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I1, I2, I3 Invariants des déformations
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Nc Nombre de points de réticulation ou de nœuds figés

Ns Nombre de points d’enchevêtrement ou de nœuds mobiles

η Mesure du glissement potentiel dans les nœuds d’enchevêtrement

α Potentiel d’extensibilité de la châıne
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CHAPITRE 1

INTRODUCTION

L
es polymères font désormais partie intégrante de notre quotidien. Leurs capacités à remplir des

fonctions de ”matériaux de structure”, en garantissant d’excellentes propriétés de tenue méca-

nique pour des coûts et une masse faibles, les destinent à une utilisation de plus en plus large, dans

des applications ne se cantonnant plus seulement aux pièces d’usage.

Pour cela, il faut disposer de modèles et de paramètres de comportement susceptibles d’autoriser

un dimensionnement fiable. Pour autant que les polymères soient concernés, ce domaine reste ouvert

et un effort de modélisation est encore nécessaire. L’ambition de cette étude doctorale est de fournir,

dans un cadre thermodynamique propre, un tel formalisme, pour un polyamide 6.6, dans la zone de

transition vitreuse de sa phase amorphe.

Avant de présenter la démarche et de rentrer dans le vif du sujet, commençons par l’historique de

ce polymère, son domaine d’application et quelques données macro-économiques.

Les polyamides ([1]) ont leur origine avec le polyamide 6.6, préparé pour la première fois par W.H.

Carothers, en 1935, à partir d’acide adipique et d’hexaméthylène diamine. Commercialisé par Du Pont

de Nemours, en 1938, en tant que fibres textiles entièrement synthétiques, sous l’appellation Nylon➤,

les polyamides connurent rapidement une grande diffusion. Vers 1941, le Nylon➤ commença à être

aussi distribué sous forme de poudre (ou granulés) pour les applications de type pièces moulées. En

effet, son caractère semi-cristallin le distinguait des polymères amorphes utilisés à l’époque par :

• D’une part, une transition très rapide de l’état solide à l’état liquide ;

• D’autre part, des propriétés mécaniques (rigidité, dureté, résistance au frottement) et une tenue

en température supérieure.

L’ensemble de ces propriétés conduisit donc à qualifier le Nylon➤ de ”thermoplastique technique”.

Les ”plastiques techniques” ([2]) sont utilisés pour leurs performances mécaniques et thermiques

dans des secteurs à haute technicité, comme l’automobile, les composants électriques ou électroniques,
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les biens industriels ou de grande consommation, le sport ou encore les loisirs. Ils sont souvent utilisés

en substitution d’aciers ou d’alliages d’aluminium, car ils permettent des allègements significatifs et

contribuent ainsi au développement durable. Ils offrent également une plus grande liberté en termes

de conception.

1.1 Cadre de l’étude

Dans ce contexte dynamique, l’étude présentée ici fait partie du projet Européen eureka numéro

3755, II, intitulé damofip, acronyme pour ”DAMage Of FIber reinforced Polyamid”, consistant en

une modélisation multi-échelle du comportement mécanique en endommagement des composites po-

lyamides renforcés fibre de verre.

Ce projet a pour but de proposer une prédiction intégrée (de la mise en œuvre à l’utilisation) de

l’endommagement et de la rupture de composites polyamide 6.6, renforcés de fibres de verre courtes.

Quatre partenaires sont liés au projet : deux industriels et deux partenaires académiques :

• Rhodia Polyamide (coordinateur du projet) met en œuvre les matières et réalise la caractérisation

mécanique et microstructurale des composites. De plus, il assure la validation des méthodes

développées par les autres partenaires, et la réalisation de la base de donnée matériau.

• e-Xstream est un editeur de logiciel, qui développe un logiciel de calcul micromécanique, digi-

mat➤ . Ce code réalise l’homogénéisation mécanique du comportement d’un volume élémentaire

représentatif, ver hétérogène, constitué de plusieurs phases, à partir de données sur leur com-

portement (par exemple matrice et fibres) et sur la distribution et l’orientation de la phase

minoritaire. Dans le projet, il intègre les modèles académiques développés par les partenaires

académiques et assure le couplage numérique, de cette homogénéisation, avec des codes de si-

mulation de mise en oeuvre d’une part et de calcul de structure d’autre part.

• L’Université Catholique de Louvain développe la part théorique des modèles d’homogénéisation

visant à prédire comportement et rupture des composites, et aide à leur mise en œuvre numérique.

• Le cemef développe, quant à lui, un modèle thermomécanique couplé du comportement méca-

nique de la matrice, et identifie les données expérimentales et les paramètres qui s’y rattachent.
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1.2 Démarche générale

Notre étude s’intéresse donc au seul polyamide 6.6. Elle doit, par contre, s’intégrer dans ce projet

global. Ceci impose de combiner un certain niveau de pragmatisme à la pertinence de la démarche et

de tenir compte de l’application finale.

Dans notre cas, la matrice polyamide 6.6 peut être utilisée dans la zone de transition vitreuse de

sa phase amorphe, soit pour les pièces placées dans un environnement chaud (e.g., sous capot moteur

si applications automobile), soit dans les zones chargées rapidement du fait des dissipations (e.g., en

pointes de fibres dans un composite) ou encore lors de sollicitations lentes et/ou répétées.

Pendant cette élévation de température, la partie amorphe du polymère peut passer d’un compor-

tement vitreux, plus ou moins ”ductile” aux basses températures, à un comportement hyperélastique

aux hautes températures, ou présentant un très fort aspect viscoélastique et/ou viscoplastique dans

la zone intermédiaire (zone de transition α de l’amorphe). C’est dans cette zone, où on observe de

fortes sensibilités couplées aux vitesses et températures de sollicitations, que nous nous plaçons. Il

conviendra donc de proposer le moyen de modéliser cette visco-élasticité thermodépendente.

Le matériau utilisé est un polyamide de la gamme Technyl➤ naturel, sans fibre de verre. Il faut,

toutefois, permettre une mise en œuvre sans dégradation et la plus représentative possible de l’usage

final. Nous travaillerons donc sur la matrice formulée, c’est à dire comprenant tous les additifs néces-

saires à sa transformation. Les éprouvettes sont injectées dans des conditions standards, uniques pour

toute l’étude. Nous contrôlerons, par contre, l’humidité de nos échantillons au cours de nos essais pour

en assurer la reproductibilité.

En terme de modélisation, nous considèrerons le matériau comme un matériau homogène équivalent

à l’échelle de la matrice, en ne tenant pas directement compte de sa nature bi-phasique semi-cristalline.

Notre modèle sera donc construit via une approche macroscopique de ce point de vue.

Nous essaierons, toutefois, de tenir compte de la spécificité des polymères, en utilisant un mo-

dèle le plus physiquement basé possible et autorisant, à terme, la prise en compte plus précise de

paramètres physiques (cristallinité, taux d’humidité, etc). Notre choix s’est porté sur l’utilisation de

modèle dérivé de modèles de type statistique de châınes utilisant au mieux les équivalences
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temps / température. Il s’agit, en fait, d’une approche originale développée au cemef entre 2004 et

2007, dans le cadre du projet Européen APT pack [3] sur la base d’observations réunies dans les thèses

d’Eric Gorlier [4] , Aliza Erner [5] et Martin Picard [6]. Dans ce travail, nous validerons l’approche

dans le cas du polyamide 6.6 et validerons son écriture 3D dans un cadre thermodynamique.

Pour mettre en évidence le comportement mécanique de notre matériau, nous nous appuyons sur

un protocole expérimental nous garantissant une qualité de mesures mécanique et thermique aussi

bonne que possible. Nous présenterons les résultats obtenus pour deux types de sollicitations : traction

simple non-monotone avec suivi de la température, puis régulation de la température ; cisaillement

simple de type Iosipescu cyclique avec suivi de la température. L’ensemble des essais nous permet de

poser les grandes lignes du comportement thermomécanique de notre polyamide 6.6, de postuler les

différentes hypothèses de modélisation, et de disposer d’une base expérimentale de validation.

Tous ces essais sont instrumentés (mesure de champ et contrôle des vitesses) et réalisés

dans une gamme de vitesses et températures les plus larges possible. Pour définir cette gamme, l’ap-

proche prend en compte les constatations expérimentales d’équivalence temps / température. Ainsi,

les grandeurs caractéristiques d’un essai ne sont plus seulement la vitesse de déformation et la tem-

pérature, mais la combinaison de ces deux paramètres, nous permettant de dégager une grandeur

caractéristique, la vitesse équivalente à une température de référence.

Cette grandeur est précisée à l’occasion de la présentation de notre protocole de préparation expéri-

mental, au chapitre 2. La pertinence de l’approche sera vérifiée au travers des résultats expérimentaux

présentés au chapitre 3, en même temps que les autres hypothèses de notre modélisation. Cette gran-

deur sera aussi mise à profit dans notre modélisation, qui fait l’objet du chapitre 5.

En effet, on verra dans le chapitre 3, que les effets thermiques et mécaniques sont indissociables

dans notre cas, et peuvent être une cause de comportement fortement non-linéaire du matériau. Il est

donc nécessaire de prendre en compte ces couplages thermiques forts. Les modèles de comportement de

la littérature (illustrés au chapitre 4), sont couramment développés en dissociant les deux paramètres,

vitesse et température. Ceci conduit à des modèles mathématiquement lourds et peu prédictifs, mais

également rend plus difficile de raisonner sur la prise en compte des couplages thermomécaniques forts.

Nous démontrons, au chapitre 5, qu’une utilisation phénoménologique de la vitesse de déformation à la

température de référence comme paramètre du modèle est justifiable dans un cadre thermodynamique
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et conduit à simplifier agréablement les modèles.

Finalement, nous proposerons un modèle de comportement thermomécanique visco-hyper élastique

permettant, pour une large plage de vitesse de déformation et de température, de décrire le compor-

tement sous chargement non monotone d’un polymère semi-cristallin, le polyamide 6.6.

Enfin, les apports et les limites de notre modélisation seront discutés dans le chapitre 6.
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CHAPITRE 2

BASE DE CONNAISSANCE MATÉRIAU

N
ous présentons dans cette partie notre protocole de préparation d’éprouvette.

Nous analysons, ensuite, la dépendance vitesse / température du comportement de notre polymère,

à l’aide de l’analyse dynamique mécanique. Cette étude nous conduit à une réflexion sur la grandeur

caractéristique des essais expérimentaux, et de l’utilisation d’une grandeur couplant vitesse et tem-

pérature, pour la construction d’une base expérimentale large, exploitant l’ensemble des conditions

expérimentales réalisables au laboratoire.
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2.1 Nature du matériau

Le polyamide 6.6 est un polymère semi-cristallin. Dans ce type de polymère, coexistent des lamelles

cristallines (d’épaisseur de l’ordre de 10 nm) et une phase amorphe. Ces deux phases sont intercon-

nectées, une même châıne pouvant appartenir aux deux phases, voire à deux lamelles successives.

(fig. 2.1). A la base, le comportement mécanique d’un polymère semi-cristallin est donc la combinai-

son de mécanismes d’origine amorphe, de mécanismes d’origine cristallin et de leurs interactions. Le

comportement est rendu encore plus complexe par l’organisation relative de ces deux phases.

Cette dernière résulte le plus souvent en une super structure semi-cristalline micronique, à partir

d’un germe central : le sphérolite. Les sphérolites tendent à occuper tout l’espace disponible lors de la

solidification du polymère. Lors de la cristallisation en condition statique, ils conservent une géométrie

sphérique et conduisent, en fin de cristallisation, à une structure polyhédrale de type équiaxe. Si la

cristallisation a lieu lors d’un procédé, cette géométrie de base peut être perturbée et les sphérolites

dégénèrent progressivement en des ellipsöıdes, puis des disques ou des ”shish kébab” pour des condi-

tions d’écoulement plus sévères. Parallèlement à cette évolution géométrique, une certaine anisotropie

cristalline apparâıt.

A l’intérieur d’une pièce mise en œuvre, la microstructure locale peut passer d’une de ces formes

à une autre en fonction des conditions locales de transformation. Pour toutes ces raisons, le compor-

tement des polymères peut dépendre des conditions de transformation de l’éprouvette. A défaut de

contrôler pleinement cet aspect, nous mettrons en place un protocole aussi strict que possible pour

limiter les dispersions parasites.

Figure 2.1 – Structure d’un polymère semi-cristallin à l’échelle des lamelles et des sphérolites [7]
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2.2 Structure des pièces injectées

La matière utilisée dans notre étude est fournie sous forme de plaques injectées de 360x100x3mm.

L’injection est faite en nappe sur la largeur de la plaque (fig. 2.2), dans une condition standard et

unique pour toute l’étude, qui assure une certaine représentativité. Ce type de mise en œuvre doit

autoriser le formage de plaques quasi uniformes, où les châınes polymères et la microstructure sont

peu ou pas orientées.

Les éprouvettes seront toutes usinées dans ces plaques et comporteront l’ensemble de l’épaisseur

des plaques.

Dans une plaque injectée, coexistent des zones où les histoires thermomécaniques lors de la trans-

formation sont suffisamment différentes pour engendrer des structures sphérolitques très différentes.

Très schématiquement, la peau en contact avec le moule, généralement froid, est plus orientée et la

structure n’est pas réellement sphérolitique. Sous cette zone de peau, une zone dite de cisaillement

est le siège d’une cristallisation influencée par l’écoulement. Le cœur est, quant à lui, proche d’une

cristallisation statique. C’est la structure dite cœur-peau. L’épaisseur d’une peau est de l’ordre d’un à

quelques centaines de µm.

