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Introduction générale

Depuis la découverte du latex par Charles-Marie laleCondamine (1736), et de la
vulcanisation par Charles Goodyear (1842), le admutc est devenu un matériau
incontournable dans la vie de tous les jours. Seprigtés mécaniques exceptionnelles
(amortissant, extensible, incompressible, rigiddhésent, ...) en ont fait un matériau
polyvalent.

C’est avant tout dans la composition du pneumatiueses qualités sont les plus exploitées.
Le caoutchouc doit répondre a un cahier des chatgggdus en plus drastique. D'un simple
équipement, le pneumatique est devenu une composssentielle de la sécurité des voitures.

Aujourd’hui, I'économie des ressources naturelles @n enjeu fort pour l'industrie du
pneumatique. Le fait d’alléger et de réduire lematisions du pneumatique, tout en
progressant encore sur sa sécurité, sa fiabilitéa dongévité est un véritable défi qui doit
s’appuyer sur une compréehension poussée des méeanislatifs a sa résistance en fatigue.

Dans le cas particulier des élastoméres chargésrapuésentent la majeure partie des
constituants du pneumatique, la connaissance d&sistance a la propagation de fissure en
fatigue est trés empirique et la dynamique de g®gur la conception des matériaux est
faible.

La fissuration commence a étre mieux comprise danertain nombre de matériaux, comme
des alliages de métaux, ou les polymeres vitremxepample. Dans le cadre spécifique des
élastomeres, le probléeme de la description de daufation est extrémement ardu. Les
approches existantes sont soit tres théoriques avetupart du temps peu de validation
expérimentale, soit extrémement phénoménologigtiase gpermettent pas de dégager des
tendances générales qui pourraient étre extrap@édwutres familles de matériaux. La
mécanique de la rupture élastique et linéaire, gder@ent utilisée pour prédire la distribution
des champs de contrainte en téte de fissure, mgegdimites dans le cas d'élastomeres
chargés ou de grandes déformations et un companteiorement non-linéaire du matériau
sont présents en téte de fissure.

En effet, dans cette zone d'« influence », quier@sal connue, les champs de contrainte et de
déeformation different du reste du matériau contmmumogéene. Il se trouve que dans cette
zone, le matériau est soumis a de trés grandesnuiitions et il faut prendre en compte les
propriétés mécaniques intrinseques des élastonwdragés en grandes déformations, a
savoir : la non-linéarité, I'effet Mullins et I'hy&rése. D’autre part le critere de rupture en téte
de fissure reste mal compris et fortement lié stdacture a I'échelle moléculaire du matériau.
Il est donc important de pouvoir faire un lien enta physico-chimie du matériau et sa
résistance a la fatigue. L'approche expérimentadet @lors aider a orienter des calculs
éléments finis en apportant de nouvelles infornmastiau moyen de nouvelles techniques

d’observation.

Notre étude s’inscrit dans une démarche expérirteerntalti-échelles essayant de faire le lien

entre les échelles physico-chimiques (structuiéeelux différents ingrédient composants ces
matériaux : la réseau vulcanisé, les agrégats degeh...) et les données pouvant étre
obtenues a I'échelle macroscopique (la vitesse rdpagation de la fissure, le taux de

restitution d’énergie).
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Les objectifs de I'étude sont de proposer des naéethode caractérisation de la zone
d’influence en fond de fissure, ainsi que des meslgkermettant de relier les mécanismes de
rupture se produisant a I'échelle moléculaires da@e@arameétres macroscopiques.

Ce manuscrit, décrivant notre démarche, se congm3echapitres :

- Le Chapitre 1, intitulé kes élastoméres chargés, s'adresse avant tout aux non-initiés
dans le domaine des élastoméres chargés. Il comnpmoe description hiérarchique des
différents ingrédients de ces matériaux, partanfaément de base (la chaine élastomere)
jusqu’a la structure complexe (le réseau vulcacls&gé).

- Le Chapitre 2, intitulé kes mélanges choisis pour I'étude, comprend la description des
mélanges SBR (élastomeres non-cristallisables cmutsainte) sélectionnés pour cette étude,
ainsi que leur caractérisation mécanique. Cettactansation est indispensable si nous
voulons faire ressortir les différences possibleseemes de résistance en fatigue.

- Le chapitre 3 s'intitule «_a fracture en fatigue des élastomeres chargés : &tde l'art ».

Il présente de facon synthétique les résultatscp@ux des travaux antérieurs dans le
domaine de la propagation de fissure en fatigue pibuer la problématique de notre étude.
Nous avons délibérément élargi le champ traité agk polymeres vitreux, dont les
caractéristiques de la zone d’influence sont b@maes.

- Le Chapitre 4 s’intitule ©bservations macroscopiques : Etude de la propagatn de
fissure en fatigue». Dans ce chapitre, nous décrivons les difféeentEmarches
expérimentales utilisées pour caractériser la ajan de fissure en fatigue dans nos
mélanges. Des techniques d’observation optiquB enltemps réel ont été développées aussi
bien pour caractériser I'évolution de la forme ddi$sure, sa vitesse de propagation, le lieu
de rupture et I'échauffement induit dans I'échaamilpar I'application de cycles de charge.

- Le Chapitre 5, intitulé #&lesure du Champ de déplacement en téte de fissuream
Corrélation d’'Images », traite de l'utilisation de la Corrélation d'lige@s pour caractériser
les champs de déplacement et donc de déformatid@terde fissure pour nos mélanges.
L'utilisation du logiciel performant Correli Q4 déloppé au LMT de Cachan ainsi que d’'une
technique de mouchetis, permet d’étudier ces chawgs une grande précision et d’obtenir
un niveau de bruit expérimental tres faible. Cetil qarometteur pour I'étude des champs
locaux pour les élastomeres fissurés a permis efmbtes informations les plus originales
dans notre étude.

- Le Chapitre 6 («es mécanismes de rupture) traite de I'étude, par des techniques
d’observation macroscopiques et surtout microse@msgdes mécanismes de rupture en fond
de fissure.

- Le Chapitre 7 (®iscussion Généralev), comprend le récapitulatif des informations
importantes recueillies dans les chapitres prédédeminsi qu’une discussion ou nous
proposons une ébauche de critére de rupture phgbiotdque.

Les lecteurs souhaitant faire 'impasse sur cestp@ssages du manuscrit qu’ils connaissent
déja, peuvent se rapporter aux rubriques « A netefeéur permettant de repérer I'essentiel
des informations extraites.
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Chapitre 1. Les élastomeres chargés

Les élastoméres chargés utilisés dans l'industripreeumatique sont un matériau composite
complexe composé de différents éléments principal®es chaines de polymeres enchevétrées
et connectées par des ponts soufrés, des particldesenfort, des anti-oxydants,

Leur microstructure conféere a ces matériaux degrigtgs mécaniques exceptionnelles.

Avant de présenter les mélanges de l'étude, il ieoivde présenter les composants
principaux de ces matériaux et leur impact suptegriétés mécaniques.

Nous ferons une description hiérarchique des @iffé ingrédients, partant de I'élément de
base (la chaine élastomére) jusqu’a la structurgtaxe (le réseau vulcanisé chargé). Ce sera
I'occasion de définir les différents outils [1-3]las pour aborder I'étude de ces matériaux.
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1.1 CHAINE ELASTOMERE

1.1.1 Extensibilité limite des chaines

Nous considérons les configurations des chaineymawks sans interaction entre les
monomeres ou entre les chaines et le solvant. s tehaines sont diteédéales Cette
situation n’est jamais compléetement réalisée pas chaines réelles, mais il y a plusieurs
types de systémes polymériques qui sont prochesldedes chaines idéales (la condition de
chaine idéale peut aussi étre obtenue lorsque d@nehse trouve dans un solvait
Concernant les chaines réelles, elles interagissard elles et avec leur solvant.

1.1.1.1 Conformations d’'une chaine idéale

Considérons une chaine polymeére flexible avec neduds A (avec 0< i < n), soit n
monomeres, entre les nceuds de la chaine, quiisternent orientés (Figure 1-1).

Figure 1-1. Conformation d’'un polymere flexible [1]

Le polymére est a son éideal s'il n'y a pas d’interactions entre les monoméhegt A qui
sont sépareés par un nombre suffisant de liaisolmmede la chaine de sorte que |i - j| >> 1.

Le vecteur reliant les extrémités de la chafhest la somme des n vecteuirs De plus, sur
une collection de chaines isotropes de n monom&xegleur moyenne de cette distance

vaut :<F§>= 0 (car<cos 9ij> = 0, avec@ijl'angle entre monomeres).

A I'état étiré, il prend la valeur (en considérgoe les monomeéres voisins créent un angle nul
lors de I'étirement) :

‘ﬁétiré_max‘ =nl Eq. 1-1

La valeur quadratigue moyenne de Rs’écrit sous la forme classique :
(R?) = nl2 Eq. 1-2
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D’ou uneextensibilité maximalede chaine :

Rétiré_max nl
E = = = = \/ﬁ
Rinitial ~ Vn.I2
Contrairement a la chaine idéale, pour laquelteyila pas d’interaction entre les monomeres
et Iim<cos 6ij> = 0 lorsque|ri-rj| — o, dans une chaine polymére réelle, il existe des

Eg. 1-3

corrélations entre monomeres procheécms G > #0.

L’expression de<R2> peut alors étre modifiée a I'aide d’'un terme cctifeC,, (le rapport

caractéristique de Flory [6]), typique d’'une sturetmonomeére donnée, englobant les effets
dus aux corrélations entre monomeres voisins. E&aice quadratique moyenne bout a bout
d’une chaine linéaire réelle devient alors :

(R2) L Cenl? Eq. 1-4

Pour les physiciens il peut étre plus pratique aeldfiser une chaine polymere flexible par
une chaine idéale équivalente (Figure 1-2), ayamiddomeres de longueur b. Cette chaine
idéale, appelée chaine équivalente de Kuhn estidégfar:

nl=Nb= R(Kuhn)et,reeet<R2 ) OCq,NlI2 = Nb2 = bR(Kuhn) ggirge Eq. 1-5

ot £ = etlre max _ / \/— Eq. 1-6
|n|t|al

N et b s’écrivent alors sous la formzN::Cl et b=C,l Eq. 1-7

(ee]

Chaine réelle :

«— (R) L Cunk

Chaine de Kuhn:
(R?) = Nb?

Figure 1-2. Exemple d’'une chaine donnée et de atnelde Kuhn équivalente [4].

Dans la suite, la chaine équivalente de Kuhn sgliaée pour décrire tous les polyméres
flexibles. Nous appellerondN le «degré de polymérisation» ou «nombre de
monomeres » et b la « longueur d’'un monomere fau lieu de la longueur de monomere de
Kuhn). La longueur moyenne de la chaine bout a Istédrira R =\/@:le’2 et son

extensibilité limite serg =+/N .
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1.1.1.2 Conformations d’'une chaine réelle

Nous avons vu que les conformations d’'une chaigelédignorent les interactions entre
monomeres sépares par plusieurs liaisons le lamgedchaine. Mais, pour une chaine réelle,
ces interactions peuvent avoir une grande impoetanc ses conformations.

Pour comprendre l'influence de ces interactionsfailt estimer le nombre de contacts
monomere-monomere dans une simple pelote. Ce nodépend de la probabilité pour un
monomere donné de rencontrer un autre monomereicest séparé d’'une distance r dans un
solvant a un température T, soit un facteur dezBwinn exp[-U(r)/(kT)] (U(r) correspond a
une barriére énergétique répulsive de type sphe&eeahtre deux monomeres).

Au moyen de la théorie de Flory, il est démontré lzutaille optimale de la chaine réelle
isolée doit étre de la forme :

R=R, ObN*® Eg. 1-8
L’'extensibilité maximale de la chaine isolée réellgera alors de la forme :

_Rétirée_max_ bN _ N 2/5
Rinitial pN3/®

Eqg. 1-9

Cette forme ne s’applique que pour une chaineeréellbon solvant. En fondu (sans solvant),
la chaine réelle se comporte comme une chaineeid@alles interactions a longue distance
sont écrantées. L’extensibilité limite d’'une cha@mefondu sera alors* et non N”.

Nous avons donc présenté une estimation de |'ekiétés limite des chaines idéales et
réelles. Ce parametre sera utilisé, par la suibey gstimer I'extensibilité d’'un réseau de
chaines.

1.1.2 Approximation gaussienne

Mise a part I'extensibilité limite, nous pouvonsusademander : quelle est le colt énergétique
de la déformation d’'une chaine ou encore I'origieson élasticité?

Pour cela, considérons une chaine idéale & rothti@ayant N monoméres et un vectdur
reliant ses extrémités. L'expression de I'entrofieen fonction du nombre de conformations

de la chaine idéal®(N, R), s'écrit sous la forme classique de Boltzmann :
S(NR) =k InQ(N,R) Eq. 1-10
De plus, la distribution des vecteurs bout a bdubhe chaine idéale est décrite par Umie
Gaussienne
3R2
o~ 1/2 exp(-
27Nb2) 3 2Nk2

Ou Ryq est la distribution de probabilité de toutes leaformations ayant un vecteur bout a
bout R compris entreR et R+dR. L’expressiorEq. 1-10s’écrit alors :
3, RR 3 3 3, R

S(N,R)=-"k—+ Zkin +KkIn[|Q(N,RdR] = ->k——+ S(N,0) Eq. 1-12
(NR) = -Zk o+ S KIn(o)+ kIn[JQ(N,R)dR] = =~k -+ S(N,0) Eq

P (N,R) = ( ) pour R| << Retirs max= Nb  Eq. 1-11

Les deux termes qui ne dépendent pas du vedtepeuvent étre regroupés dans le terme
entropique S(N,0).
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L’expression de I'énergie libre de la chaifies’écrit alors (connaissant la relation enfre
I'entropie S, la température T et I'énergie intetheF (N, R) = U(N, R) = T S(N, R)):
3, R

F(N, R) =§kTW+ F (N,0) Eq. 1-13

ol F(N,0) = U(N,0) — TS(N,0).

L’énergie libre d’'une chaine idéatg (N, R) croit de maniére quadratique a®ecSi nous

séparons les deux extrémités d'une chaine idéalarg(r (Figure 1-3), la forcef appliquée
aura I'expression suivante :

3k
b2
Ceci montre que I'élasticité a une origine entropigRrappelons que cette dépendance linéaire
n'est due qu’a I'approximation Gaussienne (d®l| k< Reire max= ND). Si la chaine est étirée
au point ou son vecteur bout a bout approche Iiesibm maximale de la chaine
(IR|< Retire_may), NOUS sommes dans des conditions dites non-gaunes.

—

f = R Eq. 1-14

Z

Figure 1-3. La force appliquée sur une chaine étibbut a bout est proportionnelle a la
longueur R (Treloar [3]).

Dans le cas d’'une chaine réelle étirée d’'une lomgie (Figure 1-3), en bon solvant, on
montre que la forcgd’extension dérive d’'une énergie libre de la forme

5/2
F(N,R)= kT(i] Eq. 1-15
Re
oF R3?
Donnant par conséquent : f= R = kTW (avec R <Nb) Eqg. 1-16

Encore une fois, pour une chaine réelle en fondns(solvant), on retrouve un comportement
gaussien, donc I'équatidfg. 1-14

Il s'agit & présent de s’intéresser au cas ou Rreshe de Nb.
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1.1.3 Statistique de la chaine non-gaussienne

Comme nous I'avons vu, le traitement mathématiqudifé par 'approche gaussienne n’est
plus justifiable pour une chaine trés étirée (Rcpeode Nb). Le traitement de ce probléeme
d’'une maniere rigoureuse présente des difficultéthématiques, qui peuvent étre réduites en
introduisant des hypotheses qui ne sont pas straievalides.

L’'une de ces méthodes d’estimation, intéressanteeationner, est celle de Flory [6] qui
permet le calcul direct désans passer par celui de I'entropie S. D’aprés ceéthode, I'une
des extrémités de la chaine (N monoméres de londp)east fixe et correspond a I'origine O

du systeme de référence, l'autre est tirée parfamcef parallele a I'axe x (Figure 1-4).

Figure 1-4. Etirement d’'une chaine idéale

La longueur totale de la chaine sera alors la sodesecomposantes suivant x de chaque lien
individuel. Donc, pour obtenir la longueur moyerde la chaine, il suffit de déterminer la
valeur moyenne de la composante suivant x de gmuBdns. Si nous considérons que chaque
lien forme un angl®; avec I'axe x, la composante du lien suivant x se¢a= bco®;. Le
travail nécessaire pour faire une rotatiordde0 a6 = 6; est alors :

Oi
w = [ £ dx; = fb(1-cos9) Eq. 1-17
0

La contribution de ce lien particulier a I'énergietentielle orientationnelle peut donc étre
prise comme #b cosB; ou -£X; (en négligeant la contrainte additigb qui est la méme pour

tous les liens). En introduisant le facteur de Buoknn, la probabilité de I'angle du lien
particulier peut étre considérée comme proportidargeexp( x; /kT).

La valeur moyenne (statistique) desera donc :

b
[ xi exp(Fx; /KT)dx;

X == = b(cotr(bij —Ej = bg(f—bj Eqg. 1-18
KT) bf KT
[exp(Fx; /KT )dx;
-b

avec £ la fonction de Langevin définie paf Nb =cothf - (L/B) = 2(B) .
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Etant donné que la méme formule s’applique a tesidiéns de la chaine, la valeur moyenne
de x sur toute la chaine eskN De plus, par symétrie, les composantes moyenrnears y

et z sont nulles, et le vecteur moyede la chaine coincide avec I'axe x. Nous pouvamd
écrire I'expression de la longueur r et de la fgfcst représenter I'évolution de la fonction de
Langevin inverse (Figure 1-5) :

r=Nx; = Nbﬁ(li—?_J Eqg.1-19
f= (k_ij ﬁ-l(ﬁ) Eq. 1-20
20¢
16 - Théorie

non-gaussienn

ﬁ_l(L) = f_b12 =
Nb/) KT

Théorie
B gaussienne
4k /
s r
| | | . —
0 02 04 0-6 0-8 10 Nb

Figure 1-5. Comparaison des courbes force-extengaur une chaine idéale [3].

Il était important de rappeler les concepts desrieé gaussienne et non-gaussienne car ils
sont a la base de la plupart des théories qui tinjpgoposées pour modéliser I'élasticité
caoutchoutique des réseaux de chaines polymeresadit, a présent, de considérer un
ensemble de chaines reliées entre elles par difE&ggonctions chimiques ou physiques.
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1.2 RESEAU DE CHAINES POLYMERES : VULCANISATION

1.2.1 Elastomére étudié et Etapes de vulcanisation

Avant de décrire le procédé de vulcanisation et ibéories reliées a [I'élasticité
caoutchoutique, nous allons présenter le type dgrawe qui sera utilisé tout au long de
notre étude : ISBR.

1.2.1.1 Structure du SBR

B S

s—f—cH—ocHn CH——CHz}—1—cH CH——+

Figure 1-6. Structure chimique du SE

Le «styrene-butadiene rubber» (SBR) est un copolymeére statistique (Figure 1-6) de
butadiene (67-85%) et de styréne (15-33%). Le hemed est principalement dans une
configuration trans. La température de transitidneuse d’'une composition typique 75/25
est de -60°C. Il est I'un des caoutchoucs les mohlmers du marché. C’est pourquoi une
grande partie des pneus tourisme contient du SB& @n volume).

Il s’agit d’'un polymere amorphe qui ne cristallise pas sous contirgte, comparé au
caoutchouc naturel (ou Natural Rubber, NR). Le SBRristallise pas a cause du styréne qui
engendre des génes stériques empéchant les cliEnesstalliser. Quant au caoutchouc
naturel (Figure 1-7), les chaines peuvent crisillifacilement puisque les monomeéres ont
polymérisé en configuration cis,1,4 a plus de 99%.

* [ CH T—CH—CHHT* *—[—CHZ—CH_CH CHz]m[ CH,—CH ]n *
o g
N.R : Polyisoprenes naturels (ou S.B.R : Copolyméres du butadiéne et
caoutchouc naturel). Pour le N.R., la du styréne. m est compris entre 60 et
structure est a plus de 99% cis 84%

Figure 1-7. Comparaison de la structure chimiqueSBR et du caoutchouc naturel.

La synthese du SBR peut se faire par polymérisagioionique (initiée par des espéeces
organométalliques) du styrene et du butadiéne, darsolvant ayant une bonne affinité avec
les deux monomeres. Elle comprend une étape d’agergle propagation et de terminaison
par des impuretés. Le polymeére résultant consiste upe séquence plus riche en
polybutadiene, avec des petits segments comonontkrestyrene, suivi par un segment
comprenant a la fois du styréne et du butadiénenBh une séquence majoritairement en
polystyrene. Cela peut se schématiser de la masigvante :

[butadiéne]-[B/S]-[styréne]
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Les copolymeres styrene-butadiéne sont constite@smdotifs distincts (Figure 1-8): le motif
styréne et les 3 types de motifs butadiene poss(tild-cis, 1,4-trans et vinyle).

* n /[/\N/* *
* n *M* * n
AN

Motif styréne Motif butadiéne 1,4sci  Motif butadiéne 1,4-trans Motif butadieh@ (vinyle)
Figure 1-8. Les 4 motifs présents dans le copolgrsgrene-butadiéne.

La proportion relative des ces différents motifsdépendre de la composition en monomere
du mélange réactionnel et surtout des conditionzsotigmérisation.

D’aprés la formulation établie pour I'étude, le SBBnsidéré est uBBR anionique (SBR

« typique ») dont la microstructure est compos@d% de motifs butadiéne vinyle et a 28%
de motifs styréne, le reste correspondant aux mbtitadiene cis et trans (principalement
trans).

La matrice est constituée de longues chaines teayant, a température ambiante, une
grande flexibilité intrinseque et ne possédant gagroupements donnant lieu a des forces
intermoléculaires importantes. Sous I'effet d’'uatcainte, de telles moléculeschevétrées
glissent les unes sur les autres conduisant a flarndaétion permanente (écoulement) de
I'ensemble. Il est donc nécessaire de les unireeelies par des points de réticulation (ou
ponts), de maniere a former un réseau tridimensio@lastique, résistant et permanent. Ce
réseau est obtenu pandalcanisation (ou réticulation).

1.2.1.2 Vulcanisation du SBR

La vulcanisation par le soufre a été découverteGuardyear en 1839 et brevetée par Hancock
en 1844. Malgré une variété de systemes de rétion| le soufre reste le plus utilisé.

La réticulation du SBR a lieu au cours de la réecte vulcanisation réalisée a température
élevée (~ 150°C) en présence de soufre molécui@igure 1-9). Lorsque le soufre est
utilisé seul, la vulcanisation conduit principaletha des ponts de 40 & 50 atomes de soufre et
a de trées nombreuses modifications de chainesi(saltycliques). Dans ce cas, la durée de la
réaction de réticulation est trés longue (~ 6 hearé50°C).

Non-réticulé

NS
£ = 27 Chaines—»
- élastomeres
L g, ¥ 4
l Soufre

Pointsde ¢ g
réticulation
Réseau

vulcanist
Figure 1-9. La formation du réseau réticulé.
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Il est nettement plus pratique d'utiliser des aékurs de vulcanisation. Le réseau formé en
présence d'accélérateurs et d'activateurs condudes ponts plus courts avec peu de
modifications de chaines. L’activateur courammeilisé est I'oxyde de zinc (ZnO). Par sa
mauvaise solubilisation dans les élastomeres, dessite I'utilisation conjointe d’'un acide
gras tel que l'acide stéarique. Il faut signalee dqi¢ ZnO n'a pas été incorporé aux
mélanges de I'étude

Les accélérateurs utilisés pour la vulcanisatiant sépartis selon 4 familles : les thiurames,
les thiazoles, les dithiocarbamates, et les sulfiétes. Nous ne détaillerons pas tous les
membres de ces familles, ni les réactions qu’itg fotervenir de par leur diversité. Mais nous
pouvons présenter deux accélérateurs qui compdssnimélanges de I'étude : le DCBS

(Benzothiazyl-2-Dicyclohexyl Sulfenamide, membres delfénamides) et le ZBEC (membre

des dithiocarbamates).

L’augmentation de la concentration en soufre ed@@lérateur donne une plus grande densité
de réticulation (un plus grand nombre de ponts)sraassi une plus grande rigidité, une plus
grande dureté ...

Le type de pont créé dans le réseau dépend durtagyce la concentration en accélérateur et
celle en soufre. Une grande quantité d’accélérgpaunrapport au soufre donne une grande
abondance de chaines pendantes, du typ&jui ne se comportent pas comme les autres
chaines élastomériques du réseau. Une plus gramdertration de soufre par rapport a celle

de I'accélérateur donne a la fois des ponts pdigad et plus de soufre combiné avec les

chaines élastomeres.

Les types de points de réticulations sont représettains la Figure 1-10.

Figure 1-10. Les types de ponts de réticulations®tmodifications de chaine [2].

Pour éviter les phénomeénes de dégradation liésuanlire ou a I'ozone, on rajoute du IPPD
qui est un anti-dégradant.
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Dans le cadre de notre étud@nti-dégradant est le 6PPD (N-(1,3-dimethylbutyl)-N’-
phenyl-p-phenylenediamine), utilisé comme antioxydst comme antiozonant pour le SBR.

Au final, nous sommes en présence d’'un réseawlétoe chaines élastomerésastique,
incompressible tres extensible(la déformation a la rupture peut atteindre juagd00% en
traction uniaxiale), ayant umodule élastique de I'ordre du MPa

Quelques ordres de grandeur peuvent étre mentigomésun réseau réticulé : Dans le cas du
SBR, le monomeére a une masse molaire de I'ordr&0@g/mol. Le hombre de monomeres
entre deux points de réticulation est de 10 a L&ddistance interatomique est de 0,1nm. La
distance entre points de réticulation est de l'emk 10 nm.

Pour comprendre le comportement mécanique du résefaut s’intéresser aux théories
visant a modéliser I'élasticité caoutchoutique.

1.2.2 Théories de I'élasticité caoutchoutique

Par commodité, nous nous intéresserons a un réd&al incompressible, de chaines reliées
entre elles par des points de réticulation. De télseaux sont des solides mous si la
température de transition vitreuse et la tempésgate fusion sont en dessous de la
température ambiante, et ils sont appelés des damuts. Nous allons voir que la nature
entropique de ['élasticité des caoutchoucs estodéglihe de leurs propriétés mécaniques
remarquables.

1.2.2.1 Thermodynamique de I'élasticité caoutchoutique

Il s’agit de rappeler les quelques lois thermodyigaies utilisées pour caractériser la nature
de I'élasticité caoutchoutique. Connaissant la fordifférentielle de I'énergie libre de
Helmholtz dF = -SdT-PdV+ # dL) et sachant qué est une fonction d’état, nous pouvons

écrire les relations suivantes :

dF = (G—Tj dT+[a—Tj dv +("_‘FJ dL Eq. 1-21
oF
T\ Eq. 1-22
5,7 :

La force appliquég pour déformer un réseau comporte deux contributiofisne
enthalpique, I'autre entropique (méme principe poer I'étirement d’'une chaine idéale) :

=(90) (M) (%) (M) A _
f_(aLjT,V_(aLjT,v T(OLJT,V (aLjT,V-FT(aTjV,L fetfs EQ.1-23

Dans le cas d'un solide cristallin tel qu’un métal, contribution énergétique de la force
domine parce que I'énergie interne augmente quanddille cristalline est déformée de sa
position d’équilibre. Au contraire, dans le cas dasutchoucs, la contribution entropique de
la force domine (le réseau perd son entropie camdtionelle quand il est étiré, rendant
0S/aL <0 etaF/aL>0). Dailleurs, dans le cas de réseaux idéaux, tiganergétiquee
sera considérée comme nulle. L’'importance de téigpantropique apporte une dépendance
particuliére de la force a une extension constahliers que les solides cristallins voient la
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force diminuer faiblement lorsque la températurgnaente, les caoutchoucs montrent un
comportement opposé.

D’aprés la construction de Flory (Figure 1-11)ctanposante entropique compte pour 90%
de la force totale dans I'état caoutchoutique. dsétité caoutchoutiqgue a donc des origines
entropiques. Dans la suite, nous allons d’aillegmsrer la contribution énergétique.

Forcef

T L

f ) (a_uj Pente : ( ,
=7 laL T,V{l ; T S
Setres petit Température absolue T

Figure 1-11. Rprésentation schématique d’'une construction deyFfmur un résea
polymere [1].

Pour ce qui est de I'extensibilité limite d’un téseau : Si nous considérons que les segments
entre points de réticulation sont assimilables a deaines idéales, qu'il y M. (c pour

« crosslink ») monoméres de longueur b entre cgseets, alors la taille R de ces chaines
sera encore une fois BX. Si nous étirons ces chaines au maximum, noususeirons une

longueur Nb. D'otiune extensibilité de N2,

1.2.2.2 Modeéle de déformation affine

Les réseaux polymeéres sont uniques dans leur ¢épace déformer réversiblement a des
longueurs pouvant atteindre 10 fois leur taillett€&norme capacité provient de I'élasticité
entropique des chaines entre points de réticula@itast I'élasticité caoutchoutique.

Le modéele le plus simple utilisé est le modele d®anation affine proposé a I'origine par
Kuhn : la déformation de chaque segment du réssaudaeméme que la déformation
macroscopique imposée a tout le réseau. Ce mod#isiste a estimer une différence
d’énergie libre entre I'état non-déformé et I'adaformé du matériau.

Pour effectuer cette estimation, on considére seaw caoutchoutique ayant des dimensions
initiales Ly, Lyo, et Ly (Figure 1-12). Comme nous l'avons dit, ce résesu seipposé
incompressible (son volume est conservé quelle que soit la dé&itom imposée). Si le
réseau est soumis a une déeformation relative dengdis directions avec les factedsAy,

Az, alors les dimensions du réseau déformé spmt Ay Lxo, Ly = Ay Lyo, L = A, Lo La
condition d’'incompressibilité impose que :
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)

L}' = A}' LW ¥ '

I‘Z = .lz LE"[J

e 2 L
.L-_ﬂ] a I"‘.rz“l.'foﬂ

Figure 1-12. La déformation affine du réseales segments entre points de réticula
adoptent la déformation relative du réseau macrpspee (Rubinstein et al. [1])

Les segments du réseau sont composés de N mono(eénmnesus considérons qu'il y m
segments constituant le réseau). lls ont une ftailliale représentée par le vecte‘fab bout a
bout ayant des projections suivant les trois dioest: Ro, Ry, et Ro. Les projections du
vecteur bout & bout apres déformation sont :

R = )\X RXO, Ry = )\y RyO’ RZ = )\z RZO Eq. 1'25

Le segment et le réseau sont dans le méme espaceodégurations. Pour estimer la
différence d’énergie libre, il faut exprimer I'eapie de réseau avant et apres déformation.
Nous rappelons que I'entropie d’'une chaine idégmtaN monoméres de longueur b et un

vecteur bout & bol , s’exprime par :

SictormdN, R) = 3kR S(NO)—3 RX2+Ry2+R22+S(|\|0) Eq. 1-26
Srorma™ T T TN 2 Nb?2 ! 4

La différence d’entropie de la chald.pqine= Sqstormd Ns R) = Sinitial (N, Rg) , entre son état
initial et son état déforme s’écrit :

2 2 2 2 2 2
3 (Ax _1)Rxo +()\y _1)Ry0 + (A _1)Rzo
ASchaTne: _E k ND? Eq. 1-27

La différence d’entropie s’appliquant a tout lea&s est la somme de toutes les différences
d’entropie des n segments du réseau :

BSresea™ ';2{( —1)Z(R 02+ —1)iZ:‘i(Ryo)i2+()\22_1)i%(Rzo)i2} Eq.

1-288

Si le réseau est réticulé, formé par des chainég®seant a leur état initial (cas d’un fondu),
I'écart quadratique moyen des distances Ry, et Ro S’exprime par :

<R§o> =%Zn:1(Rxo)2 —% —<Ryo> <R§o> Eq. 1-299
=
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La somme des carrés des composanigsR, et Ro s’écrit alors :

n

S Ra0l =3 Ryolf = 3 (Roo)? = Ivo? Eq. 13

i=1 i=1
Eq. 1-27peut s’écrire sous la forme suivante :

nk
ASaseau= _7()\x2 +)\y2 +)\22 -3 Eq. 1-31

En ignorant toute contribution enthalpique, I'énertibre requise pour déformer un réseau
AI:réseau:
nkT
AFrssean= - TASwsseau= —()\ +7\22 -3 Eg. 1-32

Dans le cas particulier d’'une déformation uniaxial&n considérant I'allongement
Ay =Ly /Lyo=A suivant la direction ou s’effectue la déformatiamiaxiale, et

I'allongement suivant les deux autres directions, €Ly /Lyg=A, =L, /L, =A) la
condition d'incompressibilité s’écrit :
A=A ethy =A=N = 1/JA Eq. 1-33
La force nécessaire pour déformer le réseau, apgiglans une seule direction, dérive de
AFreseau:
OAFréseau. 1 OAFréseau  nkT 1

= = = A-— Eqg. 1-30
I oL, Ly O\ on( z) q

L’'importance de la section sur la force imposeiligdtion de la contrainte vra@ e qui est
le rapport de la forcg, sur la section déformégll, (a distinguer de la contrainte nominale

OnominaleqUI €St le rapport de la forggsur la section initiale Jo L) :
_nkT _ pRT
M

Gvraiez G [)\2 )\j et 0nom|na| G ()\ _)\_j avec G Eq. 1'31

Cc
G est le module de cisaillement ayeda masse volumique du réseau ef &4t la masse
molaire moyenne d’un segment du réseay=MW N . (M est la masse d’'un monomerepgf

est le nombre de monomeéres entre points de réiioo)a

Nous pouvons mentionner un autre modele que leauéséfine :le réseau fantbmequi
considere que les points de réticulation subisgdestfluctuations spatiales. Ce modéle prend
en compte la fonctionnalité g correspondant au mentde segments reliés a un point de
réticulation. Ce parametre sera utilisé comme taaterrectif dan€q. 1-31:

c=PRT (1—% Eq. 1-32
Mg g

Dans le cas des tres grandes fonctionnalités,dieéspde réticulation sont pratiquement fixes
et le modeéle redevient équivalent au modéle afferegénéral, g = 4 ou le module vaut la
moitié de celui du modéele affine).
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1.2.2.3 Chaines efficaces

boucle

chaine libre

Figure 1-13. Représentati du réseau de chaine et des différents défautsapb étre
obtenus apreés la vulcanisation.

Il est possible d’estimer la proportion de chaiefficaces dans le réseau (c’est-a-dire des
chaines qui ne sont ni des chaines pendantes nbaledes -Figure 1-13-) : Si la masse
initiale des chaines est Mon montre que la densité de chaines élastiquementes
s’exprime par :

PN, M,
ves= 1-2 Eq. 1-37
Mctlves M . ( Mi q
et le module de cisaillement devient :
pPRT M
G= iveskT = ——|1-2—% Eq. 1-338
MCUVES M . ( Mi q

Nous retrouvons I'expression classique du résefineafou du réseau fantdme si;Mst
remplacé par giM(g-2)) dans le cas ou Mi est tres grande (1/\VD).

Les enchevétrements (noeuds physiques temporairegrégé entre les chaines qui
s’enchevétrent) doivent aussi étre pris en comgtél< peuvent contréler le module du réseau
lorsque les segments entre points de réticulatontses longs (Figure 1-14).

<

X

Figure 1-14. L’enchevétrement entre segments (@rgR], Flory [6]).

Points de réticulation

Dans ce cas, le module de cisaillement est la som@n@ contributions : I'une liée aux
enchevétrements, I'autre a la réticulation (ouéseau) :
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11
G= Grseart ctrements PRT| —— +——
reseau Genchevetrements" p EM y M j

e

1-349

avec M, la masse molaire moyenne d’'un segment entrepdmtéticulation (M= M. pour
le modéle du réseau affine ety M gMJ/(g-2) pour le modele du réseau fantébme) gt sl
masse molaire moyenne entre enchevétrements. Lalenest contrdlé par le réseau pour des

massesM , faibles (GG, Pour M < Mg) et par les enchevétrements pour Mggplus

élevées (GG, evermensPOUr My > Me). Le module devient presque indépendant deddhs
la limite des trés grands segments.

La Figure 1-15 est représentative pour un grand bmemd’élastoméres et montre
'amélioration des proprietés mécaniques du maiéliée au réseau réticulé. La pente a
déformation nulle, b est le module d’Young. Lorsque I'élastomere n'esas réticulé, les
macromolécules se désenchevétrent les unes partapx autres lors de la déformation.

{ Chaines
réticulées
étirées

Chaines amorphes
réticulées

Elastomer¢
réticulé

N W kR 0D
HHHHHHH-

o (MPa)

0 . Adoucissement | Durci:ss

ML Les chaines
0 2 4 6 8 10 12 atteignent leur

£ extensibilité
limite
Figure 1-15. Comparaison des courbes contraiiérmation (traction uniaxiale) entre |
élastomere réticulé (peu de ponts « soufre ») ailastoméere non-réticulé.

En revanche, une fois le réseau formé, la mobdiés chaines chimiquement liées est
entravée. Il sera nécessaire de dépenser beauEmgrgie pour parvenir a rompre une telle
structure, comme le montre la valeur trés élevéadmntrainte a la rupture. Cette rupture
ultime traduit la rupture des liaisons chimique€ @es chaines efficaces dans le réseau.
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1.2.2.4 Modele de Mooney-Rivlin

Plusieurs modéles ont été proposés afin de démuinglus prés le comportement mécanique
d’'un réseau de caoutchouc. Nous avons vu que le@lmatl réseau affine ne permettait de
bien décrire que les petites déformations. Dansake des grandes déformations, d’autres
modeles ont du étre proposés.

Un de ces modeles, qui est en général le plus orerdj est celui de Mooney-Rivlin. Ce
modele prend comme point de départ les trois iaméside déformation,ll, et k définis en
fonction des carrés des élongations principalésiy?, A2 (eux-mémes définis a partir de la
forme diagonalisée du tenseur de Cauchy-Greenied®)

l1 = A2 +A\2+A2 = traceC
I = A2 Ay2+ APARHA PN Z = % (traca{g))2 —trace(g) Eq. 1-40

|3 = )\)(2 )\y2 )\22 = dét(g )

L’énergie libre par unité de volumg&/V s’exprime par la somme des puissances des trois
invariants. Selon Mooney et Rivlin, I'expression &g/ s’écrit sous la forme :

€:C0+C1(|1—3)+02(|2—3)+03(|3—1)+... Eq. 1-41

Le terme en €met en évidence les modéles classiques précédenu@ents, c’est-a-dire :
Ci(11-3) = G(A\2 + A2+ A2-3) avec @ = G/2. Le terme en Qlécrit les déviations par rapport
aux modeles classiques. Quant au terme g£rsiChous considérons le réseau comme étant
incompressible, il ne change pas avec la déformatip= A2 A2 A2 =1

Dans le cas d’'un matériau soumis a une déformaitnigxiale suivant x, les contraintes vraie
et nominale s’écrivent sous la forme :

Ge L OF _LO(FN) [201+ Qj[Az_ gj
LyLy 0Ly o A A

Eq. 1-42
2C, 1
Onominale= | 2C1 +—= | A ——
nominale ( 1 A j{ )\zj
Si G =0, nous retrouvons les modéles du réseau affine.

Un autre paramétre important a définir est la @nte réduiteo gqyite

Oyrai 0) i
Oeduite = vrali — nomulale Eq. 1-43
M-Z A-—=
A A2

La Figure 1-16, représentant la contrainte rédasitdonction de %, montre les différences
nettes entre les modéles que nous avons décrits.
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Figure 1-16.0 ¢q,i€N fonction del/ A pour trois modéles d’un réseau polymere.

Nous retiendrons que la vulcanisation des élastesn@ermet d’augmenter leur module
élastique, mais réduit leurs propriétés a la ruptau-dela d’'un seuil (de plus en plus de
segments courts entre points de réticulation vtteirare tres tét leur extension limite, la

rupture se produira donc plus tot).

A méme degré de réticulation, plus la longueur pl@sts disulfure est importante, plus les
mouvements entre les chaines qu'ils relient soalitiss. Néanmoins, la longueur de ces
ponts reste en général trés inférieure a la distamire points de réticulation. En fait, la
littérature ne fait pas état d'une influence detecédbngueur des ponts sur les propriétés
mécaniques de I'élastomere si ce n’est une légagmantation de la résistance a la rupture et
a la déchirure.
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1.2.2.5 Théorie du réseau non-gaussien

Comme il a été vu, I'approche gaussienne n’est phlgle lorsque les chaines sont trés
étirées. Un certain nombre de théories ont étéqguégs pour modéliser le comportement
mécanique des élastomeres réticulés. Nous neldéiad pas la liste de ces théories qui est
tres vaste. Nous mentionnerons le modele le phaplsidu réseau non-gaussien : Le modéle
a trois chaines (Figure 1-17). Celui-ci est bagél'sypothése, strictement valide pour les

chaines gaussiennes, que le réseau peut étre péngaatrois jeux indépendants de chaines
paralleles aux axes du systéme de coordonnées.

0-nominale(l\/I Pa) 6

Expérience et
Théorie nongaussienne
(modéle a trois chaines)

e Théorie
2 gaussienne

2 : i . , , AllongementA
01 2 3 4 5 6 7 8

Figure 1-17 Représentation schématique du modéle a troisnelsaét superposition d
courbes Opominale-A de I'expérience, du modéle gaussien et du modathegaussien. Le
modele no-gaussien correspond imodeéle a trois chaines avec nkT = 0.273 MPa etT%.

Par une suite de considérations géométriquesgéié alémontré, par James et Guth [7], que
I'expression mathématique de ce modele pouvaitpsieer, dans le cas d’'une chaine idéale,

sous la forme :
nNkT —| 1 A - _ 1
Onomina|e: T N {ﬁ- I(ﬁ] - }\ 3/2L I(WJ} Eq 1'35

Si nous considérons le premier terme du développerdes 2(x), 2 (x)=3x, nous
retrouvonsEq. 1-35 en accord avec la théorie gaussienne.

Le modéle a 3 chaines fait partie d'une longue ldsapproches qui n’utilisent pas toutes la
théorie non-gaussienne pour tenter de modélisepmeportement du caoutchouc. Bien que
détailler tous ces modeéles ne soit pas d’un grat@tét, il est toutefois intéressant de voir leur
classement suivant I'approche qu’ils utilisent.
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1.2.2.6 Modeles constitutifs

Les grandes déformations des caoutchoucs ne pemnettis de faire I’hypothése des petits
déplacements qui est réalisée pour les matériassigues.

Le comportement des élastoméres est régi par unetida «densité d'énergie de
déformation » W. Ce travail, mis en jeu pour al#éun état de déformation a un autre, ne
dépend pas du chemin suivi. Les caoutchoucs pewalers étre qualifiés d’hyperélastiques
(ou élastiques de Green).

Les lois de comportement, qui ont été proposéeandwes 40 derniéres années, sont régies
par cette fonction W dont I'expression permet dadre compte de tout ou partie des
caractéristiques élastiques du caoutchouc. Leldésthématique de chacun de ces modéles
ne sera pas décrit. Il s’agira de les classer atiles démarches qu’ils utilisent pour décrire le
comportement mécanique des caoutchoucs. Les molgtesélastiques sont classésdB,
suivant 3 types de formulations :

- Le premier type est issu de développements mattignes de W tels que les séries de
Rivlin [10] ou les exposants réels d’Ogden [11§ #ont considérés comme deedéles
phénomeénologiqueslLes paramétres du matériau sont en généralitiffia déterminer et de
tels modeles peuvent mener a des erreurs s'ils gbiigés en dehors du domaine de
déformation pour lesquels les paramétres ont éistég. Nous pouvons citer entre autre le
modeéle de Mooney, celui de Mooney-Rivlin [18], le modéle d’Ogden-Swanson [13], ...

- Le second type de modeéles, utilisé entre autaas Rivlin et Saunders[14], et Hart-
Smith[15], cherche a déterminer directemlestfonctions matériellesdW/dl ; et 0W/0l , en

utilisant les données expérimentales. Ce groupepmeamd le modéle de Rivlin et Saunders
[14], de Gent et Thomas [16], de Valanis et Lanilé], de Yeoh et Fleming [18], ...

- Le troisiéme type correspond aux modeles qui @@t développés parne approche
physique De tels modéles sont basés a la fois sur la ghgsde réseaux de chaines
polymeéres et sur des méthodes statistiques. Cefimehe mene a différentes fonctions W
dépendant des phénomenes microscopiques qui ant Mans la plupart des cas, leur
formulation mathématique est assez compliquéecdiaprennent le modele Neo-Hookeen
[19] (équation constitutive la plus simple pour &a®utchoucs), le modéle & 3 chaines, celui
de Isihara [20], la théorie du réseau de chaink[2d¢; mais aussi les modéles de Vilgis-
Edwards [22] et de Rubinstein-Panyukov [23] quitfotervenir les enchevétrements, le taux
de réticulation, I'extensibilité limite, I'hystéres les charges.

La plupart de ces modéles permettent de décricoheportement de la matrice élastomeére
pour de grandes déformations. Par contre, danadale matrices renforcées, la plupart des
modeles présentés peuvent perdre leur significgtiysique voire ne plus s’appliquer du
tout.
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1.2.2.7 Viscoélasticité et Autoéchauffement des élastomeres

Lorsqu’un réseau élastomeére est sollicité, il eiatt pas instantanément son état d’équilibre
thermodynamique. Le temps requis pour l'obtentian akt équilibre dépend de la Tg
(Température de transition vitreuse) du matériadeeka vitesse de sollicitation. En effet, les
élastomeres sont dits viscoélastiques, c’est-aglieece sont des matériaux déformables dont
le comportement est intermédiaire entre celui duse@lastique et celui du liquide visqueux.

Il est possible de caractériser les propriétésodisstiques d'un élastomere en mesurant sa
réponse a une sollicitation dynamique (DMA, « Dymamechanical Analysis »). Si nous
appliquons, a une température T, une déformationssidale de faible amplitudeet de
fréquence f, en cisaillement (ou traction), noutenbns les modules de conservation G’ et de
perte G” (caractérisant la dissipation visquewd&guits du module complexe G* et vérifiant :

G*=G +iG” et tanéz% . le facteur de perte Eq.
1-365
Ces relations sont dues au déphasage entre lactatmesurée et la déformation appliquée.

Nous pouvons ainsi obtenir G’, G” et t&en fonction de la déformation de la fréquence f
et de la température T (la Figure 1-18 correspancdaa d’'un élastomeére réticulé, peu chargé).
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Figure 1-18. Evolution de G’ et ted en fonction de T (élastomére réticulé peu cha
Il'y a autre un aspect important des élastomeregigjti Etre mentionné : leurs propriétés
thermo-mécaniques En effet, lorsqu'un réseau est sollicité par desndes déformations
dynamiques, il subit urauto-échauffement qui est lié a la friction entre les chaines.
L’ hystérése cette différence de comportement entre la chatga décharge, attribuée aux
élastomeres, provoque une dissipation d’énergies danmatériau qui se transforme en
chaleur. Cet auto-échauffement est par ailleuensifié dans le cas d’'un élastomere renforcé.

Cette partie a été I'occasion d’étudier I'originrgrepique de I'élasticité caoutchoutique. Elle

a aussi permis de présenter des modéles moléauktirempiriques utilisés pour décrire le

comportement du caoutchouc. La plupart de ces rasdaipposent la validité de la théorie

gaussienne et se correlent aux données expériragraak petites déformations. Aux grandes
déformations, cette théorie n’est plus valide gidse I'utilisation d’autres modeles basés sur
une approche « non-gaussienne ». Nous avons égdl@nésenté I'élastomere de I'étude, sa
structure, sa synthése, le procédé de vulcanisatorsi que les méthodes de mesures
viscoélastiques.

Il s’agit maintenant de s'intéresser aux effets amégues apportés par I'ajout de particules
renforcantes (ou charges) dans le réseau réticulé.
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1.3 RENFORCEMENT PAR LE NOIR DE CARBONE

Le renforcement d’élastomeéres [2] par des partccudaforcantes a été beaucoup étudié dans
le passé, en particulier dans les années 60 et&@remiére raison est le changement
drastique des propriétés mécaniques qu’il induidutre raison réside dans le mystere du
mécanisme de renforcement qui a fasciné plusietientfigues et qui n’est toujours pas
entierement compris aujourd’hui. Il est nécessalee définir précisément ce qu'est le
« renforcement », parce que ce mot couvre diffésesignifications suivant qu’il est appliqué
aux thermoplastiques ou aux élastomeres ...

La confusion est principalement due au fait queeldorcement qualifie une augmentation
des propriétés mécaniques, mais ce qui S’entenanpaanique est tres différent suivant la
matrice et les applications considérées. Pour lestigues, le renforcement résulte
principalement en une augmentation de la résistangechocs si possible sans diminution du
module et sans diminution de la déformation a [#ure. Une augmentation du module et de
la dureté s’accompagne presque invariablement ddimenution de la déformation a la
rupture et de I'aptitude a la déformation plastique

La situation est tres différente pour les élast@wmed utilisation des particules renforcantes
induit une augmentation simultanée du module et laledéformation a la rupture.

L’augmentation de ces deux propriétés antagonistesctérise le renforcement élastomere.
Ce paradoxe explique la capacité des élastomemd®rcés a atteindre des propriétés
mécaniques uniques et justifie leur succes danglife&sents champs technologiques. Pour
comprendre I'impact de I'ajout du noir de carboremgl le réseau, voici une représentation

O - € suite a une traction uniaxiale (Figure 1-19) :
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Elastomere réticulé et
renforcé au noir de carbone
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Elastomére non-réticulé
non-renforce
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Figure 1-19. Courbes contrainéformation (traction uniaxiale) d’'un élastomereavsunt
s'il est réticulé (grand nombre de ponts « soufyeou réticulé et renforcé par le noir
carbone [2]

1.3.1 Fabrication et la classification du noir de carbone

Le noir de carbone est du carbone élémentaire $muse de poudres tres fortement

dispersées qui sont produites par pyrolyse corgrdliéydrocarbures en phase vapeur. Divers
procédés industriels produisent plusieurs typesailede carbone, dont le noir d'acétyléne, le
noir tunnel, le noir de fourneau, le noir de lanabée noir thermique. Le diameétre moyen des
particules de noirs de carbone se situe entre 1@tn#® nm, tandis que celui des agrégats
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varie de 100 a 800 nm. La teneur en carbone él@mernte la plupart des noirs de carbone se
situe entre 97 et 99 %. lls peuvent aussi contdgsratomes d'hydrogene, d'oxygéene, d'azote
et de soufre liés chimiquement. L'oxygene est I&ua surface, surtout sous forme de groupes
fonctionnels acides ou basiques. Une nomenclatété parévue pour classer les particules de
noir de carbone suivant la taille de la particuliengire et suivant I'influence de la charge sur
le processus de vulcanisation. Nous ne détaillepass d’avantage I'aspect concernant la
nomenclature des charges.

Dans le cadre de notre étude, un seul type de dmicarbone a été utilisé. Il s’agit de
particules HAF (High Abrasive Furnace) dole diametre de la particule primaire est de
30nm (Figure 1-20).

