la variation de la 
distance émetteur-récepteur au dénominateur. Or, dans le domaine élastique, cette variation est 
faible ce qui engendre une erreur sur l’estimation de l’atténuation et sa forte augmentation. Dans 
le domaine anélastique précédant le domaine plastique, nous remarquons une légère diminution 
de l’atténuation que nous pouvons attribuer à l’orientation des chaînes dans la direction de 
traction favorisant ainsi la propagation des ondes. Dès le seuil de plasticité, nous observons une 
importante augmentation de l’atténuation due à la formation de mécanismes de plasticité et 
d’endommagement d’une part et à la striction conduisant à une réduction hétérogène de la 
section de l’éprouvette d’autre part. Cette augmentation se poursuit jusqu’à 90 % de 
déformation, où l’atténuation atteint environ deux fois et demi celle du PE sain. Par la suite, une 
décroissance significative de l’atténuation est observée, passant de 1800 à 1250 dB/m, et qui 
pourrait être attribuée à l’orientation des chaînes de la phase amorphe dans l’axe de traction, 
comme cela a été suggéré par Yamaguchi et al. [YAM99]. 

 

 
Figure.III.15. Evolution de l'atténuation en fonction de la déformation au cours d'un essai de 

traction réalisé à la vitesse de déformation de 3,3 · 10-2 s-1 sur une éprouvette de PE Dque. 
 

3.2.2. Suivi des paramètres des ondes longitudinales 
 
3.2.2.1. Essai de traction continu 
 

Dans cette partie, nous suivons en continu l'évolution des paramètres US des ondes 
longitudinales lors d'un essai de traction.  
 
L'enregistrement des signaux US étant effectué à l'aide d'un capteur d'EA, des signaux d'EA 
peuvent donc aussi être détectés au cours d'un essai de traction (Figure.III.16.a et b). Nous 
étudierons en détail les caractéristiques de ces signaux lors du prochain chapitre. 
 
La courbe contrainte-déformation nominale et l'énergie des signaux US sont représentées sur la 
Figure.III.16.a. Dans le domaine élastique, nous constatons une augmentation de l'énergie 
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Afin de s'affranchir de ces problèmes, nous avons choisi de suivre l'évolution des paramètres des 
ondes longitudinales lors d'essais de traction arrêtés. Lors de chaque arrêt, la position des 
capteurs peut être réajustée correctement sur les faces des éprouvettes. En outre, la mesure de 
l'épaisseur du matériau au niveau des capteurs est effectuée à l'aide d'un pied-à-coulisse. Par 
conséquent, lors de ce type d'essais, l'évolution des paramètres US peut être suivie plus 
efficacement. 
 

  
(a)                                                                      (b) 

 
(c) 

Figure.III.16. Evolution de (a) l'énergie et (b) de l’amplitude maximale des signaux US lors d'un 
essai de traction réalisé à la vitesse de déformation de 3,3 · 10-2 s-1 sur une éprouvette de 

PE Dque. (c) Variation d’amplitude d’un signal US en fonction de l'épaisseur traversée dans un 
PE Dque. Les lignes pointillées noires représentent une augmentation d’1,5 % de l’amplitude 

d’un signal en fonction de l’épaisseur du matériau. 
 
3.2.2.2. Essai de traction arrêté 
 

 Tous les essais de traction arrêtés ont été réalisés à la vitesse de déformation de 
3,3 · 10 2 s-1. Les essais ont été arrêtés aux taux de déformation suivant : 15, 25, 50, 75, 100 % et 
ensuite par pas de 100 % jusqu'à la rupture du matériau. Indiquons que le seuil de plasticité des 
PE étudiés est situé autour de 15 % de déformation, ce qui signifie que la plupart des mesures 
sont effectuées dans le domaine de déformation plastique. La durée de chaque arrêt est de 2 min 
afin de repositionner face-à-face les capteurs au centre des éprouvettes, ainsi que de contrôler la 
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qualité du couplage et le serrage de la bande de Téflon. Les signaux US sont enregistrés 
uniquement après les réajustements du montage. Ainsi, contrairement à un essai de traction 
continu au cours duquel un grand nombre d'acquisitions est possible, dans le cas d'un essai de 
traction arrêté ce nombre est faible. Néanmoins, dans ce dernier cas, les variations des 
paramètres US sont moins perturbées par l'évolution du montage.  
 
La courbe contrainte-déformation nominale et l'énergie des ondes longitudinales se propageant à 
travers un PE Dque au cours d'un essai de traction arrêté sont représentées sur la Figure.III.17.a. 
Nous constatons que l'énergie augmente dans le domaine élastique et s'effondre dès le seuil de 
plasticité avant d'atteindre un plateau autour de 200 % de déformation et jusqu'à la rupture du 
matériau. Le comportement de la durée du signal en fonction de la déformation est similaire à 
celui de l’énergie (Figure.III.17.b). En effet, la durée du signal est initialement d'environ 210 µs, 
elle augmente dans le domaine élastique, puis décroît fortement dès le seuil de plasticité pour se 
stabiliser autour de 120 µs aux environs de 100 % de déformation.  
 
Pour ces deux paramètres, le plateau observé à partir de 200 % de déformation correspond au fait 
que la structure sphérolitique du centre de l'éprouvette s'est entièrement transformée en structure 
fibrillaire. 
 

 
(a)                                                                        (b) 

Figure.III.17. Evolution des paramètres US (a) l'énergie et (b) la durée des ondes longitudinales 
lors d'un essai de traction arrêté à la vitesse de déformation de 3,3 · 10-2 s-1 sur une éprouvette 

de PE Dque. 
 
Nous avons constaté que l’épaisseur du matériau diminue tout au long de l'essai, et plus 
particulièrement dès le seuil de plasticité à partir duquel s'initie la formation de la striction sur 
l'éprouvette (Figure.III.18.a). 
 
À partir de l'épaisseur du matériau, nous pouvons déterminer l'évolution de la vitesse des ondes 
longitudinales au cours de la déformation du matériau (Figure.II.13 et Eq.II. 14). La vitesse 
décroit tout au long de l’essai; notons qu’elle diminue légèrement dans le domaine élastique 
(Figure.III.18.a). En revanche, la vitesse s’effondre à partir de 25 % de déformation, tandis 
qu’elle se stabilise autour de 900 m/s à partir de 200 % de déformation.  
 
L'évolution du module longitudinal M en fonction de la déformation est représentée sur la 
Figure.III.18.b. Celui-ci est calculé en supposant que la densité du PE ne varie pas au cours de la 
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déformation (Eq.I. 6). Comme pour les autres paramètres, ce module subit une légère 
décroissance dans le domaine élastique avant une forte diminution dès le seuil de plasticité 
jusqu’à 200 % de déformation. Lorsque sa valeur se stabilise, le module est environ 4 fois plus 
faible que sa valeur initiale. 
 
L'atténuation des ondes longitudinales est représentée en fonction de la déformation sur la 
Figure.III.18.c. Celle-ci augmente légèrement dans le domaine élastique tandis que, dès le seuil 
de plasticité elle augmente fortement signifiant la forte influence de l’état du réseau cristallin sur 
la propagation des ondes. A 200 % de déformation, l’atténuation est environ 5 fois plus élevée 
que celle du matériau sain. 
 

  
(a)                                                                   (b) 

 
(c) 

Figure.III.18. Evolution (a) de la vitesse des ondes longitudinales en fonction de l'épaisseur du 
matériau, (b) du module longitudinal M et (c) de l'atténuation des ondes longitudinales au cours 

d'un essai de traction arrêté réalisé à la vitesse de déformation de 3,3 · 10-2 s-1 sur une 
éprouvette de PE Dque. 
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Dans cette partie, nous avons suivi l’évolution des paramètres US des ondes guidées et des 
ondes longitudinales au cours d’un essai de traction sur une éprouvette de PE Dque. 
Dans le domaine élastique, nous avons notamment constaté que l’énergie des ondes guidées 
décroit sous l’effet de l’allongement de la distance entre les capteurs. En outre, l’énergie 
augmente légèrement sous l’effet de la réduction de l’épaisseur pour les ondes longitudinales. 
Pour les deux types d’ondes, l’énergie s’effondre dès le seuil de plasticité. Ce comportement 
engendre une augmentation significative de l’atténuation due, d’une part, à la destruction du 
réseau cristallin au sein du matériau et, d’autre part, à l’évolution géométrique de l’éprouvette 
causée par la formation de la striction. Aux plus grandes déformations, une stabilisation de 
l’énergie est constatée. L’atténuation des ondes guidées diminue significativement, probablement 
due à l’orientation des chaînes de la phase amorphe. 
 
3.3. INFLUENCE GEOMETRIQUE DE LA STRICTION ET DES MICRO-MECANISMES 

DE PLASTICITE ET D’ENDOMMAGEMENT SUR LA PROPAGATION DES ONDES 
US 

 
Dans cette partie, nous étudierons l’influence géométrique de la formation de la striction 

sur l’atténuation des ondes guidées. Nous allons également analyser l'influence du taux de 
cristallinité, de la cavitation et de l’orientation des chaînes de la phase amorphe sur la 
propagation des ondes longitudinales et des ondes guidées se propageant perpendiculairement et 
dans la direction de traction. 
 
3.3.1. Ondes guidées 
 
3.3.1.1. Influence géométrique de la striction 
 

Lors d’un essai de traction, une striction se forme au centre de l’éprouvette. Elle se 
caractérise géométriquement par une réduction hétérogène de la section le long de la zone utile. 
Nous avons vu précédemment qu’une réduction de l’épaisseur de l’éprouvette engendre une forte 
augmentation de l’atténuation des ondes guidées. Ainsi, nous pouvons penser que la formation 
d’une striction affecte également la propagation des ondes guidées. 

  
Afin de vérifier l’influence géométrique de la striction sur l’énergie des signaux US, nous avons 
usiné des éprouvettes dont le centre présente des formes similaires à l’évolution de la striction 
observée lors d’un essai de traction, à la différence qu’au sein de celle-ci aucun mécanisme de 
plasticité et d’endommagement n’a eu lieu. Les mesures ont été réalisées pour des déformations 
géométriques correspondant à 50, 75, 100 et 200 %. Les signaux US générés sont identiques à 
ceux utilisés lors des essais (signaux carrés).  
 
La Figure.III.19 représente l’évolution de l’énergie des signaux US en fonction d’un taux de 
déformation correspondant aux dimensions de la striction usinée sur des éprouvettes saines d’un 
des PE étudiés, le PE Aque. Sur cette figure, la courbe de traction permet de montrer par rapport à 
un vrai essai de traction, les stades de déformations géométriques de l’éprouvette (striction) 
auxquels nous avons effectué nos mesures. Nous remarquons que l’énergie des signaux décroit 
significativement avec la réduction hétérogène de la section de l’éprouvette. En effet, nous 
observons une décroissance de l’énergie passant d’environ 9000 à 20 aJ entre 0 et 100 % de 
déformation uniquement liée à la géométrie de la striction. Indiquons qu’aucun signal n’a pu être 
détecté dans le cas de l’éprouvette usinée à 200 % de déformation. L’augmentation de 
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l’atténuation observée est donc d’environ 2200 dB/m à 100 % de déformation. Par conséquent 
comme attendu, la déformation géométrique des éprouvettes uniquement liée à la formation de la 
striction a une influence importante sur la propagation des ondes guidées. 
 

 
Figure.III.19. Evolution de l’énergie des ondes guidées en fonction de la déformation 

correspondant à la formation de la striction sur des éprouvettes de PE Aque non déformées. La 
courbe de traction permet de replacer les mesures US par rapport à un vrai essai de traction.   

 
3.3.1.2. Influence de l'orientation des chaînes 
  

Au cours d’un essai de traction, les chaînes macromoléculaires de la phase amorphe 
s’orientent progressivement dans la direction de traction. Cette orientation conduit à une 
évolution de l’anisotropie du matériau. Dans cette partie, nous entreprenons de montrer 
l’influence de ce mécanisme sur la propagation des ondes guidées.  
 
Hisekorn [HIR86] puis Ahmed et al. [AHM91] ont montré que, dans des aciers polycristallins, 
l’atténuation des ondes est plus faible lorsque les plans cristallographiques des grains sont 
orientés dans la direction de propagation des ondes. Ce comportement s’explique par le caractère 
anisotrope des cristaux impliquant que leurs constantes élastiques dépendent de la direction.  
 
En s’orientant dans l’axe de traction, les propriétés élastiques de la phase amorphe des PE vont 
tendre vers celles du cristal. Par conséquent, nous pouvons penser que l’orientation des chaînes 
macromoléculaires de la phase amorphe dans la direction de traction favorise la propagation des 
ondes.   
 
Yamaguchi et al. [YAM99] ont suggéré que la diminution de l’atténuation des ondes guidées, 
après le seuil de plasticité au cours d’un essai de traction sur un PP, résulterait de l’orientation 
des chaînes amorphes dans la direction de traction. Cependant, ces auteurs n’ont pas mis en 
évidence que ce mécanisme est bien à l’origine de la décroissance de l’atténuation. 
 
Par conséquent, nous avons cherché à montrer cet effet en comparant l’énergie des signaux 
enregistrés au cours d’un essai de traction (mesures in situ) et l’énergie de signaux acquis après 
déformation du matériau jusqu’aux différents taux de déformation souhaités suivi d’un 
relâchement de la contrainte (mesures ex situ) engendrant un repliement des chaînes sur elles-
mêmes. Ces mesures ex situ ont été réalisées sur des éprouvettes de PE Bque qui ont été étirées à 
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25, 50, 75, 100 et 200 % de déformation. Les mesures ex situ ont été effectuées environ 48 
heures après les essais de déformation. 
  
La comparaison de l’énergie des signaux US pour des mesures in situ et ex situ est représentée en 
fonction de la déformation d’un PE Bque sur la Figure.III.20. Nous remarquons que l’énergie des 
signaux enregistrés lors des mesures in situ, c’est-à-dire au cours d’un essai de traction, est 
toujours supérieure à celle des signaux acquis lors des mesures ex situ (après déformation du 
matériau et repliement des chaînes sur elles-mêmes). Ce comportement s’explique par le 
dépliement et l’orientation progressive des chaînes amorphes dans l’axe de traction, ce qui 
entraîne une augmentation de l’anisotropie du PE au cours de l’essai. Cette orientation conduit à 
ce qu’une partie de ces chaines peut cristalliser montrant ainsi que les propriétés élastiques de la 
phase amorphe tendent vers celles du cristal. Par conséquent, la perte plus faible d’énergie des 
signaux enregistrés lors des mesures in situ par rapport aux mesures ex situ provient du fait que 
l’atténuation intrinsèque de la phase amorphe diminue avec l’orientation des chaînes et tend vers 
celle du cristal. L’atténuation du cristal est plus faible que celle de l’amorphe, par conséquent ce 
mécanisme engendre une décroissance de l’atténuation du milieu au cours d’un essai de traction. 
La propagation des ondes guidées se trouve donc favoriser par l’évolution de l’anisotrope du 
matériau dans la direction de traction. 
 