Figure 2.2 – Plaque utilisée dans l’étude

Au niveau très local, le comportement peut donc être modifié par des effets de structure (au sens

mécanique) différents. A l’échelle de l’épaisseur d’une plaque, le comportement est toujours celui d’un

stratifié. Nous ne décrirons pas explicitement ce phénomène, d’autant qu’un autre niveau d’hétérogé-

néité peut apparâıtre le long du chemin d’écoulement, d’un bout à l’autre de la pièce injectée.

Avant de commencer toute étude, il est par conséquent bon de s’assurer de l’écart à l’homogénéité

et à l’isotropie de nos plaques, pour guider le protocole d’extraction d’échantillons. Dans notre cas, nous

avons réalisé quelques observations microstructurales et une analyse dma systématique, en plusieurs

points des plaques.
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2.2.1 Observations microstructurales

La structure cœur-peau de nos plaques est illustrée en fig.2.3 et 2.4, où une coupe de 2.5 µm

d’épaisseur est réalisée à l’aide d’un microtome (couteau de verre) au centre de la plaque. On voit

apparâıtre un effet cœur-peau assez faible. Sur 200 µm, la taille des sphérolites augmente, passant de

10 µm aux bords à 30 µm vers le centre de l’échantillon. Nous avons donc 13% de l’épaisseur de la

microstructure impactée par l’effet de la mise en forme.

Une légère orientation dans le sens de l’écoulement peut exister. Par précaution, tous nos prélè-

vements seront réalisés dans une direction, i.e. perpendiculairement à l’écoulement (fig. 2.2). L’ho-

mogénéité mécanique des plaques sera, quant à elle, testée par spectrométrie mécanique ou analyse

mécanique dynamique.

Figure 2.3 – Zones de prélèvement dans la plaque injectée

(a) (b) (c)

Figure 2.4 – Observations au microscope optique (a) zone 1 : face arrière. (b) zone 2 : centre plaque. (c) zone
3 : coté éjecteurs.
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2.3 Analyse mécanique dynamique (DMA)

2.3.1 Principe de mesure

L’analyse mécanique dynamique permet de mettre en évidence le caractère anélastique du com-

portement du matériau en petites déformations. Par le suivi du module complexe, cette technique met

en évidence aussi les relaxations mécaniques du matériau. Nous nous intéressons plus particulièrement

à la température de transition α, associée à la transition vitreuse Tα.

Figure 2.5 – Déphasage contrainte déformation

Le système applique un déplacement oscillatoire dmax à l’échantillon, et la force résultante transmise

est mesurée. Le déphasage entre les signaux d’entrée et les signaux de sortie est donné par l’angle de

déphasage δ. La fig. 2.5 présente une courbe de réponse typique. Le déplacement imposé est du type :

d(t) =
dmax
2

(1− cos(2πf.t)) (2.1)

Avec w = 2πf , la déformation imposée est de la forme :

ǫ(t) = ǫ0sin(w.t) (2.2)

et la contrainte résultante avec le déphasage δ prend la forme suivante :

σ(t) = σ0sin(w.t+ δ) (2.3)
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On définit alors les modules réel, E′(w) et de perte, E′′(w) par :

E′(w) =
σ0
ǫ0
cosδ (2.4)

E′′(w) =
σ0
ǫ0
sinδ (2.5)

Avec l’expression du module global E∗ :

E∗(w) = E′(w) + iE′′(w) (2.6)

Le facteur de perte tan δ est le rapport des modules élastique et de perte :

tanδ =
E′′

E′ (2.7)

2.3.2 Sensibilité à la zone de prélèvement

Une campagne d’essais dma est réalisée suivant la cartographie de la figure 2.6.

Figure 2.6 – Zone de prélèvement des échantillons de dma

Nous représentons sur la figure 2.7 l’évolution du module réel à 25◦C en fonction de la position

dans la plaque. Celui-ci peut varier de 20 à 30% sans que l’on puisse facilement identifier une forme

d’évolution, qui semble se concentrer dans la zone d’entrée du moule. Plus important, les différences

sont d’un ordre de grandeur inférieur à celle induites par un mauvais contrôle du taux d’humidité du

matériau.

Par précaution, nous privilégierons une zone, la zone médiane (fig. 2.2), et nous contrôlerons l’hu-

midité de notre polymère.
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Figure 2.7 – Module réel à 25◦C en fonction de la zone de prélèvement

2.3.3 Effet de la température

La température joue un rôle important dans le comportement mécanique des polymères. La figure

2.8 présente l’évolution du module en fonction de la température aux alentours de la transition α.

Figure 2.8 – Evolution du module avec la température

On distingue usuellement trois zones :

• Dans la zone vitreuse, les polymères sont rigides, avec des modules très importants, pouvant

dépasser le GPa. Leur comportement est souvent peu ductile, ils peuvent se fissurer et présentent

des ruptures fragiles, à des niveaux de déformation faibles par rapport à ceux rencontrés dans

les zones à plus haute température. Dans cette zone, les polymères présentent un comportement

proche de l’élasto-plasticité endommageable.
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• Dans la zone de transition vitreuse, les molécules présentent une faible mobilité. Les comporte-

ments viscoélastiques, viscoplastiques, puis hyperélastiques deviennent progressivement prépon-

dérants dans cette zone de transition. La chute rapide du module met en évidence ce passage

d’un comportement vitreux à un comportement caoutchoutique. La température de transition

Tα correspond à cet état transitoire, entre vitreux et caoutchoutique.

• Dans la zone caoutchoutique, le module de raideur est plus faible, et les déformations à rupture

sont plus grandes. Le comportement est très fortement empreint d’hyperélasticité.

Concernant notre matériau, un essai réalisé en flexion 3 points, avec un balayage en température

entre 20◦C et 160◦C, réalisé à raison de 2◦C/min est décrit fig. 2.9. Cette analyse dynamique est faite

sur un matériau sec prélevé directement sur plaque après moulage, conditionné avant expédition, dans

des sacs hermétiques utilisés pour le transport et le stockage. La fréquence est de 1Hz, vitesse médiane

de notre dispositif expérimental.

On observe une baisse rapide du module pendant la transition alpha, passant d’un module élastique

de 3.7 GPa au niveau du plateau vitreux à un module de 0.5 GPa au niveau du plateau caoutchoutique.

Cette transition prend place entre 40 et 90◦C pour cet échantillon sec. Le module de perte est plus

d’une décade plus faible que le module élastique. Le rapport de ces modules, exprimé par l’évolution

de tan δ, nous donne une information sur la zone de transition α qui est proche de 78◦C.

Figure 2.9 – DMA sur échantillon sec (f=1Hz)
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La température n’est pas le seul paramètre influençant le comportement mécanique. La figure 2.10

présente l’évolution du module d’élasticité en fonction de la fréquence pour des températures comprises

entre 20◦C et 80◦C. La plage de fréquence est comprise entre 0.1Hz et 100Hz. A chaque température,

le module élastique augmente avec la fréquence. Pour la condition à 20◦C, l’évolution est de l’ordre de

40%, passant de 2.3 GPa à 3.3 GPa. A 80◦C, l’évolution n’est plus que de 15%. Cette sensibilité à la

fréquence, ou à la vitesse de déformation, évolue avec la température, comme le montrent les évolutions

intermédiaires de module avec la température. Plus la température est élevée, plus la dépendance à la

vitesse est faible. On parle usuellement de dépendance vitesse / température, traitée par la suite avec

le principe d’équivalence temps température [8].

Figure 2.10 – Sensibilité à la fréquence du module élastique pour différentes vitesses
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2.3.4 Principe d’équivalence temps / température

Sur la figure 2.10, on remarque que le module élastique est équivalent pour des conditions expéri-

mentales différentes. Ici, à 20◦C et 0.1Hz, le module est le même qu’à 30◦C et 10Hz.

Un schéma de dépendance en fréquence et température est présenté sur la fig. 2.11, pour trois

températures T0, T1, T2 :

Figure 2.11 – Sensibilité à la fréquence du module élastique pour trois températures

On peut superposer ces trois courbes via des glissements horizontaux comme présenté sur le schéma

de la fig. 2.12(a). Cela revient à changer la variable d’observation temporelle (vitesse ou fréquence).

Dans le cas d’essais dma avec balayage en fréquence, on applique un facteur multiplicateur at à

cette fréquence . L’échelle de temps (ou de fréquence) est élargie par rapport à la fenêtre expérimen-

tale originelle. Cette extension dépend de l’écart entre une température de référence choisie, et les

températures extrêmes atteintes expérimentalement. En d’autres termes, le facteur d’élargissement est

indépendant du choix de la température de référence, mais fonction de l’étendue de la plage de mesures

de température. Les valeurs at sont supérieures à 1 pour des températures inférieures à la température

de référence, et inférieures à 1 pour des températures supérieures à la température de référence (fig.

2.12(b)).

Après la determination des différents facteurs de glissement en fonction de la température, nous

disposons d’une courbe mâıtresse (fig. 2.13) en vitesse équivalente à la température de référence. Cette

représentation assure l’unicité de la grandeur caractérisée (module élastique, module de perte, facteur

de perte) avec la fréquence ou la vitesse de sollicitation.
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(a) (b)

Figure 2.12 – Raisonnement en fréquence équivalente à une température de référence. (a) Décalage
horizontal des courbes en fréquence équivalente à une température de référence. (b) Evolution du
facteur de décalage at/t0 avec la température.

Figure 2.13 – Courbe mâıtresse à la température de référence T0

2.3.5 Loi d’évolution des facteurs de glissement

La fig. 2.14(b) représente les différents facteurs de glissement expérimentaux identifiés, tracés sur

une échelle logarithmique, en fonction de la température. On utilise la loi wlf pour relier ces facteurs

de glissement at aux différentes températures [9].

log at(T ) = − C1(T − Tref )

C2 + (T − Tref )
(2.8)

Ou encore :

at(T ) = 10
− C1(T − Tref )
C2 + (T − Tref

)

(2.9)
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(a) (b)

Figure 2.14 – Détermination des paramètres C1 et C2 de la loi wlf. (a) Courbe globale. (b) Courbe de
corrélation des facteurs de décalage.

D’autre lois sont quelquefois utilisées pour décrire cette dépendance en température des coefficients

de glissement :

• Loi d’Arrhénius [9]

at(T ) = exp
E

R

(
1

T
− 1

T0

)
(2.10)

Avec E l’énergie d’activation et R la constante des gaz parfaits. Les températures sont exprimées

en Kelvin.

• Loi exprimée en terme de volume libre

Soit le volume libre relatif vf donné par :

vf (T )

v0
=
v(T )− v0

v0
(2.11)

Où v est le volume à la température T , v0 le volume extrapolé à 0◦K sans changement de phase.

Dans tous les cas, on introduit alors une nouvelle grandeur atǫ̇eq, la vitesse équivalente à une

température de référence Tref (ou fréquence équivalente atf). Dans ce manuscrit, cette vitesse sera

notre fil conducteur, et sauf mention contraire, l’ensemble des données expérimentales et numériques

seront exprimées en terme de vitesse équivalente à la température de référence.
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2.4 Essais à réaliser / Objectifs expérimentaux

Le principe d’équivalence temps - température expose, pour une sollicitation mécanique donnée,

qu’une augmentation de température est inversement équivalente à une augmentation de la vitesse de

déformation.

Partant de ce constat, nous mettons en place un plan d’expérimentation le plus large possible. Sans

parler pour le moment de type d’essais mécaniques ou de l’humidité relative, intéressons-nous aux

conditions expérimentales réalisables au sein du laboratoire. Comme l’objectif de l’étude doctorale est

la mise en place d’un modèle de comportement thermomécanique efficace sur une plage de conditions

la plus large possible, nous allons étendre les conditions expérimentales en raisonnant sur la grandeur

atǫ̇eq.

On suppose, pour le moment, que cette grandeur est caractéristique de l’essai. Les essais mécaniques

présentés dans le chapitre 3 corroboreront ces considérations théoriques.

Nous souhaitons caractériser notre matériau depuis l’état vitreux jusqu’à l’état caoutchoutique de

la phase amorphe, soit sur notre courbe mâıtresse de 1.10−6 à 1.104 s−1 à la température de référence.

Nous essaierons d’atteindre ces conditions en modifiant température et/ou vitesse en fonction du

possible sur nos dispositifs. Nos dispositifs expérimentaux, en particulier nos extensomètres optiques,

limitent la gamme de vitesses réelles entre 10−4 et 10 s−1. Les températures accessibles facilement

sont, quant à elles, de -10 et 60◦C.

Comme nous le justifierons plus loin, nous utiliserons le polyamide 6.6 saturé d’humidité, ce qui

déplace sa transition α aux alentours de la température ambiante. L’analyse WLF (Figs. 2.14) nous

a conduit aux paramètres suivants : C1 = 45 et C2 = 245◦K pour une température de référence de

25◦C.