PP i
P AN AR AT 6 R

Figure 1-20 Cliché MET de la section d'un des mélanges étugiRemerciements
A.-V. Ruzette, laboratoire MMC, ESP(

1.3.2 Différentes propriétés du noir de carbone

La grande majorité des études faites sur le noicatbone visait & augmenter la force et la
gualité du renforcement. Donc, les modificationsmsues qui ont été testées sont fortement
liees aux différentes théories envisagées concelmaenforcement.

Dans les années 60, linteraction noir de carbdast@mére était considérée comme le
résultat de liaisons chimiques [24, 25] entre texcfions de surface acides et les moisissures
alcalines du caoutchouc naturel [26]. Donc, plusiettudes ont été menées pour augmenter
I'activité du noir de carbone par oxydation de aoef [27] : 'oxygene a haute température,
H,0,, 'ozone, I'acide nitrique. Au début des années D@nnenberg proposa le mécanisme
de «glissement moléculaire» [28] et la fabrication se tourna vers le greffadpimique des
chaines polymére a la surface du noir de carbo®ie P2us récemment, le besoin d’'avoir des
élastomeres a faible hystérése a réactivé I'étedembdifications chimiques.

Il est important de s’intéresser aux caractérisatimorphologique et physico-chimique des
charges car elles définissent directement leuraitipde renforcement.
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1.3.2.1 Caractérisation morphologique du noir de carbone

L’actuelle morphologie du noir de carbone est e#&€onnue pendant des décennies, méme
s'il était communément utilisé dans l'industrie @houtchouc. Ceci est dQ a la tres petite taille
des objets le constituant (Figure 1-21); ils sdas petits que 100 nm et peuvent étre observés
clairement uniquement par Microscopie Electronigqudransmission (MET). Ces objets
primaires peuvent s’agréger pour former des strastfractales.

- Comme le montrent les clichés en MET, les paegwle noir de carbone apparaissent
connectées, branchées sous forme d’agrégats deespl®®]. Les agrégats (Figure 1-21)
constituent 'unité de noir de carbone la plus dispble et sont virtuellement incassables
dans des conditions d’utilisation standard ; lestgats doivent donc étre considérés comme
desobjets renforcants
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Figure 1-21. Différentes échelles de particules gldas élastomeéres (Leblanc 1]3 et
Thomine [32]).

La structure branchée des agrégats les rend trigsniweeux et leur volume effectif est
beaucoup plus important que celui du noir de cagblorméme. Cette observation est tres
importante car le volume effectif de I'agrégat seoa volume dans le mélange et définira
quelle partie du caoutchouc peut étre déforméeoou n

Méme si elles sont en général appelées « partiqriesires », les sphéres qui constituent
I'agrégat fusionnent partiellement entre elleseepauvent avoir un réle individuel. Quoi qu'il
en soit, leur taille est d'une grande importance ele définit la surface ou se créent les
interactions entre le noir de carbone et la phésstameérique. La distribution de la taille des
particules primaires a été observée au MET, maisel'de surface du noir de carbone est en
général obtenue par des méthodes d’adsorption. Aotngrossissement, il est possible
d’'observer directement la structure interne dediquées primaires. Elles sont constituées
d’'un chevauchement de couches graphitées qui pefgelocalement une structure quasi-
cristalline avec une distance intercouche approtiuaale 0,35 nm.
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- STM, AFM : La microscopie a effet tunnel [33-3bEté utilisée pour caractériser le noir de
carbone. Comme il a été suggéré par le MET, la hwogie de la particule primaire consiste
en un chevauchement de feuille graphitées (comrmpeda d’un oignon), (Figure 1-22).
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Figure 1-22. Observation STM de la surface du noir de carbdmee résolution atomigt

Les surfaces du noir de carbone apparaissent oédsrole maniére surprenante, et les bords
graphités devraient étre identifiés avec des zoclEmiquement réactives qui étaient
précédemment assignées a des zones « amorphesmicrbacopie a force atomique (AFM)

a aussi été utilisée pour la caractérisation tregigionnelle des agrégats [36].

- Différentes techniques d’étude de I'adsorptiomdir de carbone ont été utilisées telles que
la BET (technique d’adsorption de gaz a la surfiiue solide, son nom contient les initiales
de ses développeurs : Brunauer, Emmett, TelleliTAB (technique d’adsorption de cetyl
trimethylammonium bromide) et I'adsorption d’'iod&lles ont permis de quantifier I'énergie
de surface du noir de carbone.

Les différentes méthodes de caractérisation qunméet d'étre citées ont permis de
déterminer les paramétres physico-chimiques indisg@es pour apporter une
compréhension au comportement mécanique du matériau
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1.3.2.2 Physico-chimie du noir de carbone

Comparée a la morphologie, la chimie du renfortéat®s peu étudiée, ceci d’'une part parce
qu'il est difficile de faire de telles caractérisais, et d’autre part parce que depuis les années
70, le renforcement était considéré comme unedatien physique entre I'élastomére et les
particules de renfort. Donc, les caractérisatiohimmues du noir de carbone datent
principalement des années 60. Le renforcement kdassogéres par le noir de carbone est
considéré, depuis les années 70, comme la consgmjud® I'adsorption des chaines
polymériques sur sa surface. La connaissand@mlergie de surface du noir de carbonest
donc de premiere importance pour comprendre comrentchaines se séparent ou se
désorbent des charges lors de la fracture. Pourti@st peu d’études sur le sujet ont été
publiées.

La chromatographie de phase inverse (IGC) est eeagathniques permettant de caractériser
I'énergie de surface du noir de carbone. Cette adetlpeut étre utilisée suivant deux modes
tres différents : la dilution « infinie » (délivoes informations concernant I'énergie de surface
du solide étudié) ou la dilution «finie » (donnec@s aux isothermes de désorption des
molécules sondes employées). D’aprés la dilutiomfiie », I'énergie de surface croit avec
l'aire de surface du noir de carbone. L’énergie sl&face obtenue peut atteindre
300-500 mJ/mz2 ce qui est une valeur réaliste des surfaces nagso Pour ce qui est de la
dilution « finie », celle-ci est beaucoup plus periante que la précédente car elle permettrait
d’obtenir la distribution complete des sites énggygées du noir de carbone [33, 37]. En
utilisant cette technique, les particules primaipgésentent approximativement la méme
distribution d’énergie de surface (elles différes¢ulement par le nombre de sites
d’adsorption). La distribution des sites énergémjest particulierement large, a\d=s sites

de haute (~100 mJ/m?) et basse énergie (~10 mJ/m?)

Concernant la chimie de surface du noir de carbbpeut y avoir des impuretés organiques
et minérales [38] (dues au procédé de fabricatibiais aussi des fonctions oxygénées qui
furent observées au début des années 50 et complétearactérisées par H. P. Boehm dans
les années 60 [39]. La caractérisation des fonstiédra surface des particules consiste a
mettre une certaine quantité de charges en solddos des bases qui vont générer des forces
différentes sur la surface des particules : NaBlQ@CO;, NaOH dans I'eau, et EtONa dans
I’éthanol. Ainsi, le noir de carbone est filtrélenombre de groupes acides réactifs est obtenu
en titrant les bases restantes (Figure 1-23).

Figure 1-23. Fonctions chimiques a la surface dir de carbone (Bueche [25]).
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Cette observation laisse penser que des groupessasur les particules de noir de carbone
sont produits par oxydation de surface lors deataitation. La Figure 1-23 montre aussi la
présence deoubles liaisons C=C a la surface des particule3outes les études chimiques

faites dans le passé sur le noir de carbone sefemaiisées sur des impuretés chimiques ou
sur des fonctions produites par I'oxydation de wdase, et non sur sa propre réactivité de
surface.

Aujourd’hui, ces particules ne peuvent étre comgiede comme ayant une surface
chimiquement inerte. Leur réaction avec l'iode ‘axygéene démontre la présence d’'un grand
nombre de doubles liaisons réactives a leur surface

1.3.3 Effet du renforcement sur les propriétés mécaniques

1.3.3.1 Relation de Guth-Gold

Les théories du renforcement reposent suicdacept de l'effet hydrodynamique des
chargestel qu'il a été défini par Einstein [40] (1906)e Lmodéle est développé pour des
charges rigides sphériques, incompressibles, isolEatierement mouillables, et dispersées
dans un milieu continu de viscosité constaptdl conduit a une expression de la viscosité du
mélange en fonction de la fraction volumique dergbe:

n =no (1+2,5 Eq. 1-376

Smallwood [41] y remplaca la viscosité par le meddlYoung. En fait, cette équation du
premier ordre ne tient pas compte des interactioriee les charges, ce qui a amené Guth et
Gold [42] a proposer une relation améliorée :

E =Bl +2,5+ 14,1¢) Eq. 1-387

Cependant, cette équation ne se vérifie que dawadede particules sphériques, pour des
guantités de charges inférieures a 30% en poidmt la taille moyenne est supérieure a
0,5um. Guth [43] proposa alors d’introduire un éactde formef (rapport des axes d’une
ellipse enveloppe d'un agrégat moyen - par exemplaut 1 pour une enveloppe sphérique -)
et de formuler I'équation ainsi :

E=R(1+0.67f@+ 1.62f2 () Eq.
1-398

Il existe une autre contribution a prendre en cemgans I'étude du renforcement ; elle
provient dediaisons physiques ou chimiques qui peuvent s’étabkntre I'élastomere et la
charge Ces liaisons peuvent résulter de divers mécamsisonge adsorption physique, une
chimisorption ou une réaction entre les radicaux bres des chaines de macromolécules
rompues

Dans un mélange élastomere/noir de carbone, uriee phr la matrice élastomére (~ 30%,
suivant la surface des charges) est ditée» aux particulesLes interactions charge-
matrice responsables de ce phénomene sont esselgiaent des liaisons physiquept4],

et sont en grande partie responsables du renfordesrée par le noir de carbone.

D’un point de vue général, les liaisons charge-itatagissent comme des nceuds de réseau
(Figure 1-24), une augmentation du taux de rétimnaeffectif est constatée. Ces interactions
charge-matrice, et la notion méme de renforcemdépendent de 3 facteurs qui ont été
précédemment discutés : la surface spécifique (350pour le noir de carbone), I'activité
chimique et la structure géométrique.
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e - contact charge-charge