Ainsi, ce résultat confirme l’hypothèse suggérée par Yamaguchi et al. [YAM99]. 
  

 
Figure.III.20. Evolution de l’énergie des ondes guidées au cours d’un essai de traction réalisé à 

la vitesse de déformation de 3,3 · 10-2 s-1 et lors de mesures ex situ sur des éprouvettes de 
PE Bque. 

 
3.3.2. Ondes longitudinales 
 
3.3.2.1. Influence du taux de cristallinité 
 

L’influence du taux de cristallinité sur les courbes de traction arrêtées des PE est 
représentée sur la Figure.III.21.a. Nous constatons que la contrainte correspondant au seuil de 
plasticité augmente avec le taux de cristallinité, et que celle-ci est généralement située entre les 
arrêts à 15 et 25 % de déformation dans ce type d’essais (Figure.III.21.b). La position du seuil de 
plasticité est donc assez peu impactée par les arrêts. Par la suite pour des raisons de lisibilités 
graphiques, les mesures US seront représentées sans ces courbes de traction. 
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environ. Ainsi, à la fin de l’essai la vitesse des ondes longitudinales est plus élevée dans les PE 
les moins cristallins, contrairement à ce qui est observé à l’état non déformé. 
 

  
(a)                                                                       (b)               

Figure.III.22. Evolution (a) de l’atténuation et (b) de la vitesse des ondes longitudinales en 
fonction de la déformation lors d’essais de traction arrêts réalisés à la vitesse de déformation de 

3,3 · 10-2 s-1 pour l’ensemble des PE étudiés. 
 
3.3.2.2. Influence de la cavitation 
 

 Comme nous l’avons vu précédemment à partir de 200 % de déformation, nous 
n’observons plus d’évolution des paramètres US au cours de la déformation. Ce comportement 
s’explique par le fait que la structure sphérolitique initiale du matériau s’est entièrement 
transformée en structure fibrillaire au niveau des capteurs (typiquement situés au centre de 
l’éprouvette). Dans cette partie, nous montrerons l’influence de la cavitation sur l’atténuation et 
la vitesse des ondes longitudinales dans les PE. 
 
Plusieurs études ont montré l’effet de la porosité sur l’atténuation et la vitesse des ondes US dans 
divers matériaux [CHE09, JEO95, TAV92]. Les auteurs ont établi que la présence de micro-
cavités au sein des matériaux engendre une importante augmentation de l’atténuation ainsi 
qu’une diminution de la vitesse des ondes. En outre, la variation de ces paramètres croît avec le 
pourcentage de vide.  
 
Par conséquent, nous pouvons penser que la formation de micro-cavités impacte la propagation 
des ondes US dans les PE au cours des essais.       
 
La variation de l'atténuation des ondes longitudinales pour l’ensemble des PE, entre leur valeur à 
200 % de déformation et leur valeur à l'état initial, est représentée en fonction du taux de 
cristallinité sur la Figure.III.23.a. Nous remarquons que l’évolution de l'atténuation dépend bien 
du taux de cristallinité. En outre, deux groupes de PE peuvent être identifiés. Les PE les moins 
cristallins présentent une évolution de l’atténuation plus faible que celle des PE les plus 
cristallins (environ 1000 dB/m contre 2000 dB/m). Cette différence pourrait être due à la 
formation ou non de micro-cavités au sein des matériaux au cours des essais. En effet, les PE les 
moins cristallins ne cavitent pas (PE Aque et PE Bque) ou peu (PE Aiso), tandis que les plus 
cristallins se déforment avec la formation d’une quantité plus importante de micro-vides. 
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La formation de micro-vides semble également provoquer une diminution plus importante de la 
vitesse des ondes longitudinales dans les PE les plus cristallins. En effet, comme le montre la 
Figure.III.23.b, la diminution de la vitesse des ondes est autour de 1000 m/s pour les PE les 
moins cristallins tandis qu'elle est située aux environs de 1400 m/s pour les plus cristallins. 
 
Cette décroissance plus importante de la vitesse semble signifier une diminution plus importante 
des propriétés élastiques des PE se déformant en présence de micro-cavités que celles des PE qui 
se déforment en l’absence de cavitation. En effet, les modules d’Young E et longitudinal M sont 
proportionnels au produit de la masse volumique par le carré de la vitesse des ondes 
longitudinales (Eq.I. 6). Outre une diminution des vitesses plus importantes, la présence de 
micro-vides au sein des PE les plus cristallins engendre une diminution significative de leur 
masse volumique. Par conséquent, il semble que les modules élastiques des PE se déformant en 
présence de micro-cavités subissent une décroissance plus importante que ceux des PE qui se 
déforment en l’absence de cavitation. 
 

  
(a)                                                                     (b) 

Figure.III.23. Variation (a) de l'atténuation et (b) de la vitesse des ondes longitudinales entre la 
valeur à 200 % de déformation et la valeur à l'état initial, en fonction du taux de cristallinité. 

 
3.3.2.3. Influence de l’orientation des chaînes 
 

Dans la partie 3.3.1.2, nous avons montré que l’orientation des chaînes de la phase 
amorphe entraîne une diminution de l’atténuation des ondes guidées se propageant dans la 
direction de traction. Nous entreprenons ici de montrer l’effet de ce mécanisme sur la 
propagation des ondes longitudinales se propageant perpendiculairement à l’orientation des 
chaînes.  
 
Dans le cas des ondes longitudinales, l’influence de l’orientation des chaînes a été réalisée en 
comparant l’énergie des signaux US avant et après rupture des PE. En effet, juste avant la 
rupture du matériau les chaînes sont orientées tandis qu’après la rupture (relâchant la contrainte) 
de celui-ci, les chaînes se replient de nouveau sur elles-mêmes.  
 
La Figure.III.24 représente la différence d’énergie des signaux US enregistrés après et avant la 
rupture des différents PE. Nous constatons que cette différence est négative pour l’ensemble des 
PE, montrant que l’énergie des signaux est plus élevée avant la rupture, c’est-à-dire lorsque les 
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chaînes sont orientées, qu’après rupture, c’est-à-dire lorsque les chaînes sont repliées. Nous 
prouvons donc que l’orientation des chaînes favorise également la propagation des ondes 
transitant perpendiculairement à la direction de traction. 
 

 
Figure.III.24. Variation d'énergie des signaux US entre l'énergie après et avant la rupture des PE 

en fonction de leur taux de cristallinité. 
 

Dans cette partie, nous avons montré l’évolution des paramètres US des ondes guidées se 
propageant le long de la zone utile des éprouvettes, et des ondes longitudinales qui transitent 
dans le matériau suivant son épaisseur au cours d’essais de traction. Nous avons observé une 
importante modification des paramètres des ondes dès le seuil de plasticité que nous pouvons 
attribuer à l’évolution de la géométrie des éprouvettes causée par la formation d’une striction 
d’une part, et à l’apparition de mécanismes de plasticité et d’endommagement au sein des 
matériaux d’autre part. Une augmentation significative de l’atténuation est constatée lors de la 
déformation géométrique seule des éprouvettes de traction sous l’effet de la striction. Nous avons 
remarqué que la fragmentation des lamelles cristallines en blocs cristallins entraîne une forte 
hausse de l’atténuation. De même, la présence de micro-vides au sein des PE engendre une 
élévation de l’atténuation et une diminution plus importante de la vitesse des ondes 
longitudinales. L’orientation progressive des chaînes macromoléculaires dans l’axe de traction 
conduit à une décroissance de l’atténuation intrinsèque de la phase amorphe ce qui implique que 
ce mécanisme tend à faire diminuer l’atténuation US au cours des essais.  
Cependant, nos mesures ne révèlent pas de modifications des paramètres US causées par la 
transformation martensitique, qui apparaît dans nos PE avant le seuil de plasticité. Ceci pourrait 
s’expliquer par le fait que les propriétés élastiques de la maille orthorhombique initiale du PE 
sain et la maille monoclinique du PE résultante de la transformation doivent probablement être 
peu différentes. 

 
 

4. COMPORTEMENT DES ONDES US DANS D’AUTRES POLYMERES SEMI-
CRISTALLINS 

 
Nous avons entrepris d’étudier la propagation des ondes US au sein d’autres polymères 

semi-cristallins que le PE afin de vérifier si les comportements observés précédemment peuvent 
être généralisés. Par conséquent, nous avons utilisé la technique de contrôle par ondes US pour 
suivre la déformation plastique et l’endommagement d’un PP et d’un PVDF au cours d’essais de 
traction. Le taux de cristallinité du PP et du PVDF est respectivement de 53 et 47 %. A 
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l’exception de l’épaisseur des éprouvettes de PVDF qui est de 3 mm, les dimensions des 
éprouvettes de traction de ces matériaux sont identiques à celles des PE. 

 

4.1. POLYPROPYLENE 
 

Comme pour les PE, l’énergie d’ondes guidées, composées d’un seul cycle de sinusoïde de 
fréquence 500 kHz et transitant le long de la zone utile de l’éprouvette, décroit 
exponentiellement lorsque la distance de propagation augmente (Figure.III.25.a). A cette 
fréquence, l’atténuation des ondes guidées dans le PP sain est de 820 dB/m. Par conséquent, nous 
vérifions que l’atténuation US dans ce polymère semi-cristallin est également élevée d’une part, 
et qu’elle est similaire à celle des PE présentant un taux de cristallinité proche d’autre part. Nous 
faisons le même constat pour l’atténuation des ondes longitudinales qui est de 513 dB/m à la 
fréquence de 300 kHz. La vitesse des ondes longitudinales et transversales est respectivement de 
2345 et 983 m/s, ce qui est supérieur à la vitesse des ondes de volume des PE de taux de 
cristallinité proche montrant que le module d’Young du PP est plus élevé que celui du PE. 
La Figure.III.25.b représente l’évolution de l’énergie des ondes guidées ayant transitées le long 
de la zone utile d’une éprouvette de PP en fonction de la déformation nominale, au cours d’un 
essai de traction réalisé à la vitesse de déformation de 8,3 · 10-3 s-1. Nous constatons que 
l’énergie des signaux US décroit légèrement dans le domaine élastique, tandis qu’elle s’effondre 
dès le seuil de plasticité. Cette forte diminution de l’énergie, qui passe d’environ 500 à 9 aJ, 
apparait avec la formation de mécanismes de plasticité et d’endommagement au sein du 
matériau, en particulier avec la destruction du réseau cristallin, et avec la formation de la 
striction. A plus grande déformation, nous observons une faible décroissance de l’énergie que 
nous pouvons attribuer à l’orientation des chaînes de la phase amorphe.  
 

  
(a)                                                                         (b) 

Figure.III.25. Energie des ondes guidées (a) en fonction de la distance de propagation à la 
surface d’une éprouvette de PP et (b) au cours d’un essai de traction réalisé à la vitesse de 

déformation de 8,3 · 10-3 s-1 sur une éprouvette de PP. 
 
Nous avons également suivi la déformation plastique et l’endommagement du PP 

perpendiculairement à la direction de traction à l’aide d’ondes longitudinales, lors d’un essai de 
traction arrêté à la vitesse de déformation de 8,3 · 10-3 s-1. L’évolution de la vitesse et de 
l’atténuation des ondes longitudinales est représentée en fonction de la déformation sur les  
Figure.III.26.a et b. Dans le domaine élastique, nous observons une faible décroissance de la 
vitesse et une petite augmentation de l’atténuation. Dès le seuil de plasticité, une forte 
modification de ces paramètres est constatée avec l’effondrement de la vitesse, passant de 2250 à 
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1000 m/s, liée à une importante augmentation de l’atténuation qui est multipliée par 5 entre 25 et 
100 % de déformation. En fin d’essai, la vitesse et l’atténuation des ondes évoluent peu. 

 
Par conséquent, nous remarquons que les comportements constatés sur les PE sont 

également observés sur le PP ce qui montre bien que les mécanismes de plasticité et 
d’endommagement affectent fortement la propagation des ondes US.  
 

  
(a)                                                                        (b) 

Figure.III.26. Evolution de (a) la vitesse et (b) l’atténuation des ondes longitudinales au cours 
d’un essai de traction arrêté réalisé à la vitesse de déformation de 8,3 · 10-3 s-1 sur une 

éprouvette de PP. 
 
4.2. POLYFLUORURE DE VINYLIDENE 
 

La décroissance de l’énergie des ondes guidées de fréquence 500 kHz en fonction de la 
distance de propagation à la surface d’une éprouvette de PVDF est représentée sur la 
Figure.III.27.a. Pour ces ondes, nous remarquons que l’atténuation dans le PVDF est de 
1588 dB/m, ce qui est bien plus élevée que l’atténuation dans un PE de cristallinité proche, le 
PE Aque (48 %), qui est de 790 dB/m. Cette différence s’explique par le fait que l’épaisseur des 
éprouvettes de PVDF est de 3 mm tandis que celle des PE est d’environ 6 mm. En effet, nous 
avons montré (partie 2.3.2.2) qu’une réduction de l’épaisseur d’environ 3 mm engendre un 
doublement de l’atténuation des ondes guidées. En ce qui concerne l’atténuation des ondes 
longitudinales, elle est de 1058 dB/m à la fréquence de 300 kHz dans le PVDF, également plus 
élevée que l’atténuation du PE Aque. La vitesse des ondes longitudinales et transversales est 
respectivement de 1845 et 799 m/s. 

 
L’évolution de l’énergie des ondes guidées qui se sont propagées le long de la zone utile d’une 
éprouvette de PVDF au cours d’un essai de traction effectué à la vitesse de déformation de 
8,4 · 10-4 s-1 est représentée sur la Figure.III.27.b. Nous remarquons qu’une décroissance de 
l’énergie des signaux US apparait dès le début de l’essai, et que l’énergie décroit un peu plus au 
niveau du seuil de plasticité. À partir d’environ 70 % de déformation, nous constatons une 
stabilisation de l’énergie des signaux due à l’orientation des chaînes de la phase amorphe dans la 
direction de traction. 
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(a)                                                                         (b) 

Figure.III.27. Energie des ondes guidées (a) en fonction de la distance de propagation à la 
surface d’une éprouvette de PVDF et (b) au cours d’un essai de traction réalisé à la vitesse de 

déformation de 8,4 · 10-4 s-1 sur une éprouvette de PVDF. 
 

Le suivi de la déformation plastique et l’endommagement du PVDF a aussi été réalisé  
perpendiculairement à l’axe de traction par des ondes longitudinales, lors d’un essai de traction 
arrêté à la vitesse de déformation de 8,4 · 10-4 s-1. L’évolution de la vitesse et de l’atténuation des 
ondes longitudinales sont représentées en fonction de la déformation sur les Figure.III.28.a et b. 
Dans le domaine élastique, nous remarquons que la vitesse des ondes décroit très légèrement 
alors que l’atténuation augmente peu. En revanche, une forte décroissance de la vitesse et une 
importante augmentation de l’atténuation (qui est doublée) sont observées dès le seuil de 
plasticité. À la fin de l’essai, nous remarquons une faible évolution de ces paramètres. 