La Fig. 2.15 présente un tableau des conditions expérimentales, choisies en fonction de atǫ̇eq, la

vitesse équivalente à la température de référence pour ce matériau humide. La construction autorise,

à la fois une exploration de tout le domaine, et la vérification de la pertinence de l’analyse en vitesses

équivalentes à la température de référence, puisque chacune de celles-ci peut être atteinte avec plusieurs

couples vitesse de déformation réelle et température réelles.
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Figure 2.15 – Gamme de vitesse de déformation ǫ̇ accessible expérimentalement pour atteindre une plage
atǫ̇eq de 1.10−6 à 1.104 s−1 entre -10 et 60◦C. Pour chaque valeur de atǫ̇eq on retrouve différents couples ǫ̇/T
révélateur de l’équivalence temps/température



CHAPITRE 3

COMPORTEMENT THERMOMÉCANIQUE DU POLYAMIDE 66

D
ans ce chapitre, nous présentons le protocole expérimental nous permettant de caractériser le

comportement thermomécanique de notre matériau d’étude. Lors des essais, nous observons une

forte localisation de la déformation dans une zone utile, favorisée par la géométrie des éprouvettes. Nous

utilisons différentes méthodes de mesure de ces déformations. La première est un suivi de marqueurs,

par un système à quatre tâches, qui permet de suivre une moyenne de la déformation entre les tâches

pendant l’essai. La deuxième méthode est le suivi d’un mouchetis aléatoire, puis une analyse par

corrélation d’image en post traitements, qui renseigne sur le champ de déplacements.

Nous présentons les avantages et les inconvénients des deux méthodes, pour choisir la plus apte à

nous fournir la meilleure qualité de mesure, suivant la gamme de mesure de déformation souhaitée.

Un système de suivi de température est aussi utilisé afin d’avoir un historique de l’évolution de la

température de surface pendant les sollicitations mécaniques. Nous verrons, dans l’analyse critique des

résultats, l’importance de ce dernier système, sans lequel il est impossible d’expliquer le comportement

observé.

Deux types d’essais mécaniques ont été réalisés pour construire une base expérimentale mettant

en évidence les grandes lignes du comportement mécanique du polymère. Le premier est un essai de

traction monotone et non monotone (charges, charges décharges, chargements cycliques, charges et

décharges interrompues par des phases de relaxation). Le second est un essai de cisaillement cyclique

de type Iosipescu, avec des chargements alternés de cission positive et cission négative. Le recours aux

mesures non monotones, encore rares dans le domaine des polymères [10], se justifiant par la détermi-

nation des types de comportements mécaniques, la mise en évidence des processus d’endommagements,

qui provoquent peut être les effets non isochores.

L’ensemble de ces essais nous permet, de plus, de valider notre approche de vitesse équivalente à

une température de référence introduite dans les chapitres précédents.

Nous présentons finalement un bilan du comportement thermomécanique de notre matériau, nous

fournissant le cadre à introduire dans le modèle décrit au chapitre 5.
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3.1 Protocole d’essais mécanique et thermique

Afin de mettre en évidence la réponse mécanique propre au matériau, il est nécessaire, en amont,

de réaliser des essais mécaniques. Pour cela, les mesures de déformations locales, soit par des systèmes

de tâches [11], soit les méthodes de contrôles vidéométriques en vitesse de déformation [11], ainsi que

les mesures de champs [10, 12, 13], ont démontré leur importance. En effet, l’utilisation de moyens

de mesure au contact risque de perturber la mesure elle-même, et n’est pas adaptée aux gammes de

déformations souhaitées, qui peuvent atteindre des allongements de deux dans certaines conditions de

vitesse faible et de haute température. Les deux premières parties de ce chapitre présenteront les deux

moyens de mesures de déformations employés dans notre cas. Dans la troisième partie, nous appliquons

ces méthodes au matériau de l’étude, qui présente une forte localisation des déformations dans la

zone utile, pour certaines vitesses de déformation et certaines températures. Le possible aspect non-

isochore des déformations anélastiques des polymères [10, 11], et les effets de mise en oeuvre, toujours

importants [14], nous conduisent à utiliser des techniques de mesures 3D, que nous justifierons dans

une quatrième partie. La cinquième partie présente la technique employée pour la mesure de l’évolution

de la température. Finalement, dans la dernière partie, nous justifierons le type d’asservissement en

déplacement utilisé pour l’ensemble des essais mécaniques.

3.1.1 Suivi de déformations vidéométriques

Le principe de ce type de mesure consiste à suivre, en cours d’essai, à l’aide d’une caméra optique,

les barycentres numériques de marqueurs disposés sur l’éprouvette (fig.3.1).

(a) (b)

Figure 3.1 – Mesure VidéoTraction. (a) Echantillon de traction avec marquage 4 tâches. (b) Evolution du
marquage en cours de déformation.
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Nous utilisons le système VidéoTraction à 4 tâches développé par G’Sell et al [11]. Ce type de

système permet d’imposer une vitesse de déformation constante entre les marqueurs en cours d’essais

(fig. 3.2), dans une gamme limitée aux basses vitesses, soit entre 5.10−4 et 5.10−2 s−1, du fait des

temps de réponse du système.

Figure 3.2 – Schéma de principe de la boucle de contrôle de déformation en cours d’essais [11]

3.1.2 Analyse d’image

La deuxième méthode de mesure de déformation repose sur le suivi d’un mouchetis aléatoire,

déposé au niveau de la zone utile. Les mesures sont effectuées en post-traitement de l’essai mécanique,

à l’aide d’un logiciel de corrélation d’images commercial Aramis➤.

La qualité de ce type de mesure repose directement sur la qualité des images prises pendant l’essai.

Notre protocole tient compte des points importants généralement reconnus :

• La finesse du dépôt de grain de peinture :

La peinture est déposée à l’aide de bombes de peinture aérosol commerciales, blanches et noires.

De faibles pulvérisations circulaires, à environ 20 cm, sont nécessaires au niveau de la zone utile

des éprouvettes. Une première couche de blanc est déposée, sans que la totalité de la zone ne soit

recouverte. Une couche de noir est ensuite appliquée, en alternance avec la peinture blanche. Ceci

réalisé autant de fois que nécessaire pour assurer le recouvrement complet. C’est la superposition

de couches minces et disparates qui assure le recouvrement complet de la zone. La fig. 3.3 présente

le résultat final. Le dépôt successif de ces couches de peinture entrâıne naturellement un grain

à la surface de l’échantillon, et un toucher rugueux. Le dépôt de peinture ne doit pas être épais,
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afin de sécher rapidement (entre chaque pulvérisation, soit une dizaine de secondes), ne pas

couler pendant l’essai mécanique ni induire des artéfacts à la mesure mécanique de déformation

en surface de l’éprouvette.

Figure 3.3 – Mouchetis aléatoire de niveau de gris avec une échelle de 2.5mm

• La qualité d’accroche de la peinture :

Selon le niveau de déformation atteint, certaines peintures se décollent de la surface de la zone

utile (déformation supérieure à 0.5). Nous avons choisi d’utiliser des peintures hautes tempéra-

tures, pour leurs fortes adhésions sur notre polyamide. Travailler avec un mouchetis récent peut,

aussi, éviter des problèmes d’écaillage de la peinture.

• La capacité de déformation de la peinture :

La fragmentation de la couche de peinture, pendant la déformation, est de toute évidence à éviter.

Les peintures à base de Glycérol nous ont permis d’atteindre de hauts niveaux de déformation,

sans endommagement apparent du mouchetis.

• L’éclairage de la scène :

L’un des points majeurs des techniques de mesure optique est l’éclairage de la zone utile. Nous

travaillons à des vitesses d’échantillonnage de 30 images/secondes. A ces vitesses, la lumière

naturelle n’est pas suffisante pour l’éclairage. Différentes méthodes d’éclairage sont usuellement

utilisées, telles que les lampes halogènes, les néons ou encore les projecteurs de forte puissance.

Les halogènes et les projecteurs fournissent une lumière puissante, entrâınant des échauffements

très importants du milieu ambiant. Ceci peut impacter les mesures d’évolution thermique du

matériau, et est également désagréable pendant la manipulation. Les néons ne présentent pas

cet inconvénient, mais ne sont pas adaptés à des éclairages directionnels. De plus, ils encombrent

l’environnement de travail. Nous avons donc choisi d’utiliser des spots à base de led. La lumière

blanche fournie optimise les niveaux de gris, ne présente pas d’échauffement thermique et permet
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de cibler la scène de mesure. Trois spots sont suffisants pour garantir un éclairage optimal des

zones de mesures.

• La mise au point :

Il est indispensable de ne pas négliger le temps consacré à la mise au point. L’objectif doit être

perpendiculaire au sens de sollicitation mécanique, placé en face de la zone de mesure afin de ne

pas introduire de déformation optique de l’image.

• L’objectif optique utilisé :

La déformation du matériau peut entrâıner des déplacements hors plan occasionnant la perte de

la mise au point. Nous réduisons donc l’ouverture du diaphragme, et utilisons un objectif muni

d’un zoom 70mm pour s’assurer une zone de circulation optimale autour des éprouvettes.

L’analyse d’image est ensuite réalisée à l’aide du logiciel industriel Aramis➤. Le principe consiste à

comparer les images digitales, et à calculer les déplacements et déformations d’une région d’intérêt par

rapport à une image initiale. Cela donne une mesure de champ de déformation local. Durant l’analyse,

le logiciel compare les déformations de ces zones d’intérêt image par image, en décomposant l’image en

sous-images rectangulaires de petites dimensions ([13, 15]). On parle de facettes, dont les dimensions

sont de l’ordre de 20x20 pixels. La fig.3.4(a) présente l’image d’une éprouvette installée entre les mors

de traction. On distingue la région d’intérêt dans l’encadrement rectangulaire vert, et trois facettes de

référence rectangulaire rouge.

La première image est l’image de référence, composée des facettes de référence, et les autres sont

les images déformées. Un recouvrement de plusieurs pixels entre chaque facette contiguë est assuré afin

d’affiner le maillage formé par le centre de chaque facette. Une corrélation numérique par transformées

de Fourrier permet de déterminer le déplacement moyen de chaque facette, indépendamment les unes

des autres. Un algorithme de corrélation sub-pixel est utilisé dans ce logiciel industriel pour optimiser

la précision de la méthode de corrélation. On observe, sur la fig. 3.4(b), l’éprouvette déformée. On

superpose en couleur le champ de déformation et les trois facettes initiales présentant des déformations

en fonction de leurs positions dans la zone utile. La localisation de la déformation apparâıt au centre

de la zone utile.

Pour juger, en amont des essais, de l’efficience du logiciel, différents tests de mouvement de corps

rigides (de déplacement à vitesse imposée sans déformation) sont réalisés. Les résultats des corrélations

nous permettent de vérifier les capacités du logiciel et de valider l’ensemble du protocole (dépôt de
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(a) (b)

Figure 3.4 – Technique de corrélation d’image (contours de l’éprouvette en pointillés) : (a) Image initiale avec
trois facettes de référence. (b) Image déformée avec champ des déformations principales juxtaposées et facettes
déformées.

peinture, éclairage de la scène et traitement des images).

Notre précision sur les mesures de déformations est estimée à 10−5 tenant compte de la résolution

des caméras utilisées (1600x1200 pixels, codage 8 bits).

3.1.3 Validation des mesures de déformations

La corrélation d’images met en évidence un gradient de déformation dans la zone utile de l’éprou-

vette (Fig. 3.5), évidente à partir d’un certain niveau de déformation. Cette localisation intervient

dans une zone d’espace plus petite que l’écart entre les tâches du système vidéométrique (longueur

de jauge de l’extensomètre). Cet effet peut induire jusqu’à une différence d’un facteur deux entre les

déformations mesurées par le contrôle vidéométrique et les mesures locales (fig. 3.6).

Si le matériau ne présente pas de localisation de déformation, les mesures restent identiques. Dans

notre cas, en traction, à partir d’une déformation de 0.2 et selon les conditions de vitesse et tem-

pérature, une localisation de la déformation apparâıt. Cela conduit à un décalage entre les mesures

moyennes par VidéoTraction➤et les mesures locales avec Aramis➤. La précision apportée par les

mesures de champ de déformation justifie donc la lourdeur expérimentale supplémentaire occasionnée

par le système de corrélation d’images.

Ce choix a pourtant un impact sur la méthode d’asservissement employée. Sans ajustement de notre
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Figure 3.5 – Position des marqueurs VidéoTraction après déformation. Légende : déformations logarithmiques
principales dans le sens de traction

Figure 3.6 – Comparatif courbe contrainte déformation selon la méthode de mesure VidéoTraction et Aramis➤.
Temperature 20◦C, vitesse de déformation réelle 1.10−2 s−1

protocole, nous perdrions la possibilité de pilotage en vitesse de déformation, puisque les corrélations

d’images sont réalisées après l’essai. Comme, compte tenu des temps de calculs, il serait très complexe

expérimentalement d’assurer un pilotage direct à partir de ces analyses, un calibrage des essais est

proposé dans la partie 3.1.6 pour contrôler, malgré tout, les vitesses de déformation dans la zone utile.

3.1.4 Mesures 3D

Pour filmer l’évolution des déformations sur plusieurs faces de l’éprouvette dans les essais de

traction, nous avons utilisé différents systèmes optique ou matériel.

Le premier est un système de prisme, qui renvoie l’image de la face latérale sur le même plan que

la face avant. Il est donc possible de suivre avec un seul dispositif de capture d’images les déformations
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dans les trois directions principales.