o - contact élastomere-charge
~~~— - chaine polymeére

>~ - nceud du réseau
- particule de renfort

Figure 1-24. Microstructure du réseau élastomérargg par Kaliske et Rothert [45].

1.3.3.2 Occlusion élastomere

L'interaction élastomére-charge est trés diffi@leestimer. D’'un autre c6té, il est beaucoup
plus facile de prendre en compte le volume acttegrdgat dans le mélange. Et il a été
proposé d’utiliser une fraction de volume corrigéejui intégre I'influence de la structure de

la charge représentée par des mesures d’adsofpBn(adsorption de Dibutylphtalate) :

@ = @2[1+ (1+0,02139.D8)/1,44 Eq.
1-409

Ce parametre est utilisé pour estimer le moduleisi@llement G’ par I'équation de Guth-
Gold [46] (& est le module du réseau non chargé):

G'=G.(1+25@+14,1.¢2 Eqg. 1-50

Cette partie du polymeére qui ne sera pas déformiggue«caoutchouc occlus» (Figure 1-25)
[47, 48]. Néanmoins, le caoutchouc occlus ne dai# ptre confondu avec la partie de
polymére dont la mobilité est changée par 'adsonptélastomeére lié). Le caoutchouc occlus
est piégé dans des sites d'agrégats et il repgseniement une partie du volume élastomére
dont le mouvement est ralenti.
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Figure 1-25 Schéma permettant la différenciation entre I'asabn d’élastomeére et
réseau de charges (polymeére |
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1.3.3.3 Réseau de charges

En général, les chaines élastomériques se trowvagmoximité d’'une particule de noir de
carbone sont fortement adsorbées a sa surfacagit du polymere lié (Figure 1-25). Cette
adsorption, méme si elle est limitée a de petitdspde chaines élastomériques appelées
« trains » (couche élastomérique particuliere emtntula charge), ralentit considérablement
leur mobilité [50]. Pour simplifier, il peut étreowsidéré que les « trains » ont une Tg plus
grande que celle de la matrice [51].

Il est clair que les chaines de I'élastomére rexdfore participeront pas de la méme facon a la
sollicitation macroscopique. C’est ce qui compligaecompréhension du comportement
global : suivant que la chaine élastomére seradaine particule de renfort, ou entre deux
points de réticulation, qu’elle soit une bouclee whaine pendante ou un segment du réseau,
gu’elle forme un pont entre deux particules de mi@rcarbone, elle subira une déformation
qui N’aura rien a voir avec ses chaines voisingsgi®es d’'une distance interagrégat).

Il existe des phénomenes mécaniques tres imporéadécrire dans le cas des élastomeres
chargés :

- Un phénomene se produisant pour des déformationmsnales inférieures a 100, qui est
révélateur d’'un comportement fortemewin-linéaire : I'effet Payne.

- Un phénoméne ddoucissement de contraint@ux grandes déformations apparaissant lors
d’essais cycléslieffet Mullins .

- Si nous appliquons au mélange chargé une satiimit cyclique, la courbe -€ lors de la
charge (déformation croissante) ne se superposeyaxrelle de la décharge (déformation
décroissante). Cette non superposition &gstérese liée auxpropriétés viscoélastiques

Dans ce qui suit, une description plus détailléd’eféet Payne et de I'effet Mullins sera
proposée. Mais, avant cela, il faut comprendreriésanismes se produisant lors d’'une simple
traction uniaxiale

1.3.3.4 Comportement en traction uniaxiale

Un exemple de courbe contrainte-déformation a Bténu, en traction uniaxiale, pour 'un de
nos mélanges dans la Figure 1-26 (A partir de reaanit, lorsque nous représenterons des
courbeso-¢, si nous ne I'explicitons pas, il s’agira des d®s de& ,ominale )

20 —
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I I I I
0 100 200 300 400
déformation (%)

Figure 1-26. Traction uniaxiale d’'un élastomére gj&: courbe contrainte-déformation.
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Le paradoxe du renforcementpar du noir de carbone est gqu’il y a uaegmentation
simultanée du module(aux petites déformations} de I'élongation a la rupture Ce fait est
clairement illustré par la Figure 1-19.

L’augmentation du module est la conséquence logapiamplification de déformation

due au remplacement d’'une partie de la phase #lasigue déformable par des renforts
rigides : pour une déformation macroscopiguéa déformation locale des ponts de chaines
entre renforts est plus importante. L'amplificatida déformation devrait aussi induire une
diminution de la déformation a rupture, ce qui higass observé : |a est le paradoxe. Il y a des
zones dans I'échantillon ou la distance interagréga petite, donc ou les chaines entre
particules subissent des déformations importantepeaevent atteindre leur extensibilité
maximale Nb plus tét que leurs voisines (puis ragpt’échantillon devrait donc rompre
relativement t6t suite a la rupture d’'un grand nntbe petits segments entre particules de
renfort étirés a leur maximum. Or, ce n’est pas/wieest observé expérimentalement pour un
simple test de traction. Il y a donc un autre piné&ioe capable de palier ce paradoxe : celui
ou le noir de carbone autorise un partage coopéata contrainte localement.

Au début des années 60, Bueche fut le premier aidé@mer le noir de carbone comme une
partie du réseau polyfonctionnel [24,25]. Dans smuéle, les particules sont chimiquement
liés par des chaines (Figure 1-27) et constituentue Medalia et Kraus décrivent comme un
« réseau géant de points de jonction multifonctbm2].

Figure 1-27. La vision de Bueche .

Méme si le modéle de Bueche essayait de donneonigiae moléculaire au renforcement, il
est difficile de penser qu'une large partie de datrainte soit partagée par d’autres ponts
élastomériques. De plus, le modéle de Bueche seppdgison chimique entre chaines, ce
qui n'est pas conforme a la réalité.

A la fin des années 60, Dannenberg relanca I'étdeda compréhension du renforcement en
proposant le modéle duglissement moléculaire», ou dedémouillage [28, 52]. Il suggéra
que l'interaction entre la matrice élastomére stdbarges était causée padsorption et
non par des liaisons chimiques. Grace a sa faidggée et a sa réversibilité, I'adsorption
permet aux contacts élastomere-charge de changenwellement.

L’augmentation de la déformation produit I'étirerhenis le détachement des chaines les plus
courtes des particules de renfort; ainsi le nont@ehaines pontantes diminue. Les chaines
pontantes restantes subissent une force croissamntproduit un détachement massif et la
rupture macroscopique (Figure 1-28). Suite a I'étald matériau en traction uniaxiale, il
s'agit, maintenant, d'étudier les phénomeénes ajgsmat lors d'essais cyclés aux petites et
aux grandes déformations.
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Figure 1-28 Evolution d’une chaine élastomeére entre partisude renforts lors du test
traction (Vision de Dannenberg) [2].

1.3.3.5 Propriétés aux petites déformations : Effet Payne

Dans le domaine de déformations nominales inféeear 100%, la matrice €lastomere seule
montre un comportement linéaire. L’introduction aerges conduit a une non-linéarité. Ce
phénomene, appekffet Payne a d’abord été étudié par le chercheur du méme lRayme
[53,54] puis clarifié par les travaux de Medalid. dst généralement attribué a la
réorganisation du réseau de charges dans la mataisemere [55].

Cet effet est observable par le biais de mesus#&lastiques, ou DMA. Nous rappelons
que, par le biais de mesures viscoélastiques-a-este apres I'application d’'une déformation
sinusoidale de faible amplitude au matériau, noosivgns obtenir les modules de
conservation G’ et de perte G” en fonction de &fadmation de cisaillement sinusoidgie
(Figure 1-29).
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Figure 1-29. lllustration schématique de la variation de G'@t en fonction dey (%) [2].

Aux faibles déformations, la Figure 1-29 montreplateau correspondant au module dans le
plateau caoutchoutique. La valeur du module déen@t la déformation jusqu’a une valeur
G',ou il se stabilise. Cette évolution de G’ est emégale décrite, dans le cas des
élastomeres réticulés renforcés, comme étant ffek @?ayne ». Ce changement de G’
correspond a une importante variation de G” casg®e par un maximum. Payne a considéré
que G’était la combinaison d’'un moduley@ié a I'influence de la structure (Figure 1-30),
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module G'_ (dépendant de I'effet hydrodynamique dd aux charmgesux liaisons fortes
charge-matrice) et du module Grice qQui est le module de la matrice non chargée.féfef
Payne ne serait alors lié qu’au modulg.G’

* " LAISONS FORTES
- Efet HYDRODYNAMIQUE

matrice]

| | |
Défomation
Figure 1-30. Effet des charges sur le module dag®®meére d’aprés Payne [56].

La Figure 1-31 est un exemple tiré d’'un des mélamgel'étude. Cette représentation montre
gu’il N’y a pas de réversibilité du module G’. Ct€sdire qu'il n'y a pas superposition des

courbes de G’ obtenues ayxroissants et aux décroissants. La différence de module entre
les courbes aller et retour peut atteindre le MPa. donc di y avoir un changement de
structure a I'aller responsable de la diminutiomusiule au retour.
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Figure 1-31. Mise en évidence de l'irréversibilité induite daffet Payn..

Le mécanisme de I'effet Payne serait lié a la mepat a la reformation d’interactions charge-
chaine durant la sollicitation. Ce mécanisme engead une dissipation d’énergie (associée

au maximum de G”).
Pour expliquer I'effet Payne, on s’est souventné&fela vision de Dannenberg (Figure 1-32).

Celui-ci considére que l'augmentation de la défdioma combinée a des processus
d’adsorption-désorption des chaines a la surfasecdarges, aboutit a une homogénéisation
de la longueur des chaines entre charges. Maisr@n@nce de cette vision aux petites
déformations n’est pas évidente. Les phénomeénéisedréent sont, en effet, peu prononcés a
faible déformation et la dépendance en températigel’effet Payne est difficilement

explicable par les considérations entropiques gugsion de Dannenberg introduit.
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Figure 1-32. lllustration des mécanismes de |t&ffayne par la vision de Dannenberg.

Aujourd’hui, la vision la plus plausible est cel®nsidérant une couche élastomere
immobilisée, a la surface des charges, ayant uypelus élevée que celle de la matrice
(Figure 1-33). L’épaisseur de cette couche vitreesteestimée a 1-5nm et diminue avec la
température. En considérant un élastomére charge 80% en volume de phase
élastomérique et 28 de charges, la phase vitreuse représerfie @0 volume total, soit Z&

de la phase élastomérique. La proportion de phitseuse peut donc avoir un impact
important sur la rigidité du réseau et peut justifiadoucissement induit par I'effet Payne.

Berriot, Montes, Lequeux et al. [51, 57, 58] onbpwsé, a partir de mesures DMA et
RMN *H, une relation entre I'épaisseur de la coucheuite autour de particules de silige e
et I'écart a la § de la matrice élastomeére :

Ty (w)
6 =0 ——— Eq. 1-5141
T-T,(w)
oud est un facteur d’ajustement, T est la températarmesure, ab est la fréquence utilisée
pour mesurer lagl A T > Tg+50K, g4 est de I'ordre de 2-5 nm.
Tg

Vitreuxa
T ambiante

Tg en volume

Distance a la particule

Figure 1-33 Evolution de la Tg en fonction de la distanceadérticule (Berriot, Montes
Lequeux et al. [51]).

Bien que le noir de carbone n’ait pas la méme dhiche surface que la silice, il est
raisonnable de penser qu’une expression simildig. d-51peut lui étre attribuée.

L'effet Payne est globalement accepté comme la éouence mécanique déa
réorganisation du « réseau de renforts sous une déformation de cisaillement. Les origines
de ce phénomene font toujours débat et quelquesi¢lsg59] ont été proposeées. La vision de
Berriot, Montes et Lequeux, considérant une cowdtieuse a la surface des charges, parait
aujourd’hui étre la plus appropriée pour expligcephénomene.

Cet effet est observable a des déformations intdiairés pour des élastoméres chargés
réticulés. D’autres phénomenes se produisent aandgs déformations lors d’essais cyclés.
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1.3.3.6 Propriétés aux grandes déformations : Hystéredeffet Mullins

Nous avons appliqué, a I'un des mélanges de I'étéldstomere réticulé et chargé) quelques
cycles de traction uniaxiale (Figure 1-34). Lesrbes qui sont représentées correspondent a
deux types d'essais : un ou les cycles sont apfdicu méme déformation maximadgax

(8 cycles a mémenax = 300 %) et un ou les cycles sont produits en angamt I'amplitude

de déformation (2 cycles a chaque changement diardp).

16 4 20
(a) 1ad|l— ler cycle (b) 1\5\
— = 2eme cycle Char e [
12 - |- -- 8eme cycle g 15— w
temps (s
5 10 - ps (s)
S 87 ' % 10 Emax
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.0 .50 100 150 200 250 300 0 100 200 300 400
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rémanente
Figure 1-34. Sollicitations cycliques appliqguées &action uniaxiale, sur un élange
réticulé et charge : (a). 8 cycles a mémgy (b). 8 cycles agnax croissante (2 cyclea

chaque changement @gay).

La Figure 1-34(a) montre qu’il y a une hystéresee laux propriétés viscoélastiques du
mélange. D’autre part, cette hystérése est plusitapte pour le % cycle que pour le“2°ou

les autres cycles qui suivent. L'amplitude des @ntes diminue aussi beaucoup entre®le 1
et le Z™°cycle. En revanche, elle change peu entréée? le 8™ cycle.

La grande différence d’amplitude des contraintesedie ' et le 2™ cycle est liée a un effet
appelé effet Mullins ou «stress softening> qui, comme son nom l'indique, est un
adoucissement de contrainteCet effet est aussi lié a la différence d’hystérentre le 1 et

le ™ cycle. Mis a part celles de Mullins, beaucoup ubiés ont été faites sur le sujet. Nous
pouvons mentionner celles de Bueche [24] (1961patinenberg [60] (1966). Mais aussi
celles de Diani et al. [61-63] et de Brieu et &84][(années 2000) qui ont fait une étude trés
compléete en répertoriant tous les mécanismes poweaproduire et en proposant un modele
a ce phénomene. lls ont de plus montré, par unbiesial trés simple [65], quéeffet
Mullins induisait de I'anisotropie.

Pour apporter une explication a ce phénomeéne, Usnfaut considérer la vision de
Dannenberg. Celui-ci considere que l'effet Mulliest di au détachement des chaines
élastomére a la surface des charges. Dans la cdartigarge du®icycle, plus la déformation

va augmenter, plus les agrégats vont s’éloignenassdes autres. Les chaines les plus courtes
entre charges vont ainsi atteindre leur extensthiiimite (pour d’autres chaines, il y aura du
glissement moléculaire avant d’atteindre I'exteitiséblimite) et se détacher de la surface des
charges en premier. Ces mémes chaines, avantdidasder, vont subir des contraintes plus
importantes que les autres (amplification des eamies), ce qui va contribuer de maniere
importante au module. Cet effet dépendra donc déflarmation maximale appliquée.

Lors de la charge dif®cycle, les chaines détachées ne participent plusdllicitation. Il y

a donc diminution du module et de la contrainterpaport au & cycle. Etant donné que les
cycles sont appliqués a méregay les chaines ont atteint leur extension optimats Hu
premier cycle. La courbe de charge dil'*Xycle sera alors trés proche de la courbe de
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décharge du ®1 cycle puisqu’il n’y aura plus de chaines courtedébacher. Les grandes
chaines ne demanderont pas beaucoup d'effort gdoumer a leur extension optimale. Le
2°M® cycle a tout de méme encore une hystérése, (baaydos faible) due a la viscosité du
mélange qui continue de faire évoluer le matériawaurs du temps. La courbe de décharge
du Z™ cycle est pratiqguement superposée a celle®tlnytle car les chaines se détendent.
Dans le cas de la décharge, il n'y a plus que taritution élastique qui intervient.

Il est important d’insister sur la définition desdeystéréses (Figure 1-35).

A A
o) o)

Hystérese totale Hystérése Mullins

» £

Hystérese stabilisée
> €

Figure 1-35. Définition des différentes hystérgsés

Entre le 3™ et le 8™ cycle, il y a une légére diminution de I'amplitudes contraintes. I
s'agit aussi d’'un adoucissement de contrainte liEhamogénéisation des longueurs de
chaines entre charges.

Il faut souligner, dans la Figure 1-34(a), la priesed’unedéformation rémanente due au
détachement de la plupart des chaines courtes emrges. Mais est-ce le révélateur d’'un
endommagement irréversible ? Il s’avere qu'ileeouvrance de I'effet Mullins si on laisse

le matériau se relaxer pendant quelques semainss au le fait chauffer pendant quelques
heures (vers 80°C). Cette recouvrance est dueéditganisation du réseau de charges.

L’effet Mullins est donc un endommagement irréverdile aux temps courts, dépendant
de I'étirement maximal appliqué Amax)-

La Figure 1-34(b) montre que &iax Croit, I'effet Mullins, bien qu’ayant « disparua»la fin
du 1* cycle, va réapparaitre. Ce qui est concevableadd'dgnergie supplémentaire a fournir
aux chaines pour atteindre une déformation plusoitapte. Dans le cas inverse, €gjax
décroit, I'effet Mullins ne se manifestera plus.

Mises a part les approches décrivant I'effet Payimson de Berriot, Montes, et Lequeux) et
I'effet Mullins (vision de Dannenberg), qu’est-ceidlifférencie ces deux effets ? Ce sont
certes des phénomenes d’adoucissement, mais isaapgent a des niveaux de déformation
différents. L'effet Payne fait intervenir les chaén entre renforts sans engendrer de
détachement. Tandis que l'effet Mullins impligue détachement de chaines courtes et
I'étirement de chaines longues. On ne peut doncdgasre I'effet Payne comme étant un
endommagement(ce qui est le cas de l'effet Mullins), mais plutdn réarrangement
structurel.

Le renforcement par le noir de carbone est dong piunplexe que la simple incorporation de
sphéres rigides quelconques dans une matrice podynié fait intervenir différents
phénomeéenes mécaniques et physico-chimiques quait éssentiel de décrire avant de
s'intéresser aux mélanges de I'étude.
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1.4 CONCLUSION

Les mélanges élastomére ont pour base des grahdims polyméres a N monomeres dont
I'extensibilité limite& est proportionnelle a¥.

La vulcanisation de cet ensemble de chaines emdamhatériau incompressible, élastique et
trés extensible. Le comportement de ce réseaugmuimodélisé par différentes approches,
basées sur la théorie gaussienne de I'élastioitétchoutique.

Le renforcement de cette microstructure par dessat®eacharge génére a I'ensemble du
réseau de nouveaux comportements dont les mécanismesont pas tous entiérement
compris. Les mélanges chargés, ainsi obtenusjritarivenir des interactions complexes entre
les chaines et les charges. lls présentent aifif§iratits phénoménes en réponse a des
déformations de petite ou grande amplitude :

- I'effet Payne qui se manifeste par une forte hioéarité et s'apparente a un réarrangement
structurel du réseau de charges aux petites défiomsaCe phénomeéne peut s’expliquer par
la présence d’'une couche vitreuse a la surfaceltleges (Berriot, Montes, et Lequeux),

- I'effet Mullins, lors d’essais cyclés de grandeitude, pouvant étre défini comme un
endommagement irréversible aux temps courts. Get péut étre décrit par le modéle du
glissement moléculaire établi par Dannenberg.

L’élastomere de I'étude est un SBR, I'agent de amisation est le soufre et le renforcement
se fait avec le méme type de noir de carbone. karijgion de chague composant et de leur
impact sur le comportement du matériau s'imposanade présenter les différents mélanges
modéeles choisis pour I'étude.
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Chapitre 2. Les mélanges choisis pour I'étude

Aprés avoir décrit de facon générale la composijtianmicrostructure, et les propriétés
mécaniques des élastomeres chargés, il est mamtpoasible de présenter les mélanges
modeles spécifiquement choisis pour I'étude. Lisdilion de ces matériaux est indispensable
pour mettre en valeur I'influence des composantsjaux sur la fissuration.

La sélection des mélanges s’est faite avec lalmmléion du Centre de Technologie Michelin
qui a indiqué les différences pouvant étre intéretes a étudier, et qui a fabriqué les
matériaux a caractériser.

Dans un premier temps, les différents mélangesnsgn@sentés, ainsi que les effets qu’ils
mettent en valeur. Ensuite, il s’agira de décm® daractérisations mécaniques effectuées sur
ces mélanges pour les classer et montrer les pre&ramintrinseques pouvant intervenir.
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2.1 MELANGES PROPOSES

Nous ne décrirons pas tous les ingrédients qui osemnt nos matériaux parce que certains
d’entre eux ne sont que des agents de couplagecdékrateurs de vulcanisation ou des anti-
dégradants. Ces ingrédients ne représentent qquengité infime dans les mélanges de notre
étude. D’autre part, ils n'interviennent pratiquernpas dans le comportement mécanique de
nos matériaux. lls ne sont donc pas la source deprinccupations. Mais, leur contribution
volumique et massique sera prise en compte poimessies proportions des ingrédients
« principaux ».

Au début de I'étude, nous avons choisi de définimatériau X, dit de « référence », ayant la
composition, en taux de charge et en soufre, stevdmableau 2-1) :

Mélange X
Type d’élastomére SBR
Quantité de noir de carbong 50 pce
Quantité de soufre 1,5 pce

Tableau 2-1. Composition du mélange de référence

Le terme pce désigne le nombre de « parts pous qgarts d’élastomére ». Par exemple, si
nous considérons 100g d’élastomere, il sera miss tamélange, 50g de noir de carbone et
1,5g de soufre. Le pourcentage en masse seracdd@6 % en élastomére, 33 % en noir de
carbone et 1 % en soufre. L'unité pce peut étre wtde, mais beaucoup de gens confondent
cette unité avec le pourcentage en masse, ce guépre préjudiciable pour la compréhension
générale de I'étude.

Il a donc été décidé de renommer les mélangesiksant les notions de fraction volumique
de charge et de densité pontale (ou densité daspdenréticulation). Par exemple, dans le
mélange X, la fraction volumique de chargeest de 20 % et la densité pontale est de
8.10° mol/cnt. L'estimation de@ se fait connaissant la contribution volumique tlaque
ingrédient. Quant a la densité pontale, elle eduide par gonflement dans un bon solvant.
L'utilisation de paramétres correctifs dans la tielade Flory-Rehner permet de prendre en
compte la présence de charges. L'appellation damgél X dans ce manuscrit sera :

20CB_8XL

CB pour «Carbon Black » (allusion au taux de charge) XL pour «Crosslinking »
(allusion a la densité pontale). A partir de ceangk de référence, nous avons fait varier le
taux de charge et la densité pontale pour mettrevietlence 4 effets pouvant avoir un impact
sur la fissuration des élastomeéres :

1. L’effet « taux de réticulation »: Il est important de comprendre quel impact @eutir la
densité pontale sur la fissuration en fatigue é&stomeére. Pour cela, nous avons choisi de
définir un 2™ mélange dont la densité pontale a été pratiquechaublée (la quantité de
soufre est environ deux fois plus importante) mgrport au mélange de référence, ce qui
donne :¢ = 20 %etvy=19.10° mol/cnt, et

20CB_19XL
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2. L’ effet « charge » important: Nous pouvons nous demander ce qui peut se passer

le cas ou il y a trés peu de renforcement. Le ng&laionsidéré pourra nous étre treés utile pour
identifier le comportement général de la matricdypere. Au lieu de ne pas mettre de

charge, il a été choisi d’en mettre une trés faduantité car sinon, le matériau comporte

beaucoup de défauts macroscopiques lors de laocoutgs pourraient fausser I'étude de la

fissuration. Ce %" mélange a les caractéristiques suivantgs 3 ety =8.10° mol/cn,

et
3CB_8XL

3. L’ effet « charge » faible: Il est également intéressant de savoir si ufiérdnce de
guelques % de la fraction volumique de charge gros impact sur la résistance en fatigue
du matériau. Il a été choisi de mettre 3 % en mpargapport a la fraction de référence, soit :
¢ =17%etvy =8.10° mol/cnT et

17CB_8XL

4. L'effet « longueur de ponts » La longueur des points de réticulation peut aé@sse
changée. Il ne faut pas oublier que ce sont detsmlisulfure et que leur longueur peut varier
suivant le mode de vulcanisation ou le type de reoull n'en a pas été fait mention
spécifiquement au Chapitre 1, mais il existe destpalits $ correspondant a des ponts
courts. D’autres sont dits, 8t S qui correspondent a des tailles de ponts plussl@uga des
ponts ayant plusieurs connexions. En mettant easebecnombre de ponts,®n peut influer
sur le « maillage » du réseau vulcanisé et somsit#ité. Il a été choisi de mettre la méme
« quantité » de soufre que pour le mélange deeééér donc le méme nombre de ponts. Mais
il 'y a cette fois-ci 60 % de ponts 8ans le mélange (beaucoup plus de ponts cours). L
densité pontale estimée par gonflement est de Tridl/cnt. Nous avons doncg=20 @&

vy =15.10° mol/cnt et
20CB_15XL

La densité pontale est proche de celle de 20CB_1@Xdrs qu’'il a été mis une quantité de
soufre moins importante. L'utilisation du nombre pee n’est donc pas toujours la plus
pertinente pour caractériser un meélange.

Pour I'étude, nous disposons doncXenélangesavec des fractions volumiques de charge
allant degp = 3 a 20%et degdensités pontalesllant de8 a 19.1C¢° mol/cm®. Les Figures 2-1

et 2-2, et le Tableau 2-2 résument les caratiguies des mélanges et les effets que nous
voulons faire ressortir (les fractions massiquesé&léments principaux sont aussi indiquées).

Le SBR utilisé sera le méme pour tous les mélanijesagit d’'un SBR anionique dont la
microstructure comprend 24% de vinyle, 28% de siyrét une architecture étoilée a 3
branches. Sa masse moléculaire moyenne en nomhresskde 133.10g/mol. La densité
d’enchevétrementsv, est de 4.10 molicnt, et en regle généraleye > vx . La
Tg(DSC) =-48°C. Enfin, il faut rappeler que le méme typerdér de carbone sera utilisé
pour tous les mélanges.
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20CB_19XL ] I:> Effet taux de réticulation

3CB_8XL ] I:> Effet charge important

[ 20CB_8XL

Mélange de référen 17CB_8XL ] [ > Effet charge faible

20CB_15XL | > Effet taille de pont

Figure 2-1. Récapitulatif de I'appellation des mages et des effets mis en évidence.

Densité
pontale

»

ye H * 0
Réseau « typl_%ue » 1810% 20CB_19XL
vy =19.10° mol/cnt -

o 11
Effet longueur de ponts
20CB_15XL (S1=60%)

vy =15.1C° mol/cn®

O H H ﬁ
vy =8.10° mollcn?
3CB 8XL J<——| 17CB_8XL |<—] 20CB_8XL X o oy
Mélange de référence
vx =8.1C° molicn® vk =8.1C° molicn® Taux de charge

Figure 2-2. Diagramme de répartition des différemtélanges suivant leur composition.
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Mélange Mélanges trés chargés Mélanges trés chargés
peu chargé peu réticulés tres réticulés
Mélange 3CB_8XL| 17CB 8XL 20CB_8Xl 20CB_15X120CB_19XL
Fraction
volumique de 3 17 20 20 20
chargeg (%)
Fraction
volumique de 0,6 0,5 0,5 0,5 0,9
soufre (%)
Vx
(x 10° mol/cnT) 8 8 8 15 19
Fraction
massique de 5 27 32 32 32
charge (%)
Fraction
massique de 1,3 1 1 1 1,6
soufre (%)

Tableau 2-2. Contribution volumique et massides agrégats de charges et du soufre.

Quelques commentaires peuvent étre faits concelmahbix de ces mélanges :

- Nous avons choisi de ne travaillgu’avec du SBR, plutdét qu’avec du NRpour nous
affranchir de la cristallisation.

- Pour tous les mélanges ayant une fraction volumide charge supérieure a 10 %,y a
percolation des amas de chargéc’est-a-dire une interconnexion entre les paktiswe
charge dans la matrice élastomére) impliquant tendétion d’'un « réseau » de charges. Ce
réseau jouera un grand role sur les transfertedy et de chaleur dans le matériau.

- Concernant I'étendue du diagramme de la Figu2eiRa été choisi de ne pas mettre plus de
20 % en fraction volumique de charge. D’'une paatce que il y a déja percolation, et d’autre
part, parce que mettre plus de charge peut prodesealéviations de fissure, ce qui n’est pas
I'objectif de notre étude.

- Les mélanges ne contiennent pas de ZnQes particules de ZnO ne sont pas des particules
renforcantes, elles n'‘ont pas une bonne affinitécala matrice élastomere et elles sont
relativement grosses (de l'ordre de 40um de diahetres observations antérieures [1,2]
décrivent le mécanisme de rupture comme étantipalenent di aux décohésions faites par
ces particules. Or, si nous les mettons de cotélevrait soit y avoir rupture du réseau
vulcanisé, soit une rupture liée a la décohésiopedites particules, soit les deux.

Avant d’aborder, au prochain chapitre, les sujerstes que sont la fracture des élastomeéres et
la fatigue, il est important que nous caractérisjatu point de vue mécanique, nos mélanges
pour comprendre leurs différences autres que ksistance a la fissuration en fatigue. Les
caractérisations comprendront des mesures de lastioéé, des essais de traction, des
sollicitations cycliques, ainsi que quelques testfluage.
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2.2 CARACTERISATIONDYNAMIQUE AUX PETITESDEFORMATIONS

La caractérisation dynamique se rapporte aux «ragsuiscoélastiques » et a I'« effet
Payne » présentés au Chapitre 1.

2.2.1 Démarche expérimentale

Les éprouvettes utilisées pour ce type de testadmiibrme cylindrique et consistent en deux
disques de caoutchouc (2mm d’épaisseur et de 1@endiamétre) collés chacun entre deux
cylindres métalliques (Figure 2-3). L'appareil isi#l est un Viscoanalyseur METRAVIB RDS
VA2000. Il comporte une chambre a température étgerpermettant de faire des mesures de
-150 a 450C°C. Les 3 cylindres métalliques sont fixés par 3rsnde mors du milieu va
générer un déplacement périodique de haut en bas.

Les disques de caoutchouc vont donc subir un lgsaint plan périodique. Il sera alors
possible de mesurer la réponse en contrainte meygour les deux disques et de déduire G’,
G”, et tam, suivant le balayage souhaité.

Figure 2-3. Echantillon utilisé pour des mesureraiyiques.

Un balayage en température a d’abord été appliquétpus les mélanges de -80 a 00La
fréquence de sollicitation appliquée est de 10H¥amplitude des contraintes a été imposée
a 0,3MPa (I'amplitude de déformation allait de »0%kn zone vitreuse, a @4 au plateau
caoutchoutique). L'intérét est de déterminer, pcuaque mélange, la Tg et les modules, au
plateau caoutchoutique et dans la zone vitreuse.

Ensuite, pour étudier les conséquences de l'effgin® un balayage en déformation de
cisaillementy (y = d/D avec d le déplacement imposé et D le diaanddrdisque) a été fait, de
0,05 a 50 %, a 23°C.

2.2.2 Balayage en température

La Figure 2-4 représente les courbes de G’, Gtaeb en fonction de la température. Les
résultats obtenus ont une bonne reproductibiliiéque sur une série de 3 échantillons par
mélange, I'écart maximum les séparant, pour G’, &'tad, ne dépasse pas 15 % de leur
moyenne. Le Tableau 2-3 regroupe les valeurs d@dtgrminée au niveau du maximum des
courbes de tan Elle est aussi appelée transition Ta, pour des élastomeres purement
amorphes), et du modul® dans la zone vitreuse et au plateau caoutchoutique
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Figure 2-4. Courbes de (a). G’, (b). G” et (c).niden fonction de T (°C), pour tous
mélanges. Fréquence : 10Hz, contrainte moyenng&4: BlPa, Balayage entre -80 et 100°C.
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Mélange 3CB_8XL| 17CB_8XL 20CB_8XL | 20CB_15XL | 20CB_19XL

G’ (GPa) dans la

Zone vitreuse 0,90 + 0,07 1,63+0,20 1,72 +0,30 1,60+0,11 1,50 + 0,08
(T=-70°C)

G’ (MPa) au plateau

caoutchoutique | 0,70 #0,01 | 1,77 +0,13 | 2,35 +0,3 | 245 +0,3 | 255 +0,35
(T = 25°C)

tandaT=Tg 2,04+£0,15 | 1,27+0,14 | 0,99+0,07 | 1,02%0,11 0,99+ 0,05

Tga 10 Hz{C) -344+04 -333+0,8 | -32,7+£20 -31,2+0,8 -30,1+1,0

Tableau 2-3. Valeurs de Tg, de tad T= Tg, etde G’ dans les zones vitreuse
caoutchoutique pour tous les mélanges.

A température ambiante, les mélanges ayant unédinapg = 20 % ont des modules G’ tres
proches. Celuia 17 % a un écart de ~ 0,2MPagmport a ces courbes. Quant a 3CB_8XL,
son module est encore plus faible (il differe 8P2 par rapport aux autretes courbes G’
des mélanges trés chargés sont révélatrices de legrande rigidité. Pour ces mélanges, le
module élastique est plus important méme dans e zatreuse puisque les charges sont
beaucoup plus rigides que la matrice élastomémgéime dans le domaine vitreux.

Le méme classement est observé pour les courbeertie G”. La contribution visqueuse
importante des mélanges chargés est due a I'effltblynamique introduit par les charges.
lIs sont susceptibles de dissiper beaucoup d’'éagayi des frottements charge-chaine.

La Figure 2-4 nous montre donc q@eet G” sont liés principalement au taux de charg.

Quant aux courbes de tgre classement est suivant I'ordre décroissanthdeseurs de pic a
T=Tg. La largeur a mi-hauteur des pics est plusoifgmte pour les mélanges les plus
chargés, signe d’une plus large distribution degptede relaxation.

Nous pouvons comparer les valeurs mesurées de G’, eG tand au plateau
caoutchoutique avec les relations décrites au iBkah L’expression dex et la relation de
Guth-Gold permettent de prédire la valeur G’ pobagque mélange. La valeur de DBP
(parametre d’adsorption du Dibutylphtalate) poundér de carbone, a 23°C, est de 122 [3],

et &G(élastomére non chargéy0,6 MPa. Les valeurs obtenues sont regroupées lgans
Tableau 2-4 :

Mélange 3CB_8XL 17CB_8XL 20CB_8XL| 20CB_15XL 20CBXI9

0] 0,03 0,17 0,20 0,20 0,20
(08 0,05 0,3 0,35 0,35 0,35
G’iheof MPa) 0,70 1,81 2,16 2,16 2,16

G'exp(MPa) | 0,7G:0,01 1,7#0,13 2,3%0,3 2,45:0,3 2,55+ 0,35

Tableau 2-4. Regroupemedes valeurs de G, a T ~ 23°C, obtenues expératmment e
prédites par la relation de Guth-Gold.

Ces valeurs théoriques rejoignent les valeurs @xpétales. Nous pouvons faire de méme
pour G”, et par conséquent pdand=G'/ @u G"g(élastomere non chargél MPa
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Nous sommes donc en présence de 5 mélanges ayanbduie élastique de I'ordre du
MPa et une Tg(DMA) proche de -30°CLe balayage en température a principalement @évél
I'impact des charges sur le module élastique diénaat. Il s’agit a présent de s’intéresser au
balayage en déformation et a I'effet Payne.

2.2.3 Balayage en déformation

Deux balayages successifs ont été effectués, altarst le sens deg croissantes, puis dans
celui desy décroissantes. Les essais ont été faits a T €,287ec une fréquence f = 10Hz.
La méme remarque peut étre faite concernant ladeigtibilité des résultats. La Figure 2-5
regroupe les représentations, pour tous les médanigs courbes G’ et t@amen fonction dey.

Seules les courbes dans le sensyd#croissantes ont été représentées. La Figunmeten
évidence I'hystérése du module G’ pour les méla2@exB 8XL et 3CB_8XL.

Comme pour le balayage en températleg,mélanges chargés présentent des modules G’
et G” élevés.Ceci est lié a I'effet hydrodynamique apporté learcharges. Comme il a été
vu au Chapitre 1, I'effet Payne génere une dimorutiu module élastique ayxcroissantes.

Il faut aussi souligner la présenceaudé hystérése des courbes de G’ pour les mélanges
chargés c’est-a-dire que la courbe de G’ n’est pas rigagement la méme si on fait le
balayage dans le sens desroissantes ou décroissantes (Figure 2-6). 3CB_18Xbprésente,
quant a lui, pratiquement pas de diminution de @&’ dhystérése (la courbe de G’ est
pratiquement la méme si le balayage est fait stiikesty croissantes ou décroissantes).

Une représentation analogue a celle de Payne preuta&e en décomposant G’ ag, G',

A titre comparatif il peut aussi étre utile de défie coefficient de non-linéarité pour insister
sur I'impact de I'effet Payne. Ce coefficient esfidi par :

O (%) = 100 ){Goe‘Jj Eq. 2-1

0
Cette méme définition peut étre utilisée dans targa des déformations [0,05% ; 50%] :

G'(005%) — G' G0%)
G'(005%)

0(0,05%-50%)= 100 x( Eq. 2-2

(G’(0,05%) et G’(50%) sont respectivement trés pescdeG'y et de G, ). Les valeurs
obtenues pour tous les mélanges sont regroupésdad@ableau 2-5.

Mélange 3CB 8XL| 17CB_8XL 20CB_8XL | 20CB_15XL| 20CB_19XL
G'(0,05%) MPa | 0,77+0,01 | 2,68+0,04 | 4,09+0,13 4,2+0,20 4,46 +0.12
G'(50%) MPa |0,71+0,01 | 1,48+0,01 | 1,76+0,03 | 2,00+0,03 2,06 + 0,03
0,(0,05%-50%) % | 8,60+ 0,42 | 45,00 0,56 | 56,00 +0,90 | 52,40 0,14 | 53,80 +0,75

Tableau 2-5 Valeur des modules aux grandes et aux petitesrrdéfions, ainsi que |
coefficient de non-linéarité (%).

Ce Tableau montre clairement 'augmentation dufeoeht de non-linéarité avec le taux de
charge. Encore une foites modules G’, G” et I'hystérése sont pilotés pale taux de
charge.
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Figure 2-5. Courbes de (a). G’, et (b). taan fonction dey (%) pour tous les mélange
Fréquence : 10Hz, Balayage allant de 0,05 % a 50e26éformation. T = 23°C.
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Figure 2-7. Décomposition, d’aprés Payne, de larbeuG’ = f()) pour un mélange charge.

Nous avons donc estimé, pour les 5 mélanges, l&e$garameétres G’ et taren fonction de

la température et de la déformation. Les mesuresoglastiques ont principalement mis en
valeur I'influence du taux de charge sur le comportement igcoélastique du réseau
vulcanisé ceci pour des petites amplitudes de déformaticautre domaine important a
considérer est celui des grandes déformations. Pammaine, les mélanges de 'étude ont
été soumis a des essais de traction uniaxiale ropedat a des sollicitations cycliques.




- 66 - 2.3 CARACTERISATION AUX GRANDES DEFORMATIONS

2.3 CARACTERISATION AUX GRANDES DEFORMATIONS

2.3.1 Essais de traction uniaxiale

Ce sont des essais incontournables lorsqu’il s@digstimer la résistance d’un matériau a un
effort ou a une déformation monotone. Nous commmemsepar présenter les tests de traction
avant de décrire les essais sous sollicitationBguygs car les déformations et contraintes a la
rupture seront utilisées pour définir les amplititimites des cycles.

2.3.1.1 Conditions expérimentales

Les échantillons utilisés sont des éprouvetteslterdga» (Figure 2-8(a)) étirées par leurs
extrémités jusqu’a la rupture. Les essais ontaité & température ambiante a une vitesse de
500mm/min. L'appareil de mesure est une machinetré@mécanique de marque ZWICK
comportant deux mors de traction. L'un des morg@g au capteur de force, 'autre a une
traverse qui effectue le déplacement. Un extensenogtique (Figure 2-8(b)) est utilisé pour
mesurer le déplacement car I'éprouvette se défalenaaniére inhomogene a mesure que son
épaisseur diminue. Cet extensometre se composaptieucs qui reperent les zones a intensité
lumineuse réfléchie forte. Avant le test, deux ilastblanches sont collées a la surface des
éprouvettes, séparées d’'une distance bien définigaleur du déplacement d fournie par les
capteurs permet ainsi d’estimer la déformation.

Le principe du test est d’appliquer une déformafeon d/Ly, avec d, le déplacement ef, la
longueur initiale de I'éprouvette) croissante et diever la réponse en contrainte
(0 = Onominatle= FIS, avec 9, la section initiale de I'échantillon) jusqu’a tupe.

Extensometre Mors de
traction

| ] e
(a) (b) [ mobile
4 inrr 20 mn
<« .
== II_IIl: —— Pastille
t Capteur 0 blanche
2,5 mm d'épaisseur optique "~
Mors de
tractior fixe

Figure 2-8. Conditions expérimentales des essais trdetion: (a) Dimensions de
échantillons, (b). Répartition des différents élataautilisés durant I'essai.

A
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2.3.1.2 Reésultats obtenus
Un exemple de courb®¢ obtenu pour un élastomere chargé est représeriigeare 2-9.

25
—&— 20CB_8XL
20
T 5 | Adoucissemen Durcissement
o
=
N—r
p 10
5 -
0
| | |
0 100 200 300 400 500
€ (%)

Figure 2-9. Courber-£ de la traction uniaxiale d’un élastomeére chargé.

Cette figure permet de distinguer une zone d’admecnent aux déformations intermédiaires
(la pente a lorigine, & est le module dYoung), et une zone de durcissemene
description du comportement du matériau a déjdaéau Chapitre 1 (1.3.3.5).

La reproductibilité des résultats obtenus est plbtinne. Pour 3 échantillons d’'un méme
mélange, les courbes de contrainte se superpoSentant le mélange considéré, une
dispersion des contraintes et déformations a lauragpeut étre observée.

Les courbes-¢, représentatives de tous les mélanges, sont neéesudans la Figure 2-10.
(La Figure 2-11 est un agrandissement dans une gaterdéformation [0 ; 100%]).

25 —
—O— 3CB_8XL
—&— 17CB_8XL
20 —m— 20CB_8XL
—® 20CB_15XL ¥
- _
@ 15 —e— 20CB_19XL C
D_ +
2 +
S~ +
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+
+
5 — +
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| T T T T T
0 100 200 400 500

300
€ (%)
Figure 2-10. Courbeg-£ obtenues en traction uniaxiale pour tous les mgdan
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Figure 2-11. Agrandissement de la courbes de tous les mélanges dans la gammu
déformation 0-100%.

Les contraintes et déformations a la rupture ehdelule d’Young kg, peuvent étre relevés
pour chaque courbe. Mais aussi la densité d’énargipture, W (J/rf), définie par :

€
rupture

W= [o(e)de Eq. 2-3
0

W est en général la fonction d’énergie des loisstiutives (Chapitre 1).
Les valeurs relevées sont regroupées dans le Tabiéa

Mélange 3CB 8XL| 17CB_8XLU 20CB 8X[ 20CB_15X120CB_19XL

Erupture (%0) 410+ 29 453+ 24 403+ 25 280+ 17 260+ 12
Orupture (MPQ) 3,0+04 19,6+1,3 21,2+0,6 18,0+x1,1 19,6+x11
Eo (MPa) 1,9+0,4 49+05 6,6 +0,6 7,2+0,7 8,2+0,5

W (x10° J/nt) | 5,0+05 36,8+7,5 | 36,6+24 | 216+13 | 23,3+2,4

Tableau 2-6 Ensemble des valeurs des contraintes et défoomsf la rupture, ainsi que
module d’Young et la densité d’énergie totale, pous les mélanges.

Plusieurs commentaires peuvent étre faits surdargi2-10 et le Tableau 2-6 :

- Les valeurs despwre SONt cOhérentes par rapport a la composition. t@eBre queles
mélanges les moins réticulés auront une extensibdilimite beaucoup plus importantes
que les melanges tres réticulé&l’ou unegyypure plus importante). Si une densité pontaje
est considérée pour les mélanges peu réticulés, gour les 2 mélanges tres réticulés, le
rapport des extensibilités limite sera, en 'absete charga/i. Le rapport des déformations

a la rupture est Iégerement différent (plutbt @#&)les charges empéchent le réseau vulcanisé
d’atteindre sa véritable extensibilité limite.
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- La contrainte nominale a la rupture est pilotée pare taux de chargeet est de I'ordre de
20MPa pour les mélanges chargés.

- Les valeurs de la densité d’énergie totale ingliqujudes mélanges les plus résistants a la
rupture en traction sont 20CB_8XL et 17CB_8XL

- Il est intéressant de souligner la similarité rentes courbes des 20CB_15XL et
20CB_19XL, alors que 20CB_15XL a plus de ponts tour

- Remarquons que si les modules de cisaillememtuGableau 2-3 sont multipliés par 3, les
valeurs obtenues rejoignent celles du module d™goul. Ceci est un révélateur du
comportemenincompressibledes mélange&, est donc piloté par le taux de charge

Les essais de traction ont révéléis classes de mélangesles mélanges chargés et tres
réticulés (20CB_15XL et 20CB_19XL)les mélanges chargés et peu réticul€s7CB_8XL

et 20CB_8XL)et le mélange peu charg€3CB_8XL). Nous aurons I'occasion de retrouver
cette classification a de nombreuses occasions.

Il serait possible de modéliser le comportement nedanges en traction avec une loi
phénoménologique pour estimer I'extensibilité lendu réseau. Mais, la courbe de traction
contient les contributions élastiques et visquewkesnatériau. Il N’y a que la contribution

élastique qui peut révéler I'extensibilité limites’agira donc d’étudier la partie élastique en
effectuant, par exemple, des essais cyclés.
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2.3.2 Sollicitations cycliques uniaxiales

Le sujet central de I'étude concerne le comportémeanfatigue de matériaux fissurés. Prés
d’une fissure il est probable que le matériau |gbe grandes déformations. C’est pourquoi
une étude des mélanges soumis a des essais ayxlgsmades déformations s'impose.

2.3.2.1 Conditions expérimentales

Les échantillons sont les mémes éprouvettes «bhalt&@ue précédemment. La machine
d’essai est un autre appareil ZWICK capable d’ap@r plusieurs cycles, et dont le type de
sollicitation (nombre de cycles, amplitude, vitesyeest programmable. Le protocole
expérimental reste le méme. Le mode d’asservissepngipal est le déplacement, mais la
décharge des cycles a été arrétée a force nulleofeta déformation nulle). La démarche
d’étude est la suivante : a partir des valeurs,ggre Obtenues par les essais de traction, des
cycles ont été appliqués avec des déformations ma&semax correspondant a 25%, 50%,
75% et 90% deypwre TOUS les tests ont été faits a 500mm/min.

2.3.2.2 Parametres de départ et allure des résultats

Pour commencer, nous avons représenté la déformeartidonction du temps, pour les deux
types d’essais souhaités, en Figure 2-12 (exen@eeour 20CB_8XL) :

- Un essai avec 8 cycles ayant la mémg (Figure 2-12 (a)).

- Un essai a 8 cycles @iax est croissante : 2 cycles a 25%«edgwre puis 2 cycles a 50 % de
Erupture PUIS 2 cycles a 75 % drpureet 2 cycles a 90 % drypwre (Figure 2-12 (b)).

(a) 400 (b)
Emax= 0,75 Erpture 400
300 — 300
S 200- S 2004
w w
100 100
0 I I I I | 0= I I 1 1 1
0 50 100 150 200 250 0 50 100 150 200 250
temps(s) temps(s)

Figure 2-12. Evolution degt) : (a). 8 cycles a mémempide (D). 8 cycles aveane
augmentation de&q,, tous les deux cycles.

La Figure 2-13 correspond aux courlmes des deux types d'essai. Elle avait déja été prise
comme exemple au Chapitre 1 pour décrire I'effetlivist

Comme pour les essais de traction, la reproduitéililes courbes obtenues est plutdt bonne.

Les informations pouvant étre extraites de cesrdigsont : la densité d’énergie dissipée de
chaque hystérése (principalement I'nystérése MuHifi cycle- et I'hystérese visco-élastique
du Z™cycle), la déformation rémanente, et 'amplitués dontraintes des'et Z™°cycles.
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Figure 2-13. Courbeso-¢ obtenues avec les deux types d'essais possiblesfée de
20CB_8XL) : (a). 8 cycles a mémagy (b). 8 cycles avec augmentation &gy tous les deu
cycles.

Dans ce qui suiseules les courbes obtenues avec fé type d’essai(8 cycles a mémanay
seront exploitées Le ™ type d’essai a simplement permis de montrer lapéation de
I'effet Mullins & €mayx croissante. De plus, il fournit des résultats pasches de ceux dif'l
type d’essai (en mettant de c6té les énergies tlgse et la déformation rémanente).

2.3.2.3 Résultats obtenus pour tous les mélanges

Une courbeo-¢ des f et 2™ cycles a été représentée en Figure 2-14 dansslel’oa
mélange chargéfa=175%). Pour comparer la réponse des mélangesolebeso-¢ des f'

et ZM¢cycles ont été représentées séparément dangyleesiFigure 2-15 et Figure 2-16 (la
valeur degmax @ été prise a 175%).

Les mélanges chargés montrent bien une hystérégsmtamte (que ce soit celle df du du
2°M¢ cycle). L’hystérése des 2 mélanges chargés ttésulés est plus importante que les
autres a is@max Cela est cohérent par rapport a la grande ardplitie contrainte observée et
a la grande rigidité qui les caractérise. Donc,rpappliquer une Mémeympiiude & tous les
mélanges,il faudra fournir plus d’énergie aux mélanges charg@s trés réticulés. Le
mélange le moins chargé ne présente pas d'effelifdukt I'hystérese viscoélastique n’est
presque pas visible.

— er
6 —— 1 cycle

5 — --- Zéme cycle
$ 4- Hystérese du®cycle charge

2 ,_| (ouHystérese Mullins)

o)

-
-

Hystérése du®* cycle

1 | | | | | | | | 1
0 T 20 40 60 80 100 120 140 160 180
Erémanent €(%)
Figure 2-14. Courbeo-& comprenant les ®L et Z™ cycles pour un mélange char

(exemple du 20CB_8XLna=175%.
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Figure 2-15. Courbes-£du ' cycle, obtenues pour tous les mélanges aygc 175%.
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Figure 2-16. Courbes-¢ du Z™cycle, obtenues pour tous les mélanges ayge= 175%.

Dans les Figures 2-15 et 2-16, les informations/patiétre relevées sont :
- La contrainte maximale des cycles concermgs,y

- La déformation rémanente a la décharge du lée C¥fmanente= £(0 = 0)
- Les densités d'énergie des hystéreses (ou ésedgsipees) : Wier cycle ('aire entre la

courbe de charge et la courbe de déchargérd]ydle) et W 2eme cycle(l’aire entre la courbe
de charge et la courbe de décharge i 2ycle).

Les valeurs obtenues ont été regroupées dans lealiaB-7. Ce tableau est représentatif du
classement que nous obtiendrions généralementdutres amplitudes de déformation.
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Mélange 3CB 8XL| 17CB 8XL| 20CB 8Xl 20CB_15XL 20CBXI9

Omax ler_cycle 1,18+ 0,06 5,06+ 0,3 6,93+0,3 9,97+0,5 12,51+0,5
(MPa)

Omax 2eme_cycle | 1 154 0 04 4,60+ 0,1 6,04+ 0,3 8,92+0,3 10,76+0,2
(MPa)

Erémanentd %0) 5,4+0,.2 7,8+0,4 9,2+0,3 7,2+0,3 7,9+0,4

Wd_ler_cycle
(x 10 im3) | 072001 | 164004 | 252:002 | 3,63:005 | 481002

Wd_Zéme_cycle 016 + 001
(x 10 J/m3) 16+ 0, 0,57+0,02 0,84+0,01 0,99+ 0,01 1,04+0,01

Tableau 2-7. Valeurs d@emanente d€ Omax €t de la densité d’énergieies £ et 2™ cycles,
relevées pour tous les mélanges.

Ce tableau montre des différences importantes &ré" et 2™ cycles, que ce soit pour les
valeur deomax OU de W. Cela rejoint la description faite au Chapitre 1.

En étudiant les valeurs obtenues pourl®d le 2™ cycle, des différences flagrantes peuvent
étre observées entre les mélanges chargés et 3CB_8X

- La densite d’énergie Wier cycle(0U Wy_2eme cyci des mélanges chargés est tres importante
(surtout pour les mélanges les plus réticulés) @agma celle de 3CB_8XL. L'écart entre les
valeurs peut atteindre un facteur 20.

- Les valeurs d&smanenteSONt proches, mais celles des mélanges chargésusgueu plus
élevées. Notons que la présence de charges, sinelliifie énormément le comportement
meécanique en grandes déformations ne modifie gsepieu la déformation rémanente et qui
plus est de facon peu systématique, ce qui estpummieté remarquable des élastomeéres
chargés par rapport aux élastomeres thermoplastppreexemple.

L'effet des charges est encore plus flagrant ssnmeprésentons Wier cycle€t Wo_2eme cycle
(Figures Figure 2-17 et Figure 2-18) en fonctios ¢s.

25 —
—— 20CB_8XL
AZO 7] Wy 1er cycle
mg T VVd_2éme cycle
S 15 —
(o]
o
—
<10 -
=
5 —

0 —l—
_IT | | | |
0 100 200 300 400
gmax(%)

Figure 2-17. Courbes de Wer cycle€t Wi 2eme_cyci€n fonction degnax Exemple du melang
20CB_8XL.
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Figure 2-18. (a). W 1er cycle€n fonction desyax pour tous les meélanges et (C)a Wme cycle
en fonction demax pour tous les mélanges.

La question s’est aussi posée pour I'énergie tdtalmie aux mélanges lors des essais cyclés.
Nous avons représente, sur la Figure 2-19, lesitdend'énergies Wharge (I'aire totale en

dessous de la courbe de charge Yeycle) et WiechargeI'aire totale en dessous de la courbe
de décharge du'icycle) en fonction dep,,, pour tous les mélanges.

Alors que I'énergie sous la courbe de charge eeflet taux de charge et le taux de
réticulation, Wyscharg$emble étre plus sensible a I'effet du taux deuétion du réseau.

35 —
—O— 3CB_8XL
30 — —H— 17CB_8XL
—— 20CB_8XL
—®— 20CB_15XL
257 —e— 20CB_19XL
®
g - W—charge
wﬁ 20 - W—décharge
3
X 15+
=
10 — .. Jes]
5 — --zZ*
0 —
| | | | |
0 100 20?0 300 400
EmaX A))

Figure 2-19. Evolution des densités d’énergie edatn dessous desucbes de charge et (
décharge du % cycle en fonction danay pour tous les mélanges.

Les résultats obtenus montrent bien dpigaux de charge pilote I'effet Mullins D’autre

part, ils révélent un classement des mélangesidlenta celui observé lors des tests de
traction :

- Les mélanges chargés trés réticulégii présentent, lors de leur déformation, une hgst
et une contribution élastique importante ;

- Les mélanges chargés peu réticulégui ont une hystérése et une contribution élastiqu
« moyenne » ;




>

—Z2m-Am=>D

2.3 CARACTERISATION AUX GRANDES DEFORMATIONS - 75 -

- le mélange le moins chargfui présente peu d’hystérése (pas d’effet Mullgtsyne faible
contribution élastique.

L’étude de l'effet Mullins était importante car geki induit de I'anisotropie et son ampleur
(ou degré d’endommagement) augmente ayeg(cf. Chapitre 1).

Il était aussi important de définir les différentamtributions énergétiques, générées pendant
un cycle, qui pourraient intervenir dans un bilaer@étique de fracture.

Le comportement de nos meélanges a été caractéuségandes comme aux petites

déformations. Les résultats ont montré que l'adsssihent de contrainte (effet Payne et
Mullins) était piloté principalement par le taux clearge. lls ont de plus révélé le classement
des mélanges suivant leur résistance a la traetideur comportement viscoélastique a une
fréequence de l'ordre du Hz. Mais, il y a un factenportant qui n’a pas encore été étudié : le
comportement viscoélastique aux temps longs. Eat,affirant un test de fatigue, le matériau
peut étre sollicité pendant plusieurs heures (vpiusieurs jours). Il est probable que, pres
d’une fissure, le matériau voit ses propriétés ésohu cours du temps.

Il faudra donc étudier I'évolution temporelle dedé&formation ou de la contrainte sur des
échelles de temps comparables a celles mises dorgedes essais de propagation en fatigue.
Le test mécanique le plus indiqué est, dans cdeéilsage ou la relaxation.
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2.4 EVOLUTION TEMPORELLE DES PROPRIETES MECANIQUES

Quelques essais fle@age statiqueont été faits sur les mélanges de I'étude.

Nous avons travaillé en statique car le fluage dygae (dans le cas d’essais cyclés)
nécessite la prise en compte de beaucoup de paesmet'amplitude de contrainte, la
contrainte moyenne, la vitesse de sollicitatiorpdéarisation, les effets biaxiaux, ...

Une étude approfondie du fluage dynamique néceasitéx elle seule une these
supplémentaire. Il s’agit juste d’avoir une idpelitative du comportement de nos mélanges
lors des essais de fluage.

Le test de fluage nous donne des informations'&uolution temporelle de la déformation. I
a été choisi, au lieu de la relaxation, en préuigie I'étude du champ de déformation en
pointe de fissure qui sera faite par la suite.

2.4.1 Essais de fluage

Le fluage est une augmentation, dépendante du tedgda déformation sous charge
constante. La relaxation est, quant a elle, uneindition, dépendante du temps, de la
contrainte sous déformation constante (Figure 2-20)

(a) o €
O}
f,~—
t t
b ¢ o
t t

Figure 2-20. Courbes caractéristiques (a). de fleag (b). de relaxation.
Le fluage au temps t s’exprime comme un pourcentaga déformation initiales :

t —_
ry = S0 70 100 Eq. 2-4
€0
Le fluage dans le caoutchouc se compose d’un flpagsique (dG au glissement des chaines)
et d’'un fluage chimique (d0 & la rupture des chainkees vitesses de fluage physique (A) et
chimique (B) sont respectivement proportionnelldscat et a t. Lefluage total s’exprime
par :

F(%)= A |oglo(tij +B(t-tg) Eq. 2-5
0
Un parameétre généralement important a considéréas esmplaisancel(t) définie par :
J(t) = @ Eq. 2-6

Op
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2.4.1.1 Démarche expérimentale

Les échantillons, l'appareil de traction et lesilsude mesure sont les mémes que
précédemment. Seul le mode de sollicitation change.