 
Nous pouvons conclure que les observations réalisées sur les PE et le PP peuvent être 

généralisées au PVDF. 
 

  
(a)                                                                          (b) 

Figure.III.28. Evolution de (a) la vitesse et (b) l’atténuation des ondes longitudinales au cours 
d’un essai de traction arrêté réalisé à la vitesse de déformation de 8,4 · 10-4 s-1 sur une 

éprouvette de PVDF. 
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5. CONCLUSION 
 

Dans ce chapitre, nous avons employé la technique de contrôle US afin d’acquérir une 
meilleure compréhension de l’initiation de la plasticité et de l’endommagement de polymères 
semi-cristallins. Pour cela, nous avons étudié la propagation de différentes ondes US dans des PE 
présentant des taux de cristallinités variés, d’un PP et d’un PVDF. Nous avons choisi d’utiliser 
les ondes guidées et les ondes de volume afin de caractériser les propriétés de ces matériaux et 
d’étudier les mécanismes de plasticité et d’endommagement apparaissant en leur sein lors 
d’essais de traction. 

 
Dans un premier temps, nous avons cherché à mieux comprendre la propagation des ondes 

US dans les éprouvettes de traction de PE à l’état non déformé. Nous avons remarqué qu’une 
augmentation de la distance de propagation affecte significativement l’ensemble des paramètres 
des ondes guidées. Une décroissance exponentielle de l’énergie et de l’amplitude des signaux est 
observée avec la distance de propagation, ce qui nous a permis de vérifier que l’atténuation US 
est élevée dans les PE. Nous avons mis en évidence que l’atténuation croît avec la fréquence et 
qu’un changement du type d’ondes guidées se propageant dans l’éprouvette apparaît aux 
environs de 600 kHz. Nous avons également constaté qu’une diminution de l’épaisseur des 
éprouvettes engendre une augmentation significative de l’atténuation. De plus, l’atténuation des 
ondes guidées et des ondes de volume diminue lorsque le taux de cristallinité des PE augmente. 
La vitesse des ondes de volume augmente avec le taux de cristallinité. Enfin, nous avons vérifié 
que l’atténuation des ondes longitudinales est plus faible que celle des ondes transversales, ce qui 
est la conséquence de la faible viscosité des PE limitant les mouvements de cisaillement. 
 

Dans un second temps, nous avons étudié la propagation des ondes guidées et des ondes 
longitudinales lors d’essais de traction en continu et arrêtés. Les ondes guidées ont été employées 
pour étudier la déformation plastique et l’endommagement des PE dans la direction de traction, 
tandis que les ondes longitudinales ont été utilisées perpendiculairement à l’axe de traction. Dans 
le domaine élastique, l’énergie des ondes guidées diminue sous l’effet de l’allongement de la 
distance entre les capteurs émetteur et récepteur, alors que l’énergie des ondes longitudinales 
augmente légèrement sous l’effet de la réduction de l’épaisseur. L’atténuation et la vitesse des 
ondes longitudinales évoluent peu dans ce domaine. Dans le domaine de déformation plastique, 
la propagation des ondes est affectée par l’apparition des mécanismes de plasticité et 
d’endommagement ainsi que par la forte évolution géométrique de l’éprouvette causée par la 
formation de la striction. Nous avons en effet montré que la formation de la striction conduit à 
une évolution de la géométrie des éprouvettes, menant à une augmentation importante de 
l’atténuation des ondes guidées. Dès le seuil de plasticité, nous avons constaté un effondrement 
de l’énergie (et une augmentation significative de l’atténuation) des différentes ondes que nous 
pouvons attribuer à la fragmentation des lamelles cristallines engendrant la destruction du réseau 
cristallin. La vitesse des ondes longitudinales diminue également dès le début de la déformation 
plastique des PE. Les PE les plus cristallins présentent une variation d’atténuation et de vitesse 
plus importante que celle des PE les moins cristallins. Ce comportement s’explique par la 
formation de micro-cavités qui conduirait à une diminution plus importante des propriétés 
élastiques des matériaux se déformant en présence de cavitation. Nous avons également montré 
l’influence de l’orientation des chaînes de la phase amorphe sur la propagation des ondes. 
Effectivement, ce mécanisme a pour effet de diminuer l’atténuation due à l’évolution de 
l’anisotropie du matériau favorisant la propagation des ondes. 
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Dans la dernière partie de ce chapitre, nous avons également étudié la propagation des 
ondes US dans un PP et un PVDF. Nous avons vérifié que l’atténuation US dans ces polymères 
semi-cristallins est élevée. Au cours d’essais de traction, l’évolution des paramètres des ondes 
guidées et des ondes longitudinales est similaire à celle observée sur les PE. En particulier, nous 
avons remarqué un effondrement de l’énergie et de la vitesse dès le seuil de plasticité confirmant 
l’influence de l’état du réseau cristallin sur la propagation des ondes. 

 
 
Nos investigations nous ont permis de mieux comprendre le comportement des ondes US 

dans les polymères semi-cristallins à l’état non déformé et au cours d’essais de traction. En 
particulier, nous comprenons mieux l’influence (i) des différents mécanismes de plasticité et 
d’endommagement, et (ii) de l’évolution de la géométrie des éprouvettes de traction sur la 
propagation des ondes US. Par conséquent, nous appréhendons mieux la possibilité de détecter 
des signaux d’EA provenant de mécanismes apparaissant au sein des matériaux étudiés et, de 
gamme de fréquences comprises dans le domaine US dans lequel a été mené l’étude de ce 
chapitre. 
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1. INTRODUCTION 
  

La technique d'émission acoustique (EA) permet la détection d’ondes transitoires provenant 
des mécanismes de plasticité, d'endommagement et d’événements associés à la rupture de 
matériaux sous contrainte. Toutefois, cette technique a rarement été utilisée pour étudier la 
déformation plastique et l'endommagement de polymères semi-cristallins car, comme nous 
l'avons vu dans le chapitre précédent, une forte atténuation ultrasonore (US) caractérise ces 
matériaux. Néanmoins, les quelques études d’EA à notre disposition indiquent qu’une faible 
activité acoustique est observée lorsque ces matériaux sont sollicités en traction. Jusqu’à présent, 
la localisation de signaux d'EA n'a pas encore été possible, ce qui signifie que l'origine physique 
des signaux n'est pas encore clairement établie. En effet, diverses sources d'EA contribuent à la 
détection de signaux au cours des essais. Par conséquent, lorsque la localisation de signaux n'est 
pas possible, il est nécessaire de différentier la signature acoustique des signaux provenant des 
mécanismes de plasticité et d'endommagement du matériau, des signaux provenant 
éventuellement de sources parasites. Par conséquent, nous chercherons à confirmer que les 
signaux d'EA détectés proviennent effectivement des mécanismes de plasticité et 
d'endommagement du matériau. De plus, les influences des vitesses de sollicitations et de la 
microstructure sur l'activité acoustique demeurent inconnues pour ces matériaux. De même, 
aucune identification des sources n’a été réalisée jusqu’à présent. 
 
Dans ce chapitre, nous allons utiliser la technique d'EA afin d'observer et de caractériser les 
prémices de la plasticité et de l'endommagement de plusieurs PE possédant des paramètres 
microstructuraux variés, d'un PP et d'un PVDF. 
 
Tout d'abord, une étude préliminaire est proposée où les conditions nécessaires à la détection de 
signaux d'EA provenant d'un PE ainsi que les différentes sources parasites d'EA possibles lors 
d'essais de traction sont présentées. Nous exposerons, ensuite, la méthodologie mise en place 
pour différentier les signaux parasites de ceux provenant de la déformation plastique et de 
l'endommagement des PE. 
 
Dans une seconde partie, nous analyserons l'activité acoustique d'un des PE étudiés, le PE Dque 
(68 %) au sein duquel des micro-cavités se forment après le seuil de plasticité, afin de déterminer 
les conditions expérimentales les plus favorables à l'acquisition de signaux d'EA et leur 
localisation. Nous étudierons également le comportement des paramètres d'EA au cours des 
essais. 
 
Dans la troisième partie, nous étudierons l'effet de la microstructure de différents PE sur l'activité 
acoustique ainsi que sur les caractéristiques des signaux. Nous tenterons d'associer les signaux 
aux mécanismes de plasticité et d'endommagement. Enfin, nous caractériserons l'initiation de 
l'activité acoustique. 
 
Finalement, nous étudierons l'activité acoustique d'un PP et d'un PVDF lors d'essais de traction 
afin de vérifier les comportements observés et confirmer les modèles proposés à partir des 
données d'EA des PE. 
 
Pour terminer, une conclusion exposera les principaux résultats de ce chapitre. 
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(a)                                                               (b) 

Figure.IV.1. Schémas d’interférences (a) constructives et (b) destructives.  
                   

Ainsi, lorsqu'une multitude de sources d'EA apparaît en avalanche sur une distance inférieure à 
Lcoh, l’ensemble des ondes générées va subir à la fois des interférences constructives et 
destructives. Ainsi, ces effets peuvent engendrer localement une onde résultante d'amplitude 
élevée.    
 
Après s’être propagées dans le milieu, les ondes se réfléchissent partiellement à l’interface entre 
le matériau et la face avant du capteur (la semelle) qui est au contact avec le matériau par 
l’intermédiaire d’une fine couche de couplant. Une partie de l’énergie des ondes reçue au niveau 
du capteur, qui est une fraction de l’énergie des sources d’EA, est donc transmise au capteur 
tandis que l’autre partie est réfléchie. La proportion d’énergie transmise (et réfléchie) dépend de 
la différence d’impédance acoustique entre le PE et la semelle fabriquée en Alumine. 
L’impédance acoustique Z d’un milieu est le produit de la masse volumique ρ et la vitesse des 
ondes v. 
 

Z=ρv                                                        (Eq.IV. 2) 
  

La masse volumique de l’alumine est 3970 kg.m3, tandis que celle du PE est d’environ 
950 kg.m3. La vitesse des ondes longitudinales et transversales dans l’alumine sont 
respectivement de 10315 et 7729 m/s, alors que celles dans les PE sont d’environ 2100 et 
1100 m/s. Ainsi, l’impédance de l’alumine et des PE est 40,9 et 2 MRayl pour les ondes 
longitudinales, tandis qu’elle est de 30,1 et 1,1 MRayl pour les ondes transversales. 
 
Les proportions d’énergie transmises T et réfléchies R peuvent être déterminées à partir des 
relations suivantes : 
 

R=(Z 1�Z 2

Z1+Z 2)
2

                                                        (Eq.IV. 3) 

  

( )21

214Z

2Z+Z
Z=T                                                          (Eq.IV. 4) 

  
Pour des ondes longitudinales, la part d’énergie réfléchie à l’interface entre un PE et la face 
avant du capteur est d’environ 82 % tandis qu’environ 18 % seulement de l’énergie de l’onde est 
transmise au capteur. Pour des ondes transversales, ces parts sont d’environ 87 % et 13 % 
respectivement. La majorité de l’énergie des ondes incidentes est donc réfléchie à l’interface 
avec le capteur. 
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(a)                                                                        (b) 

Figure.IV.3. Courbe contrainte/déformation d'un essai de traction réalisé à la vitesse de 
déformation de 4,2 · 10-3 s-1 sur une éprouvette de PE Cque (χc = 63 %) (a) activité acoustique, et 

(b) énergie des signaux. 
  

Malheureusement, aucun signal d'EA n'a été localisé sur l'éprouvette au cours des essais dans ces 
conditions par conséquent, nous ne pouvons pas déterminer la position des signaux enregistrés 
par chacun des capteurs. Cependant, plusieurs observations peuvent être faites concernant 
l'origine de certains groupes de signaux (Figure.IV.3.a). 
 
Tout d'abord, la détection de signaux d'EA dès le début de la déformation élastique du matériau 
(εnom < 5 % et σnom < 10 MPa) est surprenante. En effet, dans le domaine purement élastique, la 
déformation du matériau est entièrement réversible ainsi aucun micro-mécanisme de plasticité et 
d'endommagement ne devrait apparaître au sein du matériau. Par conséquent, nous pouvons 
conclure que ces signaux ne proviennent pas du matériau. Au cours des essais, nous avons pu 
observer que l'acquisition de signaux était récurrente dès la mise en charge des éprouvettes ainsi 
qu’aux très faibles déformations et dépendait de l'intensité avec laquelle les mors de traction 
étaient serrés contre les têtes des éprouvettes. Ces signaux d'EA proviennent donc 
vraisemblablement de sources parasites dont l'origine est identifiée comme étant des glissements 
des têtes des éprouvettes dans les mors de serrage de la machine de traction. En effet, lors de la 
mise en charge des éprouvettes, de petits glissements apparaissent entre les têtes des éprouvettes 
et les mors de serrage. Ceux-ci engendrent une libération d'énergie acoustique pouvant être 
détectée par les capteurs. 
 
Entre 300 et 600 % de déformation, nous remarquons une soudaine augmentation de l'activité 
acoustique. À ces grandes déformations, une striction s'est déjà formée sur l'éprouvette. La zone 
de striction est associée à une réduction importante de la section de l’éprouvette qui s’étend au 
cours de l’essai. Lorsque la zone de striction atteint les capteurs, cette réduction soudaine de la 
section engendre une dégradation de la qualité de serrage des bandes de Téflon utilisées 
initialement pour maintenir fermement les capteurs au contact de la surface du matériau. Le 
serrage devient plus lâche engendrant le glissement des capteurs sur la surface du matériau, ce 
qui dégrade la qualité de couplage des capteurs voire même entraîne parfois le décollement des 
capteurs de la surface du matériau. Ces glissements aléatoires sont donc à l'origine de signaux 
d'EA parasites. Par la suite, nous analyserons l'activité acoustique jusqu'à εnom = 200 %.   
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Ces pré-cycles permettent aussi de s'assurer que le seuil d'acquisition est bien réglé et que des 
signaux provenant de bruits extérieurs ne sont pas collectés, en condition d'essai, comme le 
montre clairement l’absence de signaux durant les 3 derniers cycles (Figure.IV.4). 

 
Figure.IV.4. Exemple de pré-cycles effectués avant un essai de traction. Les étoiles noires 

indiquent les resserrages des mors entre chaque cycle. Les signaux d'EA associés aux 
resserrages des mors ne sont pas représentés.  

 
2.5. IDENTIFICATION DE L'ORIGINE DES SIGNAUX 

 
Comme nous l'avons montré, la localisation de signaux d'EA n'est pas toujours possible 

compte-tenu de la forte atténuation des ondes US dans les PE. Ainsi, la position des sources d'EA 
ne peut être déterminée et nous ne pouvons pas affirmer que les signaux détectés proviennent ou 
non du matériau. L’origine physique des signaux est donc inconnue. 
 