Le deuxième est un système matériel à deux caméras synchronisées (BiCaméras), développé lors

de l’étude. Cela nous permet de filmer les éprouvettes sur deux angles différents, ou plus simplement

de filmer les faces avant et latérales de manière synchronisée. Après corrélation, nous obtenons les

trois déformations principales. L’usage de deux caméras permet de s’affranchir des problèmes d’échelle

inhérent à la géométrie des échantillons. En effet, la face avant est de largeur 10 mm, tandis que la

face latérale est de largeur 3 mm (cf. fig.3.15). Afin d’optimiser la résolution sur les deux faces, nous

focalisons la caméra de la face transverse sur la zone de localisation des déformations. La taille réelle

du champ de corrélation est réduite par rapport à celle obtenue sur la face avant. La fig.3.7 illustre

la différence d’échelles entre les deux images, avec comme référence le rectangle rouge ayant la même

dimension réelle pour les deux captures face avant et latérale. Nous validons les mesures en confrontant

les mesures des déformations longitudinales faces avant et transverse, qui doivent être similaires. Une

analyse est présentée dans la partie 3.2.1.2.

(a) (b)

Figure 3.7 – Images obtenues avec le système BiCaméra. Le rectangle représente l’échelle entre les deux images.
(a) Face avant. (b) Face latérale.

Pour résumer, le protocole de mesure utilisé pour les essais présentés ici est le suivant :

• Essais à température ambiante

Nous utilisons le système BiCaméras pour chacun des essais.

• Essais en température

Les essais en étuve ne permettent pas l’utilisation des deux caméras directement, du fait de

l’exigüıté de la fenêtre d’accès aux échantillons. Nous utilisons alors le prisme en tant que renvoi

d’angle, pour filmer les deux faces. Pour profiter de la pleine résolution des deux caméras, l’une
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est focalisée sur la face avant, et l’autre est focalisée sur l’image de la face transverse donnée par

le prisme. Nous avons alors la possibilité de travailler dans le même plan, mais en conservant

une corrélation sur les deux faces indépendantes.

3.1.5 Mesure de température

Nous utilisons un pyromètre infrarouge pour les mesures de température. Un étalonnage, dans

une étuve, est effectué entre 20 et 50◦C. Un tube noir, convergent entre l’objectif du pyromètre et

l’éprouvette, est utilisé pour isoler la scène thermique et réaliser les mesures thermiques sur la zone

utile. Le pyromètre utilisé est du type infrarouge polychromatique maurer ktr 2100, dont la bande

Figure 3.8 – Schéma du pyromètre infrarouge

spectrale est comprise entre 8 et 14 µm. La gamme de température mesurable est comprise entre 0 et

200◦C. La fréquence d’échantillonnage maximale est de 200 Hz. Il est possible de déplacer la lentille

convergente du pyromètre (fig. 3.1), afin de focaliser la zone de mesure. Lors des essais, la distance

entre le pyromètre et la zone de mesure est de 30 cm. Cette distance D a été choisie de telle sorte que

la zone mesurée par le pyromètre soit un disque de diamètre d = 4mm. Il s’agit du diamètre de mesure

minimum, et donc de la distance focale minimale. Cette dimension est par ailleurs suffisamment petite

pour assurer une mesure dans une zone ”homogène en déformation”.

Le pyromètre absorbe le rayonnement provenant du matériau et délivre une tension proportionnelle

au rayonnement reçu. Le signal électrique, délivré par le détecteur en fonction du rayonnement, s’écrit :

Si = S0
i +K1P (T ) = S0

i +K

[∫ ∞

0
n(λ)Lλ(T, λ)dλ

]
(3.1)

avec :

S0
i : tension d’offset

K : constante d’appareillage

λ : longueur d’onde

P (T ) : énergie reçue par rayonnement sur le détecteur

n(λ) : rendement du détecteur en fonction de la longueur d’onde
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Lλ(T, λ) : luminance monochromatique

En supposant que P (T ) est proportionnelle à T , on peut écrire que :

T = K ′(Si − S0
i ) = ASi +B (3.2)

Où A et B sont des grandeurs qui dépendent du matériau qui rayonne. On suppose que l’émissivité

et la luminance sont constantes par rapport à la température et à la longueur d’onde. Les grandeurs

A et B sont donc des constantes.

Elles sont déterminées par étalonnage expérimental. Un thermocouple est collé sur une face du

matériau, placé lui-même dans une étuve dont la température est régulée électroniquement. Comme

la fenêtre de l’étuve est opaque aux infrarouges, nous réalisons des mesures ponctuelles de la tension

délivrée par le pyromètre, pointé sur le matériau, en ouvrant cette fenêtre rapidement. Cette opéra-

tion est répétée pour dix valeurs de température entre 20 et 50◦C. La tension est ensuite reliée à la

température donnée par le thermocouple selon l’expression 3.2. On obtient les valeurs de paramètres

suivantes :

A = 20.66

B = 0.37

L’opération d’étalonnage étant proche des conditions expérimentales nous espérons prendre en

compte les artéfacts propres à la technique et les mesures de température seront une bonne estimation

de la température moyenne dans la zone d’observation (12 mm2). Le pyromètre est déplacé en cours

d’essai pour suivre le mouvement de la zone la plus déformée de l’éprouvette.

Un second dispositif a été utilisé ponctuellement, consistant en une caméra thermique de bande

spectrale comprise entre 3 et 5 µm. La caméra est du type flir titanium 560 InSb. Le dispositif nous

a permis d’observer quantitativement le champ de température pendant les essais et de valider notre

zone de mesure par pyrométrie. Certaines données sont présentées dans ce manuscrit fig. 3.42(c).
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3.1.6 Asservissement en vitesse de traverse

Pour ce qui est du pilotage des essais de traction, plusieurs choix techniques s’offrent à nous, tel

que l’asservissement à l’aide de VidéoTraction➤, (contrôle de la vitesse de déformation), le contrôle

en force ou le contrôle en vitesse de traverse.

En parallèle, les essais à vitesse de déformation contrôlée sont riches d’information dans l’étape de

caractérisation du type de comportement du matériau. Ceci donne un intérêt particulier au système

Vidéotraction➤. Malheureusement, nous l’avons vu, il n’assure pas toujours une bonne capture des

déformations localisées. A contrario, les mesures de champ de déformations, qui assurent cette cap-

ture, sont réalisées en post-traitement. Etant donné leur lourdeur, elles ne peuvent pas être utilisées

pour un pilotage en direct de la vitesse de déformation. Nous combinons ces deux pilotages dans notre

protocole, pour tenter de conserver les avantages de chacun.

Nous avons extrait les vitesses de traverses instantanées, conduisant à une vitesse de déformation

moyenne entre tâches constante. Une face de l’éprouvette étant dédiée au suivi des déformations via

VidéoTraction➤, la seconde dédiée au suivi des déformations par corrélation d’images. Ces profils

de vitesses non monotones, présentés dans les figs.3.9, servent ensuite d’abaques pour configurer les

essais. C’est-à-dire que nos essais sont pilotés en vitesse de traverse non constante, et que la séquence

de vitesse est celle que le système VidéoTraction aura déterminé pour assurer une vitesse moyenne

entre tâches constantes.

(a) (b) (c)

Figure 3.9 – Abaques des vitesses de traverses imposées selon la vitesse de déformation visée : (a) 10−1. (b)10−2.
(c) 10−3.

Cette démarche est validée, a posteriori, en visualisant l’évolution des déformations en fonction du

temps par corrélation d’images, et donc la vitesse de déformation (figure 3.10).
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Figure 3.10 – Résultats d’un asservissement en vitesse de traverse sur l’évolution des déformations

3.1.7 Prélèvement et pré-conditionnement

Conformément à notre étude préliminaire (chapitre 2), les éprouvettes sont toutes prélevées en

zone centrale des plaques (deuxième tiers) et perpendiculairement au sens de l’écoulement (Fig.2.2).

Elles ne sont pas ”re-surfacées”, c’est-à-dire qu’elles englobent toute l’épaisseur des plaques, soit 3 mm.

Les angles de coupe sont polis avec du papier de verre fin, afin de minimiser les micro-fractures

pouvant induire une localisation de la déformation, et conduire à des artéfacts de mesure pendant les

essais mécaniques.

Les polyamides sont connus pour leur caractère hydrophile et le pré-conditionnement fait partie

du protocole expérimental.

Dans notre cas, la reprise d’eau est illustrée par l’évolution de la masse de différents échantillons,

soumis aux conditions environnementales ambiantes. L’ensemble de ces spécimens est initialement

prélevé dans les plaques injectées, conservées dans les sacs hermétiques de l’expéditeur. On considère

donc un taux d’hygrométrie nul dans ces plaques au moment des prélèvements. Les échantillons prélevés

sont de la même géométrie que celle utilisée pour les essais mécaniques. Nous contrôlons régulièrement

leur poids sur une balance de précision. Afin de s’affranchir des éventuelles variations d’étalonnage

de la balance, une masselotte en métal est également pesée pour servir de masse de référence. La

fig.3.11 présente la variation massique de la moyenne des mesures, en fonction du temps d’exposition

aux conditions environnementales. Dés le début, la cinétique de reprise en eau est rapide, avec une
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augmentation linéaire de 0.4% de la masse en 20 jours.

Figure 3.11 – Evolution massique moyenne d’un panel d’échantillons de références (12) en fonction du temps
d’exposition aux conditions ambiantes

L’effet de l’eau sur le comportement mécanique du polyamide est bien connu ([16],[17]). La présence

d’eau et de liaisons hydrogène entrâıne une plastification de la phase amorphe, et donc une variation

des températures de transition α (Fig.3.14). L’incidence de la sensibilité de la phase cristalline à

l’humidité reste faible (ou nulle) sur le comportement macroscopique global.

Expérimentalement, on retrouve une différence de comportement apparent importante, à condition

technologique équivalente, entre un échantillon sec et un échantillon après reprise en eau progressive

(fig. 3.12). A température ambiante, le seuil de non-linéarité est deux fois plus important pour le

matériau sec. Le comportement, dans son ensemble, est plus rigide et plus fragile en fin de chargement

(Fig.3.13).

Ces différences ne sont pas gênantes en elles-mêmes. Par contre, les échantillons secs représentent

deux difficultés expérimentales :

• Contrôler un faible taux d’humidité, durant des essais longs réalisés avec un protocole aussi

lourd, est délicat compte tenu de la cinétique de reprise en eau (Fig.3.11). De fait, force est de

constater que l’utilisation d’échantillons secs (ou supposés tels) introduit une source de dispersion

expérimentale assez forte.

• A température ambiante, cœur de notre identification, le polyamide sec est clairement moins ”

ductile ” que le polyamide humide. De ce fait, ces essais sont plus délicats et moins précis.

Afin de s’affranchir de ces difficultés, nous avons décidé de travailler sur des échantillons après
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Figure 3.12 – Comparatif des comportements sec (Hr0) et humide (Hr50) à 21◦C et vitesse de déformation
réelle de 10−3 s−1

application d’un protocole de reprise en eau rapide. Les échantillons sont conduits à saturation après

une immersion de deux semaines dans l’eau, puis retour à l’équilibre pendant deux semaines, sans

conditionnement particulier.

Figure 3.13 – Faciès de rupture selon les taux d’hygrométrie : à gauche échantillon sec, à droite échantillon
humide. Température 22◦C et vitesse de déformation réelle 10−3 s−1

Les mesures dma réalisées après ce protocole de reprise en eau rapide, sont présentées figure 3.14.

La température de transition α est alors identifiée à 25◦C. On note également une baisse du module
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élastique, en accord avec les observations de la figure 3.12.

Figure 3.14 – DMA sur échantillon humide (f=1Hz)

Les essais seront considérés comme réalisés sur un matériau identique, et à taux d’humidité

constant, lorsque la masse des échantillons n’évolue plus. Ce choix est conduit également après ré-

flexion sur l’état du matériau en conditions industrielles. Globalement, la base de donnée expérimen-

tale utilisée pour l’identification de comportement correspond à un matériau stabilisé en eau, ayant

repris 1.4% en masse d’eau.

3.1.8 Conclusion

Les essais de traction uniaxiaux, à température ambiante, sont les seuls où nous pouvons utiliser

l’ensemble des raffinements expérimentaux. Ils seront donc la base de nos réflexions sur le cadre du

modèle de comportement.

Les champs de déformations déterminés par corrélation d’images sont connus sur les faces avant

et latérales. Ils permettent de poser les hypothèses de travail, tels que l’admissibilité du chargement

en traction simple, le degré d’anisotropie du matériau ou encore l’écart à l’incompressibilité. Ces

hypothèses nous permettent, par la suite, d’exploiter nos essais mécaniques et de simplifier le protocole

expérimental, et donc de limiter la lourdeur expérimentale des mesures, dans le cas d’essais mécaniques

en étuve.

Précisons enfin, que, dans toute la suite du document, les contraintes seront présentées adimension-

nalisées, sur une échelle d’unité unique mais arbitraire, pour répondre aux exigences de confidentialité.
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3.2 Protocole de chargement, Traction uniaxiale

Le chargement non monotone en traction simple permet de mettre en évidence le comportement

mécanique du matériau, dans notre gamme expérimentale.

La géométrie d’éprouvette est choisie (Fig. 3.15) pour définir une zone utile où la déformation est

concentrée, tout en minimisant les effets triaxiaux initiaux, qui résulteraient de rayons de courbures

trop faibles.

Le sens de prélèvement est choisi arbitrairement perpendiculaire à la direction d’injection, et les

éprouvettes sont prélevées dans la zone centrale des plaques injectées, schématisé figure 3.16, suivant

la sensibilité à la zone de prélèvement (chapitre 2.3.2).