Les mélanges ont été testés de sorte qu'ils aentemps initiald la méme déformatiogy
(travail a isogg). Nous avons utilisé les courbes obtenues en traction (Figure 2-10) : Pour
un mémeey, une contrainte, différente est appliquée pour chaque mélange.

g(t) a été étudiée pour ugy de 20 % et de 200 %. Ces niveaux de déformation so
susceptibles d’exister pres d’'une fissure. Il asésa probable que le matériau s'échauffe
beaucoup en fatigue. C’est pourquoi des essaikidgef ont été faits a température ambiante
et a 50°C.

L’application de la rampe de contrairdg s’est faite a une vitesse de 500 mm/min. Le temps
d’essai est de 30 minutes.

2.4.1.2 Résultats obtenus

La reproductibilité des essais est généralemendtphwnne. Il y a tout de méme une certaine
dispersion a 50°C. La Figure 2-21(a) est un réshha obtenu, a température ambiante, pour
un mélange chargé (20CB_8XL). Dans cette figureyikeaue, étudié est de 200 % et la
contrainteg, est de 8,6 MPa. La représentation généralemeligéatiest celle en log-log
(Figure 2-21 (b)). La Figure 2-21(c) montre I'éviodun temporelle de la fonction fluage F
(Cela revient au méme de comparer le comportemenirlanges avec F ou agég — €).

(@) ©
400 | -m— £ (%) — 10 1000 =
- €
300 o (MPa) — 9 100 —
‘ Q
< —8= o
S 200 S S 104
w — 7 g w
100 s 17
L 0.1
0 ' | ' | ' | >
0 400 800 1200 0.1 1 10 100 1000
temps(s) temps(s)
(C) 10—
8 —
— 6
S
T, 2
2 —
> 3 4 56789 > 3 4 56789
100 1000
temps(s)

Figure 2-21. Représentation, en fonction du terfgs,de la contrainte et de la défoation,
(b). de la déformation en log-log, (c). du fluageExemple pris pour le mélange 20CB_8XL.
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Les courbes de fluage obtenues, pour tous les gedasont regroupées dans la Figure 2-22.

(@) 67 [ 3ce exL R
4 |-~ 17CB_8xL € =20%, T =23°C
1 |= 20c878xL

2] |-~ 20cB 15xL
—e— 20CB_19XL
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b) 8-
(b) 89 =3 o [ = 2000, 7 = 23°C

6 | ™ 20CB_8XL
—®— 20CB_15XL

= —e— 20CB_19XL
S 4- .
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1 |- 17CB_sxL € = 20%, T = 50°C
12 4 |-= 20cB 8xL

1 |-e— 20cB 15%L
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Figure 2-22. Fluage en fonction du temps pour tlessmélanges : (a¥x, = 20%, T = 23°C,
(b). & =200%, T = 23°C, (c)& = 20%, T =50°C, (d)& = 200%, T = 50°C
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La Figure 2-22 montre que taux de charge pilote le fluagece qui est concevable a cause
de l'effet hydrodynamique apporté par les char@es plus,le passage a 50°C accéléere le
fluage.

Les mélanges sont répartis suivant les 3 classeggemment décrites :

- Les mélanges chargés peu réticulésontrent un niveau de fluage important quelqueegoi
ou la température. La déformatiaft) de ces mélanges évolue plus vite que celle de
3CB_8XL.lIs résistent peu au fluage

- Les mélanges chargés tres réticulégui ont un niveau de fluage inférieur. La déforimrat
correspondante(t) évolue pratiguement a la méme vitesse que ale20CB 8XL et
17CB_8XL mais a un niveau trés inférieur. Il fagter que ces mélanges rompent, dans la
Figure 2-22(d), 10-20 secondes aprés l'applicatierm,. Ces mélanges sont résistants au
fluage.

- Le mélange le moins chargéprésente un niveau de fluage faible et la défaonatvolue
lentement. La Figure 2-22(d) montre que 3CB_8XLseamussi trés tot apres I'application de
0p. Ce mélange est donc tres résistant au fluage

Le fluage est lié au comportement visqueux du naidors de sa déformation. Il est donc
concevable d’observer une accélération de ce phémenaux grandes températures. Les
résultats obtenus vont dans le sens d’'un fluaga ti&coulement progressif du réseau de
charges sous contrainte qui serait limité par és@nce des points de réticulation chimique.

Nous aurions pu appliquer des pré-cycles pour sweprl’effet Mullins, mais d’apres les
résultats des essais cyclés, cela ne changerdi pEssement des mélanges.

Le fluage peut étre accentué par les charges dapempérature. |l peut avoir lieu en pointe
de fissure, surtout dans des conditions de fatijlags, il n'est pas le seul. On sent que les
effets du fluage sont limités par le « maillage» Eseau ou, plus exactement, par
I'extensibilité limite du réseau.
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2.5 VERS L'EXTENSIBILITE LIMITE DU RESEAU

L’autre parametre important influant sur le matéren pointe de fissure est I'extensibilité
limite du réseau réticulé. En effet, il est proleatplie les agrégats de charge se déstructurent a
proximité d’'une entaille et transferent la chardespdirectement sur le réseau vulcanisé.
Comment estimer I'extensibilité limite du réseag@un ensemble d’amas de charges ?

2.5.1 Estimation basique de I'extensibilité limite

Avant tout, il faut rappeler que théoriquement etl'absence de contraintes topologiques,
I'extensibilité limite & d’une chaine isolée est de I'ordre d&°Ne qui donnerait, pour une
centaine de monomeres par chaige= 1000%. Dans ce cas, comme il a été vu, une
différence d’'un facteur2 serait observée, en I'absence de charge, entextessibilités de
nos melanges. En premiére approximation, pour estimvaleur de I'extensibilité limite du
réseau chargé, nous pouvons utiliser les valeuvs.den effet, comme il a été précédemment
dit, la densité pontale en moles/mx est obtenue & partir de mesures de gonflemenapten
en compte la présence de charges avec un facteecipb La valeur de Nobtenue sera donc
plus réalistevy est relié a la masse molaire moyenne de chaine goints de réticulation M
par la relation suivante :

- P
Vy =—— Eq. 2-7
X M, q
ol p est la masse volumique du polymére $40 kg/ni pour le SBR). Mest aussi reliée au
nombre de monoméres entre points de réticulatiopalN:

M¢

N = Eq. 2-8

M mono

oU Mmono €St la masse molaire d’'un monomexel 00 g/mol pour le SBR), ce qui implique :

Ne=—P 1 < 941031 Eq. 2-9
M mono Vx Vx

Dans le cas de 3CB_8XL, 17CB_8XL, 20CB_8Xlx = 80 mol/ni. Ceci implique que
N.=120, soit une extensibilité théorique &§e= 1100%.

Quant & 20CB_15XLyx = 150 mol/mi, donc N=63, et = 800%.
Enfin, pour 20CB_19XLyx = 190 mol/ni, donc N=50, et = 700%.

Mais, ce calcul des extensibilités théoriques sappgue la distribution des longueurs de
chaines entre les charges soit homogene et qy’iaib’pas d’obstacles topologiques tels que
charges ou enchevétrements. Ce qui n’est bien duntess le cas. Ces valeurs sont donc une
limite supérieure de la valeur réelle de I'exterigé limite du réseau. La limite inférieure
sera les valeurs de 4gpwe Obtenues en traction puisqu'elles ne font pasrietar
I'extension de tout le réseau réticulé. Mais, tagteplus pratiqgue de disposer de valeurs plus
précises et ne pas se contenter des valeurs limites




2.5 VERS L'EXTENSIBILITE LIMITE DU RESEAU -81 -

2.5.2 Tentative d’estimation d’une extensibilité limite dus réaliste

2.5.2.1 Modele de Mooney-Rivlin-Gent

Pour estimer des valeurs plus réalistes, une premiéthode avait consisté a modéliser, par
une loi de comportement, les courbes de déchargeesdsgais cyclés. L'intérét est de ne
prendre en compte que la partie élastique qui ienvécessairement au réseau réticulé. Nous
avions utilisé une loi du type Mooney-Rivlin-Gent§] qui s’exprime par :

on=2c, +&2 ;()\—ij Eq. 2-10
A)A-3 13)0 A2

avec,A l'allongement, ¢ et G sont les termes de Mooney-Rivlin (Chapitre 1)¢drrespond
au premier invariant de contrainte dans le caseal’traction uniaxialeNy = A, Ay = A, =

1/4/\ ), cest-a-dire :
J=1p-3=02 A 2 +A,2 -3=2% + 2071 -3 Eq. 2-11

Jn est, quant a lui, un parametre ajustable reprasetd valeur maximale possible de Ge
paramétre est lie a I'extensibilité limited (E)). La particularité de ce modéle est qu'il

propose, en plus, une dépendance genlfonction de\na. L'utilisation de ce modele, au
début de I'étude, plutdt que celui de Vilgis-Edwsaml de Rubinstein-Panyukov, permet de
s’affranchir d’'un certain nombre de paramétres mle : le nombre de chaines entre
enchevétrements, le facteur de glissement de chdindensité pontale, ...

Le fit des courbes de décharge nécessite la sigipnedes déformations rémanentRsanente
car celles-ci ne sont pas prises en compte dansodéle (ni dans celui de Mooney-Rivlin).
La Figure 2-23 est un exemple du fit des courbesiéharge du ®l cycle obtenue avec
€max = 170% (OUAmax = 1+€max = 2,7) pour le mélange 20CB_8XL.

8 —
—— 20CB_8XL

6 — = = = fit Mooney-Rivlin-Gent
‘< C1= 0,016 MPa
%4_ C,=0,57 MPa
@)

2 —

0 —

I I I I I I I I I I
1.0 1.2 1.4 1.6 1.8 2.0 2.2 2.4 2.6 2.8

Figure 2-23. Fit de la courbe de décharge du dycle appligué au mélange 20CB L8X
(Ama> = 2,7).
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Le fit a été appliqué pour tous les mélanges &udifftes valeurs denax (celles qui ont été
utilisées pour les essais cyclés). La Figure 2étdespond aux courbes dg, &n fonction de
Amax Obtenues pour tous les mélanges.

100
80 -
60 — Ro Pente : ~ -24
= O~ /
= O 3CB_8XL Ry
40 — m 17CB_8XL R
m 20CB_8XL O ~~__
® 20CB_15XL “~0.
20 — ® 20CB_19XL m- B
e-mEH T -
_-@----[a-"l@”"'@ Y ~Pente : 6
04 ®©---Ee®
| | | | | | |
2.0 25 3.0 35 4.0 45 5.0
)\max

Figure 2-24. Courbes deg,kn fonction delh,,, pour tous les mélanges.

Les barres d’erreur sont généralement élevées atitepamplitudes de déformation car il y a
peu de points pour appliquer le fit. Les barresrdi@ sont surtout visibles, dans cette figure,
pour le mélange 3CB_8XL. Elles sont toutefois p@&ibles pour les mélanges chargés car
elles ne dépassent pag.

Une différence flagrante des valeurs deedt observée entre les mélanges chargés et le
mélange 3CB_8XL. Les courbeg des mélanges chargés suivent toutes la méme tEmeéan
sont pratiguement superposées suivant une droifedie 6. Ceci montre que, malgré le fit
appliqué a la courbe de décharge dl dycle, le renforcement écrante toujours le
comportement du réseau réticulé. Il sera toutgfossible de rehausser, approximativement,
le niveau de la borne inférieure de I'extensibilithite € en considérant les valeurs dg J

obtenues pour deégnax proches da e Cela peut se résumer par le Tableau 2-8 :

mélange] 3CB_8XL | 17CB_8XL| 20CB_8XL| 20CB_15XL]| 20CB_19XL
I 27,0 20,9 18,7 10,0 9,8
£(%) 540 480 460 350 350

Tableau 2-8. Ensemble des valeurs geefl de & déduites a partir du modele de Mooney-
Rivlin-Gent, pour tous les mélanges.

Les valeurs d&, dans le Tableau 2-8, sont trés proched @i = 1+€pure L'absence de
réseau de charge dans 3CB_8XL laisse penser quadelar deg estimée est réaliste pour ce
mélange.

Une autre représentation peut étre intéressanterd@ en compte pour la suite : celle de la
contrainte réduite (ou de MooneW,squite= Onominale/ X —1/A ) 2en fonction del/A
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(Figure 2-25 : Courbe de,gq,ite€N fonction del/ A pour la décharge di'tycle). La valeur

minimale de O.gquite @ux déformations intermediaires correspond a unduteo de
cisaillement G probalement plus sensible au rés&aulé qu’aux charges.

4 —
‘. O max: A
'. (O max: A max) |_ 20CB_8XL|
‘S 3-
o
= |
o 27 ':
£ :
=]
L / A
b 14 :
Droite dont la pente \
estlice ay G
0 | | | |
0.2 0.4 0.6 0.8 1.0

1/A

Figure 2-25. Courbeo gquite€n fonction del/A pour la décharge du®lcycle. Exemple ©
mélange 20CB_8XL avegy, = 27.

Ce type de courbe est trés utile car il peut seéndgomparer des courbes- A obtenues avec
différents modes de sollicitation : traction unelei biaxiale, compression ...

2.5.2.2 Essais de compression

Pour certains élastomeres, en particulier non @ésar¢gp déformation a la rupture en
compression est plus importante que celle en tnacthiaxiale [6], la contrainte hydrostatique
de compression empéchant ou retardant la propagdiime fissure. La question s’est alors
posée pour les mélanges de notre étude. Car, déflarmation a rupture obtenue en
compression est plus importante, on peut espéteniobtout en évitant I'écrantage généré
par le renforcement. Pour nous en assurer, noussaehoisi de faire des essais de
compression équibiaxiale.

L’appareil de compression utilisé est une machid@K (cellule de force : 5kN, résolution
en force: 0,1N, résolution: 1um). Les échantdlate I'étude sont de forme cylindrique
(Figure 2-26), de hauteup & 7mm et de rayonpa 1,75 mm. Pour effectuer ce type d’essai,
il est important que la zone de contact entre Bétiion et les plaques de compression soit la
plus lubrifiée possible. Ceci afin d’éviter les pbénenes indésirables tels que le flambage ou
I'effet tonneau. Le lubrifiant utilisé est le graggh La compression a été appliquée, en mode
déplacement, a une vitesse de 10um/s. La forcemnadeximesurée est de -3,6kN.

La sollicitation équibiaxiale permet non seulemémappliquer la méme déformation suivant
les axes transverses, mais aussi d'utiliser unle saniable d’allongemertyiay, Verifiant :

1

Acomp = Eq. 2-12

2
A biax
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=1l
a =Apjax

R = Apjax Ro

réseau
Figure 2-26. Participation d&y;,x & I'échelle (a). de I'échantillon, (b). du réseau.

Le modéle de Gent peut aussi étre appliqué pouestass de compression en remplagant
paricomp €t €n considérant :

31=11 =3=Acomp” +2Acomp + 3 Eq. 2-13
Abiax? ~Mpiax
Ovraie_comp = G[ :Il_ai( O /J|a>)< Eq. 2-14
m
_ Ovraie_comp
Oréduite = Eqg. 2-15

2 -4
biax A biax

La Figure 2-27 représente un exemple d’évolutiodadeontrainte vraie de compression en
fonction deApiax.

35 —

_ w0+
©

O 25—

=

~3 20 -

Sommet indiquant la
rupture de I'échantillon

[Eny
o1
l

0-vraie com
[
o
|

ol
l

f | | | | |
1.0 15 20 5 2.5 3.0 3.5
biaxial
Figure 2-27. Courbeoaie comp €N fonction delyiax (exemple pris pour 20CB_8XL).
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Cette figure montre la déformation a laquelle l&atilon cede. Il faut d'ailleurs signaler
qu’a la fin de I'essai, I'’échantillon ne retourneipa sa forme initiale (ce qu'’il était capable
de faire a des déformations raisonnables). Cela dae que I'échantillon a subi un
endommagement interne important sans pour autdractarer de fagon macroscopique. Les
mélanges chargés cedent généralement pour une fdece-2kN (soit pour une

ovraie_comp~ 30 MPa aveﬁcomp: 0,16 ev\b|ax = 2,5)

Les mélanges sont répartis suivant le classemabli &€n traction (les mélanges tres réticulés
ont un niveau de contrainte plus important quealgses a iSdw,ay €t le mélange le moins
chargé présente un faible niveau de contraintes mane grande déformation a la rupture par
rapport aux autres).

Quelques essais cyclés ont été faits pour veérlBeccomportement des élastoméres en
compression. La Figure 2-28 donne un exemple d&e & compression pour le mélange
20CB_8XL avec une amplitudgjax amg2,2.

|— 20cB_8xL|

charge

décharge

» (MPa)
PR

O-vraie-_com
N
|

0= — - [ [ [ [ [ |
1.0 1.2 1.4 1.6 1.8 2.0 2.2 2.4
)\biax
Figure 2-28.Courbédraie_comp €N fonction delpiaxdu T cycle de compression appliqg
pour le melange 20CB_8XL, avec une amplitdiglg am=2,2.

Il n'est pas nécessaire de représenter les cooliieaues pour tous les mélanges. Les mémes
remarques peuvent étre faites que lors des esgdés@n traction uniaxiale. L'effet Mullins
est toujours présent pour les mélanges chargésmémee classement entre les mélanges peut
étre remarqué, que ce soit suivant les énergigstEiese ou les niveaux de contrainte.

La Figure 2-29 représent®squite €N fonction de N (avech = Ayaction €N traction el = Apjay,

en compression) pour 3 mélanges faisant partieS ddasses précédemment décrites. Cette
figure montre que les déformations a la rupturec@mpression sont plus faibles que celles
mesurées en traction. Ceci est tout a fait normilqu’un critére de rupture typique est donné
par une valeur critique du premier invariant deod®&ftion J. On s’attend donc a ce que les
valeurs deApiax critiques soient de l'ordre de la racine des uaeobtenues en traction
uniaxiale.

Les tests de compression ne permettent pas d'obteme meilleure estimation de
I'extensibilité limite & que la traction uniaxiale. La problématique viprincipalement du
réseau de charge qui masque le comportement des aomposants du mélange. Il faut alors
trouver un moyen de minimiser le renforcement. Pdoemter de répondre a cette
problématique, nous avons proposé le test mécardtahantillons gonflés dans un bon
solvant.
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Rupture des éprouvettes

7 en compression
—O— 3CB_8XL
6 —m— 20CB_8XL
—@— 20CB_15XL
5 — R —— compression simple, A{=Apjax
= DR - - - traction simple, A1=Araction
S o Mug
2 : )
ER
@ 3 7] 1 [}
© L
24 0
140
O | L [}
| | | |
0.2 0.4 0.6 0.8
1A,

Figure 2-29. Courbegisquie €N fonction de W/, pour les mélanges 3CB_8XL, 20CB_8X
20CB_15XL, obtenues en traction et compressionlsimp

2.5.2.3 Essais sur éprouvettes gonflées

L’intérét d'utiliser le gonflement est de pouvoirimmiser les effets du réseau de charge
(voire de le démanteler) et d’étre ainsi en priacgus sensible a la structure du réseau
réticulé. La démarche est discutable étant donedejgonflement engendre une dilution des
enchevétrements, donc également une augmentatibh. d@r, la déformation a la rupture va
aussi dépendre dedvi

Quelques essais cyclés et de traction simple énefé¢ctués sur des éprouvettes « haltere »
gonflées. Le solvant utilisé est un mélange d’lwitelustrielles et d’alcanes. Il a une bonne
affinité avec les élastomeéres de I'étude et edtssumiment peu volatil pour éviter des essais
dans un environnement saturé en solvant. Le terdpsssaire pour que les éprouvettes soient
bien saturées en solvant est de 7 jours (Figur@)2t3appareil de traction est une machine
ZWICK dont on peut programmer les cycles de sédiimn. La vitesse d'application de la
déformation est de 2 mm/s.

Ce type de test est trés délicat a réaliser panedeas éprouvettes gonflées sont tres fragiles
(elles risquent d'étre écrasées par les mors deidnd, et peuvent facilement glisser des
mors. Etant donné que des déformations nominafésieares a 1006 sont appliquées, il
n'est pas nécessaire d’utiliser un extensometreqwptpour relever le déplacement. Les
données fournies par la traverse suffisent. Laodmotibilité des résultats est moins évidente
a cause de la fragilité de ces éprouvettes. Leaélmsont plus bruitées que celles des essais
précédents.
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Eprouvettes gonflées

N
4 I
Eprouvette
d’origine
3CB_8XL —»

17CB_8XL 20CB_8XL 20CB_15XL 20CB_19XL
Figure 2-30. Clichés de I'ensemble des éprouvéttiéement gonflées.

La Figure 2-30 met en évidence les 3 classes dangeé$s et montre que le renforcement
délimite le gonflement. Si les charges n’intervenaipas, les dimensions de 3CB_8XL,
17CB_8XL et 20CB_8XL, a I'état gonflé, seraient feémes étant donné qu’ils ont la méme
densité pontale. Le réseau de charge n’est donmfzsment déstructuré.

La Figure 2-31 montre les courbesc obtenues en traction simple pour tous les mélanges
Cette figure présente le méme classement des neSlangvant leur rigidité. Les mélanges
chargés cédent aux alentours de 100%. L'échant@©B_8XL gonflé, qui est le plus fragile
et le plus délicat a tester, présente une faibfieroétion a la rupture.

3.0

—O— 3CB_8XL
—— 17CB_8XL
—m— 20CB_8XL
2.0 - |- 20CB_15XL
—e— 20CB_19XL

20 40 80 100

60
€(%)

Figure 2-31.C ourbeg-£ obtenues en traction uniaxiale pour tous les mgxan

Mais, la question est de savoir si I'hystérésa@mgburs présente, apres gonflement. Car, s'il
y a toujours une hystérese (Mullins ou stabilisée)éseau de charge sera toujours actif et
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peut encore écranter le comportement du réseawl@tPour le savoir quelques essais cyclés
ont été appliqués. La Figure 2-32 donne aussi emele de courbes-€ des deux premiers
cycles pour 20CB_8XL avelmpiitude= 50%.

1.0
20CB_8XL, &,mpjiuge = 50%
0.8 |— lercycle
B I 2éme cycle iy

’c-@ 0.6 — W
o
=2
SH décharge

0.2

0.0 | | | | |

0 10 20 30 40 50

£(%)
Figure 2-32. Courbeso-¢ des 2 premiers cycles pour le mélange 20CB_8Xlec
Eamplitude = 50%.
Cette figure, représentative du comportement dg liesi mélanges, montre qu'’il y a toujours
une légere hystérése, mais qu'il n'y a plus d’effillins pour les mélanges chargés. La
présence de I'hystérese montre que le réseau dgecha pas été completement démantelé
lors du gonflement.

La encore, pour éviter de « fitter » inutilemerg urbes de décharge, il nous faut d’abord
comparer les courbeg ¢gquite €N fonction dé/A . La Figure 2-33 est la superposition des

courbes de o,gquite de tous les modes de sollicitation précédemmertritdé pour
20CB_8XL.

7 20CB_8XL
6 — compression, A{=Apjax
traction, A1=A¢raction
T 27
o PR .
s 44 , \ —— traction
@ y N - — compression
% — , \\ ------ traction apres gonflement
o 2 -
1 —
0- | | |
0.2 0.4 0.6 0.8

1A,

Figure 2-33. Courbes degqite €N fonction del/A obtenues en traction, compression
traction apres gonflement, pour le mélange 20CB _.8XL
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Nous avons relevé les valeurs dgsquite €A au point de rupture, ainsi que les valeurs du

module G aux déformations intermédiaires pour tessnélanges. La Figure 2-34 récapitule
les valeurs relevées.

—— traction
2.5 [- - - compression
----- gonflement

.e-"

— traction
6- [--- compressionf _A-7"""""
54 |- gonflement

-
-
- -
-

cyréduite_rupture(l\/I Pa)

6 — —— traction
- - - compression
----- gonflement

o
E
% 3 I_ _________
F 3 i----:.‘.:.‘.f.:.:::::{

O H | @ ¢

3CB_8XL 17CB_8XL 20CB_8XL 20CB_15XL 20CB_19XL

Figure 2-34. Comparaison des valeurs de &quie €t A au point de rupture (e
compressionA = Apiay), pour tous les mélanges et pour les 3 modes teitsbion
considérées : traction, compression et tractionespgonflement.

Cette figure montre, tout d’abord, que les mélang#sun module de cisaillement G et un
allongement a la rupture plus importants en tractiniaxiale simple qu’en compression ou
gu’en traction aprés gonflement. Bien que l'allomgat a la rupture en compression soit
moins important qu’en traction, la contrainte réduest en revanche plus importante en
compression. Il faut signaler la proximité des usgedeA e €Ntre la compression et la

traction apres gonflement.
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Les résultats montrent qu’il n’est pas nécessairéatte des fits des courbes de traction apres
gonflement. Les valeurs d’extensibilité limite ser@aussi en dessous de la borne inférieure
qui a été definie a partir des essais de tractioest donc plus approprié de modéliser les

courbes de traction pour estimer I'extensibilit@ite. Il faudra donc se contenter des bornes
supérieures et inférieures pour définir 'extengibiimite (Tableau 2-9).

Mélange 3CB_8XL 17CB_8XL| 20CB_8XL 20CB_15XL 20CBXI9
& max (%0) 1100 1100 1100 800 700
& min (%0) 540 480 460 350 350

€ moyen(%0) 820 790 780 575 525

Tableau 2-9. Engable des valeurs maximales, minimales et moyersbksxtensibilité limite

du réseau vulcanisé pour tous les mélanges.

Une derniere possibilité intéressante est de diWsenodule initial par la prédiction de Guth

et Gold (G = G ( 1 + 2.5¢+14.1¢)), ce qui devrait en principe nous donner des modules
uniquement dépendants de la malille.




-91 -

2.6 CONCLUSION

Les mélanges présentés ont été sélectionnés pdtrerae évidence I'effet de différences de
fraction volumique de chargesg, de densité pontaley , et de type de ponts par rapport a un
matériau de référence bien défini.

Ces 5 mélanges modeéles, ayant une Tg(DMABO°C, peuvent étre regroupés suivant 3
classes :

- Les mélanges chargés trés réticulés, 20CB_15X10€B_19XL, qui sont tres rigides et ont
une hystérese importante entre le cycle de chdrde éécharge a ishr. Ces mélanges ont
également une faible extensibilité limite de résgab50%), et une faible énergie de rupture
en traction. lls sont de plus trés résistants @agk.

- Les mélanges chargés peu réticulés, 17CB_8XIDEB28XL, qui présentent une rigidité et
une hystérése moins importante a dsge Mais, ils montrent une grande extensibilité lenit
de réseau(=800%), et une grande énergie de rupture en tradt®orévelent aussi une faible
résistance au fluage.

- Le mélange le moins chargé, 3CB_8XL, qui est @n® rigide, ne présente pratiquement
pas d’hystérese et est trés résistant au fluagemp@e@ aux autres meélanges, il présente un
comportement a part.

De plus, le taux de charge a une grande influenckétasticité du réseau vulcanisé, ainsi que
sur I'effet Payne, I'effet Mullins, I'hystérése eis-élastique et le fluage. Lorsqu’'un mélange
chargé est déformé, le comportement des amas dgecBarante celui du réseau vulcaniseé.
Cela complique I'estimation de I'extensibilité limide ce méme réseau.

Cette caractérisation des propriétés mécaniquesbat® des mélanges modeles était
indispensable pour une analyse physico-chimiquali&sences observées dans I'étude de la
fracture des élastomeres présentée dans les @sagitivants.
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Chapitre 3. La fracture en fatigue des
élastomeres chargés : Etat de l'art

Les mélanges de I'étude ont été présentés et éassst mécaniquement (Chapitre 2). Nous
pouvons maintenant aborder le sujet central deid&t a savoir la fracture en fatigue des
élastomeres. Pour cela, il est important de faire synthése des principaux résultats des
travaux antérieurs sur le sujet, aussi bien th@esgyu’expérimentaux.

Ce chapitre sera I'occasion, non seulement de lapfes concepts de la Mécanique de la
Rupture, mais aussi de décrire la zone dissipaivepointe de fissure appelée « process
zone ». Ceci au moyen de théories mécaniques stgohghimiques.

La description des approches utilisées dans lduiraace matériaux, tels que les polymeres
vitreux et les gels, pourra servir de premiere bdseaéflexion dans I'établissement d’'un
modéle physico-chimique.
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3.1.1 Energie de rupture

Le concept original d’€nergie de rupture» a été développé, dans les années 20, par riffit
[1], qui travaillait sur la rupture de morceaux \re. Il avait réalisé que l'affaiblissement

d’'un matériau par une fissure pouvait étre tra@é pn bilan énergétique : la réduction en
énergie de déformation d’'un corps contenant unguffies étant égale a I'augmentation de
I'énergie de surface lorsque la fissure se propage.

La théorie de Griffith part de I'hypothése seloquealle les matériaux fragiles, de module
d’Young E, contiennent des microfissures elliptigjude longueur a, qui génerent de fortes
concentrations de contrainte. Une relation peutsaktre obtenue entre la longueur a,
I'énergie libre de surface du matériay, @t la contrainte appliquée en téte de fissire

1/2
g :(%) Eq. 3-1

Il s’agit du critere de Griffith pour la stabilitBune fissure. Dans ce cas, I'énergie par unité de
surface nécessaire pour faire propager la fissée lentement estdu= 2y. Si o = 0y, la
fissure est stable et stationnaire. Signalons quapproche similaire avait été proposée par
Inglis [2], qui reliait la contrainte appliquée antini avec le champ de contrainte et
déformation en téte de fissure, mais ne prenaiepaompte I'énergie libre de surfage,

3.1.2 Taux de restitution d’énergie g

Malgré tout, les valeurs dg prédites a partir des mesures aleétaient trés grandes par
rapport a I'énergie libre de surface des matéri®@us tard, Irwin [3] (1957) proposa I'étude
d'une entaille pointue présentant deux singulardéses extrémités. Cela paraissait plus
convenable que la fissure elliptique de Griffithup@onsidérer la friction qui se développe
entre les surfaces de rupture. La théorie de @riftit alors étendue a une fissure arbitraire et
un nouveau parametre énergétique fut délntaux de restitution d’énergie g, ou énergie
dissipée par unité de surface créée par la figgmd/m?2) :

ouU

= Eq. 3-2
5= an, q

ou U est I'énergie potentielle totale, A est laface de la fissure et u indique que la dérivée
est prise a déplacement consthetcritére de propagationfut alors reformulé :

G=Go Eg. 3-3

avecg le taux de restitution d’énergie disponibleggt la valeur critique a partir de laquelle
la fissure se propage ou seuil de fracture. Legseerdle grandeur représentatifs sont:
Go (verre) ~ 10 J/mZg, (résines fragiles) ~ 100-500 J/ng% (acier) ~ 16J/m2.

Nous insistons dés a présent sur ce parangetient nous nous sommes fréquemment servis
et dont la détermination fait toujours débat dagtsitle des élastomeres.

Par la suite, un autre parametretégrale J, généralisant le concept de taux de restitution
d’énergie, fut introduit par Rice [4,5] (1968) dales cas des matériaux élastigues non-
linéaires (Figure 3-1) et définie par :
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3= way-T; 2 gs Eq. 3-4
- I ox

oul est le contour entourant la téte de fissure, Weaedensité d’énergie de déformatidn,
est le tenseur des contraintes de Cauahgst le vecteur déplacement, et y est la direction
perpendiculaire a I'axe de la fissure.

Figure 3-1.Définition de l'intégrale J autour de la pointefasure

Ce paramétre est indépendant du chemin d’'intégratictour de la pointe de fissure [4]. Il a
été montré, par la Mécanique de la Rupture Elastigunéaire, que l'intégrale J était
équivalente &, surtout si le chemin d’intégration suit le contde I'échantillon. Nous avons
donc, dans le cas des élastomekesg. Des estimations expérimentales de l'integral@t o
éte faites pour des caoutchoucs chargeés et nogahig].

Apres l'introduction du taux de restitution d’éniergintéressons-nous a un modele classique
dans la rupture des matériaux fragiles élastiques.

3.1.3 Fracture infiniment fine

Un exemple de situation ou les équations de I'éliégstpeuvent étre résolues analytiquement
est le cas de la fracture infiniment fine (Figur@ 8)) : une fissure fine est introduite dans
une plaque infinie bidimensionnelle considérée cematant un milieu homogéne isotrope
élastique linéaire. Une contrainte, est appliquée a I'ensemble suivant I'axe y (modé&d)

champs de contrainte;() et de déplacement;juen téte de fissure sont obtenus sous la forme
générale :

K
O'ij :Wfij (6) Eqg. 3-5
(2mm)
1/2
_K{(r
Ujj _E[Etj gij (6) Eq. 3-6

Le champ de déformatios;{ est directement obtenu pag;:= o;/E (€lasticité linéaire).

Ces champs résultent de la résolution de I'équad®rcompatibilité (traduisant le fait que,

dans un milieu continu, les déformations doiveng €bntinues). Ils ont été obtenus par trois
méthodes analytiques différentes (résolution parnlathode de Westergaard [7], par
I'expansion de Williams [8], et par I'analyse de shiilisvili [9]).
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fij(8) et g;j(B) sont les facteurs angulaires qui different suivas modes de chargement de la

fissure (Figure 3-3). Nous pouvons souligner lasenee de la singularité en pointe de fissure

< -1/2
a cause du¥?

@ 1T

Zone dominée
par la singularité

g . 4

Figure 3-2 (a). Représentation d’une fracture infinimengeficonsidérée en mode | avec |
distance entre un point quelconque du matériawagtdinte de fissure éf I'angle créé pal
rapport a I'axe x, (b). Contrainte normale au plda la fissure en mode 1(].

< e
N w & a5

- o | ™ 1 T e

i‘-\ b .-__J_.-" | - / P - ______,-

Y ﬁff e N
[\r//’/ e x.ﬂ""’ [5// /
Mode | Mode Il Mode Il
(Mode d’ouverture) (Mode de glissement plan) (Mode de glissement antiplan)

Figure 3-3. Les trois modes principaux de fracture.
Le facteurK est lefacteur d'intensité des contraintes(exprimé en MPa.Mf) qui peut se
trouver sous la forme KK, K;; selon le mode de chargement. Il est d’ailleurs tnéogu’en
mode |, en considérant une fissure de longueur &we dine plaque infinie (a partir des
raisonnements de Griffith et Irwin) :

K| =0m\/ﬁ Eq. 3-7

Une relation simple peut étre obtenue entre le truxestitution d'énergig et K. En effet,
pour que la fissure se propage, I'énergie élastigteckée dans le solide doit étre
suffisamment grande pour que la propagation ait li@ contrainte autour de la fissure est de
la forme o ~ Kr'2 L’énergie élastique stockée dans le champ deraokd sera
proportionnelle &€ ~ 0%E ~ KE. On s’attend donc a avoif ~ KZE. D’un point de vue
plus général, on montre que, en mode I, le seulad#ure prend la forme :

2
_Kic

= Eq. 3-8
Go £+ q
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ou E* = E en contraintes planes Et/(1-v eRA) déformations planew ( coefficient de

Poisson) et i§ est la ténacité du matériau. Il faut signaler gieembinank&q. 3-7etEq. 3-8
et en considérang, = 2y, nous retrouvons le critere de Griffithd. 3-1).

Nous pouvons enfin donner I'expression des cortaairfFigure 3-2 (b)), déformations et
déplacementdres prés de la fissuredans le cas particulier @i= 0 ('axe x correspond a
I'axe r):

Oxx =0yy =K (2m) 72

K —
Exx = Eyy =(E—lj(2ﬂr) 1/2 Eq. 3-9

uy =uy =0

Ces relations montrent encore la divergence desaintes et déformations en r = 0, ce qui
traduit I'aspect infiniment fin de la fissure.

Décrire la rupture des matériaux fragiles élassqumus a permis d'introduire deux
idées importantes qui seront discutées par la suite

- La definition d’'untaux de restitution d’énergie élastiqueg. Il faut insister sur le mot
« élastique » pour les matériaux fragiles élassq@ar la difficulté a venir sera la définition
de g la plus appropriée pour des matériaux visco-&ass tels que les élastomeéres charges.

- La résistance seuil a la propagation de la fesgurest directement liée a la physico-chimie
du matériau. De plus, nos élastomeres étant visstiglies, cette résistance a la propagation
de la fissure dépend de la vitesse de propagdtiestimation de I'énergie dissipée pendant
cette propagation est un point clé.

- Le calcul des champs de contrainte et de déformatio en r'/?, rendant compte d’une
divergence en pointe de fissureOn peut se demander quels outils ont été apppdéas
rendre le calcul plus proche de la réalité physique

Il faut maintenant s’intéresser a la fracture destémeres et aux approches utilisées pour
aborder ce sujet.
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Comme il a été vu au Chapitre 1, le caoutchoucleéwee grande variété de propriétés : une
élongation maximale trés grande, un comportememkilinéaire, une dépendance de sa
réponse meécanique a la température et au tauxidel@éon, une hystérese visco-élastique et
une énergie de dissipation associée, ... Ces préprigurront influer sur les processus de
déformation et de rupture du réseau élastomere.

Au sujet de ces matériaux, il faut se demander, ncemt peuvent étre déterminés,
théoriquement et expérimentalemel, seuil de fracture Go et le taux de restitution
d'énergie g. De plus, la recherche d’'un modéle de rupture ipbyshimique en fatigue doit
passer par I'étude des paramétres expérimentaagtéasant ces matériaux.

Nous tenterons de relier les 3 parametres pringipieua propagation de fissure (Figure 3-4).
C’est-a-dire :

- L’énergie dissipée, lors de la propagation dédature a une vitesse v, autrement dit, dans
un état stationnairdg taux de restitution d’énergieg(v).

- La vitesse de propagation de fissure.v

- Les éléments caractérisant la microstructure du madriau (cela peut étre la densité
pontale,vy, la fraction volumique de charge, le nombre de monomeéres entre points de
réticulation, N, ...)

Energie dissipée lors de I
propagation d’'une fracture

G
] S

\" VX1 (Fv NCv
Vitesse de propagation de fisst Informations sur la
(Observations macroscopiques microstructure

Figure 3-4 Schéma regroupant les principaux parametres asicgmer et montrant |
relation « tripolaire » nécessaire pour expliquarupture des élastomeres
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3.2.1 Seuil de propagation de fissure pour des élastoméx g,

Comme nous l'avons énoncé précédemment le taurgditution d’énergie minimal causant
la propagation d’une fissure dans un matériauiesttément relié a sa structure chimique et a
sa microstructure.

Pour les élastomeres;o, clairement identifie pour la premiere fois pakeat Thomas [11]
en 1967,est de l'ordre de 50-100J/m2 pour le caoutchouc natel (NR) et le SBR
vulcanisé Comment en est-on arrivé a cet ordre de grareleur

A l'origine, une valeur seuil de I'énergie de fraict des élastomeres avait été proposée par
Lake et Lindley, basée sur des études de propagate fissure en fatigue [12]. Par
extrapolation, ils avaient obtenu gqu’une valeur imum d’énergie mécanique de 30n2,
pour une surface déchirée, était nécessaire poargeopager la fissure. Par des mesures de
tres faibles énergies de rupture (a de faiblesss#t® de déformation et de hautes
températures), Mueller et Knauss [13] ont égalembétgnu une valeur minimum de $0n2.

Plus récemment, des mesures ont été faites sugranee variété d’élastomeres vulcanisés
[14]. La encore, les valeurs obtenues étaient d&0@J/m2.

Toutes ces estimations sont nettement plus faiblgsie les énergies de rupture obtenues
dans des expériences de déchirure standard a tempdéure ambiante et vitesse de
propagation de I'ordre du mm/s qui vont de 163 10 J/m2

Elles ont amené rapidement les chercheurs a proposeforme empirique de I'énergie de
rupture des élastomeres du type :

Giv)= Go (1L + (T, V))

avec T la température et v la vitesse de propagatla fissureq(T, v) étant un parametre
empirique représentant la dissipation de natureoeisistique. Alors que la relation entre
@(T, v) et les propriétés viscoélastiques des élagstesreste mal comprise, la relation entre la
structure de l'élastomere ef, a été proposée des 1967 par Lake et Thomas & rest
d’actualite.

Nous rappelons ici brievement leur raisonnemenndsis ne considérions que la rupture de
chaines, avec I'énergie de liaison C-Gaiddh ~ 10'°J, et 2.1 liaisons covalentes se
trouvant dans le plan de fracture, I'énergie deuxgpserait de I/mz2.

Dans le calcul dejo, proposé par Lake et Thomas, on considéere quenteomeres d'un
méme segment entre points de réticulation doiveatdirés de maniére égale pour que 'un
d’eux rompe. En effet, plus la longueur moléculargre points de réticulation sera grande,
plus I'énergie nécessaire pour casser une chafagysande.




- 100 - 3.2 FRACTURE DES ELASTOMERES EN FATIGUE

crosslink N monomer units

-
il

________ plane of
crack propagation

Figure 3-5 (a). Schéma montrant une chaine croisant le gdiafracture en téte de fissure
l'état non déformé. La chaine, entre points de crdétion, est supposée contenir; N
monomeres de longueur b librement joints [15].

On considéere un réseau parfaitement uniforme pequdl les chaines entre points de
réticulation contiennent toutes le méme nombre itB(snmonomeére N(une longueur de

monomére b), et ont la méme distance moyenne boutowdt L =<R?>V2~pn]1/2

(Figure 3-5),G o est obtenu en multipliant I'énergie stockée par unehaine lors de sa
rupture par la densité de chaines croisant le plade fracture X :

- L’énergie stockée par la chaine s’écrit donc sadsrme :
Uchaine™ Ne-Ugiaison + Uent ~ Ne. Ujiaison + (3Nc /2)kT Eq- 3-10

Ou U, correspond a I'énergie élastique de la chainejgiee entropique, due a la réduction
des conformations permises pour la chaine (Chap)tr®©r, a température ambiante, KT ~
1/40 eV, ce qui est trés faible comparé;gssh (de I'ordre de I'eV). L'expression précédente
peut donc s’écrire :

Uchaine™ Ne-Uliaison Eq. 3-11

- La densité de chaines se trouvant dans le @dradture esk =Lv /2, ouv est le nombre
de chaines par unité de volume.

Le seuil de fracture s’écrit donc :

_ _1 1 372
Go =2ZNcUcgoy = ELVNCUIiaison = EVNC bU jiaison Eq. 3-12

De plus,v =1/ Ncb3, ce qui permet de réécrik. 3-12:

1/2
~ N¢™ “Ujiaison

Eg. 3-1
2h?

Go

Avec Uiaison de l'ordre de 2V, et b de I'ordre de &, Go = 10.NCl/2 J/mz2.

Il en ressort aussi qug dépend de la masse moléculaire moyenne de chaiitrespoints de
réticulation M sous la forme (A est un facteur multiplicatif) :

Go =AM ? Eq. 3-14
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Cette valeur approximative de, se retrouve pour un certain nombre d’élastomeres
vulcanisés. Bien que la présence de charges daésdau n’'ait pas été prise en compte dans
I'approche de Lake et Thomas, leur prédiction digpe encore remarquablement bien pour
décrire le seuil de propagation de fissure en tdiatiges élastoméres chargés. Par contre, les
valeurs expérimentales obtenues, pgura température ambiante pour la propagation d’'une
fissure dans un élastomere chargé vulcanisé, somtoddre de grandeur 10 a 1000 fois plus
élevées. On peut se demander d’ou peut venir éeétgie supplémentaire.

Il faut signaler d’autre part gu&approche de Lake et Thomas ne prend pas en compte
I'existence d’'une pointe de fissure ou d’'une concémation de contrainte. C'est une
approche rudimentaire et clairement physico-chimiqe. Le rbéle joué par une zone
dissipative localisée en fond d’entaille, commeséeilignent certains auteurs comme Gent
[16] ou Knauss et al. [17], pourrait expliquer lddgférences deg o entre la théorie et
I'expérience.

D’un point de vue plus général, considérer uneiphsi®n diffuse ou une zone dissipative
localisée en fond de fissure influera beaucouplesuaux de restitution d’énergig. Il est
donc important, pour la suite, de discuter la défin générale de; utilisée dans le cas des
élastomeres, de mentionner ses liens avec lestmglide contraintes locales en fond de
fissure et de voir quel réle les pertes dissipatjpeuvent jouer.

3.2.2 Taux de restitution d’énergie et géometries utilisés

Dans la littérature du caoutchouc, le taux detxggin d’énergieg, précédemment défini, est
souvent appelé de facon interchangeable par leetamglo-saxon tearing energy» T, ou
énergie de déchirure. Cette confusion découle dugtee, les matériaux élastomeres étant
viscoélastiques, une définition non ambiglieglde taux de restitution d’énergéastique
était impossible. Par contre T décrit de faconrelde travail fourni pour « déchirer »
I'élastomeére, en d’autres termes propager unerssu

G fut pour la premiére fois utilisé dans I'étude déshantillons en caoutchouc sous
chargement statique [18]. On s’est ensuite viteluecompte qude concept était surtout
idéal pour I'étude de la croissance de fissures sewchargement cyclique (conditions de
fatigue). Il a alors été trouvé que le taux de restitutibdnergie maximumgnay, IMpose

durant un cycle est déterminé a partir de la coutbecharge accommodée de son effet
Mullins, déterminait la vitesse de propagationalédsure a cycle stabilisé [19].

On peut se demander pourqugi critére global d’énergie, est la variable de n&fée pour
étudier la fracture dans le caoutchouc en statmuen fatigue depuis les années 60. Pour
cela, il faut considérer les géomeétries standardéigdement utilisées pour étudier la
propagation de fracture (Figure 3-6).
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Figure 3-6. Eprouvettes utilisées pour les essaidrdcture et pour lesquelleg peut étre
calculé sans trop de difficulté : (a). Eprouvettpantalon »,G = 2F/e, ou Fest la force et

est I'épaisseur, (b). Eprouvette Pure Shegr= W.hy ou W est la densité d’énergie

déformation et fiestla hauteur de I'échantillon a I'état non déformé).(Eprouvette laniere
G = 2kWc avec k, un parametre dépendant de la déftom, c, la longueur de la figse, (d)
Eprouvette « angled »; = 2F(sina/2)/e,ou I'anglea est maintenu constar(g). Eprouvett
« split », G=[FaAa SIMQ+F5(As SIQ-Ag )] /e—W(Wa W) OU Fa, Fa, Aa, ds, Wa, We, Q et w
sont respectivement les forcess lallongements, les densités d’énergie de défoom;
I'angle d’'ouverture des pieds et leur largeur. Gessais s’effectuent tous en mode |,

pour I'éprouvette pantalo(mode Il)).

Rivlin et Thomas [18] ont montré que la propagatda® fissure en statique se produisait
au-dela d’'une valeur critigue du taux de restitutibénergie, indépendante de la géométrie
d’éprouvette considérée, suggérant ainsi que aetleur critique pouvait étre une vraie
propriété du matériau. Un certain nombre d’essaits &é faits sur plusieurs géométries
[19-21], y compris celles de la Figure 3-6, et conifirmé I'indépendance du seuil de fracture
en énergie par rapport a la géométrie d’étude.expsriences ont montré que la vitesse de
propagation de la fissure en fatigue était aussquament déterminée par le taux de
restitution d’énergie; appliqué. Dans I'esprit de la mécanique de lautgpélastique linéaire,
un ¢ identique correspond a des conditions de congaidéntiques en téte de fissure
(méme K). Est-ce toujours vrai en déformationserpour les élastomeéres ?

Peu d’expériences ont fait 'analyse de I'effetpdissseur d’éprouvette sur la valeur critique
de g. Kadir et Thomas [22] et Mazich et al. [23] onér xemple, observé que I'épaisseur
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pouvait influer sur la rugosité des surfaces deungp Mazich et al. ont également étudié la
dépendance du seuil de fracture par rapport aiépar de I'’échantillon (ils trouvent qu’en
passant d’'une épaisseur de 1mm a 3mm, le seuile@oub

Ce gu'il est important de retenir, c’est queu importe la géométrie qui sera utilisée dans
le cas de nos mélanges testés en fatigue, la raatiobtenue entre la vitesse de
propagation et le taux de restitution d’énergie apfiqué pour une géométrie devrait étre

la méme avec les autred.ors des cycles appliqués sur les mélanges,ube de restitution

d’énergie utilisé pour caractériser la sévéritdadsollicitation appliquée, sera {&,ax obtenu

durant un cycle.

Il est a noter que depuis le début des annéese6britére de propagation de fissure, dit de
Rivlin et Thomas n'a pas été affiné. Cela prouvecgll une impuissance qui provient,
comme le soulignent Stacer et al. [24], de la cliffé (voire de I'impossibilité) d’avoir des
outils de mesure locale a cause de la nature cample comportement en téte de fissure et
de l'effet conjugué des grandes déformations.

Quoi qu’il en soit, la méthode pour estimer le talex restitution d’énergie est discutable.
G est, a l'origine, un taux de restitution d’énergiastique. Or, la prise en compte du cycle de
charge inclut la contribution visqueuse. Dans gadhBorret [25] rappelle quelles définitions
alternatives pourraient étre considérées au sujettadix de restitution d’énergie. Le
raisonnement se base sur les courbes d’hystériggedB-7) présentées au Chapitre 1 :

(a) (b) ()
I ] i | $
| A |
wﬂ W'D wﬂ

Figure 3-7. Différentes estimations de la densiéndrgie élastique stockéep\8krvant a le
détermination dej [25].

(a). La premiere définition est celle de RivlinTétomas [18] qui consiste a dire que Bst
I'aire totale en dessous de la courbe de chardplisée (on suppose, pour des essais cyclés,
gue nous sommes en cycle stabilisé),

(b). La seconde, décrite par Kadir et Thomas [28kocie cette fois-ci Y\a I'aire sous la
courbe de décharge. Il est admis dans ce casygr'iine dissipation,

(c). La troisieme se base sur un bilan énergétipo@posé dans la these de Borret [25],
séparant les contributions des différentes éneggiéstégrale J de Rice obtenue aux grandes
déformations qui peut étre déterminée par un caleutructure.
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Comme nous venons de le voir, bien que sa détetimnaoit discutée, la variable
généralement utilisée en fatigue gshy qui sera assimilé g. La connaissance des différents
régimes de propagation de fissure existant en ifmmde G est importante.

3.2.3 Régimes de propagation de fissure en fatigue

Un grand nombre d’essais de fatigue ont été efésctur toutes les géométries possibles et
imaginables pour analyser le comportement de @iffisrélastomeéres, ou autres mélanges.

Le protocole d’étude en fatigue consiste a réperda vitesse de propagation de fissure
v = dc/dN (avec c, la longueur de la fissure eteNnombre de cycles) en fonction du
appligué. Lake et Lindley [12] ont identifié 4 néges distincts de propagation de fissure,
basés sur le maximum de taux de restitution d'éeepgr cycle (doncg may pour une
polarisation de chargement Rmin / €max= O (rapport des déformations minimatg,,, et

maximale, €na, appliguées durant des essais cyclés). La FigtBee8t la représentation
caractéristique de ¢j pour le SBR et le NR non charges :

3 -
dc/dN 10

(cm/Mcycles)
107

10t
10°
10*
Régime 1

102

103

10'4 N L
10°  10° Go10" g 10°
G(kJ/m2)

Figure 3-8 Les régimes de propagation de fissure en fatidaes des caoutchoucs n
chargéssous chargement R=k, SBF; o, NR) [12].
- Régime 1. Tant que<qg, la fissure se propage a vitesse constaptece qui est

généralement lié a une attaque environnemental@Ndest alors indépendant du chargement
mécanique :

dc
— =V our G < Eq. 3-15
aN Vo p G=Go q
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- Régime 2. Dans ce régime, glest compris entrg, et une valeur de transitiogy, dc/dN
prend la forme linéaire :

dc
N - AG=Go) +vo pour Go<G <Gy Eq. 3-16

Le facteur A est une propriété du matériau.

- Régime 3. Entre; et le taux de restitution d’énergie critigge la relation entre dc/dN et
devient une loi de puissance (loi de Paris) :

%ng“ pour Gy <G < Ge Eq. 3-17

avec B e qui sont associés aux propriétés du matériau. BRdsBR, ce régime est dans une
gamme comprise entre 500 ef1/n2. L’exposanti vaut 2 pour un NR non chargé et 4 pour
un SBR non chargé.

- Régime 4. Au-dessus dg., la propagation de la fissure devient catastraphiet, dans ce
cas dc/dN atteint une valeur critiqug proche de la vitesse des ondes élastiques du
caoutchouc (de I'ordre de 50m/s) :

dc
dN
Ces régimes sont aussi observés dans le cas des@aes chargés.

=V S Velastic POUrG = Ge Eg. 3-18

Différentes théories ont été proposées pour telggarédire I'évolution de dc/dN en fonction
de g. Par exemple, Aglan et Moet [26] ont appliqué,slencas du caoutchouc, la théorie dite
« Crack-layer », considérant la présence d’'une gderedommagement en fond d’entalille. lls
ont ainsi développé une relation simple qui préditrégimes 2, 3 et 4 precédemment décrit.
Leur modele suppose que I'énergie de dissipatieocaée a la croissance de la fissure est
proportionnelle au carré dg lls aboutissent a une relation de la forme :

de_ Bg*
dN  HGe—¢

ou u et sont des paramétres du matériau.

Eq. 3-19

Chow et Lu [27] ont aussi développé un modéle gia méme allure, a partir d’'un modele
multi-régime. De méme pour Forman [28] et Weerterf28}, qui se sont servis du facteur
d’intensité des contraintes K, plutét que@e

Les relations existant entre la vitesse de propagate fissure en fatigue v et ont été
décrites. Nous allons a présent décrire les appsekpérimentales qui ont été développées
pour tenter de relieg aux champs de déformation (ou de contrainte) @mtgde fissure.
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3.2.4 Relation entre g et les conditions locales en téte de fissure

Le succés du taux de restitution d’énergie en tand parametre de prédiction de la
propagation de fissure en statique ou en fatigg& attribué &a relation unique avec les
conditions locales en téte de fissureThomas [30] fut le premier a montrer cette refati
expérimentalement. La technique qu’il a utiliséuponesurer les élongations, consiste a
prendre la photo de marques imprimées sur la surtac matériau lorsque celui-ci est
déformé. L’appareil photo est relié a une impringatiiermique qui dépose les marques
spontanément, avant chaque cliché, pour chaquer pi@lidéformation appliqué.

Thomas a étudié la distribution des déformationiewaude la téte d’'une fracture modele dans
un morceau de caoutchouc, pour plusieurs géoméliries a déduit que la densité d’énergie
de déformation moyenne du matériau entourant ld &bentaille idéal était uniquement reliée

au taux de restitution d’énergie, qui, nous le edpps, ne dépend pas de la géométrie.

D’un point de vue théorique, Thomas considére ussufe semi-circulaire de diametre d
(Figure 3-9).

Figure 3-9. Modele de fond de fissure idéal de tosmmieirculaire de diametre d, considé
par Thomas [31

En augmentant la longueur de la fissureAde I'énergie dissipée est principalement due a
I'énergie de déformation élastique dans la régranetrsée par la fissure (de longuéu),
/2
d IWCP cospdg |Ac, ou Wy est la densité d’énergie en fond de fissure angteg du pole.
0

Le taux de restitution d’énergie prend alors larfer.

/2
G=d J'W(p cospd Eq. 3-20
0

Cette expression peut étre simplifiée par :
G OW; d Eq. 3-21
ou W (t pour « tip ») est la densité d’énergie moyeendond de fissure.

La relation entrej et les conditions locales en téte de fissure aiaié confirmée par des
études indépendantes faites par Andrews [32], Knf88, Morman et al. [34], ... Andrews
avait utilisé une technique microscopique photdigas pour quantifier le champ de
contrainte autour de la téte de fissure. Cettenigcle est basée sur les isoclines qui
correspondent & un niveau de contrainte donné r§igtl0 (a)). Andrews a montré qu’une
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combinaison d’hystérese et de grands déplacemeésidtaient en une forme semi-elliptique
du fond de fissure pour des matériaux hautemewtrickbles. Knauss a utilisé une technique
d’'impression de grille, comme Busse [35] (Figuré(¢b)). Morman et al. [34] ont, quant a
eux, développé une expression analytique reliatadg de restitution d’énergie au rayon de
fond de fissure. Les études de Knauss et Andrewpermis d’avoir une carte plus détaillée
de la distribution des déformations en téte daufesgjue celle de Thomas, et pourtant, ils en
sont arrivés aux mémes conclusions.

(a) (b)
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Figure 3-10. Schémas des travaux d’Andrews [323]). (soclines (tracées en tiret) et |
lignes de contrainte principales & = 1,3, (b). @urbes de concentration de contraint
différentes extensions de ['échantillon; Cliché®sdexpériences de Busse [35]
(c). Distribution de la déformation en téte de digs avant étirement jusqu’a propagatic
(d). Distribution de la déformation aprés étirerhen matérau (les fleches indiquent le se

de traction).

Concernant la Figure 3-10, les mesures d’AndretvdeeBusse mettent en évidence la
localisation de grandes contraintes et de granddsrrdations en fond de fissure. La
Figure 3-10 (b) montre aussi une distance d’infbgede la fissure qui augmente avec la
déformation globale appliquée.

Le développement de lintégrale J de Rice [4] awdiilleurs fourni un argument
mathématique pour expliquer la relation emgret les conditions locales en téte de fissure. La
formulation obtenue s’est avérée valide pour degnaax élastiques non-linéaires et a des
déformations infinitésimales. Chang [36] a génsgéll’intégrale J pour des matériaux
élastiques non-linéaires a des déformations filiasconséquence de l'intégrale J est que les
détails des processus, tels que la non-linéaagfrictions charge-chaine, I'effet Mullins, se
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produisant en pointe de fissure, n’ont souventlhgs®in d’étre quantifiés. Au lieu de cela, les
détails sont considérés comme intrinséques au rsgstaatériau/téte de fissure. De cette
maniere, les processus se trouvent englobés dapsdpriétés de fracture du matériau. Mais,
ce raisonnement suppose que la fissure se propagecés un milieu homogéne isotrope.

Il n’en reste pas moins que les processus en ¢éfisgiire restent importants a caractériser. La
détermination des comportements locaux du mat@ratéte de fissure reste un challenge
technologique, mais est indispensable pour pouaoi le lien entre la microstructure et la
structure moléculaire du matériau, la vitesse dmagation de la fissure, et la dissipation
viscoélastique, en statique ou en fatigue.

Cela n’a, malgré tout, pas empéché certains autieufaire une analyse théorique des champs
de contrainte et de déformation en téte de fisaurenoyen de la modélisation par €léments
finis (MEF). Nous pouvons citer par exemple levadra de Hui et al. [37] et de Krishnan et