Afin de déterminer l'origine des signaux d'EA enregistrés au cours des essais, nous avons 
développé une méthodologie originale fondée sur la comparaison de l'activité acoustique 
enregistrée sur deux types de géométries d'éprouvettes différentes : une éprouvette de traction 
classique, de type haltère, et une géométrie que nous appellerons par la suite « anti-éprouvette ». 
La seule différence géométrique entre les deux éprouvettes est la largeur du corps. 
 
2.5.1. Éprouvette haltère 

 
Les éprouvettes classiques de traction ont une longueur, une largeur et une épaisseur dans 

la zone utile de dimensions 20 x 14 x 6 mm (Figure.IV.5). Les dimensions des têtes de ce type 
d'éprouvette sont plus grandes que celles du corps afin de concentrer la contrainte et la 
déformation du matériau dans cette zone. Lors d'un essai de traction sur ces éprouvettes, les 
signaux d'EA enregistrés peuvent provenir de la déformation plastique et de l'endommagement 
du matériau, mais aussi de sources parasites associées aux glissement des têtes des éprouvettes 
dans les mors de serrage ou encore de bruits extérieurs comme par exemple des vibrations de la 
machine d'essais mécaniques. Cependant, comme nous l'avons déjà mentionné, la localisation 
d'événements d'EA n'est pas toujours possible. 

 
Par conséquent, l'identification des signaux provenant des micro-mécanismes de plasticité 

et d'endommagement du matériau est difficile. Nous avons donc choisi d'effectuer des essais de 
traction sur des « anti-éprouvettes » afin de différentier les signaux provenant du matériau de 
ceux issus de sources parasites. 
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2.5.2. « Anti-éprouvette » 
 

Le corps des « anti-éprouvettes » utilisées a pour dimensions (longueur, largeur et 
épaisseur) 20 x 33 x 6 mm, comme le montre la Figure.IV.5. Ces éprouvettes présentent un corps 
plus large que leur tête, ce qui implique que la déformation et la contrainte ne sont plus 
concentrées dans le corps. Ce dernier ne subit qu'une petite déformation élastique au cours des 
essais, ce qui ne devrait pas entraîner de libération d'énergie acoustique par le matériau. De plus, 
les têtes des deux types d'éprouvettes testées ont les mêmes dimensions: 10 x 20 x 6 mm. Par 
conséquent, à une force donnée, les têtes des deux types d'éprouvettes subissent les mêmes 
déformations et glissements au cours des essais. Ainsi, au cours d'un essai de traction sur une 
« anti-éprouvette », les signaux collectés ne peuvent pas provenir de la déformation plastique et 
de l’endommagement du matériau, en revanche ils ne peuvent qu’être issus de sources parasites 
associées à des bruits extérieurs (vibrations de la machine d'essais mécaniques) ou encore de 
glissements des têtes des « anti-éprouvettes » dans les mors de serrage. 

 

 
Figure.IV.5. Dimensions des éprouvettes étudiées pour discriminer les sources des signaux d'EA. 
L'« anti-éprouvette » est représentée par les traits noirs pleins et l'éprouvette classique par les 

pointillés noirs. 
 
2.5.3. Comparaison de l'activité acoustique 

 
L'origine des différentes sources d'EA des signaux est clairement identifiée pour chaque 

type d'éprouvette. Cette méthodologie devrait nous permettre de différentier les signaux d'EA 
originaires de la déformation plastique et de l'endommagement du matériau de ceux issus de 
sources parasites. La discrimination des sources des signaux d'EA enregistrés peut donc être 
effectuée en comparant, à une force donnée, l'activité acoustique collectée de chacune des deux 
types d'éprouvettes. Le Tableau.IV.1 résume la démarche utilisée. 
 

Éprouvettes Origine des signaux d'EA 
Éprouvette haltère Matériau Glissements des têtes Bruits extérieurs 
« Anti-éprouvette »  Glissements des têtes Bruits extérieurs 

Résultat de la discrimination Matériau   
Tableau.IV.1. Schéma de la méthodologie utilisée pour discriminer l'origine des sources des 

signaux d'EA. 
 

La Figure.IV.6.a montre la courbe mécanique force-temps couplée à l'activité acoustique 
enregistrée sur une éprouvette haltère de PE Dque à la vitesse de déformation de 4,2 · 10-3 s-1. Les 
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6 pré-cycles ne sont pas représentés et les signaux d'EA sont directement tracés sur la courbe de 
traction. Nous constatons que très peu de signaux d'EA (non localisés) ont été collectés au cours 
de l'essai et que la majorité des signaux a été détectée autour du seuil de plasticité. 
 
L'activité acoustique collectée lors d'un essai sur une « anti-éprouvette » est présentée sur la 
Figure.IV.6.b pour une vitesse de déformation de 4,2 · 10-3 s-1. Nous remarquons qu'environ 70 
signaux ont été enregistrés, ce qui met clairement en évidence l’existence de sources parasites au 
cours des essais. A la vitesse de déformation de 4,2 · 10-3 s-1, la force maximale atteinte, lors des 
essais de traction sur « anti-éprouvettes », est d'environ 2450 N, ce qui est supérieur à la force 
maximale atteinte lors des essais sur des éprouvettes haltères qui est de 1750 N (Figure.IV.6.a). 
Nous remarquons qu'en dessous de 2000 N, le nombre de signaux (parasites) détectés est 
extrêmement faible. En revanche, une importante activité acoustique est observée au-dessus de 
2000 N pouvant être corrélée à l'apparition de glissements massifs des têtes des « anti-
éprouvettes » précédent leur arrachement des mors de serrage. Nous pouvons en conclure que 
très peu de signaux parasites (bruits extérieurs + glissements des têtes) sont détectés avant le 
glissement intense des têtes des éprouvettes dans les mors car ce glissement apparaît pour des 
forces bien supérieures à la force maximale atteinte lors des essais sur éprouvettes haltères. Nous 
avons obtenu le même résultat sur 2 autres essais de traction réalisés une vitesse de déformation 
de 4,2 · 10-3 s-1 sur une « anti-éprouvette » de PE Dque. 
 

 
(a)                                                                              (b) 

Figure.IV.6. Activité acoustique enregistrée au cours d'un essai de traction sur (a) une éprouvette 
haltère et (b) une « anti-éprouvette » de PE Dque à la vitesse de déformation de 4,2 · 10-3 s-1. 

  
Nous avons discerné les forces auxquelles des signaux exclusivement parasites sont détectés 
dans le cas d’essais sur « anti-éprouvette ». Les forces, auxquelles ces signaux ont été 
enregistrés, peuvent être comparées à celles des signaux collectés lors d'un essai sur une 
éprouvette haltère dans les mêmes conditions expérimentales. Sur la Figure.IV.7, nous 
comparons les forces auxquelles les signaux d'EA ont été détectés en fonction du nombre de 
signaux enregistrés au cours d'un essai de traction effectué à la vitesse de déformation de 
4,2 · 10-3 s-1 sur les deux types d’éprouvettes (haltère et « anti-éprouvette »). Lors d'un essai sur 
une « anti-éprouvette », nous constatons que la majorité des signaux sont enregistrés pour des 
forces supérieures à celles atteintes lors d'un essai sur une éprouvette haltère. En effet, comme le 
montre la Figure.IV.7, un seul signal parasite de l'essai sur l'« anti-éprouvette » est détecté en 
dessous de la force maximale atteinte sur l'éprouvette classique. Par conséquent, très peu de 
signaux d'EA issus de sources parasites (glissements des têtes + bruits extérieurs) ne devraient 
être collectés lors des essais sur éprouvette haltère. 
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Figure.IV.7. Comparaison des forces auxquelles ont été enregistrées les signaux d'EA lors d'un 
essai sur une éprouvette haltère et une « anti-éprouvette » de PE Dque la vitesse de déformation 

de 4,2 · 10-3 s-1. 
 
À l'aide de cette méthodologie, nous pouvons donc conclure, qu'au cours d'un essai de traction 
sur une éprouvette haltère, très peu de signaux d'EA enregistrés proviennent de sources parasites. 
Par conséquent, la majorité des signaux (non localisés) d'EA détectés sont bien originaires de la 
déformation plastique et/ou de l'endommagement du matériau. Ce résultat montre aussi que, 
malgré l'atténuation élevée des ondes US dans nos matériaux, la technique d'EA est 
suffisamment sensible pour détecter une partie des signaux générés par le PE lors de sa 
déformation plastique et/ou de son endommagement.  
 
 
3. ANALYSE DU COMPORTEMENT DE L'ACTIVITE ACOUSTIQUE D’UN DES 

POLYMERES ETUDIES, LE PE DQUE 
 

Dans cette partie, nous étudierons l’activité acoustique d’une des PE étudiés, le PE Dque 
dont le taux de cristallinité est de 68 % et qui se déforme en présence de micro-vides après le 
seuil de plasticité. 
Dans un premier temps, nous rappellerons les différents mécanismes de plasticité et 
d’endommagement qui peuvent libérer de l’énergie acoustique au cours d’un essai de traction. 
Dans un deuxième temps, nous exposerons nos résultats sur l’influence de la vitesse de 
déformation sur l’activité acoustique. Dans un troisième temps, nous présenterons l’évolution du 
nombre de signaux d’EA au cours d’un essai de traction. Finalement, nous analyserons des 
paramètres d’EA lors d’un essai. 
 

3.1. RAPPELS SUR LES MICRO-MECANISMES DE PLASTICITE ET 
D’ENDOMMAGEMENT  
 
Aucune étude ne s’est attachée à corréler, même partiellement, les signaux d’EA aux 

micro-mécanismes de plasticité et d’endommagement dans ce type de matériaux. 
Malheureusement, cette tâche est complexe pour trois raisons. La première est que le nombre de 
signaux collectés lors d'un essai est faible (Figure.IV.6.a) ce qui rend difficile une étude 
statistique de l’activité acoustique. La deuxième est que l’ensemble de la chaîne d’acquisition, en 
particulier la propagation des ondes dans les matériaux et les capteurs, modifie considérablement 
la forme des signaux. Et enfin, la troisième raison est que les signaux sont issus d'une avalanche 
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locale de nombreuses sources d’EA (ce qui permet d’avoir un effet collectif par l'interférence des 
ondes) associées à plusieurs micro-mécanismes de plasticité et d’endommagement qui 
apparaissent simultanément dans le matériau. Ainsi, la détermination des caractéristiques des 
sources est une tâche ardue. 
 
Parmi ces mécanismes, nous pouvons notamment citer la cavitation, le cisaillement et la 
fragmentation des lamelles cristallines, la transformation martensitique ou encore la rupture des 
fibrilles. 
 
3.1.1. Cavitation 

 
Lors de la cristallisation à partir de l'état fondu de plusieurs polymères semi-cristallins, 

Galeski et al. [GAL87, GAL90] ont pu détecter des signaux d'EA provenant de la formation de 
micro-cavités entre les sphérolites. Ces auteurs ont également mis en évidence l'absence 
d’activité acoustique lorsque le matériau ne forme pas de cavitation lors de sa cristallisation 
prouvant ainsi, la corrélation directe entre l’EA et la formation de micro-cavités. 
 
Ce phénomène expansif s'accompagne d'une augmentation du volume du matériau et la 
formation de microcavités engendre des déplacements de la phase amorphe et des lamelles 
cristallines situées dans son environnement proche. Ces mouvements peuvent être associés à la 
propagation d’ondes acoustiques (Figure.IV.8). 
 

 
3.1.2. Cisaillement et fragmentation des lamelles cristallines 

 
Lors d’un essai de traction sur polymère semi-cristallin, il est généralement considéré que 

le cisaillement des lamelles cristallines s’initie au seuil de plasticité. Des glissements 
cristallographiques sont à l’origine de la fragmentation (rupture) des lamelles cristallines en 
blocs cristallins [GAL03]. Lors de leur rupture, les lamelles cristallines peuvent se mettre à 
vibrer générant ainsi des ondes acoustiques (Figure.IV.9). 

 

Figure.IV.8. Schéma (a) d'un empilement de lamelles cristallines non déformées et (b) libération 
d'ondes acoustiques lors de la formation d'une micro-cavité. 
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Figure.IV.9. Schéma de la libération d'ondes acoustiques lors de la rupture de lamelles 

cristallines en présence de cavitation [HUM10a]. 
 
3.1.3. Transformation martensitique 

 
La transformation martensitique dans les métaux [PAS75] et les aciers austénitiques 

304L [MAI08] est un mécanisme de plasticité, source d’EA. Cette transformation, associée à une 
réorientation des chaînes de la phase cristalline sous contrainte, s'initie légèrement avant le seuil 
de plasticité mais pour différentes déformations et contraintes macroscopiques pour les PE 
étudiés [HUM09]. Ainsi, une partie des signaux d'EA enregistrés peut être issue de ce 
mécanisme lors d’un essai de traction. 
 
3.1.4. Rupture des fibrilles 

 
La rupture de fibrilles apparaît essentiellement lors de la rupture globale du matériau. 

Cependant, aux grandes déformations, quelques ruptures de fibrilles peuvent avoir lieu dans la 
zone fibrillée (dans la striction des éprouvettes) engendrant une libération d'énergie acoustique 
élevée. L'acquisition des signaux issus de ces sources a donc potentiellement lieu en fin d'essai. 
Ainsi aux grandes déformations, nous pouvons supposer que quelques signaux peuvent provenir 
de ce type de sources très énergétiques mais situées à une grande distance des capteurs.   

 
Ainsi, plusieurs micro-mécanismes de plasticité et d'endommagement peuvent participer à 

la libération d’énergie acoustique lors d’un essai de traction. Cependant, la faible activité 
acoustique rend la corrélation entre les signaux d'EA et les micro-mécanismes de plasticité et 
d'endommagement difficile. Néanmoins, comme nous l'avons déjà noté, les signaux enregistrés 
ne peuvent qu'être issus de l'apparition en cascades locales d'un grand nombre de sources. De 
plus, les mécanismes associés à ces sources peuvent apparaître simultanément dans le matériau. 
Par conséquent, dans leur ensemble, les signaux collectés sont probablement issus de sources 
d'EA originaires de plusieurs mécanismes de plasticité différents et d'endommagement. Par la 
suite, nous utiliserons parfois le terme « événements microstructuraux » pour désigner la 
formation simultanée de ces mécanismes. 

 
 3.2. EFFET DE LA VITESSE DE DEFORMATION 

 
De nombreux auteurs ont montré qu'une augmentation de la vitesse de sollicitation a un 

effet significatif sur l'activité acoustique au cours de la déformation plastique et de 
l'endommagement de matériaux céramiques, métalliques et composites [ROT78, DOR80, 
HAM74]. L'influence de la vitesse de déformation sur l'activité acoustique n'a jamais pu être 
vérifiée sur les polymères semi-cristallins au-dessus de leur température de transition vitreuse. 
Nous allons donc chercher à montrer l'effet de la vitesse de déformation sur l'activité acoustique 
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sur le PE Dque (χc = 68 %) lors d'essais de traction.  
 