Figure 3.15 – Schéma des échantillons de traction, zone utile grisée

Figure 3.16 – Zones de prélèvement des échantilons : (1) entrée de plaque. (2) milieu de plaque. (3) fin de
plaque.
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3.2.1 Analyse critique des essais

3.2.1.1 Condition de chargement

Avec l’analyse des champs de déformation dans l’échantillon, nous allons partiellement vérifier

les conditions de traction simple que l’on cherche à obtenir. L’évolution des champs de déformations

longitudinales, ǫxx selon le niveau de déformation moyen atteint au centre de l’éprouvette, est illustrée

figure 3.17 et 3.18 sur la base d’un essai réalisé à 25◦C et avec une vitesse de déformation réelle de

10−3 s−1. Par convention, on parle de direction transverse pour la direction transverse au sens de

sollicitation, et de direction longitudinale pour la direction colinéaire au sens de traction. On introduit

deux sections de références. Une section transverse qui est la largeur (direction y) de l’éprouvette et

une section longitudinale (direction x), passant par l’axe de symétrie de la largeur de l’éprouvette,

centrée sur la section transverse. Visuellement, nous obtenons des repères en croix, fig. 3.17(b)

(a) repères (b) ǫxx = 0.05 (c) ǫxx = 0.1 (d) ǫxx = 0.2

Figure 3.17 – Résultats de corrélation d’images en fonction du niveau de déformation moyen atteint au milieu
de l’éprouvette.

(a) ǫxx = 0.4 (b) ǫxx = 0.6 (c) ǫxx = 0.9 (d) ǫxx = 1.18

Figure 3.18 – Résultats de corrélation d’images pour de grands niveaux de déformations
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On voit apparâıtre, progressivement, des déformations dans l’ensemble de la zone utile, entre

les congés de raccordement. La répartition des déformations est homogène, jusqu’à un niveau de

déformation ǫxx de 0.2.

A partir d’une déformation ǫxx = 0.3, une localisation apparâıt au milieu de cette zone, conduisant

à un fort gradient. C’est dans la zone la plus sollicitée que l’on définit la section transverse. Cette

localisation est visible sur les champs de déformations (figures 3.18(b) à 3.18(d)).

Un autre moyen de se rendre compte de la localisation des déformations est de suivre l’évolution des

déformations dans les sections de référence. Les figures 3.19(b) et 3.19(d) présentent respectivement

l’évolution des déformations ǫxx et ǫyy dans la section longitudinale.

Les déformations axiales dans la section transverse, là où les déformations sont maximales, sont

représentées sur les figures 3.19(a) et 3.19(c). Le rétrécissement de section est de l’ordre de 40%, à

un niveau de déformation de 1, 2. La section de la zone utile passant de 10mm de largeur à 6mm.

La répartition des déformations ǫxx est homogène dans la section transverse, quel que soit le niveau

atteint. Quelques effets de bords sont visibles, illustrés par la fig. 3.20, pour une déformation de 0, 6.

Certains éléments disparaissent au cours de la corrélation, dus à la dégradation du mouchetis sur les

bords. D’autres éléments présentent des concentrations de déformations fictives, dues aux erreurs de

corrélation sur les bords.

Pour s’affranchir de ces effets de bords lors des calculs, on déterminera, par la suite, l’ensemble

des grandeurs d’études mécaniques, comme une moyenne de chacune de ces grandeurs au niveau de

la zone de localisation des déformations, en excluant les extrémités. Les grandeurs caractéristiques de

l’essai sont donc déterminées à partir de la moyenne de ces grandeurs, dans un domaine de quelques

éléments de part et d’autre de la ligne transverse, en excluant les éléments près du bord, pour limiter

les erreurs numériques.

Le caractère homogène des déformations ǫyy est, par contre, plus discutable à partir des déforma-

tions proches de 1. Les hypothèses de planéité des sections sont, peut-être, très fortes, et des effets de

structure apparaissent. Ces effets restent toutefois faibles dans notre gamme d’analyse.

L’homogénéité des déformations transverses est donc, malgré tout, démontrée et l’essai de traction

simple est validé. Partant de cette constatation, les données de corrélation nous donnent accès aux

trois déformations principales, ǫ1 = ǫxx, ǫ2 = ǫyy et ǫ3 = ǫzz.
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(a) ǫxx (b) ǫxx

(c) ǫyy (d) ǫyy

Figure 3.19 – Déformations ǫxx et ǫyy dans : à gauche dans la section transverse, à droite dans la section
longitudinale.
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Figure 3.20 – Agrandissement de la zone utile pour une déformation de 0.6 avec superposition de la grille des
déformées.

3.2.1.2 Axisymmétrie

Sous les hypothèses de traction simple, nous allons étudier l’impact de l’hypothèse d’axisymmétrie

sur les résultats mécaniques. Cette étude est conduite pour des échantillons avec et sans condition-

nement en eau. L’expression générale de la contrainte vraie, donnée par l’analyse des déformations

principales dans les trois directions, est de la forme :

σ2cam =
F

S0.exp(ǫ2 + ǫ3)
(3.3)

Où S0 est la section initiale et F est la force appliquée.

Si on suppose que les déformations sont invariantes par rotation autour de l’axe de traction, on

fait une hypothèse d’axisymmétrie. Soit ǫ2 = ǫ3. L’expression de la contrainte est alors :

σiso =
F

S0.exp(2.ǫ2)
(3.4)

Nous présentons les résultats obtenus dans le cas complet et le cas isotrope transverse pour un

matériau sec (fig. 3.21) et après reprise en eau rapide (fig. 3.22). Y sont réunis, les évolutions des

déformations principales en fonction du temps et celles des contraintes définies par les équations 3.3

et 3.4, en fonction de la déformation de traction simple.

Les déformations axiales, ǫ1, mesurées sur la face avant et celles mesurées sur la face latérale

présentent un décalage significatif dans le cas d’échantillons secs. Cela peut s’expliquer par une zone

de striction très profonde et étroite, ce qui induit une imprécision sur la zone de mesure de la face

latérale. La déformation mesurée n’est alors pas la déformation maximale ressentie par le matériau.

A contrario, la correspondance est excellente, dans les cas d’essais sur échantillons humides à cœur,
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pour notre étude.

Pour les déformations transverses, ǫ2 et ǫ3, la correspondance est très bonne dans tous les cas.

Nous avons visuellement la superposition des deux courbes d’évolution en fonction du temps. Les

déformations sont donc similaires dans les directions transverses de la face avant et de la face latérale.

De ce fait, les courbes contrainte vraie déformation vraie (fig. 3.21(b) et 3.22(b)) déterminées avec

et sans l’hypothèse d’axisymmétrie présentent les mêmes caractéristiques. Les courbes se superposent

parfaitement dans les deux conditions d’hygrométrie, jusqu’à des niveaux de déformation important.

(a) Déformations principales en fonction du
temps des faces avant et latérale

(b) Courbe contrainte déformation déterminée
sans hypothèses, et sous les hypothèses d’isotro-
pie transverse

Figure 3.21 – Résultats pour un matériau sec, paramètres essai : 1.10−2 s−1 à 25◦C

Les hypothèses d’isotropie transverse sont donc validées pour les différentes conditions d’hygromé-

trie.

La base expérimentale étant construite à plusieurs vitesses et températures de déformation, ces

vérifications ont aussi été menées en température, grâce au dispositif avec prisme de renvoi d’angle

avec deux caméras. Celui ci n’est d’ailleurs utilisé qu’occasionnellement à cet effet, nos conclusions

autorisant de limiter la lourdeur du protocole expérimental.



42

(a) Déformations principales en fonction du
temps des faces avant et latérale

(b) Courbe contrainte déformation déterminée
sans hypothèses, et sous les hypothèses d’isotro-
pie transverse

Figure 3.22 – Résultats pour un matériau humide, paramètres essai : 2.10−3 s−1 à 25◦C
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3.2.1.3 Déformations volumiques

La connaissance des trois déformations principales nous donne l’évolution de l’écart à l’équilibre,

en fonction du niveau de déformation. La variation volumique, ou écart à l’équilibre, est définie par :

DV

V0
= exp(ǫ1 + ǫ2 + ǫ3)− 1 (3.5)

avec :

V0 : Volume initial

DV = V − V0 : Variation de volume

ǫi (i = 1 : 3) : Déformations dans les directions principales

Nous disposons d’une base expérimentale étendue en vitesse de déformation. La Fig. 3.23 présente

un bilan de l’écart à l’incompressibilité sur trois décades de vitesse pour le matériau humide.

Figure 3.23 – Ecart à l’équilibre en fonction de la vitesse de déformation, température 25◦C

La compressibilité du matériau présente une forte sensibilité à la vitesse de déformation. Pour une

déformation vraie de 1, l’écart est de 15% à 10−3 s−1 et passe à 30% pour une vitesse de 10−2 s−1.

Cette sensibilité se dégage néanmoins vers les fortes déformations, et reste faible avant une déformation

vraie de 0, 6.

Une plus forte variation de 35% est observée dans le cas d’un échantillon sec. Peut-être les processus

de cavitation deviennent-ils plus prononcés dans ce cas, et reste faibles sur un matériau après reprise

en eau. Ce point méritera d’être approfondi à l’avenir.
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L’évolution de la variation de volume ne peut pas être directement mise en relation avec la forme de

la courbe contrainte déformation. Concernant la contrainte, le passage du seuil de non-proportionnalité

est situé vers une déformation de 0, 2, or l’évolution rapide de la variation volumique se produit plus

tard (fig. 3.23). En d’autres termes, la variation volumique n’est pas directement discernable sur les

courbes contrainte déformation.

Toutefois, comparée à d’autres valeurs [10], la variation volumique de notre maté-

riau est faible. Dans notre modélisation thermomécanique, nous considèrerons donc un

matériau incompressible, afin de simplifier les écritures. En effet, introduire cet effet a

posteriori, ne demandera pas de remise en cause profonde de la démarche.

L’aspect fortement dépendant en température sera préférentiellement étudié.

3.2.1.4 Bilan

Nos essais de traction sont donc sains. Les hypothèses de dépouillement sont validées.

Par précaution, les grandeurs caractéristiques, issues de la corrélation d’images, sont déterminées

sur un domaine de quelques éléments, de part et d’autre d’une ligne médiane, où les déformations sont

maximales. Les éléments de bord sont éliminés pour limiter les effets d’erreurs numériques.

L’hypothèse d’axisymmétrie est validée.

L’hypothèse d’incompressibilité est, quant à elle, admise, étant posé qu’elle sera d’autant plus

fausse que nous nous rapprocherons d’un comportement vitreux pour la phase amorphe.
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3.2.2 Comportement thermomécanique global

Dans cette partie, nous présentons les résultats globaux des essais de traction simple non monotone,

sur échantillons humides.

3.2.2.1 Coexistence viscoélasticité et viscoplasticité

Les deux premières courbes, figures 3.24 et 3.25, présentent l’évolution des contraintes pour dif-

férents niveaux de déformation, à deux vitesses de déformation. Notons, tout d’abord, une excellente

reproductibilité d’un échantillon à l’autre.

Figure 3.24 – Courbes contrainte déformation pour différents niveaux de chargement, vitesse de déformation
10−2 s−1, température 25◦C

Figure 3.25 – Courbes contrainte déformation pour différents niveaux de chargement, vitesse de déformation
10−3 s−1, température 25◦C

Différents domaines de comportement apparaissent. Dans un premier domaine, que nous nomme-
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rons par habitude, viscoélastique, nous observons un comportement raisonnablement linéaire, jusqu’à

une contrainte de 0, 5 et ensuite non-linéaire jusqu’à une contrainte de 1. Ce domaine est limité aux

déformations inférieures à 0,2 et présente un caractère anélastique. Les décharges, à ce niveau de char-

gement, présentent toutefois une forte part réversible. Ensuite, apparâıt un domaine où un caractère

viscoplastique (du cristal par exemple) et hyperélastique de la phase amorphe coexistent. Un caractère

durcissant est particulièrement marqué à partir des déformations de 0, 8. Les décharges présentent une

forte part irréversible, symptomatique de processus d’origine plastique, ou viscoélastique aux temps

longs.

Cette séparation entre un caractère viscoélastique d’une part et viscoplastique d’autre part, et

l’attribution des processus à une phase ou à l’autre est simpliste. L’existence d’un seuil unique, à

partir duquel se déclencheraient certains processus, n’est pas clairement prouvé pour les polymères

semi-cristallins.

Figure 3.26 – Evolution du module selon le niveau de chargement, module pris à la décharge

La coexistence des processus propres à chaque phase, du fait des intéractions fortes entre elles,

introduit les deux écoulements simultanément. Quelques essais de diffraction des rayons X montrent,

dans notre cas, une modification de la phase cristalline dès les premiers niveaux de déformation.

Le module à la décharge (Fig. 3.26) décrôıt de 3500 MPa à 2200 MPa pour une déformation de

0, 4, significatif d’un endommagement au sens de Chaboche [18]. Passé ce niveau de déformation, le

raisonnement en endommagement effectif n’est plus possible, puisque le module augmente. Sans doute

faisons-nous face à une compétition endommagement et durcissement hyperélastique.
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En tout état de cause, cette évolution de module ne peut pas être mise en parallèle, et donc expli-

quée, par l’écart à la compressibilité (Fig. 3.23).