al. [38]. Ces derniers ont utilisé la MEF (system&BAQUS) pour étudier le champ de
déformation en pointe de fissure dans [|'éprouvedgre Shear d'un matériau mou
incompressible sollicitée en mode | (Figure 3-11).

lIs ont traité le cas d'un solide néo-Hookéen (agit caoutchouc idéal) et d'un solide
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Figure 3-11 (a) Représentation schématique de I'éprouvette Binear dont on considére
longueur 2L >>e, I'épaisseur, et L > 2h, la haute[88], (b). Repésentation du profil d
contrainte T /4 (T11 est la contrainte normale de Cauchy et y est ldutede cisaillemen
en fonction de la distance a la pointe de fissi#h,. La représentation a été faite suivant I’
de la fissure ¢ =0). Cas d’'un solide hyperélastique ayant un durcisset exponentiel [38].
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hyperélastique avec une phase de durcissementag¥ale maniere exponentielle. Krishnan
et al. ont ainsi utilisé des modeéles élastiquesimgraires des champs de déformation et de
contrainte en pointe de fissure qui appliquent loiede comportement non-linéaire en

grandes déformations au probleme de la téte deréiss

Le champ de contrainte pres de la fissure montee simgularité en 1/R (R : distance a la
pointe de fissure) pour le solide néo-Hookéen etléiR.InR) pour le solide hyperélastique
durcissant. Malgré leur différence de durcissemamtdéformation, ces deux matériaux
modeles montrent un comportement qualitatif simeladu point de vue des champs de
contrainte en pointe de fissure. Le résultat dasatix de Krishnan et al. montre que la
contrainte prés d’'une pointe de fissure est codgrlar le taux de restitution d’énergjele
toute I'éprouvette.

Comme il a été mentionné précédemmentou plus précisément .,y est typiguement
utilisé dans la fracture en fatigue des élastomdres été accepté a partir d’observations

expérimentales mais ce choix reste discutable eticpiger & cause de la contribution
dissipative dont le réle n’est pas totalement casapr

Certains auteurs (Gent et Schultz [39], Knausd.d#@]) ont proposé une expression ge
suivant des composantes élastique et dissipate® diEférentes approches sont importantes a
mentionner car elles peuvent amener a se poseguksions sur I'existence d’'une zone
dissipative en fond de fissure.

3.2.5 Composante dissipative dans I'expression dg

L’origine des mécanismes dissipatifs actifs lorgdadpropagation d’une fissure a concerné des
auteurs travaillant aussi bien sur la fracture guel'adhésion des polyméres. En effet, la

description du décollement entre des couches JVastigues impose l'utilisation des mémes

outils que ceux mentionnés pour la fracture.

3.2.5.1 Expression générale dg

En étudiant le pelage d’'un systéme élastomere/naigas différents liquides, Gent et Schultz
(1972) [39] sont arrivés a la relation suivante :

G =Goll+ 9t .v)] Eq. 3-22

ou @(at.v) est une fonction de perte viscoélastique déperttkata vitesse de propagation de

fissure v et de la température T qui est représepar le facteur de glissement(facteur
classique de la relation Wiliams Landel Ferry, WLF)

Cette relation peut s’écrire sous la forme générale
G =GolL+ (v, T)] Eq. 3-23
L’expérience [16, 41] et la théorie [42-46] abos¢ist a la méme relation.

Persson et al. (2005)[47] ont obtenu la méme egmesgénérale par une discussion
qualitative concernant la fracture des élastomélesnt en effet montré que la combinaison
de I'énergie de dissipation viscoélastique en fdadissure avec les processus de rupture de
chaine permettait d’aboutir & la méme expression.
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3.2.5.2 Existence possible d’'une zone dissipative en dieniissure

Le lien entre les propriétés rhéologiques du mabéet la contribution viscoélastique peut
étre difficile a prédire théoriquement. Des exp@ss empiriqgues d& ont été développées,

mais aucune relation universelle n'a pu ressomircds travaux. Une dépendance sous la
forme d’une loi de puissance a été souvent propdsie

@(v) = k.v" Eq. 3-24

ou k et n sont des constantes du systéeme. Pouysténge polyuréthane/verre, Maugis et
Barquins [41] montrent que n ne dépend pas dudtaghérence choisi, et vaut environ 0,6.
D’autres, comme Marciano [49], aboutissent a désusa de n comprises entre 0,15 et 0,3
pour un élastomeére silicone déposé sur un sulairsaiice recouvert d’'une couche de PDMS.

Knauss et al. [1740] ont remarqué que I’évolution dgavec v était semblable a celle du
module de conservation G’ avec la fréquence deciation w. Knauss admet quia
dissipation viscoélastique est confinée dans unetipe région de taille & autour de la
pointe de fissure: sid est supposée constante lors de I'ouverture, zefde I'interface doit
étre proportionnelle au module élastique. Gent HL&nté d’estimer, par ce principe la taille
0 de cette zone de dissipation, dans le cas d'uteface symétrigue modele dans un
élastomere styréne-butadiene. En comparant laseitee fracture oy a laquelle I'énergie
d’adhérence augmente d’'un facteur A, avec la frégeien, a laquelle le module élastique G’
augmente d’'un méme facteur A, il a pu estimer /wy. Mais, les ordres de grandeur
obtenus (de l'ordre de/i’) sont trop faibles pour correspondre aux vraiesedisions d’'une
zone dissipative. Gent explique cette différence lpasuccession de phases d’avancée et
d’arrét de la fissure (effet stick-slip).

D’autres études expérimentales comme celles de Karaty Andrews [50], sur des systéemes
gélatine-polyuréthane, ou celles de Mayer et al],[pour I'énergie de pelage de latex
acryliques, montrent plutét une relation engret le module de perte du matériau G”.

L’approche consistant a relier une fréquence cériastique de sollicitation a la distance a la
pointe de fissure est reprise par Christensen .ef52]. Ces derniers supposent que la

dissipation dominante se produit sur une régiopatie dimensiorf (indépendante de v) a la
fréquence caractéristique= v//.
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3.2.6 Modéles de fracture des matériaux viscoélastiques

Plusieurs théories ont été proposées pour déaireatture de matériaux viscoélastiques
[35-40]. Les temps caractéristiques des polymémsvgnt atteindre le méme ordre de
grandeur que la gamme temporelle des expériencepe@ alors observer différents régimes
dynamiques d’ouverture de fissure au cours d’'un enéssai.

Il existe deux groupes de théories qui ont été gqgéps pour étudier la fracture des solides
viscoélastiques :

- Le premier dérive d’'umritére local, utilisant le concept de zone cohésive. Ce critgcel
est postulé au voisinage de la téte de fractureteoduisant un seuil au-deld duquel une
ouverture se crée dans le matériau.

- Le second groupe de théories se base uniquenoentie sprincipe de conservation de
I'énergie, tout comme l'approche initiale de Gttifi sans postuler de critére local de rupture
en téte de fissure. Ce groupe est en général apjdicpour tous les processus
thermomécaniques.

Concernant le critére local, Les premiéres appmociiisées pour décrire la zone cohésive en
téte de fissure furent des modeles mécaniques géspparBarenblatt [53] (1959) et
Dugdale [54] (1960). Barenblatt supposait que la rupturegéte de fissure se produisait par
I'étirement des liaisons perpendiculaires au plarfissure, ceci jusqu’a atteindre un niveau
de contrainte caractéristiqur. Quant au modele de Dugdale, il suppose que leedoa
I'intérieure de la zone cohésive sont constantes.

Schapery [4344] a appliqué le modele de Barenblatt dans laggafion de fissure pour des
solides viscoélastiques. Il a ainsi développé udéteode fracture pour les milieux isotropes a
viscoélasticité linéaire. D’'autres auteurs tels @reenwood et Johnson [45], Barber et al.
[46], et Hui et al. [37] ont aussi utilisé le moeleéle Barenblatt pour décrire la fracture des
matériaux viscoélastiques.

Certains de ces auteurs (Greenwood et JohnsonHéEson et al. [556]) ont montré que la
zone dissipative ne dépendait pas de la maniere lageelle la fissure était introduite, mais
uniquement du paramet.

En résumé, depuis Lake et Thomas, le raisonnemetit ale considéreg o comme un
parametre de rupture moléculaire faisant abstraat® la présence d’une fissure @by V)

comme dépendant de la dissipation diffuse dansdgnmau.Quelques auteurs, tels que
Knauss et Gent, ont émis I'hypothése de I'existenc#une zone localisée en fond de
fissure dissipant plus que le reste du matériau palgénérer la rupture. Dans la littérature
du caoutchouc, peu d’auteurs ont proposé cetteabperde par la difficulté a définir ce qui se
passe dans cette zone.

Il y a une autre théorie qui se trouve presquerd-ehemin » entre les deux approches, qui
estla « trompette viscoélastique » de de Genng§7]. Ce modéle, appliqué a la fracture
d’élastoméres faiblement réticulés ayant un senptede relaxation, suppose en effet, comme
Gent [16], Knauss [17], Christensen [52], ..., 'égisce d’'une zone dissipative en téte de
fissure. Mais, il considére que cette zone a degdsions tres petites par rapport a celles de
la fracture. En d’autres termes, de Gennes coresigiée la dissipation visqueuse en volume
est beaucoup plus importante que celle de la zamesive en pointe de fissure. Une
description plus détaillée de cette théorie s’ingpos
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3.2.7 « Trompette viscoélastique » de de Gennes

Ce modeéle [57] a été déeveloppé par de Gennes &) &08affiné par Saulnier et al. [58, 59].
Il traite de la fracture d’'un élastomeére faiblemegticulé de temps de relaxationPar une
approche purement qualitative, de Gennes proposeaépartition spatiale de la dissipation
dans la fracture de ce matériau. Avant d’expliquegte approche, il faut brievement rappeler
les caractéristiques rhéologiques du matériau.

3.2.7.1 Propriétés d’'un matériau viscoélastique modéleatepts de relaxatiom

Comme il a été vu au Chapitre 1, le module de li@saént complexe Gt) s’exprime par
G'(w) + IG"(w). La relation entre les formes complexes de ldragrte et de la déformation
s’écrit alors :

o*=G*eg* Eq. 3-25

Il s’agira d’étudier le module dynamique d'un poBra de temps de relaxation Le
comportement mécanique de tout matériau peut &elisé soit de maniére structurale, soit
de maniére analogique.

La méthode structurale permet de comprendre lesums¥oes de déformation par rapport a la
nature moléculaire du matériau, tel que le modeld&kduse [60] ou les chaines gaussiennes
sont représentées par des « billes » reliées elfeepar des « ressorts ».

La méthode analogique simule le comportement macpague global a partir de modéles
rhéologiques combinant des éléments tels que desrts, des amortisseurs, des patins [61].

On considere un modele linéaire mécanique conne kounom de modéle de Zéner. Il est
constitué de deux éléments mis en paralléle (Figet2) : un « liquide de Maxwell », qui est
la mise en série d’'un ressort (de rigiditg & d’'un amortisseur (de viscosiig), et un ressort
de rigidité B.

g
(@) l (b)

o | == o |

~1 -1

Polymere réticulé Polymere non-réticulé

Figure 3-12. (a). Modele de Zéner : Mise en patalld’'un ressort de rigidité Eet d’'un
«liquide de Maxwell», (b). Modéle de Maxwell : Mise série d’'un ressort de rigidité; et
d’un amortissur de viscosite/,.
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Les lois mécaniques classiques relatives aux rnsssbaux amortisseurs sont respectivement
o=Ee eto=ngt.

La transmission des contraintes et des déformatmersnet d’aboutir a une eéquation
différentielle du f' ordre lianto ac :

E,+E
G+E—OGZE23+nO%é Eq. 3-26

1 1

En définissantng/E;comme étant le temps de relaxationet en considérant la forme

complexe de la contrainte et de la déformatwret €*, dont les dérivées temporelles sont
iwo *etiwe *, 'équation précédente peut se réécrire :

[\
o*=|E>+E e* Eqg. 3-27
( 2 11+iwrj g

Si on identifie cette équation par rappoiE@ 3-25 le module complexe G&f associé au
solide de Zéner s’écrit alors :
GOt
1+iax
ou on a posé, par définitionE; =G'() - G'(0) et E; =G'(0), avec G'(« et G'(0), les

modules élastiques aux hautes et basses fréequémcespportA entre ces deux modules est
aussi introduit :

G* () =G0+ (G (=) -G'(0)

Eqg. 3-28

LG

G'(0)
Il est supposé que le module élastique aux harégadnces est grand devant celui aux basses
fréequences. Autrement dit, >> . 1

Eqg. 3-29

Suivant la fréquence des sollicitatiawstrois régimes peuvent étre distingués (Figur&B-1

Solide mou Liquide Solide dur
G'(0) No =(G'(») - G'(O)r G' ()
| | > O
1 1
G(w)=G0) M G(w=GO)wt T G(«)=G(o)

G"(w) = G'(e0)ait G'(w) =G'(@w)wr  G'(w)=G'(»)/wr

Figure 3-13 Propriétés viscoélastiques relatives au modéleZéeer qui correspond a 1
caoutchouc réticulé enchevétré par exen

- Aux basses fréquences €1/ A1),
G*=G'(0) Eq. 3-30

Le module complexe a une partie imaginaire néghtgedevant la partie réelle. Le matériau
peut étre considéré comme un solide mou.
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- A des fréquences intermédiairds {t < w<1/1),
G* (W) = (G'(0) = G'(0)) it =iwng Eq. 3-31

Le module complexe est, dans ce cas, un imagimaire Le matériau peut étre considére
comme un liquide de viscositg = (G' () - G'(0))t.

- Aux hautes frequencesc(>1/1),
G* = G'() Eq. 3-32

On retrouve un comportement élastique. Le maté&sa@alors considéré comme un solide dur.
Physiquement, ce comportement rhéologique est delnicaoutchouc réticulé et enchevétré.

A partir de I'équatiorEq. 3-28 et des précédentes considérations, de Gennexpasgrune
répartition de la dissipation dans la fracture ddlastomere faiblement réticulé de ce type.

3.2.7.2 Répartition spatiale de la dissipation dans la frae [57]

y
} @ (O © (d)
Solide mou
t
i .
Plastique Sgul(rje qu:nde W
} !
u(x) | X
/
n j—- o )&/2777777}
D T o
AVT —_—
73
_ L u(x) i

Figure 3-14. La « trompette » : fracture dans lgintev > //7. Les régions dissipatives s(

(a) et (c)

Durant la propagation d’une fissure, la vitesselé®rmation imposée est tres grande a une
petite distance x de la pointe de fissure, et pktite lorsque x augmente (le matériau a plus
de temps pour relaxer les contraintes). On pew aghier la distance x, par rapport au fond
d’entaille, a la fréquencey et la vitesse de propagation de fissure, v, par simple loi
d’échelle de la forme :

\Y
w— Eq. 3-33
X
En conséquence, trois régions spatiales peuvemt digtinguées dans le volume du
caoutchouc, correspondant a trois domaines de drigs précédemment définies. La
Figure 3-14 représente une vue simple du profilrdeture se propageant dans un polymere
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réticulé a une vitesse v. La vitesse v est chalaigs la gamme 7/1<v<L/At ou/ est la
taille de la zone cohésive et L est la longueudadeacture. Dans la Figure 3-14 :

- Région (a). La zone en pointe de fissure esttiggepetite zone plastique ou des processus
dissipatifs ont lieu. Dans ce qui suit, toutesdasensions du probléme seront supposées étre
largement plus grandes que celles de la zone a@hé&3pur des raisons de simplicite, la

longueur? est supposée constante et indépendante de v.

- Région (b). La petite région derriére la pointefibsure (x < v) correspond a un solide
élastique de modul&' (e« .)

- Région (c). A une distance intermédiaira € x < Avt), le polymére peut étre vu comme un
liquide de viscositd.

- Région (d). Loin derriere la pointe de fissuse>(Avt), le matériau est un solide mou de
module G'(0) .

Quant au profil de fissure dans chaque région,, ul(peut étre déduit a partir des expressions
généralegq. 3-5etEq. 3-25 A partir deEg. 3-5, on peut écrire

o(x)-~ﬁ Eqg. 3-34

N

La déformation d’un fluide de longueur dx estdu  /ldx relation précédente peut alors
s’écrire en substituard  (myecEq. 3-25:

du a2 L a2y du K
G* (W) —=4/(G' (W +G" (W) —~—= Eq. 3-35
6 @I, =G +6" @) - Tk q
Le profil u peut alors étre déduit pour chacunerégsons précédemment citées.
Dans la région du « solide dur » (11;* |~ G'(0), ce qui implique que :
Wolide dur™ Xllz Eq. 3-36
Dans la région du « liquide » (q);;* | = G'(0)wx, donc :
Uiquide ~ X Eq. 3-37

Dans la région du « solide mou » (¢B¢ |~ G'(0) ), méme constat que pour la région (b) :

Wolide mou™ X2 Eqg. 3-38
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3.2.7.3 Expression du taux de restitution d’énergien fonction de v

A partir de considérations portant sur I'expressaewoé, I'énergie dissipée par unité de
volume et de temps, de Gennes aboutit a une nelaidre G, Go et les composantes du
module dynamique complexe G* [42, 59] :

wCmax

6 G'(@  dw
Go ”wwr{m G'(0)? +G"(w? ©

Eqg. 3-39

ou wmin=Vv/ Let wmax=Vv// sont les fréequences limites de sollicitation duériau.

En remplacantG'(w @t G"(w)par leurs expressions approximatives (voir Figur&3B

différents régimes sont observés suivant la vitdsspropagation de fissure v. La Figure 3-15
est une représentation simplifiée de ces régimes.

V) ¢
Go

A4

Figure 3-15.Energie de fracturg en fonction de la vitesse de propagation de lattreev.
3 régimes peuvent étre distingués :
- Aux basses vitessew € // A1), le matériau polymére se comporte comme un salida
et:
GV At
Go 4

Le module de perte dans la région élastique ests @a cas, suffisant pour augmenter
I'énergie de fracture. Pour=//At, I'énergie de fracture atteird ~ AGg, méme si la zone

« liquide » n’a pas encore émerge.

pour v< )\i Eqg. 3-40
T

- Aux vitesses intermédiaire€ (At <v < L/ At), la dissipation fournie par le « solide mou »
est du méme ordre de grandeur que celle de lalzpnée :

_g(V) ~ A pour L <v< L Eqg. 341

Go At At
- Aux grandes vitessed ( AT < )vG(v) devient une fonction décroissante :

gV _ L

pour v>L Eq. 3-42
Go V1 AT
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Avec une approche de loi d’échelle, de Gennes posk une répartition de la dissipation et
un profil de fissure pour un élastomere faiblenréticulé ayant un seul temps de relaxation
1. Par ce biais, il a pu religret v.

Bien que ce modéle soit, comme l'indique son aufBid}, « basé uniquement sur des lois
d’échelles » et « souffre de simplifications exte&n», certaines relations ont été vérifiées
expérimentalement [59] par des essais d’adhésiath@sif utilisé est du PDMS non-réticulé
ayant une grande masse moléculaire). L'autre poipbrtant est qu’il aboutit a une relation
entreg et v. Il y a peu de modéles, dans le cas des imaxéviscoélastiques, qui proposent ce
type de relation.

Bien entendu, il parait peu probable que cettecabyr puisse étre utilisée telle quelle pour
les élastomeres chargés parce que ces derniefseonplus qu’un temps de relaxation, ils
disposent d’'un spectre complexe de temps de rédaxat ont des propriétés viscoélastiques
fortement non linéaires. Mais, ce modeéle, basaisarévaluation de la dissipation et non sur
le taux de restitution d’énergie peut servir deebds réflexion pour I'analyse d’une fissure
qui se propage.

En résumé, nous avons rappelé la méthode de LaKeoetas, ainsi que le lien entre le taux
de restitution d'énergie; et la vitesse de propagation de fissure en fatigo/elN. La
détermination de; est un sujet toujours débattu dans le cas de®#élases car il faut prendre
en compte la dissipation viscoélastique dont |le @t difficile a définir. Sa distribution
spatiale dans un matériau fissuré aura un impambitant sur la détermination de

Deux groupes de modeéles peuvent étre considéreés :

- Les modéeles considérant une dissipation diffuse erolume tels que celui de Lake et
Thomas ou celui de de Gennes (il suppose gu’iluna zone dissipative locale (plastique)
mais il la considére petite par rapport a la fisyur

- Les modeéles basés sur un critére local, considéranhe dissipation localisée dans une
petite zone en fond de fissuredDans le cas des matériaux viscoélastiques, Kn@esy, et de
Gennes sont parmi les premiers a avoir supposétiamnce de cette zone dissipative. D’'un
point de vue général, les premieres théories deatdure a dissipation localisée, telles que
celle de Greenwood et Johnson, se sont fondéelesuravaux de Barenblatt et Dugdale,
décrivant la zone cohésive.

Le critere local a été peu proposé pour les élastares étant donné la difficulté a
caractériser expérimentalement la zone locale en gation. Il est important, pour la suite,
de présenter les démarches classiques utiliséasdéaure la zone cohésive. Il sera aussi
intéressant de voir comment est utilisée cette rgggmn pour des matériaux tels que les
polymeres vitreux ou les gels qui ont un comport@meextréme » par rapport a celui des
élastomeres.
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3.3 DESCRIPTION DE LA ZONE COHESIVE

Comme nous l'avons VIE(. 3-5 Eq. 3-9), la Mécanique de la Rupture Classique prédit une
singularité des contraintes,~ r*>. Mais cette divergence n'a pas de significatiogspjue.

Au voisinage de la téte de fissure, les contraisggent au minimum nivelées par I'apparition
de déformations plastiques. Il existe donc en tiefissure un domaine, de rayos; r
caractéristique du matériau, dans lequel la dégjradast telle que toute description par une
loi de comportement type milieu continu est illusoiLa région spatiale autour du fond de
fissure oul la relatioo ~ r'? n’est plus valide s’appelle laprocess zone> ouzone cohésive

Le taux de restitution d’énergigdépendra en général de la nature exacte des puscagant
lieu dans cette zone : la cavitation, la fibriketj la rupture de liaisons, ...

Il va s’agir de présenter les modeles mécaniques gue les modeles physico-chimiques
utilisés pour décrire cette zone.

3.3.1 Modéles mécaniques

3.3.1.1 Modele de Barenblatt

Barenblatt [53] a proposé I'hypothése de forcesalesions confinées dans le plan d’entaille
tout pres de la téte de fissure (Figure 3-16). éasdé d’énergie de surfagecorrespond a
I'aire sous la courbesp; (3).

1} o
(a) L] (b) Opz R
o
i Go
Eﬁ_-i
0
6ma)
(c)
A
6max )
3 >
- - - - Griffith e
"4 - Lp; > —— Barenblal

Figure 3-16. (a). Représentation schématique ddeieode Barenblatt et de laprocess
zone », (b). Evolution de la contrainte dans laqae®s zon&pk; en fonction de I'ouvertur
o, (c). Evolution de la densité d’énergie de suei@ en fonction did.

Les modéles mécaniques de zone cohésive utilisentagtuce mathématique permettant de
traiter la singularité de contrainte.

D’'un point de vue physique, prés de la téte deufessertaines liaisons se rompent et le
matériau typiqguement se déstructure. Barenblattitdéette déstructuration en introduisant
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des forces cohésives actives tant que I'ouved(x® de la fissure est inférieuredgax. Aux
faibles ouvertures, la réponse est quasi-élastitfless, pour des ouvertures importantes
dépassant une certaine valéyg,, se produisant a une distandg; de la pointe de fissure
(£pz est la longueur caractéristique de la process etde; << c, la taille de la fissure), ces
forces s’annulent. La contrainte d’attraction emdesurfaces de ruptur@;,,, est une fonction
non linéaire de I'ouvertur®(x) (Figure 3-16 (b)).

Le seuil de fracturey va correspondre a 'aire sous la couolg(d) :

6max

j 0 p, (3)dd Eq. 3-43
0

Dans le cas particulier d'une évolutibnéaire décroissante des forces cohésives par rapport
ad, nous aurions :

g() = O-C . 6ma>l2 Eq. 3'44

Le résultat important de Barenblatt a été le calitufacteur d’intensité des contraintes de la
« process zone » :

1/2 PZ
K oy ( j N Gez(X) 4y Eq. 3-45
0 X1/2

Si nous considérons I'entaille dans une plaguaimfsoumise a un effort extérieur, I'énergie
élastique transmise du matériau vers la zone oahésaractérisée par Kest dissipée dans

cette méme zone. Cette dissipation est caract@adéz. On montre qu’au seuil de fracture,
K. et Kez sont égaux et opposeés :

Ke+ Kez=0 Eq. 3-46

D’autre part, connaissan{Eg. 3-8), nous obtenons :
|KI|:|KIC|:|KPz|=(§0E*)1/2 Eq. 3-47

Le déplacemenu)F,)Z(X (bu d(X)/2) dans la zone de cohésion, obtenu par Baadtisiecrit :

o7 2 “pz NN
0

Concernant le déplacement dans le cas d’'une fisswealans une plaque infiniey(X), elle
correspond a la somme des déformations a I’inté(iaﬁz(X)) et a I'extérieur de la process

Eq. 3-48

zone (ueXt(x ). Le résultat général est mis sous la forme :

4
uy (X) =( j Op(X") (—j I dX Eq. 3-49
y TE* {) Pz X ‘X-1/2 >(1/2‘

La solution du probléme de la fissure chargée parabntraintes de cohésion qui tendent a la
fermer conduit Barenblatt vers deux résultats irgus :
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- L’expression de K,

- Le profil d’ouverture de la fissur&x) varie comme 3 (si nous prenons X<<1) au lieu de
x2 (que I'on retrouve pour X >>1) dans le modeéle tidag Eq. 3-5, qui s’apparente au
profil parabolique (Figure 3-17). La fissure esiralpointue, ce qui correspond physiquement
a ce qui est observé pour les polymeres vitreux.

_________ Elastique
Barenblatt

-
L T—

Lpz

Figure 3-17. Profil d’ouvergipour le modéle de Barenblatt.

Mais, en général, I'équatioBg. 3-49 est tres difficile (voire impossible) a résoudie, par
l'incapacité a définir précisément la distributides forces de cohésion. Malgré tout, une
approximation de cette distribution peut étre faibenme celle proposée dans le modéle de
Dugdale qui suppose les forces de cohésion coerstant

3.3.1.2 Modéle de Dugdale

Généralement utilisé pour déterminer des taillezaiges plastiques en téte de fissure, le
modeéle de Dugdale [54] (ou plutét Dugdale-Barenplaiprend les grandes lignes du modele
de Barenblatt, excepté que la contrainte dans daegs zone,, est supposée constante
(Figure 3-18) et vaut. (ou g, qui correspond au seuil de plasticité pour uréneat ductile).

Oc (ouap) (b) o,y
() ot
Go = O¢ . Omax
“«—»> 5
L >
q) Pz 6ma>
(c) A
Go dmmmmm e ———
| - - - Griffith
—— Dugdale
:6
6ma>

Figure 3-18. (a). Représentation schématique duéi@de Dugdale et de laprocess
zone », (b). Evolution de la contrainte dans lagaess zon@p; en fonction de I'ouverturé,
(c). Evolution de la densité d’énergie de surf@ en fonction d«.
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Les expressions de Barenblaq( 3-45 et Eq. 3-49 deviennent alors, en développant les
intégrales :

1/2
K| :(TJ oc Lp7'? Eq. 3-50

1/2 1/2 1/2
XJ 1(1 Xj|n|“"°z X | Eq. 3-51

4
000 s Joeten [ 2] Y[
y E*r ) © Lp7 Lp7 ‘4P21/2_X1/2‘

Ces deux relations permettent de faire une estimateés deux dimensions caractéristiques de
la zone cohésivémax etLpz. En effet, ave&q. 3-51et sachant quénax= 2u(X = Lpy) :

dmax= % Eq. 3-52
En utilisantEq. 3-47etEq. 3-50:
Lpy= (E](ﬁf o Eq. 3-53
8\ 0¢ 80C2
En substituant 'expression dép; danskq. 3-52 nous obtenons :
Go = 0¢ Omax Eq. 3-54

Cette relation est cohérente avec celle déduitehimaement avec l'aire de la courbg,(d)
(Figure 3-18 (b)).

Nous avons insisté sur les modéles de Barenblaté édugdale car ils sont a la base de la
plupart des modéles théoriques physico-chimiquesldppés pour la fracture des polymeres
solides. En particulier, celui de Dugdale qui apparne approximation pertinente et rend
I'analyse plus pratique. Ce modele peut étre falet relié a un parametre physique : le seuil
de plasticité. C’est précisément I'absence de sduil plasticité bien défini pour les
élastomeres en traction uniaxiale qui a découragé epproche de zone cohésive pour cette
classe de matériaux. Il n'est pas a exclure ques rmyons amenés a utiliser 'un de ces
modeles comme premiéere approche dans le cas dtsméaes chargeés.

Comme il a été mentionné précédemment, certainaxids de la fracture des matériaux
viscoélastiques sont basées sur les approches dentBat et Dugdale. Nous allons
maintenant décrire une de ces théories : cellerder®ood et Johnson.
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3.3.1.3 Application aux matériaux viscoélastiques : Greeoskdohnson

Tout d’'abord, signalons que I'équati@. 3-49de I'ouverture de la fissure a également été
obtenue par Rice [62], Hui et Raphaél [63] a patérla fonction source proposée par de

Gennes [64, 65]. Comme nous I'avons vu, une petitee en téte de fissure est caractérisée
par une dépendance eifXla dépendance erf’kdomine loin de la fissure). Pour un matériau

viscoélastique, le profil d’ouverture peut étre pddtement différent.

Greenwood et Johnson [45] ont proposé, dans ledeasmatériaux viscoélastiques, une
expression de I'ouverture de la fissure similaiigga 3-49en remplacant 1/E* par la fonction
de complaisancel(t), définie pare(t)/op (Chapitre 2). L’historique des déformations subies
par le matériau est alors pris en compte danstésgion du profil de fissure :

t
u(x,t)=og [ It - t')% (F(x))dt Eq. 3-55
0
00 1/2 ]
ou: F(X) = (EJIGL(X) (ij —£|nw dx' Eq 3-56
)y oo |\X 2 |yxl/2 _ 12

Si une fracture s’ouvre a une vitesse v constdeseéléments se trouvant sur les surfaces de
rupture opposeées vont s’éloigner de la téte dduraca vitesse v. Ceci permet de réécrire
Eq. 3-55s0us la forme :

X o a
u(x,t) = ag .{X X j—I(F(x'))dx' Eq. 3-57
J(; vV )oX

Nous remarquerons que dans le cas des grandesegites—~ ), la complaisance devient
égale a J(t = 0) = B'(0 ) Aux petites vitesses (v 0), J() = 1/G'(0) . En d'autres
termes, pour les deux cas extrémes de vitesse rasagvonsEq. 3-490u E* a été remplacée
par G'(c )ou G'(0) .

L'introduction des aspects temporels rend I'appeode Greenwood et Johnson intéressante.
lIs ont donc été en mesure delier la vitesse de propagation de la fracture a an
ouverture dans le cas d'un matériau viscoélastique. Maimyahque le lien avec I'énergie
fournie au matériau : Quelle est la contributioer@étique récupérée par la process zone ?
Quelle est la relation entre les propriétés visastéues et le seuil de fracture ?

Pour l'instant, les modeles que nous avons préseamntéfait le lien entre la géométrie de la
zone cohésive &f ou v. L'intérét est de comprendre comment cesmpat@s peuvent étre
reliés a la microstructure. C’est pourquoi il estéressant d’étudier les modeéles physico-
chimiques proposés dans le cadre des polymeres.
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3.3.2 Modéles physico-chimiques

3.3.2.1 Fracture des polymeéres vitreux

La fracture des polymeéres vitreux, tels que le gyhgne (PS), le polyméthacrylate de
méthyle (PMMA) ou le polycarbonate (PC), a faitbfet d’'un grand nombre d’études depuis
les années 70. Ces polymeéragdes ont un module élastique de l'ordre @GPa, ils ont un
seuil de plasticite comprigntre 50 et 100 MPa et leur seuil de fracture Go est de
500-1000 J/m2 De plus, étant donné que leur comportement rigéple se rapproche de
celui des solides élastiques, il n'y a pas (ou pdai)dissipation visqueuse (ce qui est une
situation opposée a celle de la «trompette vissbi§ue »). Lors de la propagation d’'une
fissure, il se forme, en fond d'entaille, une zqguastique localisée, ou le polymeére est
fortement orienté dans la direction de tractiomede «craze» oucraquelure qui a une
longueur de quelques centaines de um et une épaidseguelques um (Figure 3-19). Par
rapport a ce que nous avons précédemment déan, puvons déja deviner que les modeles
qui seront proposés auront un lien étroit aveci cdDugdale-Barenblatt.

(@) Fibrille . A N (b) TT
transverse @@ @zTeo—p-———=—=———- -
Polymere
! < ~ 100pum > solide
TTITTTTT N
- B L e e
(@)
+  Solid \
D N polymer / Interface ~nm \
Fibrille = -%-=-=—"--2 Craquelure lL Région isotrope
anisotrope élastique linéaire

Figure 3-19 (a). Représentation de la fissure, des fibriliess diametre D et de la téte
craquelure [66, (b). Représentation de la craquelure dans leslymperes vitreux
(c). Cliché MET d’une craquelure se développaritradrface PVP/PS [67](d). Cliché MET
d’'une craquelure dans du PMMA [68].

= Le «crazing »

Concernant les études portant sur les mécanismdsraation des craquelures dans les
polyméres vitreux, nous pouvons citer les travaenKcamer et al. [69, 70], Hui et al. [71], et
Doll et al. [72, 73]. Dans le matériau fissuré, salistinguons 2 zones (Figure 3-19) : une
zone isotrope élastique linéaire entourant uneeaoime anisotrope, localisée, trés orientée,
qui est la craquelure La forme de la craquelure est bien décrite pandeéle de Dugdale et
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Barenblatt (on retrouve les expressions de la lengdpz, de I'ouvertured, et degy). Elle se
déforme sous une contrainte de traction constagté«y » pour «yielding ») qui est
responsable de la formation de fibrilles. Cette mérontrainte est nécessaire pour faire
passer les chaines polymeres de la zone isotri@peode orientée. Le processus d’orientation
s’effectue a l'interface entre les deux zones qui@ épaisseur de quelques nm.

Brown [66] a été le premier a proposer le mécanighimeerconnexion des fibrilles qui génére
la concentration de contraintes en téte de cracugdermettant de définir un critéere de
rupture déterministe. Les premiéres descriptiongaacopiques de la craquelure faisaient état
d’'une structure de fibrilles paralléles contenant umajorité de vide. Il s’avére que les
fibrilles sont formées par I'étirement du polyméae partir de cavités nucléées par la
dépression hydrostatique. L'originalité du modéetéeBtown réside aussi dans I'emploi d’'un
taux de restitution d’énergie local, @ca, Qqui se démarque du taux de restitution
d’énergie macroscopiqueg. Intéressons-nous plus en détail au principe daaggle.

= |Le modéle de Brown

L’approche de Brown consiste a modéliser la cragqeelcomme un milieu anisotrope
élastique linéaire (Figure 3-20 (a)), de modulg €ans le sens des fibrilles principaleg; C
dans le sens perpendiculaire et de module delers@nt G,# 0. La Figure 3-20 (b) est un
résumeé de la description qui va suivre.

O22
(b) Echelle
022= Oy Moleculaire

2 -frupture: Orupture

/ Echelle
2h O0»=0 Macrcscopiqur

.H!!' Craquelure
bl “ ifl anisotrope
I IO 00O 0O

Coa Co2

rupture

| ¢
Echelle
K, Microscopiqug

N
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Fissure
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Figure 3-20. (a). Géométrie et conditions aux fewidu probleme miomécanique dar
lequel la craquelure prés de la pointe de fissus¢ modélisée par un milieu anisotrc
élastique linéaire, avec les modules caractéerigg)(G- et Go. r est la distance par rapport

la téte de fissure. L'axe 2 est suivant le sensfiibetles principales. La concentration (
contrainte pres du fond d’entaille est indiquée papic degy,, (b).Chaine des parametr
pris en compte dans le modéle, qui permettent diobtla relation entreX et fupture
caractérisant la microstructure, €Gp le seuil de fracture a I'échelle macroscopic

La premiere chose a définir est detere de rupture qui, dans le cas de la craquelure,
consideére la rupture de chaines polymeres danarede la fissure. Il suffit donc de prendre
en compte le nombre de chaines polymeres par aeit&urfaceZ, ainsi que la force
nécessaire pour casser une ch#igwre Ceci donne la relation suivante :

Orupture = Z frupture Eqg. 3-58
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Dans cette zone plastique qu’est la craquelurg,alune concentration de contrainte locale
due au transfert de contrainte latérale d’'une Ifé@ I'autre. Nous pouvons introduire un
facteur d'intensité des contraintes lodglainsi qu’un taux de restitution d’énergie locatgy
vérifiant (Des similitudes peuvent étre faites akec 3-8etEq. 3-9) :

K|

o =— Eq. 3-59
rupture N q
2
ki Eq. 3-60

ou r est la distance par rapport a la téte de etacgi(ave® = 0).

DansEg. 3-59 au voisinage de la téte de craquelure, pour r(fediametre des fibrilles), la
rupture se produit quand :

ki =Kic =0 rypturev 2MD Eq. 3-61
ou k. est le facteur d’intensité de contrainte critique.

Brown considere la craquelure comme une plaqueientiéformée suivant I'axe 2, ce qui est
caractéristique d'une géométrie de type « pure rsheau cisaillement pur (géométrie
analogue dans la Figure 3-6 (b)). Le taux de tdgiit d’énergie pour ce type de géométrie,
s’exprime sous la forme classique utilisée pourélastomeres :

Olocal = 2hW Eg. 3-62

ou W est la densité d’énergie élastique stockées darzone plastique, de forme linéaire
(oel/2):

2
Oy

W =

Eq. 3-63

Or, d'apres la relation de Dugdated. 3-59, Go =00 avecd =2h(1-1/A ) l'ouverture de
la fissure @ est le degré d’étirement des chaines polymeres ldasraquelure). Donc :

1
Go =0y 'Zh(l_Xj Eq. 3-64

Enfin, en combinant les équatioBg. 3-58etEq. 3-60aEq. 3-64 nous obtenonk relation
générale entre les parametres caractéristiques de microstructure, X et fypyre , €t le

taux de restitution d’énergie critique, ou seuil ddracture, Go :

1/2
21D 1\ C
= (= 21— =22 Eq. 3-65
Go = ( frupture) Gy( Aj(clzj q

Signalons que, par des lois d’échelle, de Genrgsg4] est également arrivé a la conclusion
générale disant qugy ~ (Z.frupmre)z. De plus, Brown montre I'application de cette dmqma
pour certains polymeres vitreux. Par exemple, ¢oas du PMMAgG, = 600J/m?, D = 9nm,

> =2,8.10'm? A= 3,0, =100 MPa, G,J/C;, ~ 100, ce qui donne une valeur pour la force de
rupture d’'une liaison C-C de 1,5 nN, ce qui estdfe de grandeur auquel nous pourrions
nous attendre pour ce type de liaison.
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Voyons a présent ce qui a été proposé pour desmgofs qui ont un comportement
totalement différent de celui des polymeéres vitreles gels.

3.3.2.2 Fracture des gels physiques

Il existe plusieurs définitions des gels de polyeserll en est une qui est généralement
acceptée et qui dit qu'un gel est un matériau tméstu minimum de deux €léments : un
réseau réticulé de chaines polymeres et un sofleaphase liquide qui représente la majorité
du volume). On peut distinguer les gels chimiqumn{ les points de réticulation sont créés
par réaction chimique) et les gels physiques oersdbles (dont les jonctions entre chaines
sont générées par des liaisons faibles). Ces maxeriélastiques et hautement
complaisants ont un module élastique de quelgud2a et un seuil de fracture de
1-100 J/m2? La longueur moyenne des chaines entre pointsta®ilation est estimée a 10nm
(¢4 = (kT/G)Y3, avec G le module de cisaillement). Contrairem@ntcas des polymeéres

vitreux, la fracture des gels a été peu étudigesté encore mal comprise de nos jours. Nous
pouvons toutefois nous appuyer sur les travauxeite 8t al. [74] et Baumberger et al. [75].

= | es mécanismes de rupture supposeés et le modgleggro

Contrairement aux matériaux fragiles tels que é&gamiques (auxquels ont été appliquées les
théories de la Mécanique de la Rupture Elastiqueédire), ces matériaux élastiques,
complaisants, peuvent supporter de tres grandesndgéfions avant de rompre. De fagon
analogue aux élastomeéres de notre étude, le matdeident trésanisotrope tout prés de la
téte de fissure car les chaines sontét&ges, orientées parallelement a I'axe d’ouvertug

de la fissure Les grandes déformations dans cette zone impaosenprise en compte de la
réponse du matériau aux grandes déformations.

Cette capacité des chaines a supporter de tréedagraéformations méne a une téte de fissure
semi-elliptique tres ouverte et les processus se produisant autour du foncssieré sont tres
mal compris.

Sa ,é,aqf,ga
— % SN
= g

< tﬁ**‘ 5
B
Zone de
réticulation

b

Figure 3-21. (a). Vision schématique proposée Paumberger et al. [75de la téte di
fissure dans un gel de gélatinees chaines sont extraites tendues du réseau $oe
contrainte constanteg . dnax€st I'ouverture maximale de la zone cohésivdgeta longueul
moyenne de chaine entre points de réticulation,gbghé du front de fissure en propagat
dans une longue plaque de gélatine (gel physjges)fleches montrent le sens de trac
[76].
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Mais, certaines hypothéses ont pu étre formulépartir des études expérimentales, sur la
propagation de fissure dans des hydrogels physigffectuées par Baumberger et Martina
[76] (Figure 3-21) :

- on considere des forces cohésives constantéteedd fissurelugdale),
- la fracture s’effectuesans rupture de chaines
- les chaines sont extraites tendugs

- il n’existe qu'une seule longueur caracteéristiqug = 1/~JZ ~ 10 nm E est la densité de

chaines polymeres croisant le plan de fracture dangel). Z est bien entendu relié
directement a la densité pontale.

- Au seuil de fracture, la contrainte constaatequi s’exerce dans la zone cohésive s’écrit
( f estlaforce nécessaire pour extraire une chaine)

~

g ~ J’;z ~i _ Uliaison Eq. 3-66
: T "o :
& bgg
(Avec I'énergie de liaison |dson ~ 0,1€V, la taille d’'un monomere b ABo* ~ 500kPa),

- le critére de rupture considéré estdnax= L avec L la longueur de la chaine complétement
étirée (ce qui donnerait pour une chaine idéalar@oNomeéres : Nb)

A partir de ces différentes considérations, Baugdaeet Martina proposent I'application du
modéle de Dugdale (qui semble vérifier les réssil@tpérimentaux) pour expliquer la
fracture des gels :

Go'e' =6.5max=G.L Eq. 3-67

et:  gI¥=nAgy+Gil=Agy +5L Eq. 3-68

ou ge)"’etest le seuil de fracture dans le cas ou le geleatironnement a I'extérieur de la

fissure baignent dans le méme solvayg,rycelui ou l'extérieur de la fissure est dans l'air.

AGq correspond au colt énergétique nécessaire potairextes chaines dans l'air. Il est

d’ailleurs intéressant d’'indiquer que lorsque ltmet une goutte de solvant en téte de fissure,
la fissure va se propager de maniére catastrophgigiee que le seuil de fracture a diminué.
Mais, il faut retenir que la démarche proposée est une aghtation du modele de Dugdale

lls ont ainsi proposé uien entre f et (caractéristiques de la microstructure), etgp.

Mais, ils proposent également uredation entre G et la vitesse de propagation v de la
fissure en quasi-statique Ils considerent que toutes les chaines sontigedra la méme
vitesse d’'ouverture :

d=av Eq. 3-69
A partir d’autres considérations, ils en arrived &elation suivante :

2
G(V) =BG +0(v)L =AgGg +Gaet + G(ELJ nv Eq. 3-70
él

(nest la viscosité du solvant).
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De plus, ils remarquent qu’expérimentalemgf) dépend linéairement de v :
dev) (L)
aGtv) - o{—j Eq. 3-71
ndv Eel
ce qui est veérifié expérimentalement pour la gééati
Pour résumer les différents modeles qui ont étéitdeaous pouvons les regrouper dans le

Tableau 3-1. Ce tableau mentionne leur hypothésdasdissipation et les relations qu’ils
proposent entre les éléments caractéristiques fikslae ou du matériau :

Hypothése sur la Relation entre les

dissipation Modéle Matériaux parameétres caractc?r!sart
la fracture du matériau
de Gennes _ Elastomé,r_es ] G o Ve G(0),G ()
Dissipation diffuse en faiblement réticulés < U(x)
volume Greenwood- Matériaux Vo G'(0), G'(0) > U(X)
Johnson viscoélastiques '

Lake-Thomas| Elastoméres réticules ¢Go <> microstructure

Dissipation localiseg Brown Polyméres vitreux Go <> microstructure

Baumberger .| Go<> microstructure
et al. Hydrogels physiques G oy

Tableau 3-1. Récapitulatif des modeles présentés da chapitre.
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3.4 CONCLUSION

La fracture des élastomeéres fait intervenir difféseparametres tels que le seuil de fracture
Go, estimé a 50-100/nf par Lake et Thomas, ainsi qu’un taux de restituti®nergieg.
Depuis les travaux de Rivlin et Thomas, I'utilisatidu parameétre global énergétiqpex est
resté incontournable pour caractériser la fissomatie ces matériaux en statique et en fatigue.
La clé de la méthodologie est de mesurer une eitdegpropagation de fissure v stationnaire
en fonction d’'un taux de restitution d’énergie et mbser implicitement I'équation valide a
I'état stationnaire = G(v).

Pourtant, la détermination précise geet I'interprétation de;{v) en termes de mécanismes

dissipatifs est toujours discutée car elle faieimenir la dissipation viscoélastique dont le réle
n'est pas totalement compris. Les avis restentagasg quant a la localisation possible de la
dissipation pres de la fissure. Etant donné leficdifés a caractériser expérimentalement la
zone en fond d’entaille, le débat reste ouvert.

Plusieurs théories ont été proposées pour déaifeatture des matériaux viscoélastiques.
Elles peuvent étre regroupées suivant le réle paurda dissipation :

- Le modele de Lake-Thomas, et ses variantes, d@msit I'existence d'une dissipation
moléculaire trés localisée a l'interface. Il n’esaiment utile que pour évaluer un seuil de
fracture mais est directement lié a la structuréémadaire.

- Les modeles de propagation de fissure dans uieumniiscoélastique linéaire tels que la
trompette de de Gennes, mais aussi les modelesiid&kHenwood et Johnson, qui prennent
en compte le comportement viscoélastique maisgsagdformations finies.

- Les modéles élastiques non-linéaires des champfbrmation et de contrainte en pointe
de fissure qui appliquent une loi de comportemeamt-lméaire en grandes déformations au
probléme de la téte de fissure.

- Quelques auteurs, comme Gent, ou Greenwood etsdoh postulent qu'une dissipation
importante est localisée en pointe de fissure.olis pu relier, a partir des approches de
Dugdale-Barenblatt, certains des éléments intentethens la fracture, a différentes échelles :
G, v, la microstructure, les propriétés viscoélast) (G'(0), G'(« ), 9, ...

Il manque toutefois une modele méme qualitatifarglia structure moléculaire, certainement
importante pour le critere de rupture, la dissgatriscoélastique a proximité de la fissure, la
géométrie de la fissure et Ig macroscopique. En d'autres termes, il manque udéefo
physique intégrant les grandes déformations, lacodissticité et un critéere
d’endommagement physico-chimique.

Un critére de rupture local a été utilisé et valapérimentalement pour des polymeéres
vitreux et des hydrogels physiques. Il est inteessle noter que les propriétés mécaniques
des élastomeres chargés se placent dans une @atégermédiaire par rapport a ces

polymeres.

Dans les prochains chapitres, nous allons préséedeapproches expérimentales utilisées
pour I'étude. Celles-ci vont permettre de décrirdigsuration en fatigue de nos mélanges, de
discuter la présence ou non d’'une zone cohésivde etéfinir les mécanismes de rupture.




- 130 -

[1]

[2]

[3]

[4]

[5]

[6]

[7]

[8]

[9]

[10]

[11]

[12]

[13]

[14]

[15]

[16]

[17]

Réferences bibliographiques : Chapitre 3

Griffith, A.A., Phenomena of Rupture and Flow in Solidsm Transactions Quarterly, 1968.
61(4): p. 871-&.

Inglis, C.E.,Stresses in a plate due to the presence of craukslaarp cornersTransactions of
the Institute of Naval Architects, 19155: p. 219-241.

Irwin, G.R., Fracture dynamicsin Fracturing of metals. American Society for Metal913.
p. 147-166.

Rice, J.R. A Path Independent Integral and Approximate Analydi Strain Concentration by
Notches and Crackdournal of Applied Mechanics, 1968(2): p. 379-&.

Rice, J.R., inFracture : An Advanced Treatise, vol. 2, MathenatiEundamentals H.
Liebowitz, Editor. 1968, Academic Press: New Yofk,V.

Grellmann, W. and S. SeidleDeformation and fracture behavior of polymeEngineering
materials. 2001, Berlin ; New York: Springer. xx&97.

Westergaard, H.M., Journal of Applied Mechanitsansactions of the American Society of
Mechanical Engineers, 1939: p. A49-A53.

Williams, M.L., On the stress distribution at the base of a staigrcrack.Journal of Applied
Mechanics, Transactions of the American Society Médchanical Engineers, 19524
p. 109-144.

Lemaitre, J. and J.-L. ChabociMécanique des matériaux solidd985, Paris: Dunod. xx, 532.

Anderson, T.L.Fracture mechanics : fundamentals and applicatidrd ed. 2005, Boca Raton,
FL: Taylor & Francis. 621.

Lake, G.J. and A.G. ThomaSirength of Highly Elastic Material®2roceedings of the Royal
Society of London Series a-Mathematical and PhySiceences, 196300(1460): p. 108-&.

Lake, G.J. and P.B. Lindleechanical Fatigue Limit for Rubbedournal of Applied Polymer
Science, 1969(4): p. 1233-&.

Mueller, H.K. and W.G. Knauss, Trans. Soc. &hel971.15: p. 217.

Gent, A.N. and R.H. TobiasThreshold Tear Strength of Elastomednurnal of Polymer
Science Part B-Polymer Physics, 193Q11): p. 2051-2058.

Lake, G.J.Fatigue and Fracture of ElastomerRubber Chemistry and Technology, 1995.
68(3): p. 435-460.

Gent, A.N., Adhesion and strength of viscoelastic solids. lergha relationship between
adhesion and bulk propertiesangmuir, 199612(19): p. 4492-4496.

Knauss, W. G.Deformation and fracture of high polymegs501) in:Deformation and fracture
of high polymersKausch, H.H., J.A. Hassell, and R.l. Jaffee (EdSy3, New York : Plenum
Press. xxvii, 644 p.



[18]

[19]

[20]

[21]

[22]

[23]

[24]

[25]

[26]

[27]

[28]

[29]

[30]

[31]

[32]

[33]

[34]

[35]

-131 -

Rivlin, R.S. and A.G. ThomaRupture of Rubber .I. Characteristic Energy for fieg. Journal
of Polymer Science, 19530(3): p. 291-318.

Thomas, A.G.Rupture of Rubber .5. Cut Growth in Natural RubbelcanizatesJournal of
Polymer Science, 19581(123): p. 467-480.

Thomas, A.G.Rupture of Rubber. VI. Further experiments on #wr tcriterion. Journal of
Polymer Science, 1966(8): p. 168-174.

Gent, A.N., P.B. Lindley, and A.G. Thoma€ut growth and fatigue of rubbers. I. The
relationship between cut growth and fatigiRubber Chemistry and Technology, 19G%:
p. 292-300.

Kadir, A. and A.G. ThomasTear Behavior of Rubbers over a Wide-Range of R&abber
Chemistry and Technology, 19834(1): p. 15-23.

Mazich, K.A., et al.,The Effect of Specimen Thickness on the Tearinggiznef a Gum
Vulcanizate Rubber Chemistry and Technology, 1982(5): p. 850-862.

Stacer, R.G., L.C. Yanyo, and F.N. Kell&hservations on the Tearing of Elastomdrgbber
Chemistry and Technology, 19858(2): p. 421-435.

Borret, G.-M.,Sur la propagation de fissure dans les CaoutchdbgsthetiquesThése de
Doctorat, 1998, Ecole Polytechnique. p. 263 p.

Aglan, H. and A. MoetThe Resistance of Rubber Compounds to Brittle CPxokagation.
Rubber Chemistry and Technology, 1962(1): p. 98-106.

Chow, C.L. and T.J. LuDn the cyclic J-integral applied to fatigue cracgininternational
Journal of Fracture, 19880(3): p. R53-R59.

Forman, R.G., V.E. Kearney, and R.M. EngMymerical analysis of crack propagation in
cyclic-loaded structureslournal of Basic Engineering, 1988(3): p. 459-&.

Weertman, J.Rate of growth of fatigue cracks calculated fromediy of Infinitesimal
Dislocations distributed on a plandnternational Journal of Fracture Mechanics, 19§8):
p. 460-&.

Thomas, A.G.Rupture of Rubber .2. The Strain Concentration @atlacision. Journal of
Polymer Science, 195%8(88): p. 177-188.

Thomas, A.G.The Development of Fracture-Mechanics for Elast@rRubber Chemistry and
Technology, 199467(3): p. G50-G60.

Andrews, E.H. Stresses at a Crack in an ElastomBroceedings of the Physical Society of
London, 196177(494): p. 483-&.

Knauss, W.G.Stresses near a crack in a rubber sh&atperimental Mechanics, 1968.
8(4): p. 177-&.

Morman, K.N., et al.Critical tearing in a circumferentially-cracked ciular-cylinder of rubber
under finite deformationinternational Journal of Fracture, 1982(2): p. 129-157.

Busse, W.F.Tear resistance and structure of rubbémdustrial and Engineering Chemistry,
1934.26: p. 1194-1199.



-132 - -

[36] Chang, S.JPath-independent integral for rupture of perfeatlgstic-materialsZeitschrift Fur
Angewandte Mathematik Und Physik, 1922(1): p. 149-&.

[37] Hui, C.Y., et al.Crack blunting and the strength of soft elastiad®lProceedings of the Royal
Society of London Series a-Mathematical Physicdl Bngineering Sciences, 200&592034):
p. 1489-1516.

[38] Krishnan, V.R., C.Y. Hui, and R. Lon§jnite Strain Crack Tip Fields in Soft Incompredsib
Elastic SolidsLangmuir, 200824(24): p. 14245-14253.

[39] Gent, A.N. and J. SchultEffect of Wetting Liquids on Strength of AdhesibrViscoelastic
Materials.Journal of Adhesion, 1973(4): p. 281-&.

[40] Bowen, J.M. and W.G. Knaus%he Characterization of the energy of fracture atnear
interfaces between viscoelastic solidisurnal of Adhesion, 19939(1): p. 43-59.

[41] Maugis, D. and M. Barquing;racture Mechanics and Adherence of Viscoelastidli&o
Journal of Physics D-Applied Physics, 197®(14): p. 1989-&.

[42] de Gennes, P.GSoft adhesived.angmuir, 199612(19): p. 4497-4500.

[43] Schapery, R.A.Theory of Crack Initiation and Growth in ViscoelasMedia .1. Theoretical
Developmentinternational Journal of Fracture, 1978(1): p. 141-159.

[44] Schapery, R.A.-Theory of Crack Initiation and Growth in ViscoelasMedia .2. Approximate
Methods of Analysidnternational Journal of Fracture, 1974(3): p. 369-388.

[45] Greenwood, J.A. and K.L. Johnsomhe Mechanics of Adhesion of Viscoelastic Solids.
Philosophical Magazine a-Physics of Condensed Mateucture Defects and Mechanical
Properties, 1981U3(3): p. 697-711.

[46] Barber, M., J. Donley, and J.S. Langsteady-State Propagation of a Crack in a Visco&last
Strip. Physical Review A, 1982.0(1): p. 366-376.

[47] Persson, B.N.J., et alCrack propagation in rubber-like materialslournal of Physics-
Condensed Matter, 20057(44): p. R1071-R1142.

[48] Portigliatti, M., Adhérence des latex : Du film a la particul€hése de Doctorat, 2000,
Université Paris VI.

[49] Marciano, Y.,Adhésion entre un élastomere et une couche adsaddélydiméthylsiloxane
1994, Université Paris XI: Paris.

[50] Kamyab, I. and E.H. Andrewsnterfacial and bulk contributions to peeling engrdournal of
Adhesion, 199656(1-4): p. 121-134.

[51] Mayer, A., et al.,Effect of the structure of latex-particles on adbes 1. Synthesis and
Characterization of structured latex-particles ofrgic copolymers and their peel adhesion
behavior.Journal of Polymer Science Part B-Polymer Phy4i885.33(12): p. 1781-1791.

[52] Christensen, R.M. and E.M. WUA theory of crack-growth in viscoelastic materials.
Engineering Fracture Mechanics, 1984(1): p. 215-&.

[53] Barenblatt, G.l., Adv. Appl. Mech., 1962.p. 55.



[54]

[55]

[56]

[57]

[58]

[59]

[60]
[61]

[62]

[63]

[64]

[65]

[66]

[67]

[68]

[69]

[70]

[71]

[72]

- 133 -
Dugdale, D.S.Yielding of Steel Sheets Containing Slitsurnal of the Mechanics and Physics
of Solids, 19608(2): p. 100-104.

Persson, B.N.J. and E.A. Bren€étack propagation in viscoelastic solidBhys Rev E Stat
Nonlin Soft Matter Phys, 20031(3 Pt 2A): p. 036123.

Carbone, G. and B.N.J. Perss@rack motion in viscoelastic solids: The role oé tflash
temperatureEuropean Physical Journal E, 200%(3): p. 261-281.

de Gennes, P.Grracture d'un adhésif faiblement réticulomptes-rendus de I'Académie des
Sciences de Paris, 19887(ii): p. 1949-1953.

Saulnier, F.,Quelques processus dynamiques aux interfaces padgnmiEnese de Doctorat,
2003, [s.n.]: Paris. p. 244 p.

Saulnier, F., et al.,Adhesion between a viscoelastic material and adsdurface.
Macromolecules, 20087(3): p. 1067-1075.

Doi, M., Introduction to polymer physic©xford ed. 1996: Clarendon Press.
Persoz, B.Introduction a I'étude de la rhéologi@960, Paris,: Dunod. 251 p.

Rice, J.R.Some remarks on elastic crack-tip stress fidlials.J. Solids and Structures, 1982.
p. 751.

Hui, C.Y. and E. Raphaelhe Cohesive Zone Problem - a Comparison betweeGeimes
Approach and the Weight Function Derivatidnternational Journal of Fracture, 19%3(3):
p. R51-R54.

de Gennes, P.GNeak Adhesive Junctionkurnal De Physique, 19880(18): p. 2551-2562.
de Gennes, P.GSimple views on adhesion and fractu@anadian J. Phys., 19%8: p. 1049.

Brown, H.R., A Molecular Interpretation of the Toughness of GlaRolymers.
Macromolecules, 19924(10): p. 2752-2756.

Washiyama, J., C. Creton, and E.J. KramEEM fracture studies of polymer interfaces.
Macromolecules, 19925(18): p. 4751-4758.

Halary, J.L., F. Lauprétre, and L. Monnefié¢écanique des matériaux polymer2808: Belin,
Collection Echelles. 432.

Kramer, E.J.Microscopic and Molecular Fundamentals of Crazimgdvances in Polymer