La Figure.IV.10.a représente les courbes contrainte/déformation couplées au nombre cumulé de 
signaux d'EA détectés pour des essais réalisés aux trois vitesses de déformation 4,2 · 10-3 s-1, 
8,3 · 10-3 s-1 et 3,3 · 10-2 s-1. Nous mettons en évidence que le nombre de signaux enregistrés 
augmente avec la vitesse de déformation. En effet, ici 9, 20 et 30 signaux d'EA ont été acquis 
pour les vitesses de déformation respectives de 4,2 · 10-3 s-1, 8,3 · 10-3 s-1 et 3,3 · 10-2 s-1. En 
complément de ces observations, nous avons vérifié que l'augmentation du nombre de signaux 
détectés n'est pas liée à une activité acoustique plus intense associée aux glissements des mors de 
traction sur les têtes des éprouvettes ou de vibrations de la machine d'essais. En effet, en 
augmentant la vitesse de déplacement de la traverse, le nombre de signaux détectés originaires de 
sources parasites n’augmente pour des forces inférieures à celle du seuil de plasticité. De plus, la 
majorité des signaux d'EA est enregistrée autour du seuil de plasticité, qui est classiquement 
considéré comme l'instant à partir duquel s'initie la déformation plastique des lamelles 
cristallines [GAL03]. Ces signaux peuvent donc être issus du cisaillement, de la fragmentation 
des lamelles cristallines ou encore de la cavitation ou de la transformation martensitique, sans 
que nous puissions pour le moment distinguer ces mécanismes sur l'activité acoustique. En outre, 
nous remarquons que l'activité acoustique démarre systématiquement avant le seuil de plasticité, 
indiquant que des micro-mécanismes de plasticité et/ou d'endommagement apparaissent très tôt 
au cours de la déformation du matériau. Aux plus grandes déformations, le nombre de signaux 
détectés est très faible mais augmente avec la vitesse de déformation. 
 
Outre la détection d’un nombre de signaux d'EA plus élevé, nous pouvons aussi observer que 
l'énergie cumulée des signaux augmente avec la vitesse de déformation (Figure.IV.10.b). Nous 
constatons que l'énergie cumulée augmente significativement avec la vitesse de déformation et 
atteint ici respectivement 100, 750 et 1100 aJ à 200 % de déformation nominale. Une 
augmentation de la vitesse de déformation des matériaux conduit à la formation d'un plus grand 
nombre d'événements microstructuraux simultanés, apparaissant en avalanche à l'échelle locale 
et engendrant une libération d'énergie acoustique plus élevée. Notons qu’une part significative de 
l'énergie cumulée est enregistrée autour du seuil de plasticité pour chaque vitesse et en fin d'essai 
pour les deux vitesses de déformation les plus élevées. 

 

 
(a)                                                                         (b) 

Figure.IV.10. Influence de la vitesse de déformation sur (a) le nombre cumulé de signaux d'EA et 
(b) l'énergie cumulée enregistrés au cours d'essais de traction sur un PE Dque. 
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Au cours des essais réalisés à la plus haute vitesse de déformation (3,3 · 10-2 s-1), l'acquisition de 
signaux d'énergie plus élevée peut être corrélée à l'enregistrement d’événements d'EA (signaux 
localisés sur l'éprouvette), comme le montre la Figure.IV.11.a. L'enregistrement d'événements 
d'EA confirme que de l'énergie acoustique est libérée par le PE au cours de sa déformation 
plastique et/ou son endommagement. Ces événements sont détectés en particulier au niveau du 
seuil de plasticité, validant que des micro-mécanismes de plasticité et/ou d'endommagement 
apparaissent très tôt au cours des essais. 
 
À partir des temps d'arrivée des signaux sur chaque capteur, nous pouvons déterminer 
approximativement la position des sources d'EA sur l'éprouvette, comme le montre la 
Figure.IV.11.b. Etant donné que seulement deux capteurs sont utilisés, la localisation ne peut être 
que linéaire et nous avons considéré que l'ensemble de la déformation n'a lieu qu'entre les deux 
capteurs. Initialement, les capteurs sont distants d'environ 12 mm et, sur la Figure.IV.11.b, la 
ligne pointillée noire représente le déplacement du capteur du haut sur l'éprouvette, le capteur du 
bas est considéré fixe au cours des essais. Lors de cet essai, 5 événements d'EA ont été observés 
et, aux faibles déformations, leur position approximative est bien située autour du centre de 
l'éprouvette.  
 

 
(a)                                                                         (b) 

Figure.IV.11. Événements d'EA (a) sur la courbe de traction et (b) position sur l'éprouvette lors 
d’un essai de traction réalisé à la vitesse de déformation de 3,3 · 10-2 s-1 sur un PE Dque. 

 
Nous venons de montrer dans cette partie que les conditions expérimentales les plus favorables à 
la détection de signaux d'EA sont pour des vitesses de déformation élevées. Par conséquent, pour 
la suite, nous avons choisi de réaliser la totalité de nos essais à la vitesse de déformation de 
3,3 · 10-2 s-1. 
 
3.3. EVOLUTION DU NOMBRE CUMULE DE SIGNAUX D'EA AU COURS DES ESSAIS 

DE TRACTION 
 
L'activité acoustique présente trois phases au cours de la déformation du matériau, comme 

le montre la Figure.IV.12 représentant le nombre cumulé de signaux d'EA détectés lors de 6 
essais tous réalisés à la vitesse de déformation de 3,3 · 10-2 s-1 sur des éprouvettes de PE Dque. 
 
La première phase, qui s'étend jusqu'aux environs de 50 % de déformation, se caractérise par une 
activité acoustique qui représente plus de la moitié des signaux (et des événements) d'EA. Aucun 
signal n'est acquis lors de la déformation purement élastique du matériau. Des signaux d'EA, 
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pouvant être associés à l'initiation de la plasticité et/ou à l'endommagement du PE, sont collectés 
avant le seuil de plasticité. Initialement, les différents micro-mécanismes de plasticité et 
d'endommagement peuvent apparaître simultanément dans le matériau. Ces événements 
microstructuraux se forment en cascade localement (distance largement inférieure à la longueur 
de cohérence Lcoh) et sont spatialement fortement localisés au centre de l'éprouvette. Ainsi, les 
ondes générées peuvent interférer entre-elles, ce qui permet de bénéficier d'un effet d'addition 
partielle de l'amplitude de chaque onde. Par le jeu de ces interférences, en particulier celles 
constructives, il est possible qu'un signal résultant présente une amplitude maximale élevée. 
Après propagation dans le milieu atténuant, cette amplitude peut encore être supérieure au seuil 
de détection du système d'acquisition et par conséquent le signal est enregistré par les capteurs. 
L'acquisition des signaux est donc possible bien qu'à ce stade des essais la distance 
approximative entre le centre de l'éprouvette, donc des sources d'EA, et les capteurs est d'environ 
7-8 mm, ce qui signifie que l'onde a perdu approximativement 60 % de son énergie lors du trajet.  
 
La seconde phase est associée aux déformations intermédiaires comprises environ entre 50 % et 
150 %. Au cours de cette phase, le nombre de signaux (et d'événements) d'EA est très faible pour 
l'ensemble des essais réalisés. Nous pouvons expliquer ce changement de comportement par 
(i) l'augmentation de l'atténuation du matériau sous l'effet à la fois de l'apparition de mécanismes 
de plasticité et d'endommagement, et de la formation de la striction d'une part et (ii) la dispersion 
progressive des sources d'EA sur l'éprouvette. En effet avec la formation de la striction, les 
sources d'EA apparaissent sur une zone de plus en plus étendue ce qui implique une diminution 
sensible du phénomène d'interférences des ondes car l'étendue spatiale sur laquelle celles-ci sont 
générées devient de l'ordre de grandeur de Lcoh voire supérieure. Les signaux résultants sont ainsi 
moins énergétiques et leur détection devient moins probable. En effet, les signaux doivent 
parcourir une distance minimum jusqu'aux capteurs d'environ 4-5 mm. Compte-tenu de 
l'atténuation, arrivés aux capteurs l’amplitude des signaux est majoritairement située sous le seuil 
d'acquisition. 
 
La dernière phase démarre aux environs de 150 % et s'étend jusqu'à la fin de l'essai (200 %). 
Lors de cette troisième phase, nous observons une nouvelle augmentation de l'activité acoustique 
mais celle-ci est moins intense que celle de la première phase. A ce stade de la déformation, 
l'apparition des sources d'EA est toujours fortement diffuse sur l'éprouvette. Cependant, la 
striction se rapproche progressivement des capteurs ce qui implique que certains signaux 
originaires des sources situés dans les cous de la striction parcourent une distance de plus en plus 
faible avant d'atteindre les capteurs. Par conséquent, l'énergie perdue par les ondes acoustiques 
lors de leur propagation dans le matériau se trouve réduite et la probabilité que leur amplitude 
maximale soit au-dessus du seuil d'acquisition augmente. Cependant, nous pouvons penser que 
malgré la très forte atténuation US dans la zone de la striction, ces signaux pourraient également 
provenir de sources d'EA beaucoup plus lointaines des capteurs, dans la zone fibrillée par 
exemple, et dont l'énergie libérée par ces mécanismes, tels que des ruptures de fibrilles, serait 
plus élevée. 
 
Notons que Lcoh correspond à la dimension typique des sources d’EA. Sa détermination nécessite 
de prendre en compte l’influence du milieu de propagation d’une part, et du capteur d’autre part 
sur les paramètres des signaux d’EA détectés. Cependant, ces deux étapes sont complexes et ne 
nous ont pas permis de déterminer la valeur de Lcoh des signaux détectés.   
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Figure.IV.12. Evolution du comportement du nombre cumulé de signaux d'EA (ici considéré pour 
6 essais à la vitesse de déformation de 3,3 · 10-2 s-1 sur du PE Dque) au cours de la déformation, 

corrélée à la distribution spatiale des sources d'EA sur une éprouvette. 
  
3.4. ANALYSE DES PARAMETRES DES SIGNAUX D’EA 

 
Nous entreprenons de suivre l’évolution de certains paramètres des signaux acoustiques 

(énergie, amplitude maximale, durée et fréquence moyenne) au cours d’un essai réalisé à la 
vitesse de déformation de 3,3 · 10-2 s-1 sur un PE Dque.  

 
Les paramètres des signaux d’EA dépendent de nombreux facteurs. Tout d’abord, ils dépendent 
de la source d'EA (énergie, durée, contenu fréquentiel, etc...). Deux mécanismes différents 
entraînent à priori une libération d’énergie différente lors de leur apparition, ne serait-ce que par 
la dépendance entre la taille de la source et l’énergie élastique emmagasinée avant sa libération. 
Le contenu fréquentiel des ondes est lié aux propriétés locales de la source d’EA. Ensuite, les 
ondes générées vont se propager dans le milieu modifiant la signature acoustique, ce qui est 
particulièrement le cas ici puisque le milieu est très atténuant. Outre la dissipation intrinsèque du 
matériau, la géométrie des éprouvettes affecte également la propagation des ondes (Figure.III.9 
et Figure.III.19). Ainsi la distance parcourue par les ondes avant d’atteindre les capteurs serait 
une donnée à prendre en compte, lorsque celle-ci est connue. Enfin, les ondes sont enregistrées 
par des capteurs résonnants qui déforment considérablement la forme des signaux, ce qui affecte 
les descripteurs. Par conséquent, les signaux collectés sont une image déformée des sources, il 
faut donc garder à l'esprit que les descripteurs enregistrés ne correspondent pas aux 
caractéristiques réelles des sources d'EA. Cependant, nous pouvons considérer l’hypothèse 
qu’après leur propagation dans le milieu et leur détection par les capteurs, les signaux enregistrés 
restent à priori différents si les ondes générées par les différentes sources sont différentes. 
 
La Figure.IV.13.a représente la courbe contrainte/déformation nominale ainsi que l’énergie des 
signaux et des événements d’EA. Nous remarquons que l’énergie des signaux s’étend environ 
sur deux décades et est comprise entre quelques dixièmes et quelques centaines d’aJ. Comme 
nous l'avons déjà remarqué, ce résultat met évidence la faible valeur d’énergie des signaux d’EA 
provenant de la déformation plastique et de l'endommagement de PE. Pour comparaison, les 
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signaux collectés lors de la déformation plastique et l’endommagement de matériaux composites 
à matrice céramique peuvent atteindre des énergies de l’ordre de 106 aJ [SHA08]. La forte 
atténuation des ondes US dans nos matériaux peut expliquer en partie ces faibles énergies 
enregistrées. L'atténuation affecte aussi l'amplitude maximale des signaux, comprise entre 0,025 
et 1,259 V pour ce PE, comme le montre la Figure.IV.13.b. La majorité des signaux et des 
événements d'EA ont une amplitude maximale comprise entre 0,03 et 0,2 V. En outre, nous 
vérifions qu'en moyenne l’énergie et l'amplitude maximale des événements d’EA sont plus 
élevées que celles des signaux non localisés. Nous reverrons ce résultat sur un plus grand 
nombre d’essais.   
 
La durée des signaux varie entre quelques dizaines et plusieurs centaines de microsecondes 
(Figure.IV.13.c). Nous constatons que la majorité des signaux a une durée inférieure à 100 µs. 
La fréquence moyenne des signaux au cours de l’essai est représentée sur la Figure.IV.13.d. 
Celle-ci est comprise entre 200 et 500 kHz environ. Cependant, ces valeurs de fréquence 
moyenne sont fortement affectées par la sensibilité en réception des capteurs et ne sont pas 
représentatives du vrai contenu fréquentiel des sources d'EA. Néanmoins, l'acquisition de ces 
signaux signifie que certaines des composantes spectrales des sources sont situées dans le 
domaine fréquentiel étudié. Pour ces deux paramètres, nous ne constatons pas de différences 
significatives entre les signaux d'EA non localisés et les événements d'EA. 
 

 
(a)                                                                          (b) 

                                            
(c)                                                                          (d) 

Figure.IV.13. Paramètres d'EA (a) l'énergie, (b) l'amplitude maximale, (c) la durée et (d) la 
fréquence moyenne des signaux non localisés (triangles bleu) et des événements d'EA 

(triangles rouge) enregistrés lors d'un essai réalisé à la vitesse de déformation de 3,3 · 10-2 s-1 

sur un PE Dque. 
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Figure.IV.15. Nombre moyen de signaux d’EA détectés par essai en fonction du taux de 

cristallinité des PE étudiés. 
 
4.2. ANALYSE DES PARAMETRES DES SIGNAUX D’EA 

 
De la même manière que pour le nombre de signaux d'EA, nous cherchons à montrer l'effet 

du taux de cristallinité sur des paramètres d'EA : la durée, la fréquence moyenne et l’énergie. 
Pour cela, nous considérons la moyenne de chacun des paramètres pour l’ensemble des signaux 
collectés au cours des essais. 