Nous présentons essentiellement des essais où la décharge a été réalisée à la même vitesse que

celle utilisée lors du chargement. Toutefois quelques essais de décharges rapides on été réalisés où il est

clair que le module de déchargement ainsi que la déformation irréversible augmentent avec cette vitesse.

Retenons qu’à l’évidence le matériau combine des comportements qui font imaginer des processus

viscoélastiques, viscoplastiques ainsi que écrouissage et endommagement.
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3.2.2.2 Couplages thermomécaniques fort

La superposition des courbes de contrainte pour trois vitesses de déformation, présentée fig. 3.27(a)

démontre la sensibilité à la vitesse de déformation du comportement. Si les effets sont conformes aux

attentes sur les modules et le seuil de non-proportionnalité, une certaine incohérence semble apparâıtre

à forte déformation (au delà de 0, 7 de déformation), où l’essai le plus rapide devient le moins rigide.

(a)

(b)

Figure 3.27 – Evolution de : (a) contraintes. (b) température. selon la vitesse de déformation

Ce fait peut s’expliquer en observant l’évolution thermique sur la fig. 3.27(b). Après une phase

de refroidissement thermo-élastique, la température augmente avec les effets dissipatifs. La variation

de température est de +3◦C à 10−3 s−1 pour atteindre +20◦C à 10−1 s−1 ! Cette température est
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mesurée en surface, et est donc encore plus importante au cœur de l’échantillon. Si on fait le lien

avec les données dma, où la transition α à été observée à 25◦C, on comprend qu’une modification de

la température, telle que mesurée par le pyromètre, induit le passage d’un comportement vitreux à

caoutchoutique pendant l’essai mécanique.

Une autre explication peut venir de l’exploitation des résultats expérimentaux. Les contraintes

vraies sont déterminées en fonction de la force ramenée à la section instantanée. Pour un matériau

incompressible, cette méthode est exacte. Dans le cas où des effets de cavitations non intrinsèques

au matériau peuvent apparâıtre, il conviendrait de reprendre le dépouillement. La contrainte vraie

serait alors définie par la contrainte incompressible pondérée par la variation de volume. L’état de

compressibilité instantané du matériau serait à prendre en compte pour l’exploitation des résultats

expérimentaux.

La contribution thermique est malgré tout la plus probable, et quoiqu’il en soit, le

comportement mécanique est fortement dépendant de la température. La prise en compte

du couplage fort thermomécanique apparâıt comme indispensable pour notre matériau.
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3.2.2.3 Validation de l’approche en vitesse équivalente

En utilisant le tableau 2.15, nous avons effectué les essais mécaniques sur l’ensemble des conditions

expérimentales réalisables. La fig. 3.28 présente l’ensemble des conditions en vitesse de déformation

et température retenues. Nous avons une base expérimentale couvrant les températures entre -5◦C et

+60◦C, et les vitesses de déformation entre 2.10−4 et 2.4 s−1.

Ces 46 conditions vitesse/température, nous conduisent à une gamme de vitesse équivalente à la

température de référence (25◦C dans notre cas) de 13 décades. L’ensemble du comportement, de la

zone vitreuse à la zone caoutchoutique, est testé, avec une redondance des valeurs atǫ̇eq (fig. 3.29) par

différents couples ǫ̇/T .

Si notre postulat, quant à la représentativité de la vitesse équivalente est justifié, les comportements

observés doivent être identiques pour ces couples, malgré les conditions expérimentales différentes.

Figure 3.28 – Ensemble des conditions expérimentales en vitesse de déformation selon la température

Les fig. 3.30 et fig. 3.31 illustrent ce fait pour différents couples ǫ̇/T , conduisant aux vitesses

équivalentes atǫ̇eq = 1.10−5 et atǫ̇eq = 1.101.

On remarque qu’à vitesse équivalente identique, le comportement est similaire pour différents

couples vitesse/température qui pourtant s’étalent de 35 à 55◦C d’une part, et de 10 à 25◦C d’autre

part. Les plages de vitesse de déformation étant comprise entre 10−3 et 1 s−1. Notre raisonnement en
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Figure 3.29 – Ensemble des vitesses équivalentes atǫ̇eq obtenues selon la température expérimentale

Figure 3.30 – Courbes contrainte déformation pour différents couple vitesse/température à la vitesse équivalente
10−5

vitesse équivalente à une température de référence est donc validé.

La figure 3.32 produit la courbe enveloppe de l’ensemble des essais mécaniques réalisés. Les courbes
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Figure 3.31 – Courbes contrainte déformation pour différents couple vitesse/température à la vitesse équivalente
101

contraintes vraie déformation vraie pour différentes conditions sont présentées en fonction de la vitesse

équivalente à la température de référence.

Figure 3.32 – Courbes enveloppe de la base expérimentale obtenue en traction non monotone exprimée en
fonction de la vitesse équivalente à la température de référence.
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Dans les premiers niveaux de déformation, jusqu’à une déformation de 0, 2, l’organisation rela-

tive des courbes est fonction de la vitesse atǫ̇eq. La sensibilité à la vitesse sur le module initial est

d’un facteur 4 entre 6, 05.10−9 et 3, 41.103 s−1. On retrouve ensuite cette sensibilité à la vitesse par

l’augmentation monotone du seuil de non-proportionnalité d’un facteur 2.

Après cette phase d’évolution naturelle en fonction de la vitesse équivalente, la pente d’évolution

de la contrainte, après le seuil de non-proportionnalité, varie très fortement selon les conditions ex-

périmentales, sans corrélation évidente avec la vitesse ou la température de l’essai. L’origine de ce

phénomène est dans des processus de dissipation en jeu lors des déformations, mis en évidence par

l’évolution de la température précédemment.
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3.2.3 Chargements cycliques

Afin d’étudier la réponse à des sollicitations complexes, nous réalisons des chargements cycliques de

charge décharge. Ces essais ont été réalisés à température ambiante pour deux vitesses de déformations,

1.10−3 et 1.10−4 s−1. Le système VidéoTraction est utilisé pour contrôler l’asservissement en vitesse

de déformation constante. Nous restons à des niveaux de déformations tels que le matériau ne présente

pas de localisation de la déformation dans la zone utile. Le suivi des déformations est assuré par un

marquage 7 taches. Ce type de marquage permet de prédire l’amorce de localisation entre les 5 taches

verticales.

Nous mettons en évidence un comportement fortement anélastique, avec l’apparition de boucle

d’hystérésis large dès les faibles niveaux de déformation. Une analyse ” classique ” des courbes de

charge-décharge nous amèneraient à imaginer un écrouissage combiné isotrope et cinématique.

Figure 3.33 – Courbe contrainte déformation pour une sollicitation cyclique à 1.10−3 s−1 et 25.5◦C

Un second type d’essais complexe réalisé est un cycle de charge décharge interrompu par des

relaxations intermédiaires (figs. 3.35 à 3.38. Le niveau de déformation maximale atteint est du même

ordre que les essais cycliques, pour des vitesses de déformation imposées constantes identiques.

On constate que notre matériau est le siège de processus viscoélastiques qui introduisent une
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Figure 3.34 – Courbe contrainte déformation pour une sollicitation cyclique à 1.10−4 s−1 et 26◦C

relaxation mais que nous ne pouvons identifier d’état à l’équilibre.

L’existence d’un hystérèse limite conduit à admettre que les processus mis en jeu doivent être de

nature viscoélastiques et viscoplastiques.
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Figure 3.35 – Courbe contrainte déformation pour une charge décharge interrompue par des relaxations inter-
médiaires. 1.10−3 s−1 et 25◦C

Figure 3.36 – Courbes contrainte et déformation, en fonction du temps, pour une charge décharge interrompue
par des relaxations intermédiaires. 1.10−3 s−1 et 25◦C
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Figure 3.37 – Courbe contrainte déformation pour une charge décharge interrompue par des relaxations inter-
médiaires. 1.10−4 s−1 et 26◦C

Figure 3.38 – Courbes contrainte et déformation, en fonction du temps, pour une charge décharge interrompue
par des relaxations intermédiaires. 1.10−4 s−1 et 26◦C
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3.3 Cisaillement simple

Cette partie porte sur les essais mécaniques de type cisaillement simple mis en oeuvre. Nous

présentons tout d’abord la démarche de sélection d’un essai de type Iosipescu [10, 19, 20], puis le

protocole expérimental et finalement les méthodes de mesures mécaniques et thermiques mises en

oeuvre.

3.3.1 Système de cisaillement simple type Iosipescu

Deux principaux dispositifs mécaniques permettent d’imposer une sollicitation proche du cisaille-

ment simple à un échantillon. Le premier consiste à travailler sur deux ligaments simultanément (Fig.

3.39). L’essai est référencé sous la norme ”ASTM D 4255/D 4255M”. On vient appliquer un déplace-

ment au centre de l’échantillon, qui est maintenu à chacune de ses extrémités par un mors fixe. Ce

montage nécessite la préparation de trois séries de trous, dans les échantillons, pour éviter le glissement

pendant les essais, mais qui peuvent induire une concentration de contraintes.

Le deuxième système permet de ne solliciter qu’un seul ligament de matière. On parle couramment

d’essais Iosipescu, norme ”ASTM D 5379”. Le choix du dispositif d’essais s’est porté sur ce système

pour deux raisons. Bien que dissymétrique, le montage n’entrâıne ni une incertitude sur la répartition

des efforts entre les deux ligaments, ni la nécessité d’une préparation complexe des échantillons. D’autre

part, ce système avait été adapté aux machines d’essais du laboratoire, dans une précédente étude,

avec succès [10], et donc directement utilisable.

La fig.3.40(a) présente le principe du montage. Le premier mors est accroché sur le bâti de la

machine de traction. Le second est mobile sur un axe vertical. Le déplacement du mors mobile induit

alors un déplacement vertical entre les deux mors, et le ligament entre les deux est soumis à une

sollicitation de cisaillement. Nous avons modifié le montage en permettant la fixation du mors mobile

sur la traverse de la machine d’essai. Cela annule le poids du montage sur l’éprouvette tout au long

de l’essai et permet de réaliser des sollicitations cycliques en cission négative et positive. La fig.3.40(b)

est une photo du montage en situation, avec la présence du système d’attache sur le haut du mors

mobile. Finalement, afin de bloquer à la fois les glissements de l’éprouvette dans les mors et les

déplacements hors plan, deux plaques sont apposées de part et d’autre de la zone de localisation

(fig.3.40(c)). L’entraxe entre les deux mors est réglable afin d’optimiser la largeur du ligament. Cette

largeur optimale est définie après analyse d’essais préliminaires réalisés pour différentes valeurs.

Le protocole de prélèvement des échantillons est similaire à celui employé pour les échantillons

de traction. L’usinage d’une réduction de section de forme triangulaire est préparé pour contrôler
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Figure 3.39 – Schéma de principe du système de cisaillement en H [19]

(a)

(b) (c)

Figure 3.40 – Système Iosipescu : (a) Schéma de principe et repère d’origine. (b) Système in-situ, ouvert. (c)
Système in-situ, fermé par les plaques empêchant les mouvements hors plan.
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l’emplacement des déformations dans ce ligament ainsi créé (Fig. 3.41). Ce sont la forme, l’angle et la

profondeur de cette entaille qui contrôlent la propreté de la sollicitation. Une étude bibliographique

[10, 12, 19, 20, 21, 22] conduit à choisir une entaille de géométrie triangulaire, avec un angle de 90➦.

Ceci nous permet de nous assurer des conditions de cisaillement simple acceptables, vérifiées à l’aide

de la corrélation d’images sur mouchetis aléatoire.

Figure 3.41 – Géométrie des échantillons de cisaillement simple

3.3.2 Mesures mécaniques et thermiques

A cause du montage, il nous est impossible de suivre les faces latérales, celles ci étant cachées par

les mors et les pièces de fixations. Seule la face avant peut donc être suivie en continu pendant l’essai.

Nous avons donc une seule caméra dédiée au suivi du moucheti pendant les sollicitations mécaniques.

Les essais sont conduits à température ambiante.

Nous travaillons à vitesse de traverse constante, entre 0.1 and 8 mm/s. Dans ces conditions ex-

périmentales, la vitesse de déformation réelle obtenue est comprise entre 3.10−3 et 4.10−1s−1. Notons

que la vitesse de traverse constante conduit également à une vitesse de déformation constante, dans

ces conditions expérimentales.

Le pyromètre infrarouge, qui mesure l’évolution de la température à la surface de la zone d’étude

en cours d’essai, est fixe par rapport au bâti de la machine d’essais. Il ne suit pas les mouvements du

mors mobile, et donc du ligament, ce qui pourrait introduire une erreur.

Une série de mesures, réalisées conjointement avec une caméra thermique, permettent de s’assurer

du contraire. Nous présentons deux captures d’images, la première à l’instant initial (Fig. 3.42(a)) et

la seconde à la fin du cycle de chargement (Fig. 3.42(b)). Le cercle, au centre du ligament, représente

la zone de mesure du pyromètre. On voit la localisation de l’échauffement important dans la zone

du ligament, à l’aplomb des bords d’entaille. Cette augmentation de température reste localisée, sans

propagation dans le reste de l’échantillon. Le suivi de ces sources de chaleur est possible en fonction du

champ de déformation, via la corrélation d’images. La Fig. 3.42(c) présente une comparaison du champ
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de déformation et de la cartographie thermique. Au centre, on voit la répartition des déformations

principales au niveau du ligament, homogènes sur la hauteur, avec une forte augmentation de la

température. Hors de cette zone de cisaillement, les déformations sont faibles, tout comme l’évolution

de la température.