Science, 1983%2-3 p. 1-56.

Kramer, E.J. and L.L. BergeFundamental processes of craze growth and fractiidvances
in Polymer Science, 19901/92 p. 1-68.

Hui, C.Y., et al.,Micromechanics of Crack-Growth into a Craze in alypeer Glass.
Macromolecules, 19925(15): p. 3948-3955.

Doll, W., Optical Interference Measurements and Fracture-Meits Analysis of Crack Tip
Craze ZonesAdvances in Polymer Science, 1982:3 p. 105-168.



-134 -
[73] Doll, W. and L. KdnczolMicromechanics of fracture under static and fatigoading: optical
interferometry of crack tip craze zondglvances in Polymer Science, 1990/92 p. 137-214.

[74] Seitz, M.E., et alFracture and large strain behavior of self-asserdilgblock copolymer gels.
Soft Matter, 20095(2): p. 447-456.

[75] Baumberger, T., C. Caroli, and D. Martir&gglvent control of crack dynamics in a reversible
hydrogel.Nature Materials, 2006.(7): p. 552-555.

[76] Martina, D.,Dynamique de fracture d'un hydrogel thermoréveesité biopolymeresThése de
Doctorat, 2008, Université Paris VI: Paris. p. 1L yb17p.].



-135 -

Chapitre 4. Observations Macroscopiques :
Etude de la propagation de fissures en fatigue

Les mélanges de I'étude ont été présentés (Chadjfrainsi que la synthese des travaux
antérieurs généralement référencés pour abordéadture des élastomeres (Chapitre 3).
L’étude expérimentale de la résistance de nos métam la fissuration en fatigue peut
maintenant étre décrite.

Cette étude comporte l'utilisation de techniquesbdervation a I'échelle macroscopique.
Celles-ci vont aider & analyser I'évolution de dies en fatigue suivant la quantité d’énergie
extérieure apportée.

Les réponses variées du matériau, face a la propagd’une fissure, vont permettre de
montrer les différences supplémentaires existainé @es melanges.

En présence d'une préfissure, le matériau peutirrébeg diverses facons au chargement
appligué en modifiant, par exemple la vitesse dmgpggation de la fissure, ou la forme
générale de la fracture en 3D, ou encore la praatude chaleur, ...
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4.1 ORIENTATION DE L’ETUDE

Avant de décrire les démarches expérimentalességii, il faut insister sur les conditions
choisies pour cette étude :

- Seulela propagation de fissureest analysée. C’est-a-dire que nous considéronsntaéle
qui est déja présente dans le matériau (les ratpain@nt conduit a sa création importent peu).
Il s’agira d’analyser I'évolution de cette entaiflarant la sollicitation.

- Notre centre d'intérét est I'étude de la propegatde fissures dandes conditions de
fatigue. Des comparaisons pourront étre faites avec demised#s « statiques » ou de
relaxation (dans ce cas, la fissure se propage a partir dié@f@mation maintenue fixe).

- Nous avons choisi de ne travailler quemode |, c’est-a-dire ermode d’ouverture. Le
choix de ce mode n’a pas qu’'un aspect simplificat®ans un pneu, quelle que soit la
maniéere d’introduire une entaille, la fissure saugette a un mode mixte (couplage de modes
[, Il et Ill). Or, il arrive souvent que, pour unaériau soumis a des modes couplés, le mode |
soit prédominant.

- L’échantillon principalement utilisé est I'épraette Pure-Shear

- Les expériences ont été faitegetnpérature ambiante et les échantillons ont été s&és a
I'état non-gonflé.

- Les conditions de fatigue dépendent non seulendenia géométrie, mais aussi des
caractéristiques de chargement, a saianinplitude des déformations (ou des contraintes)
la fréquence et la polarisation. Cette derniére est reliée au taux de chargement e
déformation R :

R ==min Eq. 4-1
€max

Il a été choisi de faire I'étude uniguementtection (€ma>0), €t a un tauR appartenant a
la gamme ]0 ; 0,2] c’est-a-dire efraction non-relaxante.

A présent, nous pouvons décrire les différentesémapces utilisées pour aborder la
fissuration en fatigue de nos mélanges.
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4.2 ESSAIS DE FATIGUE

Une observation simple, qui justifie entre autre nfetivation de cette étude, est que
I'application répétée de faibles déformations sur échantillon fissuré aboutit a la
propagation de la fissure. Comme nous I'avons vQGlaapitre 3, cela ne peut se faire que si le
taux de restitution d’énergie appliqug, est supérieur au seuil de propagatign(défini par
Lake et Thomas et qui est de I'ordre de 50-100 ponk des élastomeres réticulés). Mais,
comment évolue la fissure durant cette sollicitatiépétée ?

4.2.1 Appareil de fatigue et échantillons

L’étude en fatigue a été effectuée au moyen d'unachime hydrauligue MTS831
(Figure 4-1), utilisée au laboratoire PPMD a I'E$Pdbnt nous avons adapté le systéme de
fixation (Figure 4-2) a nos échantillons.

€Y Appare}l de fatigue

)

teme

Systeme de

o =’ _de force
| controle |~ i - IR <
Figure 4-1. (a) L’appareil de fatigue MTS831, @&daptation de I'appareil avec des mc
appropriés pour nos échantillons.

Cette machine hydraulique comporte une cellulectdeef de 5kN (I'erreur de mesure est de

+1N), ce qui est largement suffisant pour testes dehantillons en caoutchouc (la force

maximale qui a été mesurée est de 500N). De @usefluence maximale supportée par la
machine est de I'ordre de 400Hz pour de trés pa@égacements, ce qui est la aussi trés au-
dessus de la gamme de fréquence utilisée.

L’appareil est composé d’'une partie supérieure fealmmprenant un mors et une tige reliée
au vérin qui va appliquer les déplacements souhaiié vérin est lui-méme asservi par les
accumulateurs et par le systeme de contrdle dedi&i. La partie inférieure, qui est fixe, se
compose d’'un mors relié a une tige, le tout vissé éellule de force. Plusieurs modes de
contrle de la LVDT sont possibles (force, déplagetmou déformation avec I'aide d’'un
extensometre externe). Nous avons choisi de ttawadin mode déplacement pour des
guestions de stabilité a grand nombre de cycles.

Mais, le matériau est viscoélastique et va évotlaars le temps au fil des cycles appliqués.
C’est pourquoi il est parfois nécessaire de corrigedéformation rémanente en réglant
I'offset de déplacement. Cette correction est ¢fi@e au moyen d’un oscilloscope externe.
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Readouts

Support lé a la (b)
tige supérieure
maobhile

Mors
supérieur
Echantillor
Mors
inférieur
Support lié a l¢
tige inférieure
fixe

Condltloner Reaction
Frame

Closed
Loop

Valve Amp
Hydraulic
Actuator

In. Summing
Junction

Figure 4-2 (a) Détail du systeme mors + échantillon, (b)tadédu fonctionnement c
systéme hydraulique.

L'avantage de cet appareil est qu'il est possitdppliquer plusieurs millions de cycles, avec
un temps d’essai pouvant atteindre 1 semaine,anappareil ne voie sa consigne dériver.
L'appareil demande un PID (réponse dynamique) a&dapt matériau testé qui est trés
important a cause du faible module de nos mélanges.

Pour ce qui est de la géométrie des échantilloamnte il a été précisé, il s’agit des
éprouvettes Pure Shear (PS) (Figures 4-3 et 4-éjt-a&-dire de longues bandes de
caoutchouc dont la longueur L est tres grande dd\égaisseur e et devant la hautepir h

T T T
e . L
=y < >
h —
Z
Mors fixe y Mors fixe

X

h

Figure 4-3. Etirement d’'une éprouvette Pure Shear.

Il est démontré [1,2] que si L>ghL>>e et que le matériau est incompressible, algra un
état de cisaillement pur dans I'éprouvette lorsligi'est étirée suivant la hauteur (il y a une
exception tout prés des bords ou le comportementmdiériau est complexe). Nous
introduisons ensuite une fissure (de taille suffisgoour éviter les effets de bord), dont nous
étudions la propagation en fatigue. Ce type de gétena été maintes fois utilisé durant des
essais de fatigue [3-8]. En particulier pour mantieniversalité deg quelle que soit la
géométrie (comparaison avec des géométries pantaldare, ou angulaire, ... [9,10]), pour
comparer différents types de polymeres [11,12] ;, SBR, IR, ..., ou pour proposer de
nouvelles méthodes d’observation.

Le choix de cette géométrie s’explique entre aparele fait que la sollicitation peut rester
homogeéne loin de la fissure (dans le cas d’'uneutette laniére par exemple, la déformation
est en revanche beaucoup plus complexe). Son &explique aussi par une estimation
facile deg qui s’exprime simplement [13,14] par :

g:W. ho Eq 4-2
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ou W est la densité d’énergie élastique. L'expmssie G ne dépend donc pas de la taille de
la fissure, ¢, comparée a d’autres géométries omamtes au Chapitre 3. Comme nous l'avons
précédemment vu, il peut y avoir différentes défmis deg. Par la suite, nous expliquerons
la méthode que nous avons utilisée pour déternaixygérimentalement, et nous discuterons
la pertinence de cette méthode.

échantillon «anini Pure-Shear:
(miniPs)

llq: mm
-

§) mrr.s‘

épaisseur : 0.8 mm

tpaisseur : 2 mm

157 mm \

échantillon « Pure-Shear »
(PS)

Figure 4-4. Dimensions des éprouvettes F-Shear et mini Pure-Shear »

Etant donné que nous voulons faire des observatodsférentes échelles, il nous a fallu
utiliser des éprouvettes « mini Pure Shear » (n8hifFigure 4-4). Ces derniéres ont des
dimensions beaucoup plus petites que les éprogveeet leur hauteur est deux fois moins
importante. Ce type d’éprouvette sera principaldmetilisé pour des observations au
Microscope Electronique a Balayage (MEB).

Mais, il est trés important de s’assurer que, mé&mnkes dimensions de ces deux types
d’éprouvettes, correspondant a nos mélanges, ne E® les mémes, l'effet d’échelle
n'affecte en rien les mécanismes de rupture obseni&autre part, étant donné que nous
testons des échantillons Pure Shear ayant uneratitfé de hauteur d’'un facteur 2, nous
sommes censés obtenir des valeurs @ejui different aussi d’'un facteur 2 a méme

déformation appliquée

4.2.2 Type de signal appliqué et amplitude de déformation

La commande imposée a I'appareil de fatigue estigmal de type haversine tangent, qui peut
S’apparenter a un pulse sinusoidal suivi d'un coemps d’arrét (Figure 4-5). Ce type de
signal peut étre observé lors de la sollicitatiorpdeu. La fréquence choisie est de 10Hz pour
éviter une propagation de fissure trop lente. Leplaudes de déplacement imposées sont
résumées dans le Tableau 4-1.

A Déplacement Période T
>

il

win1

Temps
Figure 4-5. Signal appliqué en fatigue (fréquend®Hz).

[
|
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Eprouvette Pure-Shear Eprouvette « mini Pure-Shear
Déplacement Déformation | Déplacement Déformation
imposé correspondante  imposé correspondante
(mm) (%) (mm) (%)
0,5 4 0,3 5
1 8 0,5 8
15 12 0,7 12
2 15 0,9 15
3 23 1,4 23
Accommodation 3,5 27 1,6 27

Tableau 4-1 Ensemble des déplacements et des déformationsspondantes appligur
aux éprouvettes Pure Shear et « mini Pure Shear ».

L’amplitude de déplacement utilisée est telle quddformation globale appliquégiobaie N€
dépasse pas les 35%. Le choix de ces différentesirgad’amplitude est d’'une part lié a la
détermination de; qui dépend degonaie €t d'autre part, lié au fait que, si nous trdeas a
une trop grande amplitude de déformation, l'effetfdtigue ne sera plus prédominant. Les
valeurs correspondant a 'accommodation sont lgsliardes de déplacement appliquées sur
les éprouvettes homogenes (sans fissure). Cetmmacodation va servir a « supprimer »

I'effet Mullins (Chapitre 1) qui risquerait de «naaiter » la propagation de la fissure.

Lors de I'essai, nous avons parfois été amenésragenla ligne de base du déplacement (ou
offset) a cause du fluage de I'’échantillon. Cellsectraduit par une légére diminution de la
force durant la sollicitation, puis par une compias significative de I'échantillon. Il

s'agissait de ramener la force a ON en augmentariighe de base des déplacements

(Figure 4-6) :

Déplacement (mm)

Figure 4-6. Effet de la correction de l'offset dar courbe forcedéplacement pour ur
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amplitude de déplacement imposée de 3mm (ampktudierce mesurée : 300N).
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La correction dépend du mélange étudié car chacswonapropre comportement de fluage.
L’effet du taux de charge est tres important surelaxation de I'échantillon. Il faudra donc
appliguer une plus grande correction pour les rstérchargés que pour le matériau le
moins chargé.

Nous avons décrit les outils utilisés pour carastérles mélanges en fatigue. Il s’agit
maintenant de décrire la procédure employée paudligitla propagation de la fissure, ainsi
que la méthode d’estimation de

4.2.3 Protocole expérimental

Avant tout, le matériau homogene doit étre condit® par le signal qui lui sera ensuite
appligué en présence de la fissure. C’est suitetée phase d’accommodation que nous
pourrons aussi déterminer I'évolution den fonction de&gopar

4.2.3.1 Phase d’accommodation

L'intérét de cette phase est de supprimer l'effatllids. Comme nous l'avons vu aux
Chapitres 1 et 2, cet adoucissement de contrai@perdl de I'amplitude maximale des
déformations appliquée et réapparait lorsque l'ogneente cette méme amplitude. Le
principe est d’appliquer une sollicitation cycliqeec une amplitude de déplacement
supérieure a celle choisie pour I'étude. L'ampléute déformation maximale, dans le cadre
de I'étude, est de 2B&. Il a été choisi d’accommoder le matériau a%27En général,
I'adoucissement de contrainte prend effet au nivéa@®™ ou du 3™ cycle. Pour étre sar
d’avoir un matériau complétement conditionné, nausns appliqué plusieurs milliers de
cycles. Suite a cette phase d’accommodation, il pesisible d’appliquer des cycles
d’amplitude plus faible afin de déterminer le talecrestitution d’énergie.

4.2.3.2 Détermination du taux de restitution d’énergje

A partir de IEqQ. 4-1, et connaissant la hauteur initialgde chaque éprouvette, il nous suffit
de déterminer la densité d'énergie W ()/fournie & I'échantillon. Elle correspond, de faco
conventionnelle, a I'aire en dessous de la cousbelthrge (Figure 4-7). L’application de
cycles a difféerentes amplitudes de déformation péwfiobtenir I'évolution de; (OU Gmay) €N
fonction de la déformation globale appliquée (Fagdi+8).

I I I I ]
10 15 20 25
€ (%)

Figure 4-7. Méthode d’estimation de la densité dige W (F est la force,;SL.e est la
section sollicitée et d est le déplacement). Anniditd=3 mm (SOikgiopal =23%).

Le choix de W sous la courbe de charge plutdt gus & courbe de décharge sera discuté par
la suite.

0.0 1.0 2.0 3.0 0
Déplacement (mm)
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Figure 4-8. Exemple d’évolution dgen fonction de la déforation globale appliquée a ut
éprouvette Pure Shear.

La premiere question qui se pose est de savoirucalifférencie les mélanges en terme
d’évolution deg.

4.2.3.3 Caractérisation de tous les mélanges

Avant de comparer I'évolution des taux de restitutid’énergie, intéressons-nous a la
correction de la ligne de base du déplacement guidllu appliquer a chaque mélange pour
obtenir un retour a ON (Figure 4-9).

o
o
|
A Y
[ &2

_ O 3CB_8XL P

S B 17CB_8XL

E W 20CB_8XL

@ 0.4+ ® 20CB_15XL .-

3 ® 20CB_19XL .-A

Q ——

3 0.3 ,_—‘% .-

%’; '.EE— __-"—-_ LT

S 0.2 N Sl

ﬂ —g —_@—'—— —-__—'O_

3 T .--=""0

c @_.—-"'O

0 0.1 -O
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o

80.04
I I I I I 1
0 15 20 25

€ (%)

Figure 4-9. Correction de la ligne de base des dépinents en fonction dgobale

Nous retrouvons la encore une répartition en 3selmsle mélanges : le mélange peu charge,
les mélanges chargés et peu réticulés, les mélahgeges et tres réticulés. Le fait qu'il faille
appliguer moins de correction au mélange le mohasge (3CB_8XL) vient du fait qu’il a
une faible hystérese et qu'il flue peu. Quant diffigrence entre les mélanges chargés, elle est
due a leurs propriétés de fluage. Plus le matdhisra, plus il faudra corriger I'offset des
déplacements pour ramener la force a ON. |l @édtessant de noter que ce comportement de
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fluage sépare beaucoup plus les échantillons dtéepentale différente que ceux a taux de
charge différent (a I'exception du non chargé).

Concernant I'évolution de;, nous utilisons la méthode précédemment décris. dourbes
correspondant a chaque mélange sont regroupéeseddrigures 4-10 et 4-11.

5000 - [—-0—3CB_8XL
—H-17CB_8XL

—»—20CB_15XL
. —@—20CB_19XL
NE 3000 -
2
/O//O

Travail & isog

Travail & isog
| | | | | | | |
0 5 10 15 20 25 30 35
€ (%)
Figure 4-10. Evolution de& en fonction de I'amplitude de déformati@gnaie poOUr tous le
mélanges de I'étude. Cas des échantillons PS.

3.4+

5000 O 3CB_8XL
— PS 32| B 17CB_8XL (b)
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4000 |---- miniPS P 30| ® 2008 15%L
= E ,g.|| ® 20cB 19%L
£ 3000 g~
S 26
:’:2000 g P9 &
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€ (%) € (%)
Figure 4-11. Comparaison des eévolutions deentre les éprouvettes PS et miniPS
(a). Exemple dans le cas du mélange de référen€B28XL, (b). Etude du rappc
G(PS)IG(miniPS), en fonction de pour tous les mélanges.

D’apres la Figure 4-10, la distribution des mélangst en cohérence avec les courbes de
cycles qui ont été étudiées au Chapitre 2. C'afitéd-que pour imposer une méme
déformation a tous les mélanges, il faudra app@iies d’énergie aux mélanges chargés et
tres réticulés qu’'aux meélanges chargés peu rétic@éant a 3CB_8XL, il demande un faible
apport d'énergie par rapport aux autres.

Nous insistons sur ces deux figures car nous noEOBMES servis comme point de repere
pour suivre la propagation de fissures. Comme dargtérature [7,8,13,15], nous avons
effectué les essais de fatigue a s¢entre 500J/m? et 3500J/m?, gamme ou la propagdeo
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la fissure est susceptible d’étre stable). Cesrdiguont permis de savoir quelle était
'amplitude de déformation a appliquer aux mélangear une valeur d& donnée. Nous
attirons des a présent I'attention sur ce parai$&le; / iso€ car nous verrons par la suite que
le fait de travailler avec I'un ou l'autre parangtonstant lors de comparaisons n’est pas
neutre et permettra d’affiner nos modeles.

Concernant les éprouvettes miniPS, la distributies mélanges est la méme que dans le cas
des PS. De plus, nous relevons une différencg dain facteur de I'ordre de 2,3 entre ces
éprouvettes a ménwimposeé (Figure 4-11(b)). Cela se justifie par lédférence de hauteur

ho qui est du méme ordre de grandeur. Le fait d’awnirrapport des taux de restitution
d’énergie cohérent et de retrouver la méme didiobhudes mélanges pour les deux types
d’échantillons peut autoriser l'utilisation des @pvettes miniPS pour des observations
microscopiques. Mais, il nous faut également \&rifjue la vitesse de propagation d’'une
fissure en fatigue est la méme entre PS et miniP8raeg.

Apres avoir obtenu les courbes de caractérisatorhticun de nos mélanges, il nous était
possible d’'introduire une fissure et de releverifesse de propagation a grdonné.

4.3 SUIVI DE LA PROPAGATION DE FISSURE

Généralement, les équipes qui étudient la propagale fissure en fatigue arrétent I'essai en
cours de route pour relever la position de la ot fissure. Cela incite 'utilisateur a étre
fréguemment présent devant I'appareil de fatiguar géfectuer les relevés. Nous proposons
une méthode d’acquisition par caméra rapide quiguessite pas la présence systématique de
I'utilisateur.

4.3.1 Estimation de la vitesse de propagation

Apres avoir accommodé I'échantillon, nous introdass avec une lame de rasoir, une fissure
a son extrémité, d'une taille suffisante pour éviteit effet de bord.

4.3.1.1 Systéme d’observation et méthode d’acquisition

Le dispositif d’observation (Figure 4-12) se compdg : une caméra CCD rapide de marque
PULNIX pouvant faire une acquisition de 200 imagesi objectif (ROD MAKRO CCD
0,8-4 ; distance de travail : 9,8cm) permettantbtéair un champ d’observation d’'une
longueur de 6mm (taille du pixel : 10um), et unarse lumineuse froide de marque Schott
combinée a des fibres optiques semi-rigides.

]

(b) Appareil de fatigue
Controleur
Enregistreur ae
I'appareil

améra rapide _
(10C-200 frames/s lumineuse

Figure 4-12(a),(b).Disposition du systeme d’observation par rappofappareil de fatigue.

7 objectif’
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Il est inutile d’enregistrer tous les cycles duranpropagation de la fissure, d’autant que nous
avons parfois appliqué jusqu’a 1 million de cydlesmémoire vidéo stockée serait beaucoup
trop importante).

Dans un premier temps, nous avons fait en sortd’guegistreur vidéo et le contréleur de
I'appareil de fatigue soient synchrones lors deda. Ensuite, nous avons programmeé un
« timer » qui permette d’acquérir la vidéo d’'un leyouverture/fermeture de la fissure avec
une période d'échantillonnage pré-définie (le tereptre chaque acquisition dépend @lu
choisi et de la résistance du matériau). Pour uraice nombre d’essais, la période
d’échantillonnage a été fixée a 30 minutes. L’étayigante consiste a sélectionner, avec une
routine de traitement d'image, pour chaque vidéguse, I'image correspondant a
I'ouverture maximale de la fissure. Les imagesdi@&anées sont ensuite regroupées les unes
a la suite des autres. Le tout forme une séqueidé®,ven mode accéléré, de la propagation
de la fissure en fatigue (Figure 4-13).

Image de
l'ouverture B
maximale de la=®
fissure lors d’urfss
cycle

Vidéo de la

I::> propagation de |

fissure en fatigL

A

Temps (s) 36001800 0O
Figure 4-13. Principe du traitement des acquisiiofdéo obtenues durant I'essai.

Connaissant la taille du champ d’observation (6nmys pouvons relever la longueur de la
fissure ¢ pour chaque image de la séquence vidéo.

4.3.1.2 Phénomeénes successifs de propagation de la fissure

Suite a la méthode que nous venons de décrire, aleteaons la courbe de ¢ en fonction du
nombre de cycles appliqués (Figure 4-14 (a)) pdfférdntes valeurs dg. En général, deux
phases de propagation peuvent étre observées.

Une au tout début de I'essai, appeldemoussement», qui se caractérise par une diminution
de la vitesse de propagation, dc/dN (Figure 4-D4 fendant quelgques milliers de cycles,
suivant le niveau dg appliqué, et dont I'origine reste peu clair (Stabd’une adaptation du
rayon de fond de fissure, d’'un équilibre des temfoges, d’'un équilibre de la déformation en
pointe de fissure ?). Cette phase est trés colartdirfiinution de dc/dN est visible pour de
grandsg sur une plage de 20000 cycles) mais est révedatfigne adaptation du matériau
devant la présence d’une fissure.

La deuxiéme phase, qui est prépondérante lors gdeofamgation de la fissure, ast régime
quasi-stationnaire Le fait d’avoir une vitesse d’évolution de lasiise quasi-constante
implique qu’il y a peu d’endommagement du matétan de la téte de fissure et que la zone
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d’influence possible pres de la fissure est susgleptie peu (voire ne pas) évoluer lors de la
propagation. Cette information est trés importangg nous allons pouvoir tenter de

caractériser une zone qui aura un comportemeribrstaire. Une représentation classique
dans la littérature [16,17] consiste a relever itasge de propagation de la fissure, dc/dN,

exprimée en nm/cycle, en fonction déFigure 4-14 (c)).
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Figure 4-14. Exemple de traitement de données taffepour le mélange 17CB_8XL
(a). Relevé de la longueur de la fissure en fomctio nombre de cycles pour différer
valeurs deg (b). Représentation de la vitesse de propagatiorfomction du nombre ¢
cycles et (c).Représentation de la vitesse moygameopagation en fonction dg

Dans cette représentation, nous pouvons noter lliBea de dc/dN en loi de puissance
suivantg. La vitesse de propagation suit une loi de Parid.8] entre 500 J/m? et 3500 J/m? :

dc

dN

avec A et B, des constantes du matériau.

Ceci est en accord avec les précédentes observafaites sur les élastomeres chargés
[12,16,19-21]. La loi de Paris est généralementiegile, dans le cas des élastoméres, entre

500 J/m2 et 100/m2,
Comme nous lavons vu précédemment, le taux detuesh d'énergie est lié a la
déformation par une relation quadratique :

AGg® +B Eq. 4-3
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gOe? Eq. 4-4

La méme représentation peut alors étre faite ectifimdee (Figure 4-15).

1004  ['® 17cB 8xi|

dc/dN (nm/cycle)

€ (%)
Figure 4-15. Représentation de la vitesse de propagation ectifin de I déformation global
Nous ne faisons que signaler le paralléle gsbiso€, mais nous allons voir que cela peut
mettre en évidence certaines différences entrédeantillons.

A présent, voyons quel est I'impact du changemeéah @omposant sur la résistance en
fatigue d’'un mélange.

4.3.2 Comparaison des mélanges

Nous pouvons appliquer la méme méthode de traitedeilonnées pour tous les mélanges
de I'étude, et nous obtenons les courbes dc/dN;=dg tous les mélanges (Figure 4-16) dans
le cas des éprouvettes PS.

EN

10* 3
3 O 3CB_8XL
. M 17CB_8XL a= 3,54 a=3
4 m 20CB_8XL
~ 10° = ® 20CB_15XL 4
% E ® 20CB_19XL Différence de
> ] 15-2
E _ décades aux
randsg !
S 102 g G
3 v
% .
] =2-25
% i a
10" 3
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Figure 4-16 Représentation, dans le cas des éprouvettesé’ld, dtesse de déformatic
dc/dN, en fonction dg, pour tous les mélanges.




>

—Z2m-Am=xa

- 148 - 4.3 SUIVI DE LA PROPAGATION DE FISSURE

La Figure 4-16 est 'une des plus importantes deenétude car elle pose la problématique :
nous observons des différences de vitesse de mtipagde fissure en fatigue entre des
mélanges qui n'ont pas la méme composition physigovique. Pourquoi ? Comment peut-
on l'expliquer ? Les prochains chapitres serontnmeyen pour nous de proposer une
explication aux différences observées, mais aussmodeéle qui puisse relier du mieux
possible la vitesse de propagation au taux deutsti d’énergie global.

Dans cette figure, il faut tout d’abord remarquee da loi de Paris est applicable, pour tous
les mélanges, dans la plage [500 J/m2; 3500 JDwe?plus, la distribution des mélanges en 3
classes se retrouve : les mélanges tres peu résistda fatigue (le mélange le moins chargé,
3CB_8XL avec un exposant de Paris de 4), les mélanmpyennement résistants a la fatigue
(les mélanges chargeés et trés réticulés, 20CB_Ei0CB_19XL avec un exposant de Paris
de 3) et les mélanges résistants a la fatiguaritdanges chargés et peu réticulés, 17CB_8XL
et 20CB_8XL avec un exposant de Paris de I'ordr2)d&lous retrouvons cette répartition en
3 groupes dans les courbes de traction traitégShapitre 2. Le mélange 20CB_15XL a un
comportement tres proche de 20CB_19XL. L'effet iketade ponts » difféere donc peu de
I'effet « densité pontale ». Pour ce qui est ddfdte« charge faible » (17CB_8XL), son
impact sur la vitesse de propagation en fatigustipas significatif.

Nous nous attendions a ce que l'effet « chargdatxceasidérable de par la grande différence
de rigidité entre les mélanges, mais nous ne pesgias que le fait d’augmenter d’'un facteur
2 la densité pontale générerait une résistancefatiue proche de celle du mélange peu
chargé. Les différences de vitesses entre les gedar chargés-tres réticulés » et « chargés-
peu réticulés » peuvent atteindre jusqu’'a 2 décgaesfacteur 100 !) aux grandg D’ou
vient cette différence ?

Cette figure fournit aussi une information impoteanoncernant le mécanisme de rupture. En
effet, comme nous I'avons vu au Chapitre 2 avecoesbes de traction, le réseau de charges
écrante le réseau réticulé aux grandes déformatdbng permet d’ailleurs pas de connaitre
I'extensibilité limite précise de ce dernier. Siréseau de charge était prédominant en téte de
fissure, nous ne devrions observer qu'un effet Harge important. Or, nous voyons
clairement I'impact de la charge et I'impact derdiculation (par exemple a 2000 J/mz2,
dc/dN=2.1G nm/cycle pour 3CB_8XL, dc/dN5.10 nm/cycle pour 20CB_19XL, et
dc/dN=20 nm/cycle pour 20CB_8XL).

Il doit donc y avoir un processus en téte de fisget que le réseau de charge (ensemble
d’agrégats) se démantele progressivement et laiggaraitre le réseau réticulé qui sera le
dernier rempart du mélange face a la fissure.

La Figure 4-17 montre les courbes dc/dN &) fdans le cas des éprouvettes miniPS.

100 = (@) 10003 Mo 3cB 8xL b
N PS o | ® cesx (b)
@ > ) 1| = 20cB 8XL _ .
SR i miniPS S 1002_ ® 20CB_15XL a=3-35
o E 3 | ® 20CB_19XL @---" - P
£ 10- E e
S /’ = e -
Z 4] {/ B 10? e T i' -
S g 4 W a=2-25
_8 21 2

1_I T T T T T T I T T T 1 1_ T T T T T T I
3 4 567809 2 3 4 5 4 5 6 T8 8 s
1000 , G (3I/m2)

(J/m?)
Figure 4-17. (a). E)?emple de superposition destwesi dc/dN = f{) desPS et miniP:
pour le mélange 20CB_8XL, (b). Courbes dc/dNgG; tles miniPS pour tous les mélang
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D’aprés la Figure 4-17, le changement de dimensi@sséchantillons PS vers les miniPS ne
modifie ni le classement des mélanges, précédemmilasgrvé, en terme de vitesse de
propagation ni les valeurs obtenues de dc/dN a ménmmposé. C’est un résultat qui
confirme le rdle moteur joué par le taux de resttud’énergie sur la vitesse de propagation
de fissure mais en méme temps suscite des quesHansffet une éprouvette PS et miniPS
imposant le méme; sont déformées de facons tres différentes puidgquealeur dee
appliquée aux mors va varier comm#hll est difficile dans ces conditions de pensee tgu
champ de déformation local en téte de fissure swittement identique et cela pose la
guestion de la zone d’influence de la fissure.

La représentation classique a donc permis de mettrévidence les différences entre les
mélanges. Mais, nous pouvons encore insister sutiférences en faisant une représentation
dc/dN = f§) (Figure 4-18) a partir des Figures 4-10 et 4-16.

3 O 3CB_8XL
. M 17CB_8XL
] m 20CB_8XL
- ® 20CB_15XL
3 ® 20CB_19XL
10° 3
~ .
9 ]
=z .
S ]
O i
~
E
£ 103
zZ ]
< .
S ]
O
S _
10" o
o _|
10 T T T T T T | T T T 1
4 5 6 7 8 9 2 3 4 5

€ (%)
Figure 4-18. Représentation, dans le cas des épttesy PS, de dc/dN =4g(pour tous le:
mélanges.

La répartition des mélanges se fait toujours sui@agroupes. La courbe du mélange le moins
chargé est cette fois-ci proche de celle des mékargchargés-peu réticulés ». Cela peut se
justifier par le fait que le mélange le moins cléargcessite une plus grande déformation a
iso-g. Mais, la différence importante entre les mélanges réticulés et trés réticulés se

retrouve pour un méme

Nous mentionnons des a présent l'utilisation dpsésentations en fonction deen prévision
d’études qui seront faites, par la suite, sur Engh de déformation en téte de fissure.

4.3.3 Discussion sur la détermination deg

Dans le cas des éprouvettes Pure Sheae dépend que de W et dg(kqg. 4-2. Mais, la
question est de savoir quelle densité d’énergiergvigre en compte. Car, a la bagesst le
taux de restitution d’énergie élastique. Or, ce gaas avons utilisé (et que la plupart des
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auteurs utilisent) est I'aire sous la courbe degdadonc la densité d’énergie totale fournie
lors d’un cycle, conformément a I'approche de Rivdt Thomas. L& que nous estimons est
donc en fait ung max (Figure 4-19) comprenant les contributions élastigt visqueuse. Nous
aurions trés bien pu considérer @rin (lié @ Whin, en dessous de la courbe de décharge).

Wax— G max

A
0647 N

Whystérése

0 15 20 25
€ (%)

Figure 4-19. Les définitions possibles du taux de restitut@mergieg.

On peut se demander si l'utilisation denin change le classement entre les matériaux. La
Figure 4-20, représentant dc/dN en fonctiorgde,, permet de le vérifier.

3CB_8XL
17CB_8XL
20CB_8XL
20CB_15XL
20CB_19XL

T
e ®EHO

~ o
L1111l

dc/dN (nm/cycle)
i

1000
gmin (J/mZ)

Figure 4-20. Courbes dc/dN en fonction@g;, pour tous les mélanges.

La Figure 4-20 montre que le classement des mé&laege le méme, que dc/dN soit
représentée en fonction dgin OU deg max

La définition la plus fidele de; serait plutot celle qui utilise W, Soit G min, prenant en
compte la contribution élastique. Toutefois, d'aigFigure 4-20peu importe la définition
qui sera prise deg puisque le classement des mélanges restera inch@n&our rester
conforme aux démarches antérieures, nous avonsi clecontinuer I'étude en utilisagtmax
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Par la suite, si cela n’est pas préciséaux de restitution g que nous considererons sera le
Gmax-

L’autre représentation intéressante que nous pauywasenter est celle de la vitesse de
propagation de fissure en fonction du caracteraémgque du matériau. En effet il est
souvent argumenté [22] que I'énergie dissipée &n dé fissure est due au comportement
viscoélastique du matériau (il est vrai a hautguieice). Il est donc intéressant de représenter
dc/dN en fonction de la densité d’énergie d’hystérd/,yswresddrésente a chaque cycle, mais
aussi en fonction de la densité d’énergie d’hystéidullins du premier cycle, Wer cycie(EN

fait, la représentation en fonction de; W, cycen’est pas nécessaire car les valeurs obtenues
sont pratiguement du méme ordre de grandeur quescedé Whysiereseaux déformations
intermédiaires). La Figure 4-21 montre les donnde&IN=f(W pyswresp pour tous les
mélanges et il est clair qu’il 'y a pas de coriéla directe dans ces élastoméres chargés
entre I'hystérese lors de cycles de charge/décletrigerésistance a la propagation de fissure.

O 3CB_8XL
B 17CB_8XL
1000 o | m 20CB_8XL
1| ® 20CB_15XL
@ 1| e 20CB_19XL ?
o il
>
L 100
£ .
cC -
N -
% -
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ge} .
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6 7 8 9 ! 2 3 4 5 6 7 8
0.1 . 3
W hystérése (XlO Jim )

Figure 4-21. Courbes dc/dN en fonction dg,M¥esdoour tous les melanges.

Concernant, cette figure, nous aurions pu nousae dans le cas demin OU deG nystérese &
ce que les courbes de dc/dN de tous les mélangesjsgnent. Or, elles sont toujours
éloigneées. Il est par ailleurs normal de trouvesdarbe dc/dN=f(Wysteresp de 3CB_8XL trés
éloignée des autres étant donné la faible hysté@ués@résente ce mélange.

La Figure 4-20 montre donc que I'hystérése n’est pgaine maniere globale, I'élément qui
pilote le classement des mélanges. Dans le casagentnous aurions vu une répartition des
mélanges (chargés ou non) suivant I'ordre desIpysgrétiques aux moins hystérétiques (ou
vice-versa), voire une superposition des courbesc®n’est pas le cas ici. La question de
'impact de I'hystérése peut, en revanche, se pasere échelle plus locale, c’est-a-dire tout
prés d’'une fissure ou de grandes déformationsieunt |
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4.3.4 Paralléle avec des essais en « statique »

Le comportement des mélanges de I'étude a doncéttdié lors d'essais en fatigue
(sollicitation dynamique). Nous avons aussi vowuasr comment se comportait la fissure en
« statique » (Figure 4-22). C’est-a-dire que noéfomnions le matériau fissuré jusqu’a ce
gue la fissure commence a se propager, puis naessiolas la propagation se faire par
relaxation (a déformation globale constante).

L

I ' & / I . Lsma, fixée

Mors fixe Mors fixe
Figure 4-22. Propagation de la fissure en « stagigu(ou relaxation).

Lors des essais en « statique », nous avons paieaignt observé, pour tous les mélanges,
une propagation de type « stick-slip » : aprestlehdure d’'un morceau de matiere, la fissure
prend un petit temps d’attente (tout dépend detésse a laquelle la déformation maximale a
été appliqguée) avant de continuer sa progressi@ia €st généralement di a la forte

relaxation de I'élastomere en fond d’entaille.

La fissure ne se propageait pas toujours dans tadtengueur de I'échantillon, elle pouvait
s’arréter, a cause d’'une impureté dans le mélanggeda relaxation de I'échantillon. Nous
avons remarqué que, dans le cas du matériau lesnobiargé (3CB_8XL), qui relaxe le
moins, la fissure finissait généralement par ronipuee I'éprouvette.

La question de la forme de la fissure sera trai@®s la partie suivante mais nous pouvons
déja souligner I'aspect pointu de la fissure densals des mélanges chargés (Figure 4-23).

Figure 4-23. Forme de la fissure dalescas du mélange 20CB_19XL : (a) Avani
propagation €= 27 %), (b). Pendant sa propagatioa£ 31 %).

Cette information est importante car cela nougénaj par la suite, a observer I'évolution du

front de fissure. Ceci permettra d’étudier le lpssible entre les mécanismes de rupture et le

profil de la fissure.

Les niveaux de déformation nécessaires pour amdaceupture sont regroupés dans le
Tableau 4-2.
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Mélange 3CB 8XL | 17CB_8XL | 20CB_8XL | 20CB_15Xl 20CB_19XL

€ nécessaire pour
faire propager la| 30 %-46 % 50 % -77 % 77 %-92 % 27 %-38 % 27 %-38|%

fissure
(3 igepiﬁ?)t 1,2-2,7 7,3-15,8 19-26 3,5-6,2 3,9-7
g(;?‘;ggpﬁfn‘rgm 12,3 5,2-11,4 12,9-17,8 2,4-4,4 2,852

Tableau 4-2. Déformation utilisée pour faire propadn fissure en « statiquedans le ca
des éprouvettes PS.

La dispersion de ces amplitudes de déformation raaqt’il y a certains échantillons, pour
chaque mélange, qui montrent une plus grande aésista I'amorcage de la fissure que
d'autres.

Maintenant, si nous nous positionnons dans le eds datigue : la valeur des déformations
étudiées en « statique » indique un seuil a pdutjuel la fissure se propage, a chaque cycle,
par dépassement du seuil de fracture du matériangreplus exclusivement par fatigue. Les
effets de fatigue ne sont plus prédominants. Il goac une transition qui se fait sur les
courbes dc/dN = ff) (ou f(€)) entre fatigue et rupture catastrophique.

Il faut signaler qu’une étude en statique a égaterat® faite pour les éprouvettes miniPS. Le
Tableau 4-3 récapitule les parametres relevés.

Mélange 3CB_8XL 17CB_8XL 20CB_8XL| 20CB_15XL 20CBXI9

€ nécessaire pour

faire propager la| 50 %-70 % 90 %-110%| 120 %-135% 60 %-70 % 50 %-7Q %
fissure

G apparent

(x 10° J/m?)

1,4-2,8 11-16 22-28 6,8-9,1 5,4-10

Tableau 4-3. Déformation utilisée pour faire propada fissure en « statique » danscigs de:
éprouvettes miniPS.

Les valeurs dy; apparent, correspondant au seuil de fractureigregat celles obtenues avec
les éprouvettes PS. Ce qui parait cohérent étamiédque le seuil de fracture de chaque
mélange ne change pas quelle que soit la géonuddpeouvette considérée (Chapitre 3). On
peut aussi remarquer que la déformatigmécessaire a la propagation de fissure est presqu
2 fois plus élevée que celle obtenue pour les R&TE pour les essais de propagation en
fatigue, soulignant bien que ce n’est pas la déiion mais I'énergie qui fait propager la
fissure.

La technique d'étude de la propagation de fissurdatigue a donc permis d'observer un
régime quasi-stationnaire caractéristigue diugonné. L’emploi d’une représentation sous la
forme dc/dN=f(;), classique dans la littérature, a montré que nedanges de I'étude
suivaient une loi de Paris dans la gamme d’étu@ié [Bm2 ; 3500 J/m?2]. Cela s’applique aussi
bien pour les éprouvettes PS que pour les miniPS.
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Ce gqu'il est important de retenir concernant cptdie, ce sonkes grandes différences entre
les mélanges mises en valeur par cette représentati Elles montrent I'effet important
du taux de charge(effet important et bien documenté dans la lititng)tet de la densité
pontale (la différence de 1,5-2 décades est inattendumemtdocumentéejur la résistance
en fatigue des élastomeéres charges.

Apres avoir étudié dc/dN, nous nous sommes demanda partir des séquences vidéo
obtenues en fatigue, d’autres informations pouvaée extraites pour mieux comprendre le
comportement de nos mélanges. Deux approcheséaheisagées :

- un premier constat est que la forme des fissotest pas la méme suivant le mélange
considéré. Une méthode permettant d’étudier la éod®s fissures, et d’estimer un rayon de
fond de fissure, a donc été développée.

- Les vidéos acquises révelent un spot lumineuxigeau de la pointe de fissure qui est
révélateur d’'un effet 3D. Différentes techniques ptefilométrie ont été proposées pour
quantifier cet effet.

4.4 ESTIMATION DU RAYON DE FOND DE FISSURE

Pour un certain nombre d’études, en condition iglastlinéaire [23,24], la connaissance du
rayon de fond de fissure informe sur les propriétésaniques du matériau en présence d’'une
discontinuité.

La question nous concernant était de savoir, djpgme, comment évoluent la forme et le
rayon de fond de fissure durant la propagatiord’atjtre part, si les différences observées
entre les mélanges se correlent a leurs propmééesniques.

4.4.1 Méthode de relevé du profil de fissure

4.4.1.1 Principe d’extraction du profil

Pour relever la forme de la fissure, nous avon$igg avec un outil de traitement d'image,
une délimitation de la fissure par niveaux de JgB. effet, sur les images, il y a un bon
contraste entre le matériau et la fissure. Il nsufit de relever I'histogramme d’'une zone
comprenant un morceau du matériau et un morceaa fissure. Il est ainsi possible de
définir un niveau de gris frontiére (Figure 4-2d&s coordonnées des pixels ayant le niveau
de gris correspondant sont ensuite répertoriéete @@thode peut aussi bien s’appliquer
pour des essais en fatigue que pour des essasiqust » avec les images obtenues par la
caméra CCD.

L’étape suivante a consisté a proposer un fit dotfde fissure par une parabole. Cette étape
n'est pas la plus évidente car la forme de la fs@eut étre tres complexe. Il est supposé que
le profil de la fissure est le méme sur toute liepaur de I'éprouvette.




4.4 ESTIMATION DU RAYON DE FOND DE FISSURE - 155 -

Histogramme de la zone sélectionnée
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Figure 4-24. Méthoce d’extraction du profil de fissu.

4.4.1.2 Estimation du rayon de fond de fissure

Plusieurs auteurs comme Recho [25,26], Goldster ¢2 Hui et al. [28] ont proposé des
méthodes de fit du fond de fissure par la biaiceieles, d’hyperboles ou d’ellipses. Nous
proposons d’utiliser un fit parabolique de para&ilité d’utilisation et son rayon de courbure
qui est simple a déterminer. En effet, I'expressoun rayon de courbure en un point
M (x ; y(x)) d’'une courbe plane est :

Pour ce qui est d’'une fonction quadratique de fgpe= ax? + bx + ¢, étant donné que dy/dx
est nul au fond de la parabole et qég/dik® = f'= 2a, I'équation précédente peut s’écrire, au
sommet de la parabole :

1
== Eq. 4-6
~ q
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Dans le cas ou les valeurs de R sont petites,nig @® fissure aura un aspect plutdt pointu.
Pour donner un exemple d’estimation de rayon debcwa, reprenons le profil obtenu dans la
Figure 4-24, et appliquons un fit parabolique (F&gd-25).

400 —

y(pixel)
200 300 400 500 600
| | | | |

1 Zone

3004 = =%

350 —

1 pixel«10,7 pun

. :> R = 1/2a = 38,5 pixels
250 — Limite de | R=~385
zone fittée —> R=SooUm
y(X) =0.013 x2 - 6.62x+ 1097
200 —
I I I I I |
150 200 250 300 350 400

x (pixel)
Figure 4-25. Exemple d’estimation du rayon de fdedissure déformgour une éprouveti
fissurée = 27% (soit un déplacement global de 3mm). Camélange 20CB_15XL.

Le fit n’est pas appliqué sur tout le profil defigsure, d’une part, parce que ce dernier peut
avoir une topographie complexe et, d’autre pamcegue la matiere derriére la fissure n’est
plus déformée et est susceptible de ne pas coetrébla valeur du rayon de courbure.

On peut, a présent, se demander comment évolugyda de courbure en fatigue et quelles
fluctuations peuvent étre mesurées.

4.4.2 Evolution de la forme de la fissure en fatigue

Si nous considérons une séquence vidéo prise lomrsedsai de fatigue, la méme méthode
peut étre appliquée pour toutes les images enrégss{Figure 4-26). Une estimation du rayon
de fond de fissure déformé peut donc étre faitéoration du temps (Figure 4-27). Le rayon
de courbure moyen durant la propagation est estimd80um pour un déplacement global
entre mors de 3,5mm. Des fluctuations sont obssrdéas une plage d&150 pum, mais
aussi des « sauts de courbure » liés a un eftétsip.

Il faut signaler que, en fatigue, pour un méme mgdaet pour les mémes conditions de
sollicitation, deux fissures étudiées indépendaninméront pas le méme comportement
('une suivra une propagation rectiligne, l'autrenpaitra des déviations avant de retrouver
une évolution rectiligne). De plus, elles aurons deictuations de rayon de courbure tres
différentes. Pourtant elles auront évolué en régguasi-stationnaire et elles auront, en
moyenne, la méme vitesse de propagation. Il esi aossible que nous obtenions une grande
fluctuation du rayon de courbure a cause d'imageseplorsque la fissure se propage en stick
slip (le rayon connait alors une augmentation puie diminution). Pour ce qui est des
mélanges de I'étude, malgré ces grandes fluctugtiame estimation représentative du rayon

de courbure peut étre proposée en fonction de flardétion globale appliquée (Figures
4-28 et 4-29).
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Figure 4-26. Fit parabolique du profil dessure lors de la propagation en fatigue (cas
mélange 20CB_15Xle =27% )
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Figure 4-27. Evolution du rayon de atwre en fonction du temps pendant un ess:
fatigue (valeurs obtenues suite aux fits effectiaés la Figure 4-26).
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La Figure 4-28 est un exemple, appliqué poureude 27%, qui met en évidence les
différences de forme de fissures entre les mélangegigure 4-29 représente I'évolution du
rayon de courbure en fonction &e
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Figure 4-28. Exemple d’estimation du rayon de coweben fond de fissure déforméur
tous les mélanges avec27%.

1000 —

~ 900+ |- 3cB_8XL
€ goo |- 17CB_8XL
3

=2 —m— 20CB_8XL
o 700— |-©— 20CB_15XL
o —e— 20CB_19XL
5

o)

S

Q

O

[

e

c

S

@©

|-

Figure 4-29. Evolution représentative du rayon a@erbure en fond de fissuéformé
pour tous les mélanges en fonction de la déformajlobale appliqué

Les différences de rayon de courbure obtenues sambbnfirmer I'allure des profils, a
savoir un profil plutdt pointu en fond d’entaill®yr les mélanges chargés et un profil plus
emousseé en fond d’entaille pour le mélange le mdasgeé.
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Un résultat important et inattendu est que le rayercourbure en fond de fissure déformé et
la forme du profil ne changent pas de maniere idp@stavant et aprés émoussement. Cela
veut dire que le matériau ne s’adapte pas vraiéatprogression en fatigue de la fissure en
réglant spécifiguement le rayon de courbure. Lsorapour laquelle la vitesse de propagation
en fatigue diminue ne viendrait donc pas du rayon.

Il'y a un autre résultat important et égalemerg inattendu. Nous ne pouvons bien entendu
pas faire d’estimation du rayon de courbure endétéissure & = 0 % puisque l'entaille est
totalement refermée. Mais, une extrapolation desbas de la Figure 4-28 peut étre faite
jusqu'as = 0 %, et la plupart des courbes étudiées conwegge un rayon Rde l'ordre de
2-3um, que l'on soit avant ou apres émoussemenis Mous serions attendus a justement
observer des différences de Rlus importantes, en particulier entre les mélangeu
réticulés et les mélanges trés réticulés.

Notre premiére vision naive était celle de préumie différence entre les rayons de courbure
d’'un facteur 2, en lien avec la microstructure. Dn’en est rien. Le facteur Rn’est pas
révélateur du taux de restitution d’énergie ap@iu’échantillon comme nous I'envisagions
auparavant.

Avec une technique simple d’extraction du profil filssure, nous avons pu proposer une
méthode d’estimation du rayon de courbure par upafiabolique. Les résultats montrent que
les mélanges trés chargés ont un profil de fissumointu. Cette étude nous incitera, par la
suite, a faire des observations au niveau du fienfissure pour voir si les mécanismes de
rupture observés sont cohérents avec la forme déralgture observée. Des grandes
fluctuations du rayon de courbure en fatigue o#ét @iservées, ce qui n'empéche pas la
fissure d’évoluer en régime stationnaire.

Le profil et le rayon de fond d’entaille ne changehpas grandement avant et apres
émoussementLa phase d’émoussement n’est donc pas liee Aamgement de rayon. Enfin,
le rayon Ry estimé a 0% de déformation est d’environ 2um poutous les mélanges avant
et apres émoussementCe rayon ne justifie donc pas les grandes difiéggs de vitesse entre
les mélanges.

Mis a part I'étude du profil de la fissure, un ¢f&D (ou striction) en téte de fissure a été
observé sur les séquences vidéo. La quantificaliocet effet s'imposait alors.

4.5 ETUDE DE LA STRICTION

Si nous reprenons les images de la séquence vidéour en fatigue (Figure 4-30), quels
autres phénomeénes peuvent étre observés ?

Figure 4-30. Image de I'ouverture maximale de la fissure lde cycle
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Lors de la propagation de la fissure, une tacheineuse, due a la réflexion des rayons
lumineux de la source froide par le matériau, &sieosée en fond de fissure. Cette tache se
déplace alors que les fibres optiques sont fixesrdul'essai. Cela veut dire que cette
réflexion localisée, liée a un effet caustique, s conséquence directe de la déformation
générée par la fissure sur la surface de I'échamtilll y a donc un rétrécissement de
I'épaisseur prés du fond de fissure. De plus, deetites zones réfléchissantes sont parfois
apparues des deux cotés de la fissure lorsqueaethenluait en stick-slip. Ces zones sont
révélatrices d’un relief généré a la surface dehiantillon avant la rupture.

Mais, il faut se demander a quoi est di cet effeistique et quelles conséquences cela peut
avoir sur les propriétés du matériau lors de sturap

4.5.1 Effet caustique

Cet effet, qui a été étudié par Tschirnhausen (1,682s par Bernoulli (1691) et La Hire
(1701), désigne I'enveloppe des rayons lumineuxssahnt une réflexion ou une réfraction sur
une surface ou une courbe. Plusieurs travaux ergféectués sur I'effet caustique dans le cas
de matériaux polymeres fissurés (Figure 4-31)329,
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Figure 4-31. (a). Principe physique de la méthods daustiques [29,30(b). Caustiques autot
d’une téte de fissure, pour différentes conditiopiques, sous un chargement en mode |.
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A cause de la concentration de contraintes, leslitons physiques en téte de fissure sont
changées. Pour un échantillon transparent (FigtB& @) : Transmission), son épaisseur et
son indice de réfraction seront réduits a cet ahdra zone entourant le fond d’entaille agira
alors comme une lentille divergente et les rayonsieux seront déviés vers I'extérieur. En
conséquence, sur un écran a une distapagemiere I'échantillon, une zone d’ombre est
observée, entourée par une région de concentididummiére, la caustique.

Pour ce qui est d’un matériau non-transparent @angast une surface réfléchissante (Figure
4-31 (b) : Réflexion), a cause de la déformatioadsurface, les rayons lumineux prés de la
fissure sont réflechis vers la ligne centrale. @xéension des rayons réfléchis sur un plan
image virtuel, a une distancg de I'échantillon, donne une configuration luminegémilaire

a celle obtenue en transmission.

Dans le cas d'un chargement en mode |, une relafi@ntitative a été obtenue, pour des
polyméres fragiles, entre le diametre de la causti@®, et K:

K, =M.D%? Eq. 4-7

M est un facteur dépendant de I'arrangement géagquétrdu dispositif expérimental et des
constantes élasto-optiques. Dans le cas de matériseoélastiques, la dépendance en temps
doit étre prise en compte sur les constantes gleestiet élasto-optiques.

Les élastoméres que nous étudions présentent hierifet caustique en pointe de fissure,
mais la question est de savoir quelles conséquertapeut avoir sur la propagation.

4.5.2 Conséquences de I'effet 3D en fond de fissure

Si nous considérions un échantillon homogéene (Basisre), le matériau serait pratiquement
en contrainte plane. Lorsqu’une fissure est intitedavec un rayon de fond de fissure non-
nul, la matiere qui est loin du fond d’entaille ee aussi chargée en contrainte plane. Quant
a la matiere pres du fond de fissure, elle sulstamtraintes beaucoup plus importantes que
la matiere environnante (Figure 4-32). A cause aldofte contrainte normale au plan de
fissure, la matiere en fond d’entaille essaie deosgracter dans les directions x et z, mais elle
est empéchée par la matiere environnante. Ceceaau®tat triaxial des contraintes prés du
fond de fissure.

Il faut faire attention a ce qu’indique la Figure32, qui est tirée d’observations faites sur
différents matériaux [31] (qui suivent la Mécaniqie la Rupture Elastique Linéaire). Cette
figure ne reflete pas exactement ce que nous voydgsaisseur minimale observée se trouve
au niveau de la pointe de fissure, comme l'indiques clichés MEB obtenus sur des
échantillons fissurés (Figure 4-33). L'épaisseurreouve donc pas sa valeur initiale en
avant de la téte de fissure. C’est au niveau dut fie fissure, au milieu de I'épaisseur (e/2)
que l'état de triaxialité sera le plus importantaldre part, une petite portion de matiere
laissée derriére la fissure va participer a lareonte étant donné que I'épaisseur ne redevient
pas, tout de suite apres, égale a e. Il y a doreffen 3D en avant (d’'ou I'effet caustique) et
en arriere de la pointe de fissure (Iégére défaonates bords des surfaces de rupture, d’ou le
relief apparent précédemment observé sur les idéos

Le fait d’avoir de la triaxialité en téte de fissuintroduit la question de la cavitation dont
nous rediscuterons par la suite.

Il faut signaler qu'une éprouvette fissurée nonod@kEe ne présente pas d'effet 3D, que ce
soit avant ou apres fatigue. Cela implique queHénpmene est réversible et ne met pas
directement en évidence la présence d’endommagement
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Mais, comment peut-on mesurer |'effet 3D ?

(b)

Fissure

Forte triaxialité . i :
g0l y
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/ plane
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Figure 4-32. Déformation tridimensionnelle en fadidntaille [31]. (a). Vue d’ensembl
(b).Vue de dessus, (c).Variation schématique decdatrainte et de la déformatic
transversea travers I'épaisseur en un point prés du fond théle.
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Figure 4-33 (a) Image MEB de la surface d’un échantillonsétemere fissuré déform

(b) Vision que nous pouvons nous faire a partifideage MEB obtenue.
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4.5.3 Mesure du rétrécissement d’épaisseur par profilométe

Pour mettre en évidence expérimentalement I'efieeB pointe de fissure, nous avons utilisé
des techniques de profilométrie mécanique et optidie détail expérimental de ces
techniques, ainsi que les différents modes d’atilis, sont décrits dans '’Annexe 1.

La profilométrie mécanique est basée sur la medark profondeur par contact mécanique
entre une pointe et la surface de I'échantillonaQa la profilométrie optique, elle est basée
sur I'étude d’interférogrammes créés entre un rdyorneux de référence et le rayon réfléchi
par la surface de I'échantillon. Cette techniquile grand avantage de ne nécessiter aucun
contact mécanique entre I'appareil de mesure ehdgtillon. Elle reconstruit un profil 3D en
relevant, a différentes hauteurs, I'interférogranuré® par la surface de I'éprouvette.

L’étude du profil en surface s’est faite en appdiqudifférents niveaux de déformation aux