 
4.2.1. Durée et fréquence moyenne 

 
La durée moyenne des signaux d’EA dépend de la cristallinité du PE. La Figure.IV.16.a 

montre que la durée moyenne des signaux varie entre 150 et 300 µs environ et augmente avec le 
taux de cristallinité du PE. L'écart-type sur ce paramètre est assez stable pour l'ensemble des PE, 
il est d'environ une fois la durée moyenne. Toutefois, la durée des signaux enregistrés dépend de 
plusieurs facteurs. Tout d'abord, elle dépend de la durée propre des sources d'EA libérant de 
l'énergie acoustique sous forme d'ondes US qui se propagent dans le matériau jusqu'aux capteurs 
récepteurs. Alors l'atténuation du milieu de propagation influence la durée du signal détectable. 
Enfin, elle dépend aussi de la durée de la résonance du capteur qui est fonction de la fréquence 
du signal. Ainsi, nous ne pouvons pas conclure directement que l’augmentation de la durée 
moyenne des signaux est liée à une durée des sources d'EA plus longue pour les PE les plus 
cristallins. En effet, nous ne savons pas comment évolue la durée des sources d'EA avec la 
cristallinité d'une part, et la réponse fréquentielle du capteur est influencée par le contact avec le 
matériau d'autre part. Concernant ce dernier point, nous avons constaté que la moyenne des 
fréquences moyennes des signaux ne semble pas dépendre du taux de cristallinité comme le 
montre la Figure.IV.16.b, sur laquelle la fréquence moyenne oscille autour de 300 kHz (comprise 
entre 280 et 340 kHz) et son écart-type ne varie qu'entre 70 à 90 kHz pour l'ensemble des PE. 
Cependant, la fréquence moyenne des signaux ne rend pas compte de la réponse du capteur en 
fonction de la fréquence sur les différents PE. En effet, lorsque le capteur est en contact avec un 
matériau très amortissant (comme c'est le cas des PE peu cristallins), la réponse fréquentielle du 
capteur, centrée sur la fréquence de résonance f0, est plus large bande, ce qui implique une durée 
de résonance plus courte. À l'inverse, lorsque l'amortissement du matériau est plus faible (ce qui 
est le cas des PE les plus cristallins par rapport aux PE les moins cristallins), la largeur de la 
bande spectrale est moins large, bien que centrée sur la même fréquence de résonance f0. Ainsi 
dans ce cas, la durée de résonance du capteur est plus longue.  
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Afin d'évaluer l'effet de la durée de résonance du capteur, nous avons effectué des cassures de 
mine de crayons suivant la méthode de Hsu-Nielsen [HSU81] sur différents PE. Ainsi, les 
sources artificielles d'EA sont identiques et une variation de la durée des signaux enregistrés sur 
les différents PE n'est pas liée à la durée des sources. Ces mesures nous ont permis de montrer 
que la durée des signaux augmente d'un facteur 2 entre le PE Aque (le moins cristallin) et le 
PE Diso (le plus cristallin). Or, la durée des signaux d'EA acquis lors des essais augmente 
d’environ un facteur 1,5 entre ces 2 PE (Figure.IV.16.a). Le milieu de propagation étant le même 
entre les mesures avec les cassures de mines et celles au cours des essais de traction, nous 
prouvons que l'augmentation de la durée des signaux d'EA avec la cristallinité est 
majoritairement due à la résonance du capteur. Néanmoins, cette différence de durée des signaux 
entre les deux types de mesures indique que la durée des sources d’EA est plus courte pour les 
PE les plus cristallins, contrairement à ce que la durée des signaux d’EA laisse penser.        
 
Le fait que la fréquence moyenne des signaux d'EA soit très semblable pour l’ensemble des PE 
peut signifier que soit la signature acoustique est quasi identique pour les différents mécanismes 
soit ces derniers présentent réellement des contenus fréquentiels différents mais qui sont 
entièrement gommée par la réponse des capteurs. Dans ce dernier cas, la distinction des 
différents mécanismes par le contenu spectral semble être impossible. Par conséquent, il semble 
plus judicieux de travailler avec l'énergie des signaux. 

 

 
(a)                                                                              (b) 

Figure.IV.16. (a) Durée moyenne et (b) moyenne des fréquences moyennes des signaux d'EA 
collectés lors des essais en fonction de la cristallinité des PE. Les lignes pointillées montrent les 

tendances. 
 

4.2.2. Énergie 
 

L'énergie moyenne et l’énergie maximale des signaux d'EA augmentent significativement 
avec le taux de cristallinité (Figure.IV.17.a et b). En effet, l'énergie moyenne pour les différents 
PE s'étend de 10 aJ pour le PE Aque à 330 aJ pour le PE D'iso, tandis que l'énergie maximale est 
d'environ 130 aJ pour le PE Aque et est environ 500 fois plus élevée pour le PE D'iso (66 000 aJ). 
L’énergie maximale des PE de cristallinité comprise entre 51 % et 74 % s'étend sur environ une 
décade (entre 400 aJ et 9000 aJ). L’augmentation de l’énergie des signaux peut s’expliquer à la 
fois par une durée plus longue des signaux mais aussi par des événements microstructuraux plus 
nombreux. L'écart-type des énergies moyennes augmente avec la cristallinité et équivaut à entre 
2 et 6 fois la valeur de l'énergie moyenne. La Figure.IV.17.c représente la distribution de 
l'énergie pour 3 des PE étudiés (PE Aque, PE Bque, et PE Dque). Nous constatons que la plupart des 
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signaux ont une énergie faible (inférieure à 10 aJ) et qu'un faible nombre de signaux présente une 
énergie élevée. La présence de quelques signaux plus énergétiques pour les PE les plus cristallins 
engendre donc une augmentation de l’énergie moyenne. De plus, la forme de cette distribution 
est similaire pour l’ensemble des PE. Notons également que la présence de signaux plus 
énergétiques pour les PE les plus cristallins conduit à une augmentation de la moyenne de 
l’énergie avec le taux de cristallinité.  

  

   

(a)                                                                     (b) 

 

 
L'énergie des signaux décroit exponentiellement lors de leur propagation entre la source et les 
capteurs. Cette décroissance de l’énergie dépend directement du coefficient d’atténuation du 
matériau qui, dans le cas des PE, dépend du taux de cristallinité. Afin de déterminer si 
l'augmentation de l'énergie moyenne Emoyenne (Figure.IV.17.a) des signaux d’EA en fonction de la 
cristallinité est uniquement causée par l’effet de la propagation, nous proposons de corriger 
l'énergie par l'atténuation. Cette correction a été prise en compte en supposant que, pour 
l'ensemble des PE, les sources d'EA ont eu lieu en moyenne aux mêmes positions, c'est-à-dire au 
centre des éprouvettes, distantes d'environ 6 mm des capteurs et que leur contenu fréquentiel est 
identique. L’atténuation a été corrigée en utilisant les données de la Figure.III.10. À partir de ces 
hypothèses, nous pouvons donc estimer l'énergie moyenne E0 des sources d’EA (Eq.IV. 5), 
comme le montre la Figure.IV.18.  

(c) 
Figure.IV.17. Énergie (a) moyenne et (b) maximale des signaux d'EA en fonction du taux de 

cristallinité des PE. Les lignes pointillées indiquent les tendances. (c) Distribution du nombre de 
signaux d’EA en fonction de leur énergie pour 3 PE et 6 essais de traction chacun. 
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La Figure.IV.20.a montre que l'énergie élastique stockée dans l’éprouvette croît avec le taux de 
cristallinité des PE mais tend à se stabiliser pour les PE les plus cristallins, à l'exception du 
PE Diso. Cette saturation de l'énergie élastique stockée pourrait s'expliquer par le fait que les 
cristaux sont en contact pour les PE les plus cristallins, ce qui aurait pour influence une 
augmentation plus importante du volume dans lequel l'énergie élastique est stockée avant que 
celle-ci soit libérée sous forme d’énergie acoustique.  
 
Le rapport entre l'énergie élastique stockée Eélas et l'énergie moyenne estimée E0 des sources 
d’EA est présenté sur la Figure.IV.20.b. Nous remarquons que celui-ci augmente fortement avec 
le taux de cristallinité, ce qui signifie qu’une plus grande part de l'énergie élastique stockée, dans 
les PE les plus cristallins, est libérée lors de l'apparition des événements microstructuraux. La 
fraction d’énergie élastique stockée, dans les PE les plus cristallins, libérée sous forme d’énergie 
acoustique est environ 20 fois supérieure à celle du PE le moins cristallin. De plus, compte-tenu 
de nos hypothèses de calcul, ce rapport est très faible ce qui montre que c’est une infime fraction 
de l’énergie élastique stockée qui est libérée sous la forme d’énergie acoustique au cours des 
essais.   
 

 
(a)                                                                        (b) 

Figure.IV.20. (a) Energie élastique stockée dans l’éprouvette avant libération d’une partie de 
celle-ci sous forme d’énergie acoustique et (b) rapport entre l’énergie moyenne estimée E0 et 

l’énergie élastique stockée. 
 

4.3. LOCALISATION 
 
Nous avons montré précédemment que des signaux d'EA ont pu être localisés (événements 

d’EA) sur les éprouvettes lors des essais réalisés à la vitesse de déformation de 3.3 · 10-2 s-1. 
Dans cette partie, nous analyserons la part des événements d’EA pour les différents PE étudiés, 
ainsi que leurs caractéristiques par rapport aux signaux non localisés. 
 

La part d’événements d'EA enregistrés lors des essais pour l'ensemble des PE est 
relativement faible (Figure.IV.21.a). Néanmoins, le pourcentage des événements d'EA augmente 
avec le taux de cristallinité. En effet, environ 4 % des signaux d'EA détectés, pour le PE Aque et 
le PE Biso, ont été localisés, tandis que ce pourcentage est de 37 % pour le PE D'iso. Les autres PE 
ont une proportion d'événements d'EA comprise entre 10 % et 30 % de l'ensemble des signaux 
d'EA collectés au cours des essais.  
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Cette augmentation du pourcentage d'événements d'EA se traduit par la détection d'un plus grand 
nombre moyen de signaux d'EA localisés par essai en fonction de la cristallinité 
(Figure.IV.21.b). En effet, pour l'ensemble des PE A et PE B (trempés et « isothermes »), en 
moyenne moins d'un événement d'EA est enregistré lors des essais. L'acquisition d'un événement 
d'EA pour les PE Aque et le PE Biso est rare, tandis que pour les PE Bque et PE Aiso en moyenne un 
peu moins d'un événement d'EA est enregistré lors des essais. Les autres PE présentent entre 1 et 
3 événements d'EA en moyenne par essai, à l'exception du PE D'iso dont le nombre moyen 
d'événements est relativement plus élevé : un peu plus de cinq par essai. 

 

 
(a)                                                                       (b) 

Figure.IV.21. Événements d'EA (a) proportion en pourcentage et (b) nombre moyen par essai en 
fonction de la cristallinité des PE étudiés. Les lignes pointillées montrent les tendances. 

 
La localisation de signaux d'EA, nous permet d'avoir une idée approximative de la position des 
sources d'EA sur les éprouvettes de traction au cours des essais. Ces positions peuvent être 
déterminées à partir des temps d'arrivées des signaux sur chacun des capteurs et sont 
représentées pour quatre PE sur les Figure.IV.22.a-d. Les positions des événements d'EA sont ici 
montrées pour 6 essais sur les PE Dque, le PE Bque et le PE Aiso et pour 3 essais sur le PE D'iso.  
 
La distance initiale entre les capteurs est d'environ 12 mm et le déplacement du capteur du haut 
sur les éprouvettes est représenté sur les figures par la ligne pointillée noire. Pour déterminer la 
position des sources d’EA, nous avons supposé que l'ensemble de l'allongement des matériaux 
n'a lieu qu'entre les capteurs. Nous constatons que la majorité des signaux est localisée pour des 
faibles taux de déformations (εnom < 50 %) et en particulier autour du seuil de plasticité, tandis 
que l'enregistrement d'événements est rare aux grandes déformations. Nous remarquons aussi 
que la position des événements d'EA n’est jamais située à plus de 6 mm environ (10 mm pour le 
PE D'iso) d'un des capteurs. 
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 (a)                                                                        (b) 

 
(c)                                                                        (d) 

Figure.IV.22. Positions des événements d'EA lors de l'ensemble de nos essais de traction sur (a) 
le PE D'iso, (b) le PE Dque, (c) le PE Bque et (d) le PE Aiso. 

 
 Les caractéristiques des événements d’EA peuvent aussi être différentiées de celles des 

signaux non localisés, en particulier pour l’amplitude moyenne et l’énergie moyenne 
(Figure.IV.23.a et b). À l’exception des PE Aque et PE Aiso (pour lesquels le nombre 
d’événements est le plus faible), nous constatons que l’énergie moyenne des événements d’EA, 
comprise entre 150 et 1000 aJ, est systématiquement supérieure à celles des signaux non 
localisés, comprise entre 8 et 80 aJ. 
 
De même, l'amplitude moyenne des événements d'EA est, pour l’ensemble des PE, toujours 
supérieure à celles des signaux non localisés (Figure.IV.23.b). L’amplitude moyenne des 
événements d’EA est comprise entre 0,08 et 0,18 V environ, tandis que celle des signaux non 
localisés est comprise entre 0,05 et 0,09 V.  
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(a)                                                                          (b) 

Figure.IV.23. Comparaison de (a) l’énergie moyenne et (b) l'amplitude moyenne des événements 
d'EA et les signaux non localisés en fonction du taux de cristallinité des PE. 

 
4.4. INITIATION DE L'ACTIVITE ACOUSTIQUE 

 
L'activité acoustique démarre systématiquement avant le seuil de plasticité pour l'ensemble 

des PE. Ces signaux sont associés aux prémices de la plasticité et de l'endommagement des 
matériaux et montrent que la technique d'EA est suffisamment sensible pour détecter l'énergie 
acoustique libérée par les micro-mécanismes de plasticité et d'endommagement à ces très faibles 
déformations. Nous entreprenons donc l'analyse des caractéristiques de l'initiation de l'activité 
acoustique en fonction du taux de cristallinité. 
 
L'initiation de l'activité acoustique avant le seuil de plasticité dépend de la cristallinité. En effet, 
comme le montre la Figure.IV.24, le pourcentage de signaux collectés avant le seuil de plasticité 
augmente avec la cristallinité.  
Nous constatons que pour le PE Aque le pourcentage de signaux d'EA enregistrés avant le seuil de 
plasticité est environ de 10 % de la totalité des signaux collectés au cours des essais. Ce 
pourcentage s'élève à environ 40 % pour les PE les plus cristallins (PE Ciso, PE Diso et PE D'iso). 
À l'exception du PE Biso dont le pourcentage de signaux détectés avant le seuil est proche de 
55 % de la totalité des signaux, cette proportion augmente de 22 % à 38 % pour les autres PE.  
Le taux de cristallinité a donc un impact sur l'activité acoustique enregistrée avant le seuil de 
plasticité. 
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À partir de la détection de signaux d'EA avant le seuil de plasticité, nous pouvons définir un 
critère correspondant à l'initiation de la plasticité et de l'endommagement pour chaque PE. Deux 
critères ont été définis à partir des contraintes auxquelles les signaux ont été collectés avant le 
seuil de plasticité.  
 