(a) (b) (c)

Figure 3.42 – Données thermiques. (a) Image thermique initiale - Zone circulaire équivalente au pyromètre. (b)
Image thermique en fin de charge (1mm/s). (c) Image thermique et déformations principales en fin de charge
(1mm/s).

La figure 3.43 présente l’évolution de la température donnée par la caméra thermique.

Notre mesure thermique par pyromètre est donc entachée d’une erreur et moyenne plusieurs zones.

Elle reste toutefois proche de la réalité et permet d’estimer les échauffements. Une utilisation plus

systématique de moyens de mesure de champ serait toutefois nécessaire à une étude plus précise à

l’avenir.

Figure 3.43 – Evolution de la température sur la zone utile donnée par la caméra thermique
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3.3.3 Résultats

3.3.3.1 Validation des hypothèses de glissement simple

Le champ de déformation est obtenu par les techniques de corrélation d’images telles que présen-

tées plus haut. Nous allons analyser les résultats afin de discuter des conditions expérimentales et de

valider nos conditions de glissement simple en charge et décharge.

Tout d’abord, suivons l’évolution des déplacements transverses Y sur un plan de l’éprouvette, dans

la zone utile (Fig.3.44). La ligne de référence est représentée sur chacune des figures en encart en haut,

à gauche. On prend comme position de référence le bord gauche de la zone utile. La position 3mm

dans le ligament correspond à la zone de localisation des déformations, elles sont localisées entre les

deux entailles de 90◦.

Au cours des premiers niveaux de sollicitation, les déplacements sont uniformes sur l’ensemble de la

largeur du ligament, puis une localisation apparâıt dans la zone de l’entaille. A la vue du gradient des

déplacements, c’est au centre du ligament que la vitesse de déplacement doit être la plus importante.

Figure 3.44 – Evolution des déplacement Y en fonction de la position dans le ligament (en phase de chargement)
Conditions : 1.10−3 s−1 et 25◦C

Les fig.3.45(a) et 3.45(b) présentent l’évolution des déformations de cisaillement et de la déforma-

tion principale maximale dans le ligament. On voit apparâıtre une forte localisation des déformations

dans la zone située entre les entailles, bien que l’ensemble de l’échantillon subisse une déformation.

Nous n’avons bien évidement pas les conditions de cisaillement simple sur tout l’échantillon, mais nous

allons étudier l’état local des sollicitations dans le ligaments, afin de discuter de ces conditions. En
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(a)

(b)

Figure 3.45 – Evolution de : (a) déformation XY. (b) déformations principales. en fonction de la position dans
le ligament (en phase de chargement)

effet, grâce à la corrélation d’images, nous avons simplement besoin de localiser une zone préféren-

tielle de cisaillement simple pour valider nos essais. Seule la zone d’intérêt serait alors utilisée pour

l’exploitation de nos essais mécaniques.

La fig.3.46(a) présente l’angle de cisaillement, à la fin du chargement positif. Pour aider à la

compréhension, nous représentons en pointillés les contours des éprouvettes. La valeur de l’angle de
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cisaillement est hétérogène dans la largeur, et est comprise entre 10 et 50➦. Nous avons un angle

maximum de cisaillement dans la zone d’entaille. On peut considérer une répartition homogène de cet

angle dans la hauteur, excepté sur les bords de l’entaille.

Nous faisons les mêmes remarques sur les déformations principales maximales (Fig. 3.46(b)) : une

concentration des déformations sur une zone limitée en largeur, dans toute la hauteur du ligament

entre les entailles.

La Fig. 3.46(c) nous donne la cartographie des déformations longitudinales, dans le sens YY. On

observe une concentration des déformations en pointe d’entaille, d’environ 0, 2 à déformation maximale.

Hors de ces zones de concentration, les déformations sont quasi nulles. La Fig. 3.46(d) présente la

cartographie des déformations transverses, dans le sens XX. On observe également une concentration

des déformations en pointe d’entaille du même ordre que la figure précédente, environ 0, 2. Entre les

entailles, dans la zone d’intérêt, on observe une déformation homogène, non nulle, d’environ 0, 1, pour

un cisaillement de 0, 6.

La cartographie peut aussi être réalisée en phase de cission négative. La Fig 3.47(a) présente un

angle de cisaillement homogène dans la zone utile, puis une forte hétérogénéité dans le sens transverse.

Entre les zones d’entaille, l’angle est de 30➦ et devient rapidement nul vers les extrémités de l’éprou-

vette. Egalement, on retrouve une concentration des déformations principales (fig. 3.47(b)), l’existence

de déformations longitudinales nulles hors pointe d’entaille (fig. 3.47(c)), et de faible élongation due

aux déformations transverses (fig. 3.47(d)), est observée.

Nous mettons donc en évidence la possible coexistence de cisaillement et de traction dans nos

essais. On ne peut pas totalement exclure des artéfacts liés à des mouvements hors plan si le matériau

était le siège de cavitations qui induiraient un gonflement du ligament. Ce gonflement n’a toutefois

pas été mis en évidence et reste peu probable compte tenu de l’ensemble de nos observations en traction.

Pour conclure, l’existence de déformations transverse et longitudinale non nulles implique une

sollicitation qui n’est pas rigoureusement du glissement simple. Par contre, les faibles niveaux de

déformation transverse par rapport aux déformations de cisaillement, et l’absence de déformations

longitudinales, hormis aux bords d’entaille, nous permet d’accepter les hypothèses de glissement simple,

dans la zone d’intérêt, localisée entre les entailles.
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(a) (b)

(c) (d)

Figure 3.46 – Cartographie des déformations (1mm/s) pour : (a) Angle de cisaillement. (b) Déformations
principales. (c) Déformations longitudinales YY. (d) Déformations transverses XX.

3.3.3.2 Sensibilité à la vitesse de déformation équivalente

La réponse mécanique est déterminée dans la zone de localisation, en prenant la moyenne de la

déformation dans le ligament, bords exclus, avec l’hypothèse d’effets dynamiques nuls sur la force et

homogénéité de la déformation dans l’épaisseur. On exprime, alors, directement la contrainte σxy de

cisaillement simple selon la géométrie de l’essai :

σxy =
F

AB.h

Avec AB la longueur du ligament cisaillé et h l’épaisseur de l’échantillon.
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(a) (b) (c) (d)

Figure 3.47 – Cartographie en décharge (1mm/s) : (a) Angle de cisaillement. (b) Déformations principales. (c)
Déformations longitudinales. (d) Déformations transverses.

L’évolution de la contrainte de cisaillement, en fonction de la déformation moyenne pour quatre

vitesses de déformation, entre 3.10−3 s−1 et 4.10−1 s−1, est présentée sur la Fig. 3.48(a). Les valeurs

en contraintes sont normalisées en fonction d’une contrainte σ0. Nous présentons l’évolution de la

température Fig. 3.48(b).

On retrouve une forte sensibilité à la vitesse sur le module de cisaillement, d’un facteur 2 pour

deux décades de vitesse (tableau 3.51). Le même ordre de grandeur est présent sur la limite de non-

proportionnalité.

Afin de rendre compte globalement de la sensibilité à la vitesse équivalente, nous proposons, comme

pour les essais de traction, d’identifier un seuil fictif (Fig. 3.49). Ce seuil empirique est la valeur en

contrainte du point positionné à l’intersection des tangentes à l’origine, et de la courbe d’écrouissage

en grandes déformations. On trace ensuite ce seuil en fonction de aT ǫ̇eq dans la figure 3.50. On observe

très facilement une sensibilité logarithmique en fonction de la vitesse équivalente à la température

de référence. Notons que, comme l’ensemble des essais ont été réalisés à la même température, cette

remarque est également valable si on raisonne plus couramment en vitesse de déformation.

A ce niveau nous postulerons que l’analyse en vitesse équivalente reste valide en cisaillement.

L’ensemble des grandeurs sont résumées dans le tableau récapitulatif suivant (3.51) :
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(a)

(b)

Figure 3.48 – Résultats en cisaillement simple : (a) Sensibilité à la vitesse de déformation ǫ̇. (b) Evolution de
la température en charge selon ǫ̇

3.3.3.3 Comportement mécanique

Nous avons mis en évidence la forte dépendance à la vitesse de déformation du module de cisaille-

ment. Egalement, l’utilisation d’un seuil fictif, nous fournit une sensibilité du matériau sur une large

gamme de niveau de déformation. Mécaniquement, cela se traduit par deux gammes de comportement :

Pour les faibles vitesses de déformation, 3.10−3 s−1 et 1.10−2 s−1, les courbes d’écrouissage sont

similaires, avec seulement un décalage dû au niveau du seuil de non-proportionnalité. Pour les vi-
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Figure 3.49 – Construction du seuil fictif

Figure 3.50 – Evolution du seuil fictif en fonction de aT ǫ̇eq

ǫ̇ (s−1) Module de cisaillement (Ad) Seuil apparent(Ad) aT ǫ̇ Seuil fictif (Ad)

3.10−3 1.08 0.21 5.10−4 0.45
1.10−2 1.26 0.23 1.10−3 0.51
3.10−2 1.48 0.26 5.10−3 0.53
4.10−1 2.4 0.42 7.10−2 0.59

Figure 3.51 – Récapitulatif des données expérimentales, en valeurs adimensionnées

tesses plus importantes, on voit apparâıtre une diminution progressive de la pente d’écrouissage avec

l’augmentation de la vitesse. Ce phénomène représente les effets d’adoucissement thermique.

L’ajout de l’analyse thermique est donc aussi indispensable, dans le cas du cisaillement, à la

determination du comportement mécanique.

A la décharge, on voit apparâıtre une forte composante irréversible des déformations. Pour une

déformation de 0, 3, la part d’anélasticité est de 50%.



69

3.3.3.4 Evolution thermique

Le pyromètre infrarouge, focalisé sur la zone utile, nous donne l’évolution de la température en

fonction de la vitesse de déformation (Fig. 3.48(b)). On observe, tout d’abord, un refroidissement

thermo-élastique, fonction de ǫ̇. Ensuite, les processus dissipatifs deviennent majoritaires, et nous

avons une phase de réchauffement.

Deux évolutions du profil d’échauffement apparaissent : Pour les deux vitesses les plus faibles, un

différentiel entre la température minimale et maximale limité à 2➦, avec une saturation de l’échauf-

fement, malgré l’augmentation de la déformation. Le second profil, pour les vitesses les plus rapides,

présente, après le refroidissement élastique, une augmentation continue de la température en surface

sensible à la vitesse de déformation.

La mesure de température est surfacique. Il y a donc un retard entre la température mesurée et

la température à cœur, diffusant dans l’épaisseur du ligament avant d’être observable. En prenant en

compte cette inertie thermique, on fait le lien avec l’évolution des pentes d’écrouissage (Fig. 3.48(a)).

L’énergie dissipée sous forme de chaleur est d’autant plus importante que la vitesse de déformation

équivalente est grande. La différence de profil peut s’expliquer par cette inertie thermique.

3.3.4 Conclusion

Nous avons mis en oeuvre un essai mécanique de glissement simple, type Iosipescu, non monotone,

avec une instrumentation et un protocole original, nécessaires pour obtenir une meilleure précision et

qualité dans nos résultats.
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3.4 Bilan général comportement thermomécanique

Que ce soit en traction ou en cisaillement, nous pouvons tirer les grandes lignes du comportement

matériau dans un cadre usuel.

Le comportement de notre polymère est clairement marqué de phénomènes anélastiques. Ceux-ci,

d’origine viscoélastique (mis en évidence par les relaxations) ou plastiques (potentiel du fait de la

non-réversibilité géométrique et de l’existence d’une hystérèse limite fig. 3.35 et 3.37), induisent un

certain niveau de non-réversibilité, une évidente sensibilité à la vitesse de chargement et l’existence de

phénomènes dissipatifs.

Ces derniers phénomènes, combinés aux propriétés thermiques du matériau et à sa sensibilité à la

température proche de la transition vitreuse, rendent la prise en compte des couplages thermoméca-

niques forts indispensables.

Le comportement est non-linéaire. Il fait coexister durcissement structural et endommagement (au

sens de Lemâıtre et Chaboche [18]), dès les faibles déformations.

Si nous interprétions les cycles fig.3.33 et 3.34 en terme d’écrouissage, nous conclurions que celui-ci

combine vraisemblablement une part isotrope et une part cinématique.

Le comportement n’est pas rigoureusement isochore. L’écart à l’incompressibilité dépend de la

vitesse et de la température, semblant s’atténuer proche de l’état caoutchoutique.

Par contre, l’hypothèse d’isotropie transverse est acceptable, la vitesse équivalente à la température

de référence est un bon marqueur des conditions de sollicitation, et l’écart à l’incompressibilité est

faible.

Malgré ces dernières simplifications, le tableau que nous dressons est complexe et si nous devions

développer une loi suivant les voies classiques, nous ferions apparâıtre de nombreux paramètres.

Nous allons tester la pertinence d’une autre voie, utilisant une approche développée au cemef dans

le cas de polymères amorphes, qui est basée sur une modification d’un modèle hyperélastique, pour

introduire une source d’anélasticité. Ce modèle est plutôt de nature visco-hyperélastique, et utilise la

vitesse équivalente à la température de référence comme paramètres de contrôle. S’il a donné de bons

résultats dans sa limite 1D sur les polymères amorphes [article J Appl. Polym. Sci], il n’a pas été testé

dans sa forme générale, et n’a jamais été utilisé sur un polymère semi-cristallin.