éprouvettes fissurées, ceci par le biais d'un alaitraction adapté a leur forme.

Au début de l'étude, la profilométrie mécanique t& @tilisée pour des observations
préliminaires et a montré clairement I'existencd’éffet 3D. Mais, il était difficile de dire si

la profondeur mesurée en pointe de fissure étaitinpate. Ceci a cause du contact
mécanique : la profondeur mesurée pouvait étreadies effets de bord. C’est pourquoi nous
nous sommes orientés vers la profilométrie optiquiea, en plus, une meilleure résolution
gue celle de la profilométrie mécanique. Deux eXdemde profils, obtenus prés d’'une fissure
(cas d’'une PS et d'une miniPS) par la méthode opfigont représentés en Figure 4-34.
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Figure 4-34. Exemples de profils obtenus pour ummé&éplacement d imposé de 1mm
(a). Eprouvette PS du mélange 20CB_19XL, déforneé&%, (b). Eprouvette miniPS du
mélange 20CB 19), déformée de 17, aveclesrelevés vertical et horizontal de la haut.
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Dans la Figure 4-34 (b), la hauteur minimale, cspomdant a celle du fond d’entaille, est
imposée a Oum.

Plusieurs informations peuvent étre extraites &irpde ces quelques exemples. Tout d’abord,
les relevés de hauteur et de la représentatione8bnstruite confirment I'observation faite
avec les clichés MEB (Figure 4-33). C’est-a-dire ¢j@paisseur minimale observée se trouve
bien au niveau de la pointe de fissure.

Il est intéressant de remarquer que les éprouvetit@®S connaissent aussi un effet 3D, alors
que le rapport d’épaisseur est e(PS)/e(miniPS) m/8mm = 2,5. Les dimensions de la
zone de striction des PS sont aussi plus grandescelles des miniPS, alors que la
déformation appliguée aux miniPS est deux fois phoportante a iso-déplacement (dans
I'exemple précédent,=lmm).

La déformation suivant I'épaisseur est donc un rpatee important a prendre en compte
lorsqu’il s’agit d’étudier le champ de déformatien pointe de fissure. Suite a ces premiéres
observations, il a été possible de mesurer I'édf@f sans contact, sur des éprouvettes PS et
miniPS fissurées et déformeées, pour tous les mésang

4.5.4 Etude de l'effet 3D pour tous les mélanges

Les résultats obtenus par profilométrie optiqueurptous les mélanges, en termes de
profondeur de la zone de striction, ont été regésugans la Figure 4-35.
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Figure 4-35. Evolution de la profondeur de la dfiva, z, en fonction de la déformatic
globale pour tous les mélanges, (b). Superpositlea courbes correspondant aux P$
miniPS du mélange 20CB_8XL, (c). Etude du rapp®$)z(miniPS) pour tous les mélanges.
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Cette figure ne montre pas une différence énorrnre &8 mélanges. Mais, on peut deviner le
classement précédemment décrit. Les mélanges chaégéréticulés ont tendance a avoir une
profondeur plus importante que les moins réticuléstfet 3D suggére aussi une différence
de coefficient de Poisson et peut-étre la préseieceavités étant donné les différences de
profondeurs mesurées entre les mélanges. Si noosidéoons un matériau qui cavite
beaucoup en téte de fissure, la profondeur meswwéera pas trés importante. En suivant ce
raisonnement, le mélange qui présente la profondepius faible, autrement dit 17CB_8XL,

présenterait plus de cavités que les autres mé&ange

Entre les éprouvettes PS et miniPS, une difféereihoe facteur 2-3 est observée. Ceci rejoint
le rapport des épaisseurs entre les deux géoméddte différence est aussi observée entre
les largeurs des zones de striction, avec un fadieméme ordre. Il est donc clair que I'effet
3D n’est lié, en grande partie, qu’a un effet diépaur et ne rend pas compte de différences
liées a la microstructure des meélanges. Mais, rih seportant de prendre en compte la
déformation suivant I'épaisseur z, dans I'étudecdamp de déformation qui sera faite par la
suite. Etant donné que la striction a lieu des dsiigs de I'épaisseur et que les profondeurs

mesurées sont du méme ordre de grandeur, la défomsaiivant zg, est :

€2 = 2 Eq. 4-8

€
(z: la profondeur mesurée au profilométre, e pdiéseur de I'éprouvette). D’aprés la
Figure 4-36 (a), le niveau de déformatyrmaximum des échantillons PS, est de I'ordre de
20 %. Il faut aussi signaler que I'évolution gepour les éprouvettes miniPS est pratiquement
la méme. Signalons, de plus, que la représentptogléments finis (Figure 4-36 (b)) indique
aussi un creux avec une profondeur de I'ordre @ R0€, = 20%). Le code couleur indiqué
par la Figure 4-36 (b) n'est pas a considérer.
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25
O 3CB_8XL
m 17CB_8XL
201 | m 20cB_8XL S )
® 20CB_15XL Q a_--
S 15+ | e 20CB10xL Pt
e - i hi2

Figure 4-36. (a). Evolution de lg, en fonction de la déformation globale appliqueaux
éprouvettes PS, (b) Simulation par éléments fiaggésentant une demie éprouvette PS et
mettant en évidence I'et 3D (vue du front de fissure). Réalisa : D. Berghezai

Nous avons donc pu montrer I'effet 3D en pointe fdsure durant la propagation, et
quantifier la profondeur générée par profilométtia. présence d’une striction montre
I'existence d’une triaxialité en fond d’entaille. Leffet 3D est révélateur d'un effet
d’épaisseur. Mais, il suggére aussi la présence davités en pointe de fissure. La
déformation maximale apportée suivant I'axe z estall'ordre de 20%.
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On peut se demander si la présence de cet efféetapeir un impact sur les mesures de la
position ou du profil en pointe de fissure, puisgiae région a proximité n’est pas
rigoureusement plane. Les appareils d’observation tous été disposés a une distance
d’environ 10 cm par rapport a I'échantillon. Le papt entre la profondeur de la striction et la
distance de travail est de 270 L'effet 3D n'a donc aucun impact sur les mesures
précédentes.

En résumé, au moyen d’une vidéo faite pendantdieses fatigue, nous avons pu :
- Déterminer la vitesse de propagation de la fessur fatigue.

- Mesurer le rayon de courbure en fond d’entaille.

- Mettre en évidence l'effet 3D lié a la présenedalfissure.

Les vidéos ont été obtenues dans le domaine vjsitdes des observations peuvent aussi étre
faites dans I'Infrarouge. La détection IR appores dnformations sur la température de
I’échantillon lors de sa sollicitation. Il se tranque, pour d’autres catégories de matériaux
(les métaux, le bois, ...), la température est géexdent un élément essentiel lors d’essais de
fatigue. Elle peut influer grandement dans le miérae de rupture de nos mélanges. Nous
avons donc utilisé la thermographie Infrarouge paarifier si les champs thermiques jouent
un réle important dans la rupture en fatigue dastémeres chargeés.

4.6 MESURE DU CHAMP THERMIQUE : THERMOGRAPHIE IR

4.6.1 Intérét de la thermographie Infrarouge dans I'étude

Comme il a été mentionné au Chapitre 1, le caouichissipe de I'énergie sous forme de
chaleur lorsqu’il est sollicité mécaniquement, aqeesoit lors d’essais de traction monotone
ou de fatigue. L’étude des effets thermiques damsdtériau est importante pour comprendre
le réle du taux de charge et de la densité postalda production et la diffusion de chaleur
lors des essais de fatigue.

La question est donc de savoir, pour chague mélangse situent les points chauds et quel
réle ils vont jouer vis-a-vis de la propagationla@dissure.

Pour localiser les points chauds, la techniqudua pppropriée pour ce type de matériau est
la thermographie Infrarouge. Dans le cadre de détunous avons utilisé une caméra
thermique rapide présentant plusieurs avantages :

- La mesure de température se fait sans contact.
- Les images thermiques sont visualisables.
- Il est facile d’identifier des défauts pouvanirapmme des isolants thermiques.

- On peut enregistrer la température surfaciquehdigtillons sollicités a des fréquences de
plus de 10Hz.

- La mesure de température locale dans I'échantijeut se faire a partir des images
thermiques. Elle dépend, bien entendu, de la résolde la caméra.

Le choix de la thermographie IR est apparu le madginent comparé a des mesures de
température faites avec un thermocouple. En effethermocouple doit étre collé a la surface
de I'échantillon ou introduit dans le matériau apgee ce dernier ait été percé. |l va intégrer
la température de la surface d’'une petite zone diemau. L'information fournie, lors
d’essais de fatigue, peut donc étre erronée.
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Avant de présenter en détail les images thermigbésnues en fatigue dans le cas de nos
mélanges, nous allons décrire les principes dbdentographie, le matériel utilisé, ainsi que
le protocole expérimental.

4.6.2 Bases de la thermographie Infrarouge

La thermographie IR n'a que 30 ans. Les premiepaiagis de série virent le jour aux USA, a
la fin des années 50. Ces appareils étaient deslite « télévision dans I'infrarouge » et non
a la mesure de rayonnement ou de température.

Une décennie plus tard, les premiers équipemenhssiriels de mesure étaient concus et
réalisés par la société suédoise AGA Infrared Systesous la marque THERMOVISION.
Ces appareils furent ensuite adoptés dans le denmaiiitaire, surtout a des fins de détection
de missiles ou de véhicules. Puis, les laborataleesecherche et de développement [32-34]
s’y sont intéresseés, ainsi que quelques sectewsrdedle tres en avance sur leur temps.

Dans le domaine des polymeéres, son utilisationéasétuvent proposée pour expliquer la
dissipation d’énergie lors d'essais de traction,38F et plus spécifiguement sur les
caoutchoucs [37].

La description qui suit sera bréve. Les lecteurshaiiant disposer d’informations plus
détaillées sur le sujet peuvent se référer auxames de Pajani [32] et Gaussorgues [33].

4.6.2.1 Origines du rayonnement infrarouge

La matiére émet et absorbe en permanence du rayemhelectromagnétique. Le processus
d’émission est lié a I'agitation moléculaire intertie la matiere. Une élévation de température
accroit cette agitation et favorise I'accélératides particules porteuses de charges
électriques, ce qui génere un rayonnement. L'éaergi, libérée sous forme radiative,

conditionne la longueur d’onde d’émissidn

w = he Eq. 4-9
A
ou h est la constante de Planckcetst la vitesse de la lumiére. Il faut noter quensdle
domaine infrarouge, les longueurs d’onde sont graret I'énergie radiative correspondante
est faible. Ceci laisse prévoir les difficultés gentrées dans la détection de tels
rayonnements.

Le spectre Infrarouge se trouve dans la gamme ateguéurs d’onde [1um ; 0,1cm]. Elle
correspond au domaine d’émission de la matiére @sntempératures sont celles trouvées
généralement a la surface de la terre. A ces tanpés, dites « ordinaires », tous les corps
rayonnent d’'une maniére appréciable. Un objet ng @&ge obscur dans l'infrarouge que s'il
est refroidi. Par exemple, dans le domaine spesttaé autour de 4um, pour réduire le
rayonnement d’un corps a 20°C au 1Aale sa valeur, il faudra abaisser la température
d’'une centaine de degré [33].

Ce spectre est divisé en 3 grandes régions suesmtétecteurs utilisables pour les déceler :
I'Infrarouge proche, I'Infrarouge moyen et I'infarge lointain. La longueur d’onde du
rayonnement décelé en thermographie Infrarouggéssiralement comprise entre 1 et 7 um,
c’est-a-dire dans le domaine de I'Infrarouge moyen.
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4.6.2.2 Emission thermique, Objet réel et Emissivité

L’émission thermique des solides est référencée riotion de « corps noir ». Le corps noir
est défini comme l'objet idéal qui absorbe l'imaigé des rayonnements incidents, quelles
que soient leur longueur d’onde et leur directibrémet un rayonnement répondant a la
théorie développée par Max Planck en 1900, batielssi considérations thermodynamiques
statistiques :

dR(\,T) _ 2nhcA~>
dA exp{w - 1]
KT

ou dR(A, T)/dA est I'excitance spectrale, c’est-a-dire la pnsge rayonnée par unité de
surface de corps noir et par unité de longueur.

Eq. 4-10

La luminance énergétique spectrique d’'un corps, ruir correspond a la densité de flux
émise dans une direction suivant une longueur dand’exprime par :

2hc2\ ™

L9 = Eq. 4-11

(LS s’exprime en W.iR.unit.sr? et «° » correspond au corps noir).

La température T déduite d'une mesure de la lungimdn par un radiométre est appelée
température de luminance ou température de corppsonctempérature apparente, puisque
dans le cas général, elle n'est pas égale a laéetype vraie de I'objet, sauf s'il est corps
noir.

Les objets réels se distinguent du corps noir idédh physique par le fait qu’ils émettent un
flux toujours inférieur a celui-ci, quelles que exati la température et la longueur d’onde.
Ainsi, on ne peut disposer que de corps de référeagssi proches que possibles du corps
noir théorique. Il est possible, grace a certaiagements de surface et peintures, d’obtenir a
partir d’'un objet quelconque une trés bonne appmakibn du corps noir.

L’émissivité d’un objet réel est un facteur de camgison des émissions de I'objet réel et du
corps noir placés tous les deux dans les mémestiomsdet a la méme température.

L’émissivité spectrale directionnelle est définar p

dR(\, T)
eLAT) :w - Eq. 4-12
L9(T) dRO(\, )
oA

ou Ly(A,T) est la luminance énergétique spectrique doaotlle du flux émis, dans la
directionA, par I'objet réel considéré a la température ¥ s«correspond au corps noir). Il
s’agit d'une grandeur sans dimension dont la vadsticomprise entre 0 et 1.

L’émissivité spectrale directionnelle prend desuas variables selon : le matériau et son état
de surface, la longueur d’onde, la direction d’&iois et la température du matériau.
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On distingue trois types de corps dont I'émissivéépective a un comportement particulier
dans le spectre de la lumiére :

- le corps noir (le radiateur idéal) : son émidéivest maximale et constante a toutes les
longueurs d’'ondesg, = 1.

- le corps gris: objet dont I'émissivité n'est pamximale mais "constante a toutes les
longueurs d’onde’s < 1.

- le corps sélectif ou radiateur sélectif : corpmtd’émissivité n’est pas maximale et varie
avec la longueur d’'onde< 1.

En thermographie infrarouge classique, on considee les objets réels sur lesquels sont
réalisées I'imagerie et la mesure de températuné des corps gris. Cette hypothese tient
compte du fait que les bandes spectrales ou fené&ifearouges utilisées par les caméras
thermiques sont étroites par rapport au spectotrélaagnétique de la lumiére.

4.6.2.3 Impact de I'environnement sur la détection Infrageu

L’enregistrement d’images thermiques implique lsg@en compte de I'environnement entre
la source de rayonnement et le capteur qui estrgi@énéent a I'origine de perturbations sur la
mesure. L'énergie infrarouge émise peut étre dfeajiar la propagation dans I'atmosphére.
Les gradients thermiques et les turbulences pelausi créer des inhomogénéités d’'indice
de réfraction de I'air, dégradant ainsi la quali¢éel'imagerie.

Il'y a donc plusieurs facteurs influencant la mesde la température, autres que I'émission
IR de l'objet. La Figure 4-37 indique les différe@léments intervenant dans la détection des
rayons infrarouges.

Thermogramme Tatmosphére

Caméra infrarouge

Corps réel
"opaque"
« Température (T)
= Emissivité (g)
» Réflexion (1)

A

Ravonnement en
provenance d'une
source de chaleur
environnanta : (T° env)

Figure 4-37. Mesure de la température d'un corpslréopaque” dans une atmosphe
classiqu,, & une distancd.

Cette figure montre les trois composants principdamportants a prendre en compte en
thermographie IR :

Masuras das Rayonnements émis par le corps

~gf— | rayonnaments captés
& Corrections

Image IR
etiT)

Systéme

radiométrigue Rayonnements environnant

réfiechi par le corps

- Le flux émis, qui fait intervenir 'émissivitéet la température T de 'objet.

- Le flux réfléchi par l'objet, di a des sources caleur environnantes. Il implique
I'émissivitée de I'objet, ainsi que la température de ces SGUMTR,

- L’atmosphére par laquelle passent tous ces flfaut alors considérer la températurgml
et le facteur de transmission atmosphérigue
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4.6.2.4 Correspondance Thermosignal-Température

Le signal récupéré par la caméra IR, appelé « th&ignal » 7, est le signal électrique
résultant de la conversion des rayonnements cajptést exploité afin de remonter a la
distribution thermique, ou a la distribution d'ésiigté, dans le champ objet. La
détermination du champ thermique (ou du champ &8wii€) nécessite la connaissance
précise de I'émissivité (respectivement de la teaipée) en chaque point de la surface de
I'objet.

Lors d’'une acquisition thermique, la caméra va marsune luminance qui est composée des
luminances émise et réfléchie par I'objet, ains gelle émise par I'atmospheére. Le facteur
de transmission sera pris égal a 1. De plus, lmmis entre la caméra et I'échantillon sera
considérée comme étant faible. La contribution @miosphére devient, dans ce cas,
négligeable. Les principaux rayonnements captéisdsmr t ceux émis et réfléchis par I'objet.

La caméra infrarouge va ensuite convertir cetteirance en un thermosignal qui est lui-
méme compose de :

- Un thermosignal émisismis (qui est la conversion deskisdT) = €L%(T)):
Vamis = Ta.€.h(T)= €.h(T) Eq. 4-13

ou h est la fonction réponse de la caméra infragoug

- Un thermosignal réfléchiijgnechi (Qui est la conversion dggkschid T) = (1£)L°(Tem,)) :

Vefiechi = Ta(1-€)N(Teny) = (1-€).h(Teny). Eqg. 4-14

Le thermosignal mesuré, sera donc la somme de ces 2 contributions :
Y =eh(T)+ @L-e)h(Teny ) Eq. 4-15

7/ peut étre exclusivement caractéristique du raymeme émis st est trés proche de 1. Par la
suite, nous considérerons que le thermosignal r@essircaractéristique du rayonnement émis
par les mélanges de I'étude. En d’autres termes :

UT) =&.h(T) =h(T) Eq. 4-16

En général, la courbe réponse h de la caméra éstugb a partir d'un corps noir dont les
variations de température entrainent des variatiarthermosignal. On obtient ainsi la courbe
d’étalonnage du systeme. Une courbe de correspoedantre le thermosignal’ et la
luminance L peut aussi étre définie. Il s’agit ga@mgment d’'une fonction linéaire dont la
pente correspond a la sensibilité du systeBred? . \dds deux courbes, mentionnées
précédemment, permettent d’aboutir a une courltaldiéhage Luminance-Température.

Au final, par le biais des relations qui ont été niimnnées,la correspondance
Thermosignal-Température s’écrit, pour des tempéraires mesurées comprises entre
20°C et 60°C, sous la forme linéaire

7 (T) =&.(AT + B) Eqi2-

ou A et B sont des constantes caractéristiquea damhéra. Si=1, T=(7 -B)/A.
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4.6.3 Conditions expérimentales

4.6.3.1 Caméra infrarouge

Les mesures de thermographie ont été faites aveccaméra infrarouge prétée par le
laboratoire LPEM [34] de 'ESPCI. Il s’agit d'unamera CEDIP JADE MWIR InSb avec
une résolution de 320 x 256 pixels (1 pixel50um) et une bande spectrale de détedion
comprise entre 3um et 5,1 um. La sensibilité thguaide la camera est de 20 mK et 'erreur
absolue de mesure, lorsqu’un corps noir est étudi@)°C, est de2°C.

En plus de mesurer le champ thermique, la caméraedR rapide avec une vitesse
d’acquisition maximale de l'ordre de 150Hz (largensuffisante pour suivre les cycles
ouverture-fermeture de la fissure avec une frégeendatigue de 10Hz).

L’avantage pratique des échantillons PS et miniB& mpus avons étudiés est qu’ils sont
plans et lisses. Cela permet une détection optindalerayonnement IR. De plus, ces
éprouvettes sont noires et d’émissivité tres élépérche de 1), ce qui minimise la détection
des rayonnements réfléchis et évite de déposepein&ure noire.

Les images infrarouges ont pu étre représentéésittes avec le logiciel commercial de
CEDIP : Altair (Figure 4-38).

54.00
51.72
49.37
46.82
4477
Fissure | K&
3819
34.88
3113
27.00

Echantillon
Pure shear

30I | | | | | | | | 1

20 40 60 80 100 120 140 160 180 200
X (pixels)
Figure 4-38. (a) Installation de la caméraftarouge pour des essais en fatigue sur
échantillons PS. La distance entre la caméra etiantillon est de 1815cm. (b). Exemple
d'image IR de la surface d’'un caoutchouc (20CB_19iidsurée, lors d’'une sollicitation €
fatigue € = 23%), (c). Profils de température suivant lewitks tracées sur I'image IR
Tmas €St la température maximale estimée en téte siaré
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En utilisant ce logiciel, il est possible d’étudieévolution temporelle, ou spatiale, des
températures : maximale,d,, minimale et moyenne d’une région définie sur #e. Nous
nous sommes surtout intéressés a la températuranalexdes échantillons fissurés de nos
mélanges.

Les mesures ont été effectuées en sollicitationatomre lente lors d’essais préliminaires, et
en fatigue. Les détails techniqgues concernant ldoradon de la caméra et les essais
préliminaires ont été regroupés dans I'Annexe 2. température de I'environnement
entourant le dispositif avoisinait les 25°C.

4.6.3.2 Protocole d’étude sur des échantillons non-fissurés

Avant de s’intéresser au champ thermique en téfiessiere, des mesures sur les éprouvettes
non-fissurées (Figure 4-39) ont d’'abord été faitésci pour vérifier que la distribution de
température est conforme a la géométrie des étlbantiMais aussi, pour disposer d'images
thermiques du matériau avant fissuration. Ces imageviront de référence pour estimer les
différences de température entre les états homageissuré.
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Figure 4-39. Protocole des mesures IR sur des ddlwars non fissurégexemple d’un
éprouvette PS du mélange 20CB_8XL, pour un dépkaed=3,7mm, soif = 28%).

La mesure comporte 3 parties :

- Mesure (a), au début de la sollicitation en fagig L'acquisition des images thermiques dure
2 minutes (a 2Bnages/s). Elle permet d’étudier 'augmentationrgg, en fonction du temps.

- Mesure (b) : Apres I'accommodation, la tempématmaximale se stabilise & une valeur liée
au taux de restitution d’énergie soumis au matg$agnalons que les petites oscillations sont
liées aux propriétés thermoélastiques du matéridagquisition dure 2 secondes et a une
fréequence de 10Mages/s. On peut ainsi releveyak et le gradient de températ@e/o . X

- Mesure (c), a l'arrét de la sollicitation. A la fde la sollicitation en fatigue (arrét a charge
nulle), la chute de température est enregistrédgrgr? minutes, a 2Bages/s. L'intérét étant
de comparer la cinétique de diffusion de la chaggire les mélanges.
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4.6.3.3 Protocole d’étude sur des échantillons fissurés

Ce protocole est trés proche de celui proposé pesiréchantillons non-fissurés. Deux

acquisitions sont, cette fois-ci, effectuées : €uars de 'émoussement, 'autre aprés que les
températures se soient stabilisées (Figure 4-4@).frequence d’enregistrement est de
100 imagesl/s.
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Figure 4-40. Protocole des mesures IR sur des éidloms fissurés (exemple d'un
éprouvette PS fissurée du mélange 20CB_8XL, podeéplacement d =3mm, sait 23%).

- Mesure (A) au début de I'émoussement : L'enregiisent dure 2 minutes. Les points 1 et 2
sont des exemples de relevé de température plais ee la téte de fissure. La représentation
de T en fonction du temps montre d’ailleurs queHauffement du matériau est plus rapide
en téte de fissure. Lors de la stabilisation, éesperatures aux points 1 et 2 finissent par se
rapprocher (sans pour autant étre égales).

- Mesure (B), apres la stabilisation des tempéeatut_’acquisition dure 2 secondes. L'intérét
de cette mesure est d’étudier la valeur glg, i on considére une zone de I'image proche ou
éloignée de la pointe de fissure.

La méthode, précédemment décrite, consistant aeslavpropagation de fissures en fatigue
peut aussi étre utilisée avec la caméra IR rafliést possible de suivre I'évolution du champ
thermique durant cette méme propagation.
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4.6.4 Résultats et discussions

Les mesures de thermographie IR ont été effectugdes 5 mélanges de I'étude lors d’essais
de fatigue. La fréquence des cycles appliqués edtOtHz. L'environnement, dans lequel se
trouve le dispositif expérimental, est a 25°C.

En rapport avec la discussion confrontant le taeixestitutiong a la déformatior, il a été
choisi de faire des mesures thermiques agiss-a isoe. La dispersion des températures
mesurées pour chague mélange est @ecC.

4.6.4.1 Mesures faites sur les échantillons non-fissurés

Il a été possible de relever le profil en tempémiues éprouvettes PS suivant la hauteur h,
ainsi que Tay, conformément au protocole précédemment décritFigare 4-41 est un
exemple de représentations pouvant étre obtenubf¢gentes valeurs de pour le mélange
20CB_19XL.

(@) (b) T(x) = ax2+Bx+y, a en °C/pix
T 60— 00O 15,4%
mors w2 e 18,5%
’ : 55— -
50,38 |0(| ~ 810~ _ 23?
: 47.82 - 50 —— 31%
45,71 g_) 454~ e
42.29 P =" S~ -4
w40 < e 7" fa]= 610
3218 35 |(X| = 410
28.10 30 I T T T
— 50 100 150 200
X (pixels)
(c) \ (d)
Penteat=0 55 —
557 importante |—e— 20cB_19xL|

Trax = 25+ 088£(%)

| | | | | 1 I T I | | | | |
0 20 40 60 80 100 120 0O 5 10 15 20 25 30 35
temps (S) € (%)
Figure 4-41 (a). Représentation de la ligne ou le profil denpérature est releve, (b). Prc
de température entre les mors, a différeftéc).Diminution de Fax en fonction du temps,
I'arrét de la sollicitation, a différents, (d). Représentation de, i en fonction de. Exemple
pris dans le cas des éprouvettes PS du mélange 28C&

La Figure 4-41 (b) montre guea température maximale de I'échantillon se trouveau

niveau de la ligne centralga une hauteur h/2 =£+d)/2). De plus, les profils ont une forme
parabolique, avec pour sommet la température tigna centrale. lls confirment la symétrie
du champ thermique (donc des échanges thermiquiess cette méme ligne. La diminution
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de Tnax (Figure 4-41 (c)), a I'arrét de la sollicitatiosyit une tendance en & pour tous les

niveaux de déformation.

Pour comprendre quelles sont les différences dagemélanges en terme de vitesses de
production et de diffusion de la chaleur, il suffititiliser I'équation de la chaleur a 1D (il est
concevable d’avodT/dy=0T/0z= @ans le cas des éprouvettes PS) pour un milieu

unidimensionnel isotrope de propriétés thermiquesiantes :
32T(x,t) _ aT(x,1)
6X2 ot

Dy Eq. 4-18

avec Dy, =A/pcy, la diffusivité thermique X est la conductivité thermique, la masse

volumique du matériau e, sa capacité calorifique massique). Nous pouvonsidérer que
Dy, reste constant quelle que soit la déformatioriqupge a I'échantillon.

Pour commencer, nous remarquons que, dans la Figw4é (c), la température
Tma{t = 0) augmente avec la déformatienDe plus, dans la Figure 4-41 (b), le niveau du
profil parabolique de température T (T(Xpx2+Bx+y) va augmenter avec la déformatien,

ainsi que le facteun dont dépend la dérivée secondé]/dle. Si cette derniere augmente
avec la déformation, il en va de méme pour la sdede diffusion de chaleur (ou de
production de chaleur si nous nous étions intéseadd&lévation de température au début de
la sollicitation)

En résuméplus € (ou G) est grand, plus T« €t les vitesses de production/diffusion de
chaleur sont grandes Cela s’applique pour tous les mélanges de l'ét@mmme pour
20CB_19XL, la méme démarche a été appliguée paualtres mélanges. La Figure 4-42
représente, dans le cas des éprouvettes PS déetouslanges, la diminution de,J en
fonction du temps, ainsi que I'évolution dgak en fonction de et g. Nous considérons que
les diffusivités thermique®y, des mélanges ont des valeurs proches.

Il est montré, dans les Figures 4-42(a) et 4-424bg T.ax est élevée pour les mélanges
chargés. De plus, a isp-es valeurs de sont plus grandes pour les mélanges chargés. Ces
derniers ont donc une grande vitesse de diffusetadhaleur. Ills ont aussi une plus grande
vitesse d’échauffement.

A iso-€, la température Ty ax €t les vitesses de production/diffusion de chalewont donc
pilotées par le taux de charge

Aucune différence liée a la densité pontale n'ésteovée. La répartition des mélanges, dans
la Figure 4-42 (b), rejoint celle dg = f(g), c’est-a-dire que les mélanges les plus chargés
demandent plus d’énergie que les autres &.isls- sont donc susceptibles d’avoir une plus
grande températuremly.

Il est intéressant de remarquer que I'évolutionTgg, en fonction deg (Figure 4-42 (b)) est
la méme pour tous les mélanges chargés. La qupsisosition des courbes de la
Figure 4-42 (b) montre que la température maxinaalee relation linéaire avec I'énergie
apportée a I'’échantillon.
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Figure 4-42. Evolution de Jax (@).En fonction du temps, a l'arrét da sollicitation
(le déplacement imposé d=3mm, soit23%), (b).En fonction de, (c). En fonction deg.
Courbes représentatives des éprouvettes PS dédewuselanges.
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La méme démarche a été appliquée pour les épresvathiPS (Figure 4-43) :

a b) ~ 20—
(a) (b) L 20 O 3CB_8XL
55 —~ m 17CB_8XL
o m 20CB_8XL 2 5| w 20cE8xC
— PS ~09 = ® 20CB_15XL
~ 45 L7 E ® 20CB_19XL BN\ ~04-06
£ %10
.
|_ 35— _ __0,4 a)\ 5 - “'0,2
30 e
s
25, T T T o E 0 T T T T T |
0 10 20 30 40 5 10 15 20 25 30 35
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(c) 55- — -3
5 i QISmPS Tmax P9 0510 “g
O 45-
N—r
?é 40
£ 35-
|_
30 3
25 —

| | | | |
0 1000 2000 3000 4000

G (J/m?)
Figure 4-43. (a). Courbes E=f(&), obtenues avec les éprouvettes PS etiRS8inde
20CB_8XL (b). Représentation dg{PS)-Tha(MiniPS) en fonction de, pour tous le:
meélanges (c).Courbes représentativggdf(G) des PS et des miniPS de tous les mélanges.

Pour ces échantillons, comme pour les PS, le taughadrge pilote Jax (Qui se trouve au
niveau de la ligne centrale) et les vitesses dduymtion de chaleur a ish-La Figure 4-43
montre que les miniPS suivent le méme comportemeld méme distribution des mélanges
avec une différence de,l, par rapport aux PS, de plus en plus importanteesure que
augmente. La Figure 4-43 (a) indique que les PSupneatT,,x bien plus grande que celle des
miniPS. Ce qui est logique, étant donné que laisiifin de chaleur se fait par conduction au
travers des mors. Le taux de charge va donc acaelets différences deyfy entre les PS et
miniPS aux déformations croissantes (Figure 4-38 (la quasi-superposition des courbes de
Tmax = f(G) (Figure 4-43 (c)) n'est pas aussi évidente guiakes PS. Les différences de
pentes peuvent aller de 239C.m2/J & 5.18°C.m2/J.

Les mesures IR effectuées sur les échantillondiasurés ont mis en évidence I'effet du taux
de charge sur la température du bulk et sur léérdiices entre les éprouvettes PS et miniPS.
Ces températures, pouvant atteindre jusqu’a 15°@iffirence entre les mélanges, doivent
étre prises en compte lorsqu’il s'agit de modélier comportement par éléments finis.
Suite a I'étude des matériaux non fissurés, on geutlemander quel est Iimpact de la
présence d'une fissure sur le champ thermique.
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4.6.4.2 Mesures faites sur les échantillons fissurés

D’aprés ce qui a déja été décrit avec la Figur® 4e# peut dire quégrs de 'émoussement,

la zone pres du fond d’entaille sera la plus rapidex s’échauffer Ceci a cause de sa
géométrie, de I'extensibilité du matériau, et deandes vitesses de déformation pouvant
intervenir.

Ensuite, les températures se stabiliseattempérature maximale de I'’échantillon se situe
au niveau de la zone en pointe de fissure’échauffement dans le volume rattrape celui pres
de l'entaille. Maisil y aura toujours une différence, plus ou moins gande, entre la
température au centre de I'échantillon et celle pre de la fissure(exemple avec la Figure
4-44). Cette différence est révélatrice des gram#srmations pouvant intervenir prés de
I'entaille. 1l est donc probable qu’une zone d’'ughce s’y trouve.

5488
5249 42
5010 40 |
47.43 38
44,72
41.69
358.48
35.03
3110 30
26.75 28 | | | |
L 0 50 100 150 200
C y (pixels)
Figure 4-44. Exemple de profil de températurevant I'axe y (cas de 20CB_15XL, d=4n

&=30,7%).Touik = Tmaxloin de la fissure, dor = Tmaxen fond de fissure (1 pixet 50um).

TrorF

7 Toulk
36 <+“—>
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Toulk

A

T(T)

Si on considére la matiere en volume, la tempéeatuaximale T, OU Touk, €St au niveau
de la ligne centrale et les valeurs concordent aedles obtenues avec les échantillons non-
fissurés. Il n’y a donc pas besoin de s’intéreas@rcourbes J=f(g) ou ().

Quant a la température,dy en fond de fissure, ougdr, elle a une différence avec celle du
bulk pouvant atteindre 5°C suivant le niveau edappliqué. Il n'est donc, la aussi, pas
nécessaire de faire une étude systématique commnelg® échantillons non-fissurés. Les
mémes remarques précédentes peuvent étre faitesrnant I'évolution de dpr en fonction
de € ou G, et de la répartition des mélanges. Malgré tdugst peut étre intéressant de
représenter dor = f(€) (Figure 4-45) pour les mélanges chargés trésulés (20CB_15XL
et 20CB_19XL), car ils montrent un comportementipalier a partir d’'une déformatios.

557 [—m— 20CB_8XL
50 | |~® 20CB_15XL
—e— 20CB_19XL
~ 45 -
£ .
LL 40 = :
[a) \ h
— 35— b
30 : 5
25 | : 1£/(20CB_15XL)
' ' e (20CB_19XL)! '
0 10 20 30 40

€(%
Figure 4-45.Représentation depE en fonctig)n)dee pour les 3 mélanges ayant une fract
volumique de chargede 20%. Cas des éprouvettes PS.
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La diminution de Epr est liée a une vitesse de propagation de fissesegrande. La matiere
en fond de fissure n’a pas le temps de s’échab#aucoup durant la propagation, a partir de
la déformatione.. Cette derniere (comprise entre 25% et 30%), &éirpde laquelle Fpr
commence a diminuer, coincide bien avec les valebisnues en statique (Tableau 4-2). A
partir de &, la propagation de fissure est alors liée auxteftke fatigue et de rupture
catastrophique. La méme remarque peut étre faitelps miniPS.

Il N’y a pas besoin de pousser davantage l'anafisel-pr, mais on peut s’intéresser a
I'évolution de Tepr - Tpuk avece, et avec dc/dN, la vitesse de propagation de risssm
fatigue (Figure 4-46). L'étude degde - Tpuk €St importante car cet écart peut étre un
indicateur du niveau de déformation en téte daufis.
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pd
— Z 10- —e— 20CB_19XL
S
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0 -
e (%) Teor Thuk (T)

Figure 4-46. (a). Courbes de-dr - Tyuk €n fonction de, mettant en évidence les effets d
densité pontale, (b).Représentation de k@sse de propagation de fissure en fatigue d

en fonction de dpr - Tou- Cas des éprouvettes PS.

La Figure 4-46 (a) montre gu@cart entre la température en fond de fissure etelle du
bulk augmente avece. De plus, cet écart est le plus élevé, asigoeur les mélanges chargés
tres réticulésL’augmentation de I'écart entre Tepr et Ty implique 'augmentation de
dc/dN, comme lindique la Figure 4-46 (b). Cette figunet aussi en évidence le classement
des mélanges, précédemment décrit, et montre gse(®pr- Touk), €S mélanges chargés
tres réticulés ont une vitesse de propagationssefes plus importante que les autres.

Les mémes remarques générales peuvent étre faite$es éprouvettes miniPS.

Une longueur de zone chaude (zone ou la tempérasir supérieure apdx) peut étre
estimée, comme dans la Figure 4-44. Cette estimasd délicate cargpr - Tpuk €st, en
général, faible. Maid existence de cet écart montre qu’il y a bien uneone d’influence
pres de la pointe de fissure

Il faut aussi remarquer, en prenant encore I'exendpl la Figure 4-44, que le point chaud ne
se trouve pas rigoureusement en pointe de fistiuest parfois décalé de plusieurs centaines
de um par rapport au fond d’entaille. Cela peutiguer par I'échange thermique entre le
caoutchouc et l'air. En effet, le débattement rapie la fissure génere un courant convectif
rapide qui va refroidir le fond de fissure.

On peut se demander sipE - Tpyk €St une constante caracteéristique du champ theemiq
Pour le savoir il faut étudier la stabilité du chmmmermique lors de la propagation de la
fissure en fatigue.
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4.6.4.3 Suivi du profil de température lors de la propagatde fissures
La méme méthode de suivi de la propagation deréissni fatigue a été utilisée dans le cas des
mesures thermiques. La période d’acquisition detesyouverture-fermeture de fissure allait
de 1 a 30 minutes, suivant la résistance du mélamgdatigue et due appliqué. La

Figure 4-47 est un exemple de suivi de propagatienfissure dans le cas du mélange
20CB_19XL. La période d’'acquisition utilisée, pabtenir la séquence de propagation, est

de 1 minute.
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Figure 4-47. Suivi de la zone chaude en fond dmurfespour le mélange 20CB_19Xd_un

niveau deg = 3000J/m? (d=3mm¢ =23%). Le temps entre chaque acquisition est dexlmi
Cette figure montre que la zone chaude garde Uil prable durant la traversée de I'entaille,
ce qui se correle bien avec la propagation quasibsinaire de la pointe de fissure.

La méme approche a été appliquée pour tous lesngesdaet la méme constatation peut étre
faite. Il est donc possible que les mécanismesragufsant dans la zone d’influence et les
dimensions de la zone de rupture évoluent peu Eatemps lors des essais de fatigue. De
plus, I'écart Epg - Tpyx peut étre considéré comme une constante cardicféeisde la

propagation du champ thermique.
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Il faut signaler que des essais en statique (ougdaxation) sur des éprouvettes PS ont aussi
été faits. Le Tableau 4-4 récapitule les paramefuésnt été relevés.

Mélanges 3CB_8XL 17CB_8XL 20CB_8XL| 20CB_15Xl 20CB_19XL

€ nécessaire pour
la propagation de| 30 %-46 %| 50 % -77 %| 77 %-92% 27 %-38(% 27 %-38 %

fissure
G apparent ) ) ) ) )
(x 106° ) 1,2-2,7 7,3-15,8 19-26 3,5-6,2 3,9-7
Tror (°C) 28,5 33 32,5-33 33 33
TrorTouk (°C) 2 2-25 2 2 2-3

Tableau 4-4. Résumé des informations relatives easais faits en statique, pour tous
meélanges : la déformatioa nécessaire a la propagation de fissuregl@pparent, Fpr et

Trpr - Toulke

Ce tableau montre que les températurgs €t les écarts fbe- Thuik, l0rs de la propagation
de fissure, sont les mémes pour les mélanges chargé

Les différences de température entre les essaiatigne et ceux en statique sont liées aux
différents échanges thermiques générés avec lardisie test en statique fait intervenir
uniquement la conduction pour diffuser la chal€duant a la fatigue, a 10Hz, il y a de la
conduction et un transfert thermique par couraots/ectifs. Mais, la répétition rapide d’'un
signal mécanique, responsable de la productiorhdkear, domine sur les deux acteurs de la
diffusion. Si nous avions choisi de travailler azl#a conduction aurait été beaucoup plus
importante et la température maximale serait passé.

Pour conclure sur cette partie, des mesures pantiggaphie Infrarouge ont pu étre faites sur
les éprouvettes PS et miniPS, homogenes et fissudéetous les mélanges. Les résultats
obtenus ont montré que le taux de charge pilotatVitesses de production/diffusion de
chaleur, ainsi que la température maximajgy.T

Dans le cas des échantillons fissurés, les zoresglels se trouvent pres de la pointe de fissure
et la différence de fbr entre les mélanges peut aller de 5 a 15°C a&.i§®e plus, dans un
méme matériau fissurégr est supérieure de quelques degrés par rappajsi@ Tet écart
Tepe- Touik S€ trouve étre le plus prononcé pour les mélaleggslus réticulés.

Le suivi du champ thermique en fatigue a indiqué lguzone chaude restait stable lors de la
propagation de la fissure et qu’elle conservaitlongueur quasi-constante.

Il est important de retenir quétant donné la faible différence entre Fpr et Tpux (au
maximum 5°C) la température ne joue pas un réle prédominant das les mécanismes de
rupture en fatigue dans le cadre de notre étudeElle peut, du moins, accentuer les
propriétés de fluage du matériau. La températurawemt toutun indicateur des niveaux de
contrainte agissant dans le matériau. L'existernae écart Fpg- Tpyx > O montre clairement
la présence d'une zone d’influence en fond de fessqui fait intervenir des contraintes
importantes.
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Les résultats expérimentaux, obtenus par thermbgrdR, ont commencé a étre confrontés a
un calcul, par éléments finis, du champ thermidtigure 4-48). Cette simulation, réalisée par
D. Berghezan, se base sur le modéle de Kerchm&haat [37] impliquant les paramétres

d’échange thermique : la conductivité du matériesi,coefficients d’échange naturel et forcé
avec l'air, le coefficient d’échange avec les matrs,

La distribution de température obtenue est qubaléatent représentative de ce qui est
observé avec la caméra IR. Les valeurs obtenuesndépt fortement du coefficient
d’échange naturel avec I'afren pointe de fissure (qui est influencé par ldsattéments de la
fissure). En effet, pour ufi= 6.10° daN.mm".s*.K™*, généralement mesuré pour un matériau
homogene, la températurepF calculée est plus élevée de 10-20°C que la vatesurée. En
revanche, si on impose le 1710 de 4, les valeurs de fbr se rejoignent entre le calcul et la
mesure.

La difficulté dans I'aide a la modélisation du chathermique prés d’'une entaille, est que
certains des parameétres considérés sont diffieilesesurer de par la localisation de la zone
concernée. Celle-ci fait intervenir sa propre fequge de sollicitation, sa propre amplitude de
déplacement, des coefficients d’échange avectfes influencables, un terme de dissipation
tan o différent de celui du bulk, ... Il faut en plusajer I'effet 3D en pointe de fissure qui va

accentuer I'échauffement de la matiére dans cetie.z

La modélisation montre aussi que le taux de chpilgée la température maximale en fatigue
et elle indique la localisation de la zone chaudéoed de fissure.
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4.7 CONCLUSION

En fatigue, pour ung compris entre 500 et 5000 J/m?, la fissure révedetaines
caractéristiques lors de sa propagation, en matknk un élastomeére vulcanisé :

- La fissure se propage suivant un régime quasostaaire, et sa vitesse dc/dN s’exprime par
une loi de puissance dg(loi de Paris) ou de.

- Le rayon de courbure en fond d’entaille augmewexe.

- L’échantillon voit son épaisseur réduite dans moee proche du fond de fissure (effet 3D).
Cet effet a une importance différente suivant lestémiaux suggérant des variations de
volume différentes dans cette zone.

- Une zone plus chaude de quelques degrés Ceksitrews/e prés de la pointe de fissure et
reste stable lors de la propagation.

Les mélanges de I'étude montrent des résistanéfésedites a la fissuration en fatigue. Ceci,
en accord avec le classement qui leur a été adtabuChapitre 2 :

Les mélanges chargés tres réticulés sont peuagsish la fissuration en fatigue. La fissure
les traversant a un aspect plutdt pointu et serabggendrer un effet 3D prononcé. L’écart
TeorTouk de ces mélanges est élevé adgmusqu’a 5°C).

Les mélanges chargés peu réticulés sont tresatsish la fissuration en fatigue. D’aspect
pointu, la fissure qui les traverse crée un effetddi parait moins prononcé que pour les
autres mélanges. L'écartg=Tyyk €st faible a is@-

Le mélange 3CB_8XL est de loin le moins résistanfagigue. La fissure a un aspect plutbt
arrondi et induit un effet 3D qui semble trés pnoci@ A iSOg, Trpr et Tepe Thuik SONt basses.

Ces différences montrent I'impact important du tdexcharge et de la densité pontale :

- Le taux de charge influe peu sur dc/dN au-delé deuil, influe sur la courbure en fond de
fissure et sur I'échauffement du matériau. Son hEar I'effet 3D est moins évident. Il
pilote I'échauffement de I'échantillon.

- La densité pontale révele des différences tragdndues en terme de dc/dN (jusqu’a un
facteur 100 !!) en fonction dg ou €. Elle influe aussi sur I'écartebeTpyk @ ISOE et sur
I'effet 3D en fond de fissure.

Tous ces comportements annoncent la présence dame d'influence en fond d’entaille,
mais la caractérisation de celle-ci reste encangefl Dans le prochain chapitre, une technique
prometteuse, permettant de mieux décrire cette, zema présentée : la Corrélation d’'Images.
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Chapitre 5. Mesure du champ de déplacement
en téte de fissure par Corrélation d’Images

Nous avons décrit les outils macroscopiques usilis@ur caractériser expérimentalement la
fissuration de nos mélanges (Chapitre 4). Il exigte autre technique qui permet non
seulement de travailler a différentes échellessraassi d’étudier les champs de déformation
a proximité de la fissure. Il s'agit de la Corré@atd’Images Numériques (CIN). L'étude de

ces champs est tres importante (Chapitre 3) caupellirrait montrer I'existence ou non d’'une

zone de process en fond de fissure dans le cadatemeres chargés.

Cet outil multi-échelles tient une place a partsdlae manuscrit parce que sa méthode de
traitement des champs de déformation, définie serhase élément fini, est originale, et il
peut mesurer des grandes déformations.

La démarche sera de montrer en quoi cet outil dsureeest le plus approprié pour les
caoutchoucs, d’expliquer son principe, et de coewpdes champs obtenus pour les
échantillons fissurés de nos mélanges.
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5.1 HISTORIQUE ET PRINCIPE DE LA TECHNIQUE

Il parait d’abord intéressant de décrire I'évolatibistorique de la Corrélation d’'Images a
partir des données de la littérature. Cela permete mieux comprendre son principe de
fonctionnement.

5.1.1 Développement de la technique au fil des années

La premiere étude basée sur la mesure de la déformde matériaux par acquisition
d’'images fut proposée par Peters et Ranson [1]982.1Le principe était de remonter au
champ de déplacement a partir de mesures ultrasoHfiaites sur un matériau soumis a un
chargement biaxial. En utilisant I'image « ultrasmn» du matériau avant déformation
(image de référenck et celle apres déformatiormage déformeg, les auteurs ont propose
une méthode suggérant la comparaison de petitésnge{pusous-régiony composant les
images. La comparaison pouvait se faire en logdlisaposition de chacune des sous—régions
apres déformation. Elle permettait alors de medardéplacement d’un champ de points.

En 1983, Sutton et al. [2] ont développé des allgmes suivant la méme approche. lls ont
amélioré la démarche en utilisant des images obgepar des méthodes optiques [3-6], ceci
pour montrer que cette approche, connue aujourdbus le nom de Corrélation d’'Images
Numériques 2D (CIN-2D), était faisable lorsque littilisait des images optiques.

Au début des années 90, une étape importante @adgvieloppement de la corrélation
d’'images fut l'utilisation de la Transformée de Feudiscréte (Fast Fourier Transform FFT),
par Chen et al. [7] (1993). La FFT permettait erdugres de déterminer la fonction
d’intercorrélation entre les signaux de deux imageant et aprés déformation pour ainsi
remonter au champ de déplacement. Son emploirgeske particulierement utile lorsque les
déformations planes a mesurer étaient petites.

En 2001, une autre grande étape fut l'utilisatienla corrélation d'images pour analyser les
grandes déformations [8-10]. En effet, cette amalypmsée sur une approche multi-échelles,
permit d’augmenter le déplacement maximum déteetphi rapport aux autres techniques de
corrélation. La Figure 5-1 est un exemple du typetrditement effectué par les logiciels
actuels (la grille bleue est le maillage initidh ;grille rouge est le maillage déformé, identifié
grace a I'algorithme de corrélation).

Figure 5-1. Identification de zones aprés tractioriaxiale du SMACTAN (élastomére .
fort pouvoir amortissant). Une peinture blanchepoeée a la surface, forme le mouchetis
(a). Image de référence, (b). Image déformée. @atitorrélation : Correli™[8].
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De nos jours, cette technique est développée dansothbreux domaines pour différents
matériaux : les métaux [11, 12], le verre [13],pesymeéres [10, 14], la pierre [15], la laine de
verre [16], la peinture [17], le bois [18-20], ... dditre part, plusieurs logiciels de corrélation
d'images sont proposés dans le commerce comme ARBAMU VIC-2D, mais aussi
développés dans les laboratoires de recherche rel@aMS, CorrelManuV-LMS
(Polytechnique) ou Corrélf™ (ENS-CACHAN).

De par les progrés de développement de cette tpobnet les multiples possibilités
d’applications, la corrélation d'images s’averes@in outil & fort potentiel. En rapport avec
notre étude, on peut se demander si cette techaigléga été utilisée dans le domaine de la
fracture et pour quel type de matériau.

5.1.2 Application dans le cas de matériaux fissurés

Les recherches utilisant la CIN-2D en mécaniqu&adapture ont commencé dans les années
80 et continuent encore de nos jours [21, 22].idte lqui suit regroupe les grandes étapes de
ces recherches :

- En 1987, McNeill et al. [23] ont démontré que leesures de CIN-2D permettaient
d'estimer le facteur d’intensité de contrainte.

- En 1992, Sutton et al. [24] ont utilisé les mesude la zone plastique locale en pointe de
fissure pour estimer la zone affectée par « degsffidimensionnels ».

- En 1994, Dawicke et Sutton [25] ont proposé umesume du déplacement d’ouverture d’'une
fissure ou COD (« Crack Opening Displacement »)sdan alliage en aluminium avec la
technigue CIN-2D.

- En 1994-1995, Han et al. [26, 27] ont développésysteme optique a fort grossissement
pour mesurer des déformations en pointe de fissores un chargement en mode |. L'analyse
a éte faite principalement sur des aciers.

Les précédentes études mentionnées ont fait imierkee CIN-2D mais il est aussi possible,

lorsque I'on dispose d’'un matériau ayantmouchetis(motif aléatoire) adéquat, de faire des

observations en 3D comme dans I'exemple de la Eift2 [28,29]. Le matériau considére est
une fonte a graphite sphéroidal (les nodules osttaille de 50um). Il a été possible, par
tomographie RX, d’obtenir les images 3D du matéfisauré avant et apres la déformation de
la structure et de déduire, par CIN-3D, la carte déplacements pres d'une fissure (les
nodules de graphite ayant un fort contraste RXrppport a la matrice jouent le réle de
mouchetis). Des profils de facteurs d’intensitécdatraintes [29] et des champs d’ouverture

de fissure [28] ont ainsi été mesurés.
F = 400N ? ~_

150

1voxel o 13,5 um™ 5
L

8.5 9 9.5 10 10..5 ‘lll
Figure 5-2 Détection d’'une fissure et mesure du champ déadément U (représenté
unité voxel=pixel en 3D) suivant I'axe perpendidtéaa la fissure 2§].
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De nombreuses mesures de déplacements peuvenétleriaites dans le cas ou le marqueur

utilisé est adéquat et ou les images étudiées émdg référence et déformées) sont obtenues
a des niveaux de déplacement raisonnables.

Mise a part la CIN, il existe d’autres techniquesndesure de champ de déplacement local
dont le principe peut étre intéressant a mentianner

5.1.3 Comparaison avec d'autres techniques de mesure deammps

Nous allons maintenant décrire le principe de nmesllautres techniques intéressantes et

expliquer pourquoi le choix de la corrélation d’igeaest plus judicieux dans le cas de notre
étude :

5.1.3.1 Autres techniques de mesure

- La photoélasticité Développée en 1930 par Coker et Filon [30],ec&gthnique est basée

sur le phénomene de biréfringence provoqué pamagdriaux soumis a un certain effort. Elle

permet d’obtenir, en tout point d'une surface daahantillon, les directions principales des
contraintes et la valeur de la contrainte maxin{gigure 5-3). Ce procédé a d’ailleurs été
utilisé par Andrews et Knauss (Chapitre 3). La mesuiest possible qu’en présence de
matériaux photoélastiques, ce qui restreint lartegle a l'utilisation de modeles réalisés en
résine ou de piéces recouvertes d'un film phottiglas. Les échelles balayées sont de
1-10 cm. La définition des franges, et donc la lkégmn de la mesure, dépend en partie de la

résolution des caméras. La précision du systéemafiesitée par la linéarité (erreur observée
entre 1 et 5%) et I'erreur de numérisation (moins d&%).

(b)

B T
Axe de
| propagation

Analyseur

(a) Ech.ami_llo n testé

;

Polariseur
|-

-

Source de
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Lame quart d"onde (absente si polariscope plan)
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Propagation Fmolisseme
Figure 5-3. (a). Principe d'un polariscope [31], (b). Imagede films élastomere
photoélastiques ayant un trou elliptique [32]. M évidence des champs de contraintes.

- La méthode de la grille Technique de mesure de champ cinématique quysnde

déplacement d'une grille réguliere déposée sur poréion plane de I'objet a étudier. On
considere que la grille est solidaire de la stmgctat qu’elle suit les déplacements et
déformations de cette derniére. La résolution mimmde cette méthode est de l'ordre de
0,5um. Cette technique permet donc de travaillatea échelles plus locales, mais elle
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demande la mise en place d’'une grille plus fineguaepeut étre tres laborieux. De plus, la
finesse de la grille influe sur la résolution derlasure.

- L'interférométrie de specklelLe principe de cette technique consiste a degorn traction
I'échantillon et a éclairer sa surface par une @mmcohérente a I'aide d'un laser. A cause de
I'imperfection de I'état de surface de I'objet, keyons de la lumiere cohérente vont interférer
entre eux. On peut alors observer des variatioagadps d’intensité lumineuse a la surface de
I'éprouvette, appelées «speckle ». La difféerencplasel est reliée au déplacement par :

AQ(r) :%ux(r)sina Eq. 5-1

ou Aest la longueur d’ondex() est le déplacement suivant I'axe x de tractem,chaque
point a la surface de I'objet, et est I'angle d’incidence du faisceau laser pouigaeapoint

de la surface. L'incertitude de la mesure de plesteentre 1/1068° et 1/16™ de frange.
Cette technique est plus robuste que les autreboaes d’interféerométrie et permet de
travailler & des échelles de 10um/pixel, mais ediedélicate a mettre en ceuvre (& cause du
réglage du faisceau laser), colteuse, et trestkdersix déplacements.

- Le moiré interférométriqueCette technique utilise le phénoméne d’interféeeentre deux
faisceaux diffractés par un réseau de diffractggméralement une grille) collé a la surface de
I'objet. La variation de la phase des franges diffidfrence entre |'état initial et I'état
déformé a la méme expression que pour linterfétaméde speckle HEg. 5-1). Les
performances de cette technique sont adaptéesl’poatyse de trés petites déformations.
Cependant, a cause du bruit rémanent présent danschHamps de déplacements, la
détermination des déformations expérimentales peser de nombreux problemes. Enfin,
comme l'interférométrie de speckle, la mise en @uder cette technique est délicate.

La liste des techniques de mesure de champs npaedetaillée davantage. Il s’agit juste de
mentionner les méthodes les plus employées et mfeoader leurs avantages/inconvénients a
ceux de la Corrélation d’Images.