Le premier critère, noté IniP, est le rapport entre la contrainte nominale macroscopique 
moyenne, à laquelle les signaux d'EA ont été enregistrés avant le seuil de plasticité, notée 

 seuille avant signauxσ , et la moyenne des contraintes nominales mécaniques issus des courbes de 
traction, notée maxσ  : 

 

max

 seuille avant signaux

σ

σ
=InitP                                                (Eq.IV. 7) 

 
Le second critère, noté InitP', est le rapport entre la moyenne des contraintes nominales 
macroscopiques à laquelle le premier signal d'EA a été enregistré avant le seuil de plasticité pour 
l’ensemble des essais, notée  seuille avant  signalpremier'σ , et maxσ  : 
 

max

 seuille avant  signalpremier

σ

'σ
=InitP'                                           (Eq.IV. 8) 

  
Les Figure.IV.25.a et b montrent les valeurs de IniP et IniP' en fonction du taux de cristallinité. 
Nous constatons que les valeurs de IniP et IniP' tendent chacune à diminuer avec la cristallinité. 
En outre, les valeurs de IniP sont plus élevées que celles de IniP' car ce dernier critère tient 
uniquement compte du premier signal enregistré avant le seuil de plasticité au cours des essais.  

Figure.IV.24. Proportion de signaux d'EA enregistrés avant le seuil de plasticité en fonction du taux 
de cristallinité des PE étudiés. La ligne pointillée montre la tendance. 
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  (a)                                                                       (b) 
Figure.IV.25. Évolutions des valeurs de (a) InitP et (b) InitP' en fonction du taux de cristallinité 

des PE étudiés. Les lignes pointillées indiquent les tendances. 
 
Ainsi, nous montrons que, localement, des micro-mécanismes de plasticité et d'endommagement 
s’initient plus tôt lorsque le taux de cristallinité augmente. En effet, l’initiation de l'activité 
acoustique est respectivement aux alentours de 90 % et 80 % de la contrainte macroscopique 
maximale pour IniP et IniP' pour les PE les plus cristallins, tandis qu’elle s’initie à l’approche du 
seuil de plasticité pour les PE les moins cristallins, aux environs de 95 % de la contrainte 
maximale. Cette initiation de plus en plus précoce de l'activité acoustique avec le taux de 
cristallinité peut s'expliquer par l'apparition de mécanismes avant le seuil de plasticité, comme 
cela est particulièrement le cas pour les PE qui se déforment en présence de la cavitation avant le 
seuil d'écoulement. Outre ce mécanisme, les signaux détectés avant le seuil de plasticité peuvent 
être corrélés à l'initiation de la transformation martensitique pour l'ensemble des PE. La 
Figure.IV.26 présente le critère IniP’ provenant des données issues de la technique d’EA 
(représenté avec les différents symboles rattachés aux PE) et provenant du rapport entre la 
contrainte macroscopique à laquelle s’initie la transformation martensitique mesurée par 
diffusions des rayons X par Séverine Humbert au cours de sa thèse [HUM09] et la contrainte du 
seuil de plasticité (représenté avec les croix). Nous notons une forte similitude dans le 
comportement de IniP’ indiquant que la transformation martensitique est un des mécanismes 
prépondérant dans la libération d’énergie acoustique avant le seuil de plasticité. 
 
 

Les critères définis permettent de mettre en évidence que des micro-mécanismes de 
plasticité et d’endommagement s’initient avant le seuil de plasticité. Ainsi, ce dernier, défini à 
partir de la courbe de traction, n’est pas un indicateur fiable pour définir l’initiation de la 
déformation plastique et l’endommagement. Ces résultats obtenus par la technique d’EA 
confirment ceux déjà acquis par Séverine Humbert au cours de sa thèse à l’aide de techniques 
d’analyses conventionnelles [HUM09]. 
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Figure.IV.26. Comparaison de l’initiation de l’activité acoustique et, de la transformation 

martensitique (TM) (+) déterminée à partir de la technique de diffusion par rayons X [HUM09] 
en fonction du taux de cristallinité des PE étudiés. Les lignes pointillées indiquent les tendances. 
 
 
5. ACTIVITE ACOUSTIQUE D’AUTRES POLYMERES SEMI-CRISTALLINS 
 

Afin de vérifier si les comportements vus précédemment sur l'ensemble des PE étudiés 
sont également observés pour d'autres polymères semi-cristallins, nous avons effectué quelques 
essais de traction sur un PP et un PVDF instrumentés en EA. Le taux de cristallinité du PP est de 
53 % et les dimensions des éprouvettes de traction sont identiques à celles des PE. Le PVDF a un 
taux de cristallinité de 47 %. En revanche, l'épaisseur des éprouvettes est de 3 mm, plus faible 
que celle des PE et du PP (6 mm). 

 
5.1. POLYPROPYLENE 

 
Nous avons étudié l'activité acoustique d'un PP lors d'un essai de traction effectué à la 

vitesse de déformation de 8,3 · 10-3 s-1. La courbe contrainte-déformation nominale et le nombre 
cumulé de signaux d’EA détectés sont présentés sur la Figure.IV.27.a. Nous constatons que le 
nombre de signaux collectés est faible (14 signaux), ce qui permet de confirmer que l'activité 
acoustique des polymères semi-cristallins est modeste. En outre, notons qu’aucun événement 
d'EA n'a été enregistré au cours de l'essai. Comme pour les PE, l'activité acoustique semble 
présenter trois phases en fonction de la déformation. En effet, la majorité des signaux est 
détectée en début d'essai (< 60 %), en particulier nous remarquons que quelques signaux sont 
enregistrés avant le seuil de plasticité ce qui semble signifier que des mécanismes de plasticité et 
d'endommagement apparaissent au sein du PP à ces faibles déformations. Aux déformations 
intermédiaires, un faible nombre de signaux est détecté. Une nouvelle augmentation de l'activité 
acoustique est observée en fin d'essai (> 170 %). Par conséquent, le modèle fondé sur une 
évolution de la répartition des sources d'EA sur les éprouvettes au cours de la déformation 
(Figure.IV.12) semble également se vérifier sur ce PP. 
 
L'énergie des signaux d'EA est présentée sur la Figure.III.27.b. Nous vérifions que l'énergie des 
signaux est faible, compris entre 1 et 20 aJ. La majorité des signaux ont une énergie de l’ordre de 
quelques aJ. La fréquence moyenne des signaux est comprise entre 200 et 400 kHz 
(Figure.III.27.c). 
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(a)                                                                       (b) 

 
(c) 

Figure.IV.27. Contrainte et (a) nombre cumulé, (b) énergie et (c) fréquence moyenne des signaux 
d’EA en fonction de la déformation lors d'un essai de traction réalisé à la vitesse de déformation 

de 8,3 · 10-3 s-1 sur un PP. 
 
5.2. POLYFLUORURE DE VINYLIDENE 

 
Nous avons également instrumenté en EA des essais de traction effectués aux vitesses de 

déformation de 8,4 · 10-4 s-1 et 4,2 · 10-3 s-1 sur des éprouvettes de PVDF. La courbe contrainte-
déformation nominale et l'énergie des signaux d'EA détectés sont présentées sur les 
Figure.IV.28.a et b pour les deux vitesses de déformation imposées au matériau. Nous observons 
une très faible activité acoustique au cours de la déformation plastique et de l'endommagement 
du matériau pour les deux vitesses de déformation étudiés. Ce faible nombre de signaux détectés 
est la conséquence de la forte atténuation du PVDF liée en partie au fait que l'épaisseur des 
éprouvettes est faible. De plus, l'énergie des signaux détectés n'est que de quelques aJ. Pour 
l'essai de traction réalisé à la vitesse de déformation de 4,2 · 10-3 s-1, nous constatons une activité 
acoustique plus élevée lors de la rupture du matériau aux environs de 26 % de déformation. Les 
signaux acquis lors de la rupture sont plus énergétiques, et peuvent atteindre une énergie de 
106 aJ. Cependant, cette faible activité acoustique ne nous permet pas de comparer et vérifier les  
comportements constatés sur les PE et le PP. 
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(a)                                                                        (b) 

Figure.IV.28. Contrainte et énergie des signaux d'EA en fonction de la déformation lors d'essais 
de traction réalisés à la vitesse de déformation de (a) 8,4 · 10-4 s-1 et (b) 4,2 · 10-3 s-1 sur des 

éprouvettes de PVDF. 
 
 
6. CONCLUSION 
  

Dans ce chapitre, nous avons utilisé la technique d’EA afin d’obtenir plus d’informations sur 
l’initiation des micro-mécanismes de plasticité et d’endommagement de polymères semi-
cristallins. Pour cela, nous avons analysé, lors d’essais de traction uniaxiale, l’activité acoustique 
de plusieurs PE possédant des paramètres microstructuraux variés, d’un PP et d’un PVDF. 
Cependant, la détection de signaux d’EA est difficile de par la forte atténuation des ondes US 
dans ces matériaux. 
 

Des observations préliminaires, sur les PE, ont montré que (i) l’activité acoustique est très 
faible, ce qui rend complexe une analyse statistique des signaux, et que (ii) de nombreuses 
sources parasites peuvent participer à la libération d’énergie acoustique, ce qui implique que 
l’origine des signaux enregistrés demeure incertaine. Pour cela, nous avons développé une 
méthodologie fondée sur la comparaison de l’activité acoustique de deux géométries différentes 
d’éprouvettes (éprouvette haltère et « anti-éprouvette ») afin de déterminer l’origine des signaux 
collectés lors des essais. En particulier, nous avons cherché à savoir si des signaux peuvent être 
associés à la déformation plastique et à l’endommagement du matériau. Grâce à cette 
méthodologie, nous avons mis en évidence que peu de signaux parasites d’EA sont détectés lors 
des essais sur éprouvettes haltères. Ce résultat montre que la majorité des signaux enregistrés 
provient bien du matériau, et que la technique d’EA est suffisamment sensible pour collecter une 
partie des signaux issus de mécanismes de plasticité et d’endommagement. 

 
Les conditions expérimentales des essais ont une importance sur l’activité acoustique. En 

effet, une augmentation de l'activité acoustique est observée avec la vitesse de déformation. De 
même, les signaux détectés sont associés à des énergies acoustiques plus élevées. La majorité de 
ces signaux est enregistrée autour du seuil de plasticité pour l’ensemble des vitesses de 
déformation réalisées. La localisation d’une petite part des signaux d’EA a été possible à grande 
vitesse de déformation, certifiant que les signaux sont majoritairement originaires de la 
déformation plastique et de l’endommagement du matériau.  
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Nous avons aussi mis en évidence que l’activité acoustique présente trois phases 
distinctes au cours des essais. Une première phase est caractérisée par une activité acoustique 
relativement élevée. Au cours de cette phase, des signaux et des événements d’EA (signaux 
localisés) sont enregistrés avant le seuil de plasticité montrant que des mécanismes de plasticité 
et/ou d’endommagement libèrent de l’énergie acoustique aux faibles déformations. Lors de la 
deuxième phase, très peu de signaux d’EA sont enregistrés. Ce changement de comportement est 
associé à une évolution de la distribution spatiale des sources qui est de plus en plus étendue sur 
les matériaux de par la formation de la striction. Enfin, au cours de la dernière phase, nous 
remarquons une nouvelle augmentation du nombre de signaux détectés liée à une réduction de la 
distance entre les sources d’EA et les capteurs avec l’avancée de la striction.  

 
L'étude de l’influence de la microstructure sur l’activité acoustique a également été 

entreprise à l’aide de PE possédant des taux de cristallinité variés et pour lesquels différents 
mécanismes de formation de la cavitation ont lieu lors de leur déformation. Nous avons constaté 
une augmentation significative du nombre de signaux détectés ainsi que d’événements d’EA, 
avec la cristallinité. Par ailleurs, nous avons constaté que l'énergie et l'amplitude des événements 
d’EA sont plus élevées que celles des signaux non localisés. L’énergie moyenne des signaux 
détectés augmente avec la cristallinité. Nous avons aussi vu que la part d’énergie élastique 
libérée sous forme d’énergie acoustique augmente sensiblement avec la cristallinité. De plus, 
l’initiation de l’activité acoustique est plus précoce lorsque la cristallinité augmente, en 
particulier pour les PE qui se déforment en présence de cavitation avant le seuil de plasticité. 
L’enregistrement de signaux d’EA avant le seuil de plasticité peut également être corrélé à 
l’initiation de la transformation martensitique.  

 
Malgré une faible activité acoustique, les résultats obtenus montrent que la technique 

d’EA est assez sensible pour détecter des signaux issus de micro-mécanismes de plasticité et 
d’endommagement dans les PE. Cependant, une corrélation entre les signaux d’EA et les 
mécanismes, et une analyse statistique restent difficiles. Néanmoins, les données collectées 
indiquent que des mécanismes de plasticité et d’endommagement sont clairement activés avant 
le seuil de plasticité qui est généralement considéré comme le moment à partir duquel la 
plasticité s’initie d’un point de vue macroscopique. Nous avons donc pu définir de manière 
quantitative un critère de plasticité sur l’amorçage de micro-mécanismes de plasticité et 
d’endommagement. 

 
Nous avons pu vérifier que l'activité acoustique d'un PP et d'un PVDF est également 

modeste, et que les signaux enregistrés présentent une énergie faible. L'activité acoustique du PP 
s'initie avant le seuil de plasticité indiquant que des mécanismes de plasticité et 
d'endommagement apparaissent au sein du matériau à ces faibles déformations. Le nombre de 
signaux détectés au cours de l'essai suit le même comportement que pour les PE. Dans le cas du 
PVDF, une très faible activité acoustique est observée avant la rupture du matériau ce qui peut en 
grande partie s’expliquer par sa forte atténuation. 
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CONCLUSION GENERALE ET PERSPECTIVES 
 

L’objectif de cette thèse était l’étude de l’initiation de la plasticité et de l’endommagement 
de polymères semi-cristallins au cours d’essais de traction à l’aide de techniques d’évaluation 
non destructives fondées sur la propagation et la détection d’ondes acoustiques. Plus exactement, 
nous avons cherché à acquérir une meilleure compréhension des prémices des mécanismes mis 
en jeu à l’échelle locale lors de la transformation progressive de la structure sphérolitique en 
structure fibrillaire au cours de l’écoulement plastique. Pour cela, nous nous sommes attachés à 
établir l’influence des différents mécanismes sur la propagation des ondes ultrasonores (US) 
d’une part et sur l’activité acoustique générée d’autre part. Nous avons mené nos investigations 
sur différents polymères semi-cristallins : des Polyéthylènes (PE) présentant notamment des taux 
de cristallinité variés, d’un Polypropylène (PP) et d’un Polyfluorure de vinylidène (PVDF). Ces 
travaux ont été réalisés via deux méthodes d’analyses in situ complémentaires : (i) la technique 
de contrôle US qui consiste à suivre l’évolution des paramètres d’ondes issues d’une source 
entièrement contrôlée, et (ii) la technique d’émission acoustique (EA) qui réside dans la 
détection de signaux provenant des micro-mécanismes de plasticité et d’endommagement des 
matériaux au cours d’essais de traction. Ainsi, nous nous sommes attelés à répondre aux 
nombreuses interrogations, concernant l’utilisation de ces méthodes, posées à la fin du chapitre 
bibliographique. 

 
Propagation des ondes US dans les matériaux sains 
 

Les paramètres des ondes US dépendent directement des caractéristiques du milieu de 
propagation ainsi il est nécessaire d'avoir une bonne connaissance de leur comportement dans les 
matériaux sains. 
Plusieurs facteurs déterminent le type d'onde se propageant dans un matériau. Parmi ceux-ci, 
nous pouvons noter les caractéristiques de la source, la fréquence des ondes générées ou encore 
les dimensions de la structure. Dans le cadre de nos travaux, nous nous sommes intéressés à la 
propagation des ondes guidées et des ondes de volume dans la zone utile des éprouvettes de 
traction. Nous avons vérifié que l'atténuation US dans les polymères semi-cristallins étudiés est 
élevée et peut être essentiellement attribuée à la dissipation des mouvements vibratoires en 
chaleur car le phénomène de diffusion y est négligeable. Nos mesures ont également mis en 
évidence la dispersion d’atténuation pour les ondes guidées. Nous avons également vérifié que 
l’atténuation des ondes transversales est plus élevée que celles des ondes longitudinales. L'étude 
de la propagation des ondes guidées le long de la zone utile des éprouvettes a révélé une 
importante modification des paramètres des ondes lorsque la distance parcourue augmente, en 
particulier pour l'énergie qui décroit exponentiellement avec la distance. Nous avons aussi mis en 
évidence qu'une réduction homogène de l'épaisseur des matériaux engendre une augmentation 
significative de l'atténuation montrant ainsi l'influence de la géométrie des éprouvettes sur la 
propagation des ondes. Enfin, la microstructure du matériau joue également un rôle important sur 
la propagation des ondes. En effet, l'atténuation des ondes diminue significativement lorsque le 
taux de cristallinité augmente. Ce comportement s’explique par le fait que lorsque la cristallinité 
augmente les ondes US « voient » un milieu contenant une proportion de phase cristalline plus 
importante pour laquelle l’atténuation est plus faible que celle de la phase amorphe.     
 
Influence des mécanismes de plasticité et d'endommagement sur la propagation des ondes 
US 

 
Au cours d'un essai de traction, de nombreux mécanismes de plasticité et 

d'endommagement impactant la propagation des ondes apparaissent au sein des matériaux 
étudiés. 
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Dans le domaine de déformation élastique, une faible évolution des paramètres des ondes US est 
observée signifiant que l’état de la microstructure des matériaux est intact. Dans le domaine de 
déformation plastique, une modification importante des paramètres (énergie, amplitude, durée, 
vitesse, …) est constaté à cause de (i) l’évolution géométrique des éprouvettes sur lesquelles une 
réduction hétérogène de la section due à la formation d’une striction, et (ii) l’importante 
diminution des propriétés élastiques des matériaux liées à l’apparition de différents mécanismes 
de plasticité et d’endommagement. Nous avons montré que l’évolution géométrique seule de 
l’éprouvette sous l’effet de la formation d’une striction engendre une augmentation significative 
de l’atténuation des ondes guidées. Dès le seuil de plasticité, l’effondrement de la vitesse et 
l’augmentation massive de l’atténuation des ondes US sont des indicateurs de la destruction du 
réseau cristallin qui se fragmente en petits blocs cristallins. Une évolution plus importante des 
paramètres US (augmentation de l'atténuation et diminution de la vitesse des ondes) est observée 
lorsque la déformation s’accompagne de la formation de micro-vides au sein des matériaux. Le 
dépliement et l’orientation des chaînes macromoléculaires de la phase amorphe dans la direction 
de traction conduit à une évolution de l’anisotropie des matériaux, et les propriétés intrinsèques 
de la phase amorphe tendent progressivement vers celles du cristal. A l’inverse des autres 
mécanismes, ce dernier favorise la propagation des ondes impliquant une diminution de 
l'atténuation.  

 
Activité acoustique  
 

Compte-tenu de la forte atténuation dans les polymères semi-cristallins, nous avons 
supposé que les signaux d’EA détectés ne peuvent pas être issus d'une seule et unique source 
isolée mais d'une avalanche de sources à l’échelle locale permettant l'addition partielle de 
l'amplitude des ondes générées grâce au phénomène d'interférences. 
Peu de signaux d'EA sont détectés lors des essais de traction sur les polymères semi-cristallins 
étudiés. De plus, ces signaux se caractérisent par une faible énergie acoustique. Cependant, de 
nombreuses sources d'EA ont été identifiées dont certaines sont parasites telles que du bruit ou 
des glissements du montage expérimental. Ainsi, la détermination de l'origine des signaux est 
difficile, en particulier par le fait que leur localisation n'est pas toujours possible. Par conséquent, 
nous avons développé une méthodologie fondée sur la comparaison de l’activité acoustique de 
deux géométries différentes d’éprouvettes (haltère et « anti-éprouvette ») afin de différentier les 
signaux provenant de sources parasites de ceux originaires des mécanismes de plasticité et 
d'endommagement du matériau. Grâce à cette méthodologie, nous avons pu établir que la 
majorité des signaux d'EA proviennent effectivement de la déformation plastique et de 
l’endommagement du matériau lors d'un essai de traction. 
Cette vérification, nous a permis de montrer qu'une augmentation de la vitesse de déformation du 
matériau engendre une activité acoustique plus importante. Ce comportement est causé par une 
occurrence plus grande des mécanismes de plasticité et d'endommagement conduisant à une 
quantité d'énergie acoustique libérée plus élevée. En outre, nous avons pu localiser un certain 
nombre de signaux d’EA permettant de conclure que les signaux sont effectivement 
majoritairement originaires des mécanismes apparaissant au sein du matériau. Cependant, une 
corrélation directe entre les signaux détectés et les mécanismes est très difficile car le nombre de 
signaux collectés est faible. Cependant, il semblerait que la fragmentation des lamelles 
cristallines, la cavitation ou encore la transformation martensitique soient toutes trois à l'origine 
de la libération d'énergie acoustique. De plus, les signaux étant originaires d'une avalanche de 
sources, il est fort probable que les ondes générées par les différents mécanismes de plasticité et 
d'endommagement contribuent chacune au signal résultant par l'addition partielle de leur 
amplitude car ceux-ci apparaissent simultanément au sein du matériau.  
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L'analyse de l’activité acoustique au cours des essais a révélé que celle-ci présente trois phases 
distinctes. Lors de leur apparition, les mécanismes de plasticité et d'endommagement sont 
fortement concentrés au centre de l'éprouvette, ce qui favorise l'addition partielle de l'amplitude 
des ondes par interférences. Par conséquent, en début d'essai un nombre relativement élevé de 
signaux d’EA sont enregistrés, et notamment avant le seuil de plasticité. La deuxième phase se 
caractérise par une faible quantité de signaux collectés que nous avons attribué à une diminution 
importante du phénomène d'interférences des ondes causée par la formation de la striction 
engendrant une augmentation de l'étendue spatiale sur laquelle les sources d'EA apparaissent. 
Enfin, la dernière phase présente une nouvelle augmentation de l’activité acoustique qui 
s’explique par la diminution de la distance entre les sources d’EA et les capteurs réduisant la 
perte d'énergie des signaux due à la propagation. 
Enfin, nous avons étudié l'influence du taux de cristallinité sur l'activité acoustique. Un nombre 
plus élevé de signaux d’EA (et d’événements) est collecté au cours des essais lorsque le taux de 
cristallinité augmente. Ce résultat peut être attribué à une atténuation US plus faible, et à une 
énergie acoustique libérée plus élevée lorsque le taux de cristallinité du PE augmente. Nous 
avons montré que la durée des signaux d’EA détectés est plus élevée pour les PE les plus 
cristallins mais que la durée des sources d’EA semble diminuer lorsque le taux de cristallinité 
augmente. Nous avons tenté d’estimer l’énergie moyenne des sources d’EA qui augmente avec 
la cristallinité. Enfin, nous avons montré qu’une infime fraction de l’énergie élastique stockée est 
libérée sous la forme d’énergie acoustique et que celle-ci augmente significativement avec le 
taux de cristallinité.    

 
Initiation de l’activité acoustique 

  
L’activité acoustique s’initie pour l’ensemble des PE avant le seuil de plasticité. Par 

conséquent, des mécanismes de plasticité et d’endommagement apparaissent avant le seuil de 
plasticité qui est généralement considéré comme l’instant où s’initie la déformation plastique des 
lamelles cristallines d’un point de vue macroscopique. À partir des données d'EA, nous avons 
donc défini de manière quantitative un critère de plasticité montrant que les prémices de la 
déformation plastique et d’endommagement s’initient avant le seuil. Cette initiation de l’activité 
acoustique est d'autant plus précoce que le taux de cristallinité est élevé et peut être corrélée à la 
formation de micro-cavités avant le seuil de plasticité pour les PE les plus cristallins. Nous avons 
également constaté que l'activité acoustique enregistrée avant le seuil de plasticité présente un 
comportement proche de l’initiation de la transformation martensitique pour les PE étudiés. Ce 
résultat montre que ce mécanisme libère de l'énergie acoustique avant le seuil de plasticité. 

 
 

Perspectives 
 

Nos travaux ont permis de faire de nombreuses avancées en ce qui concerne l’emploi de 
techniques CND fondées sur la propagation et la détection d’ondes acoustiques pour l’étude de la 
plasticité et de l’endommagement de polymères semi-cristallins malgré la forte atténuation des 
ondes US au sein de ces matériaux. Toutefois, plusieurs points nécessiteraient des études 
complémentaires. 

 
Nous avons montré que l’atténuation US est plus faible aux basses fréquences. Notre étude 

s’est focalisée sur la propagation d’ondes US et la détection de signaux d’EA dont la fréquence 
est comprise dans le domaine classique de l’EA, c’est-à-dire entre 20 kHz et 1,2 MHz. Il serait 
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intéressant de mener des investigations dans une gamme fréquentielle plus basse afin de vérifier 
si, le cas échéant, le matériau génère des signaux de très basses fréquences. Toutefois, cette étude 
nécessiterait la conception de capteurs d’EA spécifiques. 

 
Les paramètres des signaux d’EA détectés sont fortement affectés par le milieu de 

propagation ainsi que par la réponse du capteur, par conséquent une étude plus approfondie 
permettrait certainement de déterminer les caractéristiques des sources d’EA, et éventuellement 
de différentier les différents mécanismes contribuant à la libération d’énergie acoustique. Des 
études approfondies permettraient une avancée sur la détermination de la fraction de l’énergie 
élastique stockée qui est réellement libérée sous la forme d’énergie acoustique. Il pourrait 
également être envisagé l’emploi de capteurs piézoélectriques en PVDF qui présentent 
l’avantage d’être peu résonnants, ce qui signifie qu’ils modifient peu la forme des signaux 
détectés. L’inconvénient majeur est que leur sensibilité est très faible comparée aux capteurs 
piézoélectriques en PZT.  
   

Le suivi de la déformation plastique et de l’endommagement des matériaux a été réalisé 
dans cette thèse suivant la méthode de mesures au contact. Nous avons vu que cette méthode 
implique des problèmes en ce qui concerne le couplage entre les capteurs et le matériau. Afin de 
s’affranchir de ceux-ci, il serait intéressant de concevoir un dispositif expérimental permettant 
des mesures suivant la méthode en immersion dans l’eau. Ces mesures pourraient être effectuées 
en incidence normale et oblique. Ces mesures donneraient la possibilité notamment de suivre 
l’évolution des paramètres US des ondes longitudinales et transversales en fonction de la 
déformation des matériaux. Ainsi, nous pourrions déterminer expérimentalement l’évolution du 
module d’Young. De même, ces mesures pourraient également être réalisées dans une gamme 
fréquentielle plus élevée que celle de nos investigations afin de travailler avec des signaux de 
longueur d’onde plus petite ce qui permettrait éventuellement d’être plus précis sur l’amorçage 
des mécanismes de plasticité et d’endommagement au sein des matériaux. Notons que des 
mesures US en immersion dans l’eau ont été tentées au cours de cette thèse, et le comportement 
des ondes longitudinales était similaire à celui présenté dans ce manuscrit.  
 

Enfin, il faudrait envisager de plus amples investigations sur l’étude de l’initiation de la 
déformation plastique et l’endommagement sur d’autres polymères semi-cristallins à l’aide des 
techniques de contrôle US et d’EA. En effet, nous avons mené essentiellement nos travaux sur le 
PE car c’est le polymère semi-cristallin le plus étudié et donc par conséquent le plus connu. Nous 
avons effectué qu’un petit nombre d’essai sur un PP et un PVDF qui ont permis de valider 
quelques comportements observés sur le PE mais des études plus approfondies permettraient 
peut-être de généraliser nos résultats. 
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Lors d’un essai de traction, une importante modification des paramètres US est observée lors du 
passage dans le domaine plastique, traduisant l'évolution de l'état de la microstructure, en 
particulier celui du réseau cristallin. La formation de micro-cavités a un impact significatif sur 
l'atténuation des ondes. L'effet de l'orientation des chaînes macromoléculaires a également été 
mis en évidence. 
     
L'activité acoustique des matériaux étudiés est faible mais il a été possible de vérifier que la 
majorité des signaux d'EA détectés proviennent bien des micro-mécanismes de plasticité et 
d'endommagement. L'effet de la vitesse de déformation est significatif et nous avons montré que 
la localisation de certains signaux est possible lorsque cette vitesse de déformation est élevée. 
L'activité acoustique présente trois phases au cours des essais de traction, ce qui nous a permis de 
proposer en conséquence un modèle de répartition des sources d'EA sur les éprouvettes. 
L'activité acoustique démarre toujours avant le seuil de plasticité montrant ainsi que des micro-
mécanismes de plasticité et d'endommagement s'initient aux faibles déformations. La détection 
de signaux d'EA avant le seuil de plasticité dépend aussi du taux de cristallinité. Le nombre de 
signaux d'EA détectés ainsi que leur énergie augmentent avec le taux de cristallinité du matériau. 
Un critère de plasticité a donc été proposé. La corrélation entre les signaux d'EA et les 
mécanismes sous-jacents est complexe, cependant il semblerait que la cavitation, la rupture des 
lamelles cristallines ainsi que la transformation martensitique soient toutes trois à l'origine de la 
libération d'énergie acoustique. 
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