5.1.3.2 Avantages/inconvénients de la corrélation d'imagesiériques

Le principe de base de la CIN est de comparer dmages (I'une de référence et l'autre
déeformée) par les changements de texture de lacgude I'objet, lors de sa déformation, pour
ainsi déduire les déplacements locaux. Pour ce,faisuffit de déposer un mouchetis (motif
aléatoire) qui puisse suffisamment bien contraatec la surface et qui permette d’acquérir
des images nettes avant et apres déformation (deetapa Figure 5-4).

Figure 5-4. Images prises a la surface d'un élastmnfissuré : (a). Image de référence,
(b). Image déformée.
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L’algorithme de corrélation va utiliser le mouclsetiour définir des sous-régions ayant leur
propre niveau de gris qui seront ensuite idensfi@prés déformation. La précision de la
méthode est de I'ordre de 2/100 pixel et le minimderdéplacement détectable est de I'ordre
de 1/100 pixel. Pour un champ de déformation homegi a été trouvé que la précision sur
les mesures de déformation était de I'ordre dé [B3] (voire 10° pour les petites fenétres
d’observation).

Nous pouvons énumérer les avantadgsette technique :

Le temps de traitement par corrélation d'imagerapide ; la résolution spatiale ne dépend
qgue de la configuration de I'algorithme de coriiélat la préparation de la surface n’est pas
toujours nécessaire (la surface peut comporter atif mléatoire naturel) ; les algorithmes
d’interpolation permettent d’aboutir a une préaisisub-pixel ; cette technique demande
I'utilisation de peu de matériel optique (caméraBC€macro-objectif ou binoculaire).

Mais, la CIN comporte quelques inconvénigmbsivant augmenter I'erreur de mesure :

La surface des objets peut demander une préparplimnou moins complexe suivant le
matériau et I'échelle étudiés ; le mauvais alignetde I'échantillon avec la caméra peut
induire des erreurs de mesure importantes (I'atidisr doit donc étre tres attentif lors de la
préparation de I'expérience) ; le nombre de pdiraités est limité par la taille du capteur de
la caméra CCD. Pour une méme taille de région éwdilus la résolution de I'image sera
importante, plus le temps de traitement sera greadjui peut étre significatif lorsque I'on

souhaite acquérir des informations précises suzane tres localisée.

Suite a la présentation des différentes technigeesiesure de champ de déplacement, nous
pouvons confronter leurs performances dans la petise d’étudier des élastomeres fissurés.
Les avantages/inconvénients des technigues megtisnront été regroupés dans le
Tableau 5-1 (inspiré du récapitulatif fait dansHase de Triconnet [34]). Les « + » (OU « - »)
indiquent que I'élément désigné est généralemenpaint fort (respectivement, un point
faible) de la technique concernée, pour une étodsiple d’élastomeéres fissurés.

Technique de Méthode Photo- Interférométrie moiré Co’rrelat|on
de la T : . - d’'Images
mesure de champ X élasticité de speckle interférométrique L
grille Numérigues
Résolution + - ++ ++ +
Résolution spatiale + -- + ++ +
Inst\allanon fju + + ) ) +
systeme optique
Preparanon, de_ la _ _ + + +
surface de I'objet
Travail & différentes|
. - - - - +
échelles
Mesgre des_grandes ) + ) ) ++
déformations
Mesure de
déplacements dang - + + + +
une zone localisée

Tableau 5-1. Récapitulatif des points forts et poifaibles des différergetechniques ¢
mesure de champs (+ : point fort, - : point faiblggr rapport a une étude d’élastome
chargés fissurés.
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Au vu des nombreux criteres exigés et en examimemtperformances des différentes
techniques de mesure de champs, il parait clair lgqueorrélation d’'images est la plus

pertinente dans le cadre de notre étude, que tpami des questions pratiques, d’échelle de
mesure, ou de résolution en déformation.

Apres ce comparatif, une description plus détailéeprincipe de la corrélation d'images
s'impose. Ce sera l'occasion de présenteuatil de corrélation utilisé pour I'étude,
CORRELI™T,

5.1.4 Principe de la corrélation d'images numeériques (CIN

La corrélation d’images numériques bi-dimensiormell pour principe de reconstruire un

champ de déplacement se produisant a la surfage rdatériau sollicité durant un essai

mécanique ou de dilatation thermique. La surfacgenkte doit étre plane et préalablement
recouverte d’'une poudre afin de créer une textié¢at@ire. Durant I'essai, I'éprouvette est

photographiée a plusieurs reprises grace a un e@ppdioto numérique muni d’'un capteur

CCD. Chaque image, correspondant a un état defdentéprouvette, permet de reconstruire
le champ de déplacements qui s’est produit au arifessai.

Cette reconstruction est basée sur le déplacemiemagettes (appelées également « zones
d’étude » ou Zone of Interest : ZOIl) entre un d&atéférence et un état déformé (Figure 5-5).
L’'analyse est principalement basée sur la variatiomiveau de gris dans les zones d’étude.
En effet, du fait de la texture aléatoire de |dae observée, un niveau de gris différent est
associé a chaque pixel. Ceci permet de définirigmak bidimensionnel sur 'ensemble des
zones d’étude.

(@) Image de référence (b) Image déformée

Figure 5-5. Zone d'intérét, ZOI sur une image di&rénce et uneanage déformée (Exemy
pris dans le cas d’'un échantillon élastomére PSufié déformé de 27%).

Un déplacement d’'une zone d’étude se traduit pat@oalage du signal bidimensionnel qui
peut étre retrouvé par la méthode d’intercorréhatio
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La description qui suit sera breve. Les lecteurshadant en savoir plus peuvent se référer
aux publications de Hild, Roux et Bergonnier.

5.1.4.1 Principe du logiciel CORRELI

I_MT

Dans le cadre de I'étude, nous avons utilisé ldécielg CORRELI"'[8], développé au

Laboratoire de Mécanique et Technologie (LMT) delta.

Pour déterminer le champ de déplacement d’'une irdéfggmeée par rapport a une image de
référence, le sous-domaine carré de I'image (Z@ltaille 2n, n étant un entier naturel) est
utilisé. Cette ZOI fait partie d’une région globalprédéfinie par l'utilisateur et appelée

Région d’intérét (Region Of Interest : ROI)

La procédure de corrélation d’'images consiste raueer la correspondance d'une ZOIl entre
deux images prises a des instants différents fMgure 5-6). Le déplacement d’'une ZOI par
rapport a celle de I'image de référence corresppneh décalage de l'intensité du signal
numerisé par la caméra CCD.

1 mm 1 mm

Figure 5-6. Présentation des éléments définis @@RRELI. (a). Représentation de la F
définie avant le traitement, ainsi que des ZOllguiomposent (les points bleus sontéatre
des ZOlI), (b). Représentation en rouge du maillaigéormeé Traitement fait sur un
éprouvette PS déformée 27%.

Comme il est montré dans la Figure 5-6 (a), I'séiteur définit entre autres le contour de la
RO, la taille de la ZOI ="2x 2" pixels, qui est obligatoirement de forme carré (pauite, la
taille de la ZOlI sera caractérisée par I'entierat)le décalage entre les centres de deux ZOls
consécutives). Le logiciel peut ainsi décomposer la ROI par waillege dont les nceuds sont
les centres de chaque ZOIl et les cbtés sont deudom@. Aprés lidentification, par
I'algorithme de corrélation, de chaque ZOI aprem@ation, le logiciel peut représenter le
maillage déformé (Figure 5-6 (b)).

Comme il a été dit précédemment, le décalage duakipidimensionnel, représentant le
déplacement, est déterminé par la méthode d’intefledion qu’il est intéressant de décrire
pour comprendre ce qui fait de CORREM!l un outil de traitement rapide.
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5.1.4.2 Intercorrélation d’'un signal continu

Pour repérer le décalage entre I'image de référendémage déformée, on peut définir le
signal auquel ils correspondent, a savoij,fpour 'image de référence, etxgy(pour I'image
déformée, qui sont liés par :

g(x) =f(x+u)+b(x) Eq. 5-2
ouu est la valeur du déplacement inconnu et b estruihddéatoire.

La valeur du déplacement est calculée en minimisant la norme de la difféeedes deux
signaux par rapport a un déplacement glabal

mUin||g ~f(.-U)|2 Eq. 5-3

] e +00 o+00 2 o TR
La norme | f[2étant définie par||1||2=j_wj_w|f(x,y)| dxdy, la minimisation revient a

maximiser la fonction de corrélation) définie par :

h(U) = (g° F)(U) = [ g(3)f (x - U)dx Eq. 5-4

Cette fonction de corrélation, symbolisée pareprésente I'intercorrélation entre f et g.

Pour des signaux complexes, la détermination duimmar d’intercorrélation peut étre
longue et difficile. Le fait de travailler dansdjgace de Fourier permet de gagner beaucoup de
temps. De plus, la méthode de corrélation recomdeuchamp de déplacements a partir
d'images numeériques dont les informations sontketes dans des matrices. Les signaux
traités sont donc des signaux discrets définicisagque zone d’étude associant a chaque pixel
un niveau de gris. L'utilisation de la transforndeFourier Rapide (Fast Fourier Transform :
FFT) est dans ce cas recommandée : si on consigersignal f discret a N points
fm=f(Xo + MAX), avec m=0,1,... N-1,

FFT[f ] = —T Zf exp2mimk / N) Eq. 5-5

D’'une maniére générale, en partant de cette définide la FFT, I'expression de
I'intercorrélation entre les signaux f et g esslavante :

gof = 2"FFTYFFT]g] FFTIF]] Eq. 5-6

ou FFi|f| est le complexe conjugué cF&T[f] et n est un entier définissant la taille de la
ZOl (2" x 2" pixels).

Le logiciel CORRELY"", par rapport aux autres programmes de corrélatitmages
numeériques, a la particularité d'effectuer lestémients dans I'espace de Fourier (avec
transformée de Fourier rapide) ce qui en fait uiil dlune grande rapidité.
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5.1.4.3 Mesure du champ de déformation

A partir du champ de déplacement reconstruit, tl msssible de déduire le champ de
déformation. Ces mesures sont construites enauttlie tenseur gradient des déformatibns
reliant un vecteur infinitésimal dxdans I'espace des configurations de référerizg) (au

vecteur dx, dans I'espace des configurations défd@) :

dx = F dx Eq. 5-7
de sorte que le tensekmpeut étre relié au gradient des déplacemelntpar :
F=1+0Ou Eq. 5-8

ou 1 est le tenseur unité du second ordre. Pour desregfagrangiennes, elles peuvent étre
exprimées en utilisant le tenseur des déformatiniS85] :

i(Cm—l) quand m#0
Ep =42M Eq. 5-9

%In(C) quand m - 0"

ol C = F'F est le tenseur des déformations de Cauchy-Gregh (& «' » correspond a
'opérateur Transpose€). Lorsque m = 1, le tensesr dbformations de Green-Lagrange est
obtenu. Pour m = 1/2, il s’agit du tenseur des ag&ions nominales (ou de Cauchy-Biot) et
il atteint AL/Lo = (L-Lo)/Lo (Lo, la longueur initiale de I'objet, L, sa longueupres
déformation). Le cas ol+m0" correspond au tenseur des déformations logaritmesigou de
Hencky).

Par définition, toutes ces déformations valent Qrpme translation rigide (pouF = 1 et
C =1) ou pour une rotation rigide (pol = R, un tenseur orthogonal, €t=1).

Quand l'amplitude des mouvements de l'objet estsiaymetite que le gradient des
déformations, toutes les mesures convergent verserme classique du tenseur des
déformations infinitésimalegs défini par :

. - u +(0u)T’

Eq. 5-10
5 q

Mis a part le calcul de la fonction d'intercorrétet dans lI'espace de Fourier (pour
reconstruire le champ de déplacement et, par l®,sld champ de déformation), I'autre
particularité de Correli est d'utiliser un algorite multi-échelles. Cet algorithme, consistant a
appliquer plusieurs itérations de corrélation afédéntes échelles, permet d’affiner la
détermination du déplacement. L’algorithme multiélies et la méthode d’estimation de
I'erreur par Correli sont décrits en annexe 3.
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5.1.4.4 Différentes versions de CORREY : Correli-Q1 et Correli-Q4

Au début de I'étude, nous avons eu I'opportunitétitiser la £ version de CORRELYT,
connue sous le nom de Correli-Q1, qui suit le pol® de traitement précédemment décrit.
L'utilisation de cette version a permis de faires @ssais préliminaires sur des échantillons de
caoutchouc fissuré, d’avoir une premiere visiorcdamp de déplacement en téte de fissure et
d’avoir une premiere idée de lincertitude de mesuCependant, l'inconvénient de cet
algorithme de corrélation est que les ZOls définiess du traitement sont utilisées
indépendamment de leurs voisines. La présenceattefact sur I'image peut trés vite se faire
ressentir et on peut parfois trouver des valeursiéplacement aberrantes a un endroit de
I'image ou le déplacement est homogeéene. En d’atémses, I'absence de loi de continuité
entre les ZOls peut étre une géne suivant le tygesdi mécanique effectué. Cette version
nous a tout de méme permis d’améliorer la méthaddépot du mouchetis qui n’était pas
optimale et de vérifier que les échantillons étalen serrés par les mors.

En fin d’année 2007, il nous a été possible, dadil Correli-Q4 [36, 37], qui avait été
développée en 2005. Cette nouvelle version a éisiehcar, comparée a Correli-Q1, elle a
une meilleure résolution pour une incertitude fate inversement, elle a une meilleure
incertitude pour une résolution spatiale fixée.dHet, si nous représentions l'incertitude de
déplacement en fonction de la taille de la ZOI, shobtiendrions, pour les deux approches,
des courbes ayant la forme [16] :

logo,=A+alog lzo Eg. 5-11

ou o, est l'incertitude de déplacementgl est la taille de la zone d’étude, Acetsont des
constantes. Cette représentation est réveélatrite performance de Correli.

Dans le cas de la version Correli-Qd,= -1. Pour ce qui est de la nouvelle approche,
Correli-Q4 (Quadrilatére a 4 nceuds),= -2, ce qui montre une plus grande précision avec
cette derniere. Cette amélioration est indispersgbur avoir une bonne précision sur la
mesure du déplacement d’une zone trés localisé&ede fissure.

Les analyses, qui seront décrites par la suite, ordté faites au moyen de I'algorithme
Correli-Q4.

Il ne sera pas nécessaire de détailler tout I'glyme puisque cette version reprend une bonne
partie du traitement que nous avons décrit. L'apipeode Correli-Q4 consiste a décrire les
déplacements par des fonctions de forme de typeéhite a 4 nceuds (le maillage est
constitué de quadrangles avec les fonctions deefar(h — x).(1 - y), x(1 - vy), (1 = X)y

et xy), i.e. Q4, appliguées en simulation par élémemiss.fLe maillage Correli dispose
donc d’'une base éléments finis Q4 et peut étre coam@® a un maillage de méme base
calculé suivant la loi de comportement du matériaconsidéré.

Apres avoir décrit I'historique d’évolution de leechnique de corrélation dimages

numériques et présenté le principe du logiciel CERR'T, ainsi que ses différentes

versions, nous pouvons décrire le protocole expartal utilisé dans I'étude des élastomeres
chargés.
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5.2 CONDITIONS EXPERIMENTALES

Le déroulement des étapes expérimentales est rédantla Figure 5-7. La technique de
corrélation d’'images nécessite peu de matériel,snele demande une préparation
méticuleuse : la mise en place du mouchetis arfaseide I'objet, le réglage de l'alignement
avec I'échantillon, la disposition de la lumiéra,définition des parametres initiaux avant le
lancement du logiciel Correli-Q4.

L’étude par corrélation d'images a été divisée enxdapproches : une approche en basse
résolution (en termes de résolution du capteur CC&)i pour se faire une premiere idée de
I'allure des champs de déplacement, et une apprenhkaute résolution pour préciser la

mesure Correli.

Préparation de I'échantillor]
et du dispositif expérimentd

A 4
Choix du mouchetis et
de la méthode de dépbt |a

plus adéquate

|

Essai mécanique +
Enregistrement des imagep

Etude de la texture et du
contraste de I'image
A

=

Y
Préparation du
traitement Correli
(Correli-0Q4)

\ 4
Etude de l'incertitude

et choix de la taille des
éléments

A 4

Traitement des
enregistrements par
corrélation d'images,
Représentation du champ d
déplacement et de I'erreur

11°)

Figure 5-7.0rganigramme des différentes étapes expérimentales
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5.2.1 Matériel et installation du dispositif

Le dispositif d’essais mécaniques est I'appareifadigue présenté au Chapitre 4. Le matériel
pour la prise de vue et pour I'acquisition, est pose de (Figure 5-8 (a)) :

- Un capteur CCD : pour des essais préliminairdmsse résolution, nous avons utilisé la
caméra rapide PULNIX (Chapitre 4), avec une régmiutle 0,31 Mégapixels. En haute
résolution, pour améliorer la précision de meswure @orreli, nous avons utilisé un appareil
photo numérique de marque CANON EOS 40D (appaeélidx, avec une résolution de 10,1
Meégapixels, 3888x2592). L’'appareil photo était feug un trépied.

- Un objectif correspondant & I'appareil photo : leasse résolution, nous avons utilisé
I'objectif de la PULNIX (ROD MAKRO CCD 0,8-4; diahce de travail : 9,8cm) qui
permettait d’'obtenir une longueur d’écran d’obsgorade 6mm (taille du pixel : 10um). En
haute résolution, il s’agissait d’'un macro-objeditf0/2,8 avec bagues allonge. L'intérét des
bagues allonge était de réduire la taille du chdmpision pour ainsi avoir la taille de pixel la
plus petite possible (taille du pixel : 2,7um). tadle minimum du champ de vision que I'on
pouvait obtenir était de 1,5cm. Il a également gésible d’utiliser une binoculaire pour
réduire encore plus la taille du pixel (taille digd: ~1,6pum). La taille du champ de vision
ainsi obtenue était donc de 6,5mm. Dans la slateplupart des clichés présentés et
exploités ont été obtenus a I'aide de I'appareil CHON EOS 40D et de la binoculaire

- Une source de lumiere froide (Schott, modéle KIOA LCD), déja utilisée au chapitre 4,
ayant une puissance de 150W (disposant d'une amgwmlbgéne de 150W). Cette source
contient un filtre permettant de conserver la méempérature de couleur (entre 2800K et
3200K) méme en diminuant I'intensité lumineuse itlsdtion (indispensable pour la photo).

- Des fibres optiques semi-rigides, adaptées audece lumineuse, permettant d’orienter et de
focaliser le faisceau lumineux.

fissure

Fibres
opggues

Figure 5-8. (a). Dispositif expérimentdb). Exemple d’image obtenue en utilisant
binoculaire (la longueur du champ de vision esbdémm).
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5.2.2 Choix du mouchetis et de la méthode de dépot

Pour mesurer les champs de déplacements, la teehwig corrélation d'images ne peut

disposer que de la direction des gradients d’inti&ns est-a-dire des variations de niveaux de
gris. Il faut que la répartition des niveaux desgwit la plus homogéne possible, qu’il n’y ait

pas beaucoup de zones totalement blanches ou mpaoivedesquelles la corrélation d'image

ne peut faire de mesure de déplacement. L'utibsatie marqueurs (mouchetis) devient donc,
dans le cas de notre étude, indispensable étanedqure tous nos échantillons sont noirs. |I
existe différents marqueurs, suivant la surfacendtériau étudié (Exemple de la Figure 5-9),
qui produisent différentes textures :

1pixel < 4,91um

Figure 5-9. Variété ddextures obtenues avec différents types de masgchmetturels ol
artificiels, a la surface de divers matériaux : .(&pnine de verre [9] (texture nature)ldors
d'un test de compression, (b).Composit8][8nouchetis artificiel) soumis a une tracti
biaxiale, (c). Carbure de silicium [37] (texture tugelle) lors d’'un test de rupture par flexic
3 points, (d). Mousse solide [39] (texture natugelinage obtenue par tomographie RX) |
d’'un test de rupture, (e). Bois (mouchetis artdici peinture) [40], (f). Enrobé bitumeu
(texture naturelle) en compression [40].

Dans cette figure, la conversion pixghm, qui a été utilisée pour la corrélation d'images
montre les différentes échelles qui peuvent éaitées, quelle que soit la texture de I'image.
Par ailleurs, pour que la répartition du marqueitrla plus homogene possible, il faut que la
taille du marqueur soit petite (mais pas trop ques pixels).

Pour savoir si la répartition des niveaux de gsisb®nne, il suffit d’étudier I'histogramme de
la région d’étude (Figure 5-10) :
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[
0 255 0 255 1] 255

(@) (b) ()

Figure 5-10. Exemples de répartitions de niveaux gies : (a) Bonne répartition
(b). Répartition acceptable, (c). Répartition déanvalidité par corrélation est incertaine.

A partir du moment ou il n’y a pas de saturatiorsMe blanc ou le noir, qui se manifesterait
par un pic écrantant le reste de I'histogramme @mata Figure 5-10 (c)), la répartition a de
grandes chances d’étre acceptable pour des essaisrdlation.

Il faut se demander quel mouchetis et quelle métirddépot peuvent étre proposés pour les
élastomeres chargeés.

Une étude sur la corrélation d'images appliguée&astomeres [41], réalisée chez Michelin,
présente l'utilisation d’'une variété de mouchetde: la silice, de la craie, du MTBS, du
kaolin. Les critéres de choix du bon mouchetis somt temps de préparation court, une taille
de particule petite, une bonne adhésion avec facide I'échantillon (car si les particules se
décollent lors de la sollicitation, la texture pettanger d’'une maniére importante et la
corrélation peut étre faussée). L’étude a monte gpur un certain nombre de ces poudres,
I’histogramme était convenable, mais dans certeassla taille de particule était trop grande
(ou bien les particules s’agrégeaient), dans dégutras les particules se décollaient. Ces
marqueurs ne semblaient pas étre les plus appsqpuidr I'étude en fatigue. Un autre type de
mouchetis nous avait été proposé : le talc. Ceielenous est apparu le plus prometteur car il
suffit d’en saupoudrer la surface pour avoir unangodistribution, la taille des particules est
petite (de I'ordre de 10um) et le talc adhére l@arcaoutchouc (interactions électrostatiques
+ Van der Waals + effet capillaire).

Pour ce qui est de la méthode de dépbt, nous ramuses rendus compte que le fait de
badigeonner la poudre faisait empirer la répartities niveaux de gris (Figure 5-11). Le
mieux reste de saupoudrer le talc au pinceau efiterde retirer les particules qui adhérent
mal a la surface de I'objet en tapotant Iégéreroargn soufflant.

il W

i p;jg('ell—> 211 m

Figure 5-11 Exemple de mouchetis répartis par differenteshods de dépdt sur |
élastomere :(a). Talc saupoudré, (b). Craie saupéad41], (c). Craie badigeonnée [41].

Un autre élément important a considérer est I'émig qui va mettre en valeur le contraste

créé par le mouchetis et influer sur l'intensité@ul avons remarqué que disposer les fibres
optiques a 45° par rapport a I'échantillon et degxdcétés de I'appareil photo mettait bien en

valeur le contraste créé par le marqueur.
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Apres avoir choisi le type de marqueur, la méthddelépot, et verifie que la texture et le
contraste étaient convenables, nous pouvons a nprésgposer les conditions
d’enregistrement.

5.2.3 Essais mécaniques et conditions d’enregistrement

Les acquisitions ont été effectuées sur des édloastiPS et miniPS lors de la propagation de
fissures en statique et en fatigue. Dans le cada geopagation d’'une fissure en statique, il

s’agissait de voir comment évoluait le champ dela&ment lors de la propagation en

prenant comme image de référence I'éprouvetterfissjuiste avant la propagation. Quant a la
propagation en fatigue, nous pouvions faire deyesyd’enregistrements (Figure 5-12 et
Figure 5-13) sur des éprouvettes préalablemennamoalées, (cf. Chapitre 4).

5.2.3.1 Enregistrement statique a différents niveaux ddad@&ment

- Acquisition avant fatigue (avant émoussementhd’photo de la surface pour différents
déplacements ;

- Acquisition apres fatigue (c’est-a-dire apresnissement et apres que la fissure se soit
propagée d’environ 1mm).

Enregistrement o _ Enregistrement
avant sollicitation Sollicitation en fatigue aprés fatigue

v

_ d=2mm _ d=2mm

A Déformatior

d = 1,5mm ““,\0‘ (\‘\ (\‘\ “‘(\0‘ (\‘\ ‘\A\‘ (\‘\ d = 1,5mm

> d=1mm ;\f\ f\ﬁ\ f\f\ f\ d=1mm
" d=0,5mm f\f\f\ f\f\ f\f\ d = 0,5mm
d =0mm d =0mm

¥ (image de -1 (image de
référence référence

Figure 5-12. Phases d’enregistrement statique Bdihts niveaux de déplacementemyple
traité pour un déplacement maximum de 2mm.

Les enregistrements pouvaient dans ce cas étsecfaihaute résolution avec I'appareil photo.
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5.2.3.2 Enregistrement dynamique

L’acquisition se fait en continu durant le test fdgigue (10Hz) avec la caméra rapide

PULNIX, la résolution est alors beaucoup moins ingoate. Dans la séquence obtenue, il est
ainsi possible d’extraire des images d’'un cycleasture/fermeture de fissure pour les traiter
avec Correli, mais cette démarche reste tres labsei et il arrive que des variations de

contraste et de luminosité, entre les images, antgnel’erreur de mesure.

\ Déformation

e s R SEEESE £ = 15,4%-d = 2mm
| f { | {

( I H H H

i A A R R
[ [
|

Figure 5-13. Enregistrement dynamique (cas d’una@ment maximum en fatigue de 2mm).

Pour pouvoir faire un comparatif des champs dead@phent entre les différents mélanges, il
nous paraissait plus approprié de travailler &igo‘a isog. En effet, a isag, le déplacement
global est trés difféerent entre les mélanges su@dod grandsg. Par exemple, a 2000J/m?,
dans le cas des éprouvettes PS, il faudrait applign déplacement global 5,2mer@0%)
pour le mélange 3CB_8XL; 3mne#$23%) pour 17CB_8XL; 2,6mmeg20%) pour
20CB_8XL ; 2,5mm £€=19%) pour 20CB_15XL ; et 2,3mng$17,6%) pour 20CB_19XL.
Cela veut dire des différences d’un facteur 2 elesedéplacements appliqués aux mélanges.
Il deviendrait alors difficile de comparer les chasrde déplacement locaux.

Pour chaque mélange, les photos ont donc été mnsxsun écart en déplacement global de
0,5mm. Quoi qu’il en soit, les informations obtes@eisoe pourront toujours étre extrapolées
a isoG étant donné que ces deux parametres sont liepiteeha).

'y a un autre point important qui concerne lapdition de la caméra CCD lors de
I'enregistrement. En effet, pour de petits déplaeet® globaux (jusqu’a 2mm), la caméra
peut rester fixe, la zone qui sera analysée pareCeera toujours observable sur les images
enregistrées. En revanche, lorsque 'on commendea\ailler a des déplacements plus
importants, certaines parties de la région (la Rfdi¢ nous souhaitons étudier seront en
dehors du champ de la caméra entre limage de emdfér et I'image déformée
(Figure 5-14 (a)). Correli ne pourra alors foumpirune mesure sur une plus petite portion de
la ROI. La taille de la région étudiée peut se vénuite de moitie. C’est pourquoi pour
chaque enregistrement, il nous a fallu déplacexataéra CCD (Figure 5-14 (b)) et faire en
sorte que la pointe de fissure se trouve au mérdeoiersur I'image pour des raisons de
symétrie. La caméra restera fixe, lors des enregignts dynamiques et statiques, pour les
petits déplacements (Figure 5-14 (c)).
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— |Image de référence
— |mage déformée

° marqueur se trouvant :
dans la ROI g

e Mmarqueur se trouvant en o o
dehors de la ROI L ;

L

ROI initialement

! ROI : ! ROI
! traitée [ —— ! traitée

/

Figure 5-14. Méthode d’enregistrement des imagesur pte traitement Correli
(@). Conséquence de la méthode d’enregistrementlssuaille de la ROI aux granc
déplacements (a gauche : lorsque la caméra se démaec la pointe de fissure, a draite
lorsque la caméra reste fixgp). Déplacement vertical de la caméra CCD a cle
déformation appliquée, (c). La caméra CCD reste flurant les enregistrements.

Apres avoir effectué toutes les acquisitions, détement par corrélation d'images nécessite,
avant d’étre lance, que divers parametres soidirtisi@ar I'utilisateur. Nous ne détaillerons
ni les différents modes de configurations ni lest@oles de vérification. Les lecteurs
souhaitant en savoir plus peuvent se référer a¢aa 3.
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5.3 RESULTATS OBTENUS

Comme nous venons de le voir, I'utilisation de d¢arélation d'images permet de bénéficier
de diverses informations, en particulier ldedécomposition du champ de déplacement
suivant une composante verticale (g et une composante horizontale (J :

d=d; +d, Eq. 5-12

Dans la suite, si cela n'est pas précisé : il s’agi’éprouvettes PS fissurées qui ont été
étudiées aprés fatigue c'est-a-dire aprés I'émoussement et aprés quiissare se soit
propagée de 1mm. De plus, les clichés ont été obtemvant la méthode d’ « Enregistrement
statique a différents niveaux de déplacement ».

5.3.1 Allure des résultats

Des exemples de champs de déplacemeet d, obtenus a partir d'images d’'une éprouvette
PS fissurée du mélange 20CB_8XL, déformée de 486, représentés en Figure 5-15 :

NV

. _ ARl S T e J40 57
Figure 5-15. Allure des champs de déplacement oistgrar Correlid=d; + d, (cas d’'une
éprouvette PS fissurée déformée de 4%, soit uracéplent global de 0,5mmja). Suivan
'axe vertical, d, (b). Suivant I'axe horizontal, ,d Les déplacements indiqués prés
échelles de couleur sont en pixels. L'image ereagrplan est I'image de référence.
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Nous attirons lattention sur l'allure des lignee c¢hamp (ou iso-lignes) qui sont
représentatives de toutes les observations faites €orreli pour tous les mélanges de
I'étude. Dans le cas du déplacemeptldin de la fissure, les lignes de champ sont r&gsaet
quasi-paralleles a I'axe horizontal. En revanches ple la pointe de fissure, elles se resserrent
et ont tendance a y converger. Il nous est déjailplesde percevoir la forte localisation des
grands déplacements générée par le fond de fidser@éplacement au-dessus et en dessous
de la fissure suit bien le sens que I'on s’attelhdrabserver lors de la séparation des deux
surfaces de rupture. Nous faisons remarquer guielgacements mesurés, dans I'exemple de
la Figure 5-15, vont de 150 pixels (~240um suivargens de I'axe 1) a -150 pixels (~240um
dans le sens opposé a l'axe 1).

Pour ce qui est du déplacemeptribus constatons que la matiere située au nivedlaxk de

la fissure se déplace suivant 'axe 2. En revanehéhaut et en bas de la fissure, la matiere se
dirige a 'opposée de I'axe 2. Ceci rejoint la @isique nous pouvons nous faire d’une légere
rotation induite par la séparation des surfacesugture lors de la déformation. Comme pour
le déplacement,gd nous pouvons faire remarquer la différence ddéadément mesurée pour
d> qui va de 5 pixels (~ 8um suivant le sens de I'’2ka -30 pixels (~ 48um dans le sens
opposé a I'axe 2). Cette gamme d’amplitude de dépi@nt est petite par rapport a celle du
déplacementd

Signalons que I'erreur de corrélation autour déidsure est de quelques %. Au bord de la
fissure, elle peut atteindre plus de%a0surtout a I'arriere de la pointe de fissure pajae les
ZOls concernées se trouvent a la frontiere entmofe grise (caoutchouc) et la zone noire
(fissure).

La premiéere question que nous pouvons nous pasateesavoir si l'allure des champs de
déplacement est conforme, qualitativement, a l@oowigjue nous nous faisons de I'allure
générale en téte de fissure. Une modélisation lganeits finis a été créée, considérant un
morceau d’éprouvette PS fissuré auquel on appliquééplacement global de 0,5mm (Figure
5-16). Cette modélisation, effectuée par D. BerghezI'aide d’'un code interne Michelin, est
basée sur une loi de comportement représentativéldstomeres chargés. Dans I'exemple de
la Figure 5-16, le mélange considéré est 20CB_8XL.

(a) 2 g (b) 2 g
e dy (mm) 1
5 b 5 B .0.01
0.1 oy i
’é\ 1 — | 'I!!;!Ew 0oz
T = . L ;
S S ! I =y f— -0.03
~ 1 il ~0 ! —— 1t .
— — | | I T s
X 005 x b -0.04
0.1 d
‘II .0.05
B -0.15 2 A
B AR A7 58 8 B0 G I

09 -0.08

Xz (Mm)

-0.26

Figure 5-16.Allure des résultats fournis par la modélisatidérgéents finis sur un morce.
d’éprouvette PS subissant un déplacement global Odemm (4% de déformation)
(a) Champ de déplacement suivant I'axe 1 (en mop)Champ de déplacement suivéiiake

2 (en mm




5.3 RESULTATS OBTENUS - 207 -

Le résultat fourni par le modele et celui obtenu@arreli se rejoignent qualitativement dans
le sens ou les iso-lignes suivant le déplacemerstodt horizontaux et paralleles loin de la
fissure et se rejoignent au niveau de la pointdigkire. Des ressemblances qualitatives
peuvent aussi étre faites pour ce qui est degissdi de déplacement d

Par ailleurs, les amplitudes de déplacement casugdnt proches de celles mesurées par
Correli (entre -250 pm et 250 pm pour et entre -60um et quelques um poyr d

L’allure du champ de déplacement correspond biem gue I'on s’attend a obtenir dans le cas
d’'un matériau fissuré et déformé suivant I'axe icaft Ce champ de déplacement est d’autant
plus important qu’il a des conséquences directeseschamp de déformation par dérivation
(augmentation de l'erreur).

Concernant l'allure du champ de déformation querrfbtuCorreli, voici un exemple,
Figure 5-17, obtenu sur un échantillon PS fissugtominé de 15% (soit un déplacement
global de 2mm) pour le mélange 20CB_8XL :

ol

Figure 5-17. Champs de déformation nominale obtgrarsCorreli surune éprouvette F

déformeé de 15% (soit un déplacement global de 2n#n)et &.. Le maillage, auquel so
attribuées les valeurs de la déformation, est |dlage de référence (mélange 20CB_8XL).

La représentation de,, €galement possible par Correli, n’est pas essdntilans ce type
d’étude et n’atteint pas des amplitudes importantes
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Dans la Figure 5-17, I'aspect « bruité » des chadgpdéformation est di au fait que Correli
calcule par différences finies (méthode basée surdiscrétisation des opérateurs
dérivation/différenciation, c’est-a-dire que la rfarlation des dérivées/différentielles est
approximée en chaque point du maillage).

Nous pouvons tout d’abord remarquer, dans le cas;dgue la déformation loin de la fissure
a une amplitude proche de la déformation globatel'@dre de 15%). Puis, tout prés de la
fissure, 'amplitude de déformation peut atteingdlas de 100%. Cette représentation du
champ de déformation met en évidefedorte localisation des grandes déformations en
pointe de fissureque nous étudierons plus en détail par la suite.

Nous observons d’autre part que les amplitudeseflermatione;; (qui sont de I'ordre de 14
% loin de la fissure a plus de 100 % pres de latpaile fissure dans la Figure 5-17) sont
beaucoup plus grandes gge (allant de 1% loin de la fissure a plus de 10% pees de la
fissure).

Mais, comparer les mélanges au moyen des champgfdemation est délicat car, comme
nous l'avons vu précédemment (Chapitre 4), la fodes fissures n’est pas la méme pour
chague mélange, les pointes de fissure ne sordt lsaméme position sur 'image, ni orientées
de la méme facon. Il est tout a fait possible demarer des champs Correli par des méthodes
d’interpolation, mais les différences géométriqgoespliquent la comparaison.

On peut se demander comment les mélanges peuvertdo@iparés en terme de déformation,
sans passer par la comparaison des maillages sreteguelles informations sont les plus
importantes a extraire.

L’approche simple que nous proposons est de relavééformation nominale dans l'axe
de la fissure (En analogie avec la Figure 3-3, il s’agit de ésenter la déformation en
fonction de r, pour® = 0).

5.3.2 Définition des courbes de déformation
5.3.2.1 Existence d’'une zone hautement déformée localis@eiate de fissure

La méthode de détermination de la déformation suiVaxe de la fissure consiste a extraire
les déplacements; et ¢ et & relever les pentes qui vont correspondre dafgrmations
nominalese;; et €. Les valeurs des déplacements sont récupéréestin ges fichiers
résultats fournis par Correli. Ces fichiers contiemt les coordonnées des nceuds du maillage
de référence et la valeur du déplacement pour ehacgpud.

Prenons I'exemple des champs de déplacement obpenusun matériau fissuré déformeé de
23% (soit un déplacement global de 3mm) et étudiemsiéplacements suivant I'axe vertical,
d;, qui permettent I'estimation d’ugy; (voir Figure 5-18), et les déplacements suivasmd’
horizontal, d, qui permettent I'estimation d’ugy,, (voir Figure 5-19).
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Figure 5-18. Relevé vertical des déplacementgedong de I'axe de la fissure (champ
déplacement obtenu pour une éprouvette PS fisawée une déformation globale de 23%
soit un déplacement vertical global d = 3i). Exemple du mélange 20CB_8

)
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Figure 5-19. Relevé horizontal des déplacementsled long de l'axe 2 (champ ¢
déplacement obtenu pour une éprouvette PS fisaweée une déformation globale de 23%
soit un déplacement vertical global d = 3mm). Exienglu mélange 20CB_8XL.

Concernant la Figure 5-18, nous attirons tout d'dlvattention sur le changement d’allure de
la courbe de déplacement au fur et & mesure quemaus rapprochons de la fissure. Loin de
la fissure (par exemple sur la droitg)( la courbe des déplacementsedt une droite dont la
pente correspond a la déformation globale appliqueeeste de I'échantillon, soit 23% dans
I'exemple précédent. Lorsque nous nous rapprockens fissure (droite4{), la courbe de

déplacement change de forme et trois zones de atenpent peuvent étre distinguées trés
pres de la fissure :

- une zone a la hauteur de la fissure, (B), ou ¢ibeerve clairement un changement de pente,

par rapport a la droitel), avec une déformation correspondante qui peatnalte plus de
100% ;

- deux zones, (A) et (C), en haut et en bas dissare qui tendent a rejoindre la déformation
globale a 23%.
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Le changement de pente entre la draideef la droite §) indique qu’il y a une transition entre
I'état Pure-shear et la zone en déformation prefadessure. Cette information importante
nous renseigne sur la longueur de la zone d’infleete la fissure. Quant a la Figure 5-19,
elle montre d’'une part la symétrie du champ de ald&ghent g par rapport a I'axe de la
fissure et d’autre part que I'amplitude de défoiprak,, est faible par rapport &1. Nous
nous intéresserons donc plus particulierementvaligion deg ;.

La démarche suivante consiste a relever les pelesiéplacements duivant I'axe de la
fissure (cf. Figure 5-18) pour représerdgren fonction de x (Figure 5-20) :

120 - (C) Emax ™ 120%

100+ .-
Région -

54— Lpz ~50 pm
80 Pure Sheaf

Eps Fissure

A

0 LI L T
2.0 2.4 2.8 3.2 3.6 4.0
X,(mm)
Figure 5-20 Représentation de la déformation suivant I'axea Zartir du relevé de
déplacements d La déformation globale appliquée est de 23% (chéédion de la régiol
Pure Shear). bz est la longueur de la « process zone », £t telle de la zone d’influenc
Cas du mélange 20CB_8’

Nous pouvons faire plusieurs commentaires concétaamurbee;;(x,) de la Figure 5-20 :

- La zone Pure shearindiquée est la zone ou la déformation mesuréelestordre de la
déformation globale appliquéeps, soit 23% dans I'exemple précédent. Normalement, s
I'éprouvette Pure Shear n'était pas fissurée, ig"ets de déplacement deraient toutes
horizontales (sauf aux extrémités de I'échantiBorause des effets de bord). Dans cette zone,
la fissure n'a aucune influence et elle nous perdeetdélimiter la zone d’influence de la
fissure.

- Lazone d’'influencepeut étre décomposée en 3 zones. Il y a une a9ned la déformation
est faible, proche deps Elle augmente Iégerement a mesure que I'on sgraepe de la
fissure. Ensuite, dans une zone (b), la déformatiogymente de maniere abrupte (la pente de
la déformation a été presque multipliée par 10 assant de la zone (a) a la zone (b)). Nous
définissons la limite supérieure de la zone (b)08%, qui est le niveau a partir duquel les
grandes déformations apparaissent. La combinaissrzahes (a) et (b) représente 90% de la
taille de la zone d’influence.

Enfin, il y a une zone (c) dans laquelle la défdiomaest supérieure a 100%. Elle est tres
courte (~50um) mais I'évolution de la déformationegt tres abrupte. Elle peut étre
considérée commane « process zone.»Ceci nous montre encore une ftaslocalisation
des grandes déformations pres de la pointe de figgu
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D’un point de vue schématique, la mise en évidaleees deux zones pourrait se faire en

soustrayant le champ de déformation de I'éprouvette fissurée a celui de I'éprouvette
fissurée (Figure 5-21).

T T

Zone dinfluence
—>

€ fissuré < - € non fissuré — Ae =0 Ae>0

Zonehautement déform:

ﬂ ﬂ AE = Efissure— Enon fissuré

Figure 5-21 Représentation schématique de la zone d'influefoee fissure. On conside
gue les éprouvettes fissurée et non-fissurée friits méme déformation globale.

- Le résultat important est aussi que la déformatians la zone (c) augmente jusqu’a
atteindre une valeur maximalg,ax, €n pointe de fissure. La déformation aurait bien pu
aboutir a une valeur maximale puis rester constsurte@ine petite distance (ce qui se passe en
général en présence d’'une zone plastique). Mais, jileut aussi que le plateau de déformation
ne soit pas visible a I'échelle de la ZOI (qui & daille de 26pum).

- La décomposition de la zone d’influence suggeére Iqrs de la propagation de la fissure en
fatigue, la matiére se trouvant dans I'axe dedauiie va voir sa déformation progressivement
augmenter (zone (a)) puis brusquement atteindrgraiedes déformations (zone (c)). Cela
veut dire que I'hystérése des cycles de fatigue \gu& voir » ce morceau de matiere sera
bouleversée par un retour de I'effet Mullins (Chapi2). En effet, lorsque la déformation
maximale augmente, il y a de nouveau un adoucigsedeecontrainte, soit un effet Mullins,
qui va induire de 'endommagement et de I'anisagop

- Etant donné la distribution des déformations,snnaus rendons compte que I'application

d’'une sollicitation cyclique induit des inhomogé&@si en termes de vitesse de déformation
dans la zone d’influence; la matiére en téte dsufie subira une grande vitesse de
sollicitation en plus d’'une grande déformation candée a celle se trouvant dans la zone Pure
shear. Par exemple, si nous appliquons une défamaé 20% avec une fréquence de 10Hz
et que la déformation maximale mesurée en tétesdaré est supérieure a 100%, la vitesse de
déformation loin de la fissure sera de 400%/s,satjue pres de la fissure, elle sera de
2000%/s, soit une différence d’un facteur 5.

Comme nous venons de le voir dans la Figure 5488, pres de la fissure, la courbe de
déplacement da une forme différente de celle dans la zone Binear. 3 zones verticales
(A), (B) et (C) ont pu étre relevées. Mais, nousivfums aussi déterminer une dimension
approximative de la zone (B), contenant les gram#ésrmations. En d’autres termes, il est
possible de délimiter verticalement la zone hautdgrdéformée en fond d’entaille.
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5.3.3 Possible localisation des grandes déformations saimt I'axe vertical

En se référant a la Figure 5-18, on se rend comyptkest possible de délimiter, par rapport a
I'axe vertical, la zone des grandes déformationgufe 5-22).

M £ -100um

T T T T T T
800 1000 1200 1400 1600 1800

xl(Eiers)
: "

e Zone diffuse

v = % A Lo
- - “a

- ® i on '.. kW e . - -"o ‘.'
R s, IS DDA i e e s, b o iy

Figure 5-22. Délimitation verticale possibties grandes déformations prés de la point
fissure. Exemple pris pour I'éprouvette PS fissuléenélange 20CB_8XL déformée de 23%.

Dans la Figure 5-22, on peut diviser la courbe @a@atement x;) suivant la droite (iii) en
3 zones ou la déformation est « quasi-constant€ette division permet d’avoir une
délimitation verticale approximative de la zone demndes déformationBour la suite, nous
appellerons#, la hauteur délimitant les grandes déformations emointe de fissure On
peut effectuer cette division des courbes de dépiaat d jusqu’a ~ 100um de la pointe de
fissure. Au-dela, la délimitation, entre les lign@s$ et (iii ), devient incertaine. La courbe

di(x,) est une droite dont la pente est supérieueesaOn se trouve alors dans une zone
diffuse.

Ce premier dépouillement des résultats montre tencstence d’'une zone d’influence de la
fissure, mais aussi celle dhe zone hautement déforméddans laquelle la déformation
dépasse les 10m), orientée, localisée a proximité immédiate de la poie de fissure

(« process zone »). L’'exemple précédent montrer, jgomélange 20CB_8XL, que la taille de
cette zone localisée est de l'ordre de 50um x 100uanforte localisation des grandes
déformations n’est visible qu'a partir d’'un certaiiveau de déformation globale qu'il sera
intéressant de définir. La déformation maximalenaeeau de la pointe de fissure (dans
I'exemple précédent, elle est estiméel26% a quelques dizaines de pm du fond d’entaille)
n'est pas évidente a déterminer a cause de lagusite la forme et des dimensions du fond
d’entalille.
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Avant de comparer les mélanges, nous allons étlalierme et les éléments caractéristiques
des courbes;i(x;) obtenues a différentesps appliguées, et proposer une méthode de
détermination denax en pointe de fissure.

5.3.4 Etude plus précise du profil de déformation

Comme il a été vu précédemment, la déformationasuiVaxe 1 est la plus importante et est
susceptible de piloter la vitesse de propagationfiseure en fatigue. Il faudra donc
s’intéresser tout particulierement a ce paramatnsj qu'aux dimensions des zones localisées
en fond de fissure. Les résultats présentés onblétenus dans le cas d’éprouvettes PS
fissurées du mélange 20CB_8XL.

5.3.4.1 Evolution des dimensions de la zone d'influencer pidférentessps

La méme démarche pour releven(x,) peut s’appliquer pour différentes déformations
globales. La Figure 5-23 regroupe des couragx) (ou X est la distance a la pointe de
fissure) obtenues en appliquant un déplacementbtatire les mors allant de 1mm a 4mm.

Lpz
204 Lz | d =1 mm (gp5~ 8%)
' |--- d=2mm (g5~ 15%)
15 — -d=3mm (g5~ 23%)
- — d=4mm (g5~ 31%)
w
1 0 [ e Neereeeneemnennennen
\Niveau des grandes
) déformations
0.5 ' —
\\ -“""-———--_—.-—.__._—..._.__'___.._.._'_—__—.-._.__'__ €ps

Fissure )i T T T |
/0 500 1000 1500 2000

X (um)
Figure 5-23. Représentation dgi(x) pour différents déplacements globaux d appbgug;
est la longueur de la « process zone »,#gtdelle de la zone d’influence (mélange 20CB_8XL).

Cette figure montre tout d’abord que la zone dliafice a une longueur A) de ~ 800 pum
pour d = 1Imm et ~ 2,1 mm pour d = 4 mny,(kest définie comme la longueur a partir de
laquelleg;; > eps Plus précisément, lorsqag/eps dépasse 1,4 aux petits déplacements et 1,1
aux grands déplacements car la déformation darégjian Pure Shear fluctue de0,02 ). On
peut aussi observer I'apparition de la zone deadgs déformations (que nous définissons
comme la zone a partir de laquedlg>1), de longueur &z, pour d > 1mm. Le matériau en
pointe de fissure va alors présenter différentspmrtements suivant le déplacement global
qui sera imposé a I'éprouvette PS.




- 214 - 5.3 RESULTATS OBTENUS

Nous pouvons relever les dimensions de la zondlugince (lz) et de la zone hautement
déformée en fond de fissure pfd. en fonction de la déformation globale appliquée
(Figure 5-24 (a)). Une représentation de ces lomguen fonction du taux de restitution
d'énergie appareng; (Figure 5-24 (b)) peut aussi étre faite, étantngola relation existant
entre ce dernier et la déformation globale (Chapijt
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g 1000 (mm)=5&pg
N 6:
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Figure 5-24. Evolution des longueurg, let Lz en fonction de (a). La déformation global
appliquéeses, et (b). Le taux de restitution d’énergjgpouvant correspondre en fatigue. (
du mélange 20CB_8XL.
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Cette figure montre, tout d’abord, que les longaduyr et Ly varient en loi de puissance de
eps et deg, et augmentent avec ces derniers. La zone hautefé@rmée en fond de fissure
apparait a partir dess ~ 10-13% (soit pourg ~ 900 J/m?). Sa longueur représente%-8e
Lz pour une gamme de déformation globale généraleréardiée en fatigue. Si nous
voulions extrapoler ces mesures jusqu’au niveadélermation macroscopique ou la fissure
amorce sa propagation en statique (cf. Chapitre’d3t-a-dire lorsqueps atteint ~80% pour
le mélange 20CB_8XL, nous auriong ~ 4mmetLpz ~ 700um Lp; atteint alors 20% dez.

Mises a part les dimensions de ces zones, il peeatigtéressant d’analyser le profil de
déformatione;; suivant le déplacement global d appliqué.

5.3.4.2 Evolution du profil de déformatiofi; pour différentegps

En analogie avec les profils calculés en Mécanideela Rupture Elastique Linéaire
(Chapitre 3), nous pouvons fitter les courbgéx), par une loi de puissance ¢h Rour cela,
nous allons représenter les courbes de la Fig@2&én log-log (Figure 5-25) :

+ d=1mm (x5~ 8%)

O d=2mm (g5~ 15%)
¥ d=3mm (e~ 23%)
X

d=4mm (x5~ 31%)
fit par loi de puissance

SRR
‘‘‘‘‘‘‘‘‘‘‘

NGy,

T

*"'!unﬁ{ll:::
=L

X (Lm)
Figure 5-25. Modélisation des courbes(x) par une loi de puissance de la fornfe Qas
du mélange 20CB_8XL.

L’exemple de cette figure montre que I'exposantservant a modéliser les courbmgXx),

peut varier entre -0,3 et -0,6. Il faut signalee dlexposant -1/3 correspond au comportement
élastique non-linéaire et I'exposant -1/2 corresp@nun comportement élastique linéaire
(Chapitre 3). Il pourrait étre intéressant, pous dealyses futures, de comparer, cette fois-ci,
les champs de déformations locaux mesurés avectaesps, calculés par éléments finis,
correspondant au comportement élastique non-limédér I'élastomére. Nous remarguons
aussi que plus la déformation globale appliquégestde, plus I'exposant diminue pour se
rapprocher de I'exposant -1/3. Ce qui parait coabkyvétant donné que la zone des grandes
déformations, qui accentue le comportement noralieé¢devient de plus en plus grande.
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Apres I'étude du profil et des dimensions de laezdiinfluence, on peut se poser la question
de la détermination d&nax €n pointe de fissure.

5.3.4.3 Estimation desmaxen pointe de fissure

Comme il a été dit précédemment, la déformationimabe au niveau de la pointe de fissure
est généralement difficile & déterminer préciséndecduse de la forme et des dimensions du
fond de fissure. La valeur « relevée en pointeisiufe » (Figure 5-20) peut se trouver a une
distance de plus ou moins une taille d’élémentrapport & la pointe de fissure. En effet, lors
du traitement de corrélation d'images, il peut\arique la pointe soit difficile a repérer, et
gu’elle se retrouve entre deux nceuds (Figure 5@6)le déplacement, qui est indiqué sur
chaque nceud du maillage, est une moyenne calauéelg un élément. Pour un traitement
Correli effectué avec une taille de ZOI de 16 mxéh position deqax peut étre, au plus, de
25um par rapport a la pointe de fissure.

€11 au nceudK) x : Noeud de la

1409 15 25um maille Correli
120 _ e B YK,
1404 €11 au nceudj() f
100 : ,
120 -X-(k) Fissure 2
< 80 ; ,
<, 100 '
W 60 T T T T T 1
4.00 4.02 4.04 4.06 4.08 4.10
40+
20 - La valeur dep,, est
comprise entre celles
0 7 ' ' T ' mesurées aux nceuds j et k
20 24 28 32 36 40
X,(mm)

Figure 5-26. Démarche d’estimation dg.x en fond de fissure.

Dans cette figure, la valeur dgax serait alors comprise entre 126 et 150%. L’erreur
d’estimation va augmenter a mesure que I'on augm&ntdéformation. Si on connait la
position de la pointe de fissure, la valeureglg, peut étre extrapolée suivant la droite reliant
les valeurs de;; attribuées aux nceudp €t (k). En suivant cette méthodologie, I'estimation
deemax €St alors possible. Comme pour I'étude deelt de Lz, nous pouvons représentggy

en fonction deps (Figure 5-27) et de (Figure 5-28).

250 —
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é 100 [ B ¥
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50 R Domaine ou la
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_LI' I I I I I I 1
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Eps (%)
Figure 5-27. Evolution déynaxen fonction deps Cas du meélange 20CB_8XL.
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Figure 5-28. Evolution dénaxen fonction de;. Cas du mélange 20CB_8XL.

Les deux figures précédentes montrent clairemeangtentation demax aveceps et g. Ces
courbes peuvent étre extrapolées jusqu’aux valemtisues deeps et de G obtenues en
statique (Chapitre 4), c’est-a-dire lorsque la Uiss commence a se propager: a
€ps = 77% - 92% (G = 19-26 kJ/m?), dans le cas de 20CB_8Xkhax =460% - 580%. Nous
rappelons qu'au Chapitre 2, nous avons tenté diestil’extensibilité limite§ du réseau
vulcanisé. Nous avons vu qu'il était difficile détdrminer précisément la valeur &enous
avons alors proposé un encadrement approximatf gdar des valeurs minimalé,, et
maximales.g max NOus avons aussi introduit une valeur moyedfngen NOus remarquons
que la valeur deHlemax €St comprise enti@min (=4,6) et moyen (=7,8).

Il est également intéressant de représenter ldaelentre dc/dN (vitesse de propagation de
fissure en fatigue, Chapitre 4) &tax (Figure 5-29). On suppose que, pour une amplitiede
déformation donnée, dans le régime quasi-statioenda pointe de fissure garde une
déformationenax constante.

T 1003 m 20CB_8XL L.
© A
> 4 >—i’—<
o -
£ 7 A
E 104 y E 0 35
= 83 )-,E-{ VU Emax
o 2 ~ %’
) - -
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2 3 4 5 6 7 8 9 2 3 4 5
10 e . 100
max (/0)

Figure 5-29. Evolution de dc/dN en fonctiongdgy.Cas du mélange 20CB_8XL.

La Figure 5-29 semble présenter, pour le mélan@B28XL, deux régimes de propagation
suivant la déformation maximale en fond de fiss@®.changement de régime peut étre lié a
la présence de la zone des grandes déformatiqgmeg¢ess zone ») dont la taille augmente a
mesure que la déformation globale augmente (Figii4 (a)).
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Nous avons dondélimité et estimé la longueur de la zone d’influece et de la zone des
grandes déformations en fond de fissure. Ce type appproche n’a, a notre connaissance,
jamais été proposé dans le cas de matériaux viscagtiques fissurésCeci en grande partie
a cause des difficultés techniques que rencontreatactérisation de cette zone localisée.
Nous avons pu voir quke profil de déformation pres de la fissure suivaitune loi de
puissance de XX étant la distance par rapport a la pointe dsufie), se rapprochant d’'un
comportement élastique linéaire aux petigs et d'un comportement élastique non-linéaire
aux grandsps Une estimation de la déformation maximale en pointee fissure,&max, @
été proposéeCe parameétre semble révétiux types d’évolution de dc/dN en présence ou
non de la zone des grandes déformations.

Une comparaison entre les mélanges peut maintétanfaite en utilisant la méme démarche
que celle employée pour le mélange 20CB_8XL.

5.3.5 Comparaison entre les mélanges

Une premiére démarche peut consister a compareprtdgs de déformation prés d'une
fissure, pour tous les mélanges, adsg-La Figure 5-30 est un exemple de superposition
obtenue pour les différents mélanges. La comparaies profils peut étre envisagée car,
comme il a été vu au Chapitre 4, les rayons de @mnfissure sont proches pour les mélanges
chargés a ise-
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Figure 5-30.Exemple de superposition des profilslé®rmationg ;(x;), prés d’'une fissure
de tous les mélanges, pour une déformation glcg< = 23%.

La Figure 5-30 montre des différences importanteeedes mélanges en terme de profil de
d