CHAPITRE 4

ETAT DE L’ART SUR LA MODÉLISATION DU COMPORTEMENT

THERMOMÉCANIQUE DES POLYMÈRES

C
ette partie est un état de l’art des approches employées pour la modélisation du comportement

des polymères ayant retenu notre attention.

Nous présentons, en amont, le formalisme thermodynamique qui permet de poser un cadre consis-

tant à chacune de ces approches. L’utilisation de variables internes est le moyen de poser une descrip-

tion formelle des processus en jeu, en respectant les lois d’équilibre, de conservation de la masse, de

l’énergie et les principes de la thermodynamique.

Nous distinguons, dans la suite, deux types d’approches classées selon le niveau de description des

phénomènes physiques impliqués.

Un premier, de type phénoménologique, où les auteurs s’attachent surtout à reproduire au mieux les

courbes contraintes déformations, sans forcément rechercher de sens physique précis aux paramètres

mis en évidence. Nous discutons ici les approches viscoélastique, viscoplastique puis hyperélastique

appliquées aux polymères.

L’autre type d’approche, statistique, s’attache à introduire une origine physique à l’évolution des

contraintes dans le matériau en apportant une vision plus ”moléculaire” aux processus en jeu lors des

déformations. L’aspect thermique peut également être introduit dans ces modélisations statistiques.
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4.1 Introduction

La zone de transition vitreuse de la partie amorphe des polymères semi-cristallins, qui nous in-

téresse ici, est le siège de fortes sensibilités couplées aux vitesses et températures de sollicitation. Il

conviendra donc de proposer le moyen de modéliser cette visco-élasticité thermodépendente.

Comme déjà signalé, le modèle choisi est plutôt de nature visco-hyperélastique, et utilise la vitesse

équivalente à la température de référence comme paramètres de contrôle. Il n’a pas été testé dans sa

forme générale, et n’a jamais été utilisé sur un polymère semi-cristallin. Avant de le présenter, nous

allons le replacer dans le contexte des autres modèles existants.

Nous avons vérifié au chapitre 2 que l’évolution du comportement viscoélastique linéaire de notre

matériau peut se faire par le paramétrage d’un modèle avec la vitesse équivalente à la température de

référence atǫ̇eq.

Ce type de réflexions, où deux grandeurs peuvent être reliées par une seule observable, a déjà été

mené, par exemple par Laméthe [23] entre la température et l’adhésion dans le cas de thermoplastiques

semi-cristallins, ou par Miri et al [16] pour relier vitesse et taux d’humidité dans un PA 6.

En ce qui concerne le comportement des polymères solides, d’autres études ont démontré la fai-

sabilité d’une extension aux grandes déformations pour les polymères amorphes dans leur gamme de

thermoformage ou de soufflage. Citons les cas du polystyrène choc (HIPS) [5, 24], du PET [6, 25, 26]

ou encore du PMMA [27], où il apparâıt que la vitesse équivalente à la température de référence telle

qu’estimée en DMA serait un bon paramètre pour un modèle de comportement.

Toutefois, cette extension aux grandes déformations nécessite encore la mise en place de mo-

dèles généraux et rigoureux. Un certain nombre d’études présente déjà les implications formelles

(mécaniques et mathématiques) représentées par le comportement viscoélastique et/ou viscoplastique

([28],[29],[30],[31]) rencontré dans cette gamme de sollicitations, sur lesquelles nous pourront nous ap-

puyer pour les formulations en grandes déformations, dans un cadre thermodynamique formel.

Une analyse complète devrait, malgré tout, aller au-delà des aspects formels ou d’une réflexion sur

la transition α de la partie amorphe. Les processus mis en jeu dans la partie cristalline introduisent
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leurs effets propres. Ainsi, Pawlak et al [32] suggèrent-ils, sur la base d’analyses réalisées par AFM,

SAXS (Fig. 4.1), DSC et de mesures de densité (Tableau 4.I), que la phase cristalline intervient très

tôt dans la déformation, avec des processus variables (Fig. 4.2) : cavitation (craquelure ou autre),

bande de cisaillement, activation de systèmes de glissement, texturation du cristal, désenchevêtrement

de l’amorphe.

Figure 4.1 – Résultats de SAXS 2-D pour les échantillons sains et déformés en traction et compression (C). Le
sens de traction et la direction de déformation en compression sont horizontales [32]

Tableau 4.I – En haut : variation de densité pour différents polymères en traction et compression. En bas :
variation des propriétés thermiques obtenues par DSC.[32]
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Figure 4.2 – Mécanismes associés aux déformations plastiques sur l’exemple d’un polypropylène. Courbe 1 :
compression et courbe 2 : traction.[32]

A cela, s’ajoutent les effets thermiques dus aux dissipations mécaniques ([33, 34, 35, 36]) qui

peuvent induirent un comportement composite entre le centre des éprouvettes qui s’échauffent et les

parois où les échanges thermiques sont facilités. Outre la perte de l’homogénéité thermique, on peut,

dans certains cas, craindre des modifications de microstructure selon l’évolution de la température.

Dans cette étude, nous ne souhaitons pas modéliser l’ensemble des mécanismes dans une approche

micro-mécanique. Nous nous arrêterons sur des approches macroscopiques physiquement basées, mais

qui ne s’appuient pas sur une description complète de la microstructure. Par contre, nous souhaitons

un formalisme général et applicable dans une modélisation 3D. Nous souhaitons aussi réduire le nombre

de paramètres rhéologiques, et adopterons une démarche progressive où le modèle ne sera enrichi que

si cela est nécessaire.

Il ressort de cette problématique trois points dont on étudiera comment ils sont traités dans la

bibliographie :

• Comment le comportement mécanique d’un polymère semi-cristallin dans la zone de transition

α est-il modélisé ?

• Comment les effets thermiques, et plus généralement, comment le couplage thermomécanique

faible et fort, sont-ils pris en compte dans les formalismes ?

• Comment les processus physiques mécaniques et thermiques mis en jeu sont-ils pris en compte

dans un formalisme thermodynamique couplé ?
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Cette revue bibliographique est décomposée en trois parties.

Une première partie introduit le concept de formalisme thermodynamique dans le cadre des grandes

transformations, qui sera notre cadre de travail. Le cas particulier des petites déformations est détaillé

dans [18].

Puis nous avons deux parties détaillant différentes approches de modélisation issue de la bibliogra-

phie qui peuvent s’intégrer dans ce cadre. Une première catégorie présente des approches phénoméno-

logiques. La deuxième catégorie présente les approches s’appuyant partiellement ou totalement sur les

outils de la statistique de châıne qui nous apparaissent prometteurs.
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4.2 Thermodynamique en grandes transformations

L’utilisation du formalisme de la thermodynamique des processus irréversibles s’avère un compro-

mis couramment employé, même si non exclusif, en mécanique des milieu continus.

Appliqué à la description du comportement des matériaux, il offre un cadre à la fois rigoureux et

ouvert à la prise en compte des phénomènes physiques. Ce formalisme respecte les lois d’équilibres, de

conservation de la masse et de l’énergie, ainsi que le second principe de la thermodynamique. Nous en

rappelons ici les grandes lignes.

4.2.1 Enoncés fondamentaux de la thermodynamique

4.2.1.1 Premier principe de la thermodynamique

La conservation de l’énergie, dans un domaine D (initialement D0), à l’instant t , de frontière ∂D

(initialement ∂D0) intérieur au milieu matériel S étudié, exprimant la possibilité de transformation

d’énergie mécanique en chaleur, est donnée par l’équation suivante :

d

dt

∫

D

ρ e dV =

∫

D

σ : D dV +

∫

D

r dV −
∫

D

div ~q dV ∀D (4.1)

Avec : ρ la masse volumique, e l’énergie, σ le tenseur de contrainte, D le tenseur du taux de déforma-

tion, r les sources de chaleur extérieures et ~q le flux de chaleur.

Cette équation de conservation se ramène localement à l’expression suivante, qui est le premier

principe de la thermodynamique, dans le cas d’une transformation en grandes déformations :

ρ
de

dt
= σ : D+ r − div ~q (4.2)

4.2.1.2 Second principe de la thermodynamique

Le second principe introduit les notions de température, d’entropie s et permet de faire la distinc-

tion entre transformations réversibles et irréversibles. Il postule que la production d’entropie s dans

un domaine D est toujours supérieure ou égale au taux de chaleur reçu divisé par la température du

domaine D , soit l’expression suivante du second principe de la thermodynamique :

∫

D

(
ρ
ds

dt
+ div

~q

T
− r

T

)
dV > 0 (4.3)

Localement, le second principe prend la forme de l’inégalité suivante, exprimant le taux de pro-
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duction irréversible d’entropie s :

ρ
ds

dt
+ div

~q

T
− r

T
> 0 (4.4)

4.2.1.3 Inégalité de Clausius-Duhem

L’inégalité fondamentale de Clausius-Duhem contient le premier principe (eq. 4.2) et le second

principe (eq. 4.4) de la thermodynamique, et prend la forme suivante après simplification :

∃ φ > 0 tel que : φ = ρ

(
T
ds

dt
− de

dt

)
+ σ : D− ~q.

−−→
grad T

T
> 0 (4.5)

Avec φ la dissipation totale.

En introduisant l’énergie libre spécifique Ψ = e− Ts, on a finalement l’expression de l’inégalité de

Clausius-Duhem en grandes déformations :

φ = σ : D− ρ

(
dΨ

dt
+ s

dT

dt

)
− ~q.

−−→
grad T

T
> 0 (4.6)

On appelle φ la dissipation totale, qui se décompose en une dissipation intrinsèque φint et une

dissipation thermique φth :

φint = σ : D− ρ

(
dΨ

dt
+ s

dT

dt

)
> 0 (4.7)

φth = −~q.
−−→
grad T

T
> 0 (4.8)

Dans la suite, l’évolution de l’état thermodynamique de notre milieu sera admissible, si et seulement

si, à chaque instant de l’évolution, l’inégalité de Clausius-Duhem φint + φth = φ > 0 reste satisfaite.

4.2.2 Energie libre

On a introduit précédemment l’énergie libre spécifique Ψ. Pour tenir compte des dilatations du

corps S et afin de faciliter les calculs, il est couramment introduit la densité volumique d’énergie libre

lagrangienne w, définie par :

w = ρ0Ψ = JρΨ (4.9)

Avec J = ρ
ρ0
.
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La dérivée de l’énergie libre peut s’écrire alors sous la relation suivante :

ρ
dΨ

dt
=

1

J
ρ0Ψ̇ =

1

J
ẇ (4.10)

Et l’eq. 4.10 dans 4.7 donne l’expression générale suivante de la dissipation intrinsèque :

φint = σ : D− 1

J

(
ẇ+ ρ0sṪ

)
> 0 (4.11)

4.2.3 Invariants de déformation

L’énergie doit dépendre de l’état du système et tout naturellement de sa déformation. Le problème

se pose du choix d’un descripteur pour celle-ci. On cherche à se placer dans les conditions où la réponse

du matériau est invariante par tout changement de référentiel lié à la matière. L’énergie libre devient

alors fonction des invariants du tenseur des déformations.

En posant x le mouvement d’une particule dans l’espace, avec X le vecteur direction et t le temps :

x = x(X, t) (4.12)

Le gradient de déformation F est donné sous la forme suivante [37] :

F =
∂x

∂X
(4.13)

De nombreuses mesures de déformations existent. Les plus couramment utilisées sont :

• Le tenseur de Cauchy-Green droit relatif exprimé dans la configuration initiale :

C = F
T
F (4.14)

• Le tenseur de Cauchy-Green gauche relatif exprimé dans la configuration actuelle :

B = FF
T (4.15)

L’identité de Cayley-Hamilton traduit le fait que tout tenseur d’ordre deux est solution de son poly-
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nôme caractéristique. Ses coefficients sont les invariants de ce tenseur, soit :

− C
3 + I1C

2 − I2C+ I3 = 0 (4.16)

Où :

I1 = tr(C) = tr(B) (4.17)

I2 =
1

2

(
I21 − tr(C2)

)
=

1

2

(
I21 − tr(B2)

)
(4.18)

I3 = det(C) = det(B) (4.19)

Les dérivées de ces invariants, en fonction de la déformation sont :

∂I1
∂C

= I (4.20)

∂I2
∂C

= I1I− C (4.21)

∂I3
∂C

= I3C
−1 (4.22)

Avec I le tenseur identité.

Les tenseurs de déformation C et B sont diagonalisables sous la forme du carré du tenseur des

allongements principaux, λi, i = 1, 3. Invariants et grandeurs principales sont reliées par :

I1 = λ21 + λ22 + λ23 (4.23)

I2 = λ21λ
2
2 + λ22λ

2
3 + λ23λ

2
1 (4.24)

I3 = λ21λ
2
2λ

2
3 (4.25)

4.2.4 Expression du taux de déformation

Le gradient de la vitesse de déformation, v, est usuellement exprimé [37] sous forme tensorielle

par :

l =
∂v(X, t)

∂X
(4.26)

L’écriture suivante de la dérivée du gradient de transformation 4.13 introduit la notion de gradient

spatial :

Ḟ =
∂v

∂X
=
∂v

∂x

∂x

∂X
= lF (4.27)
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L’expression du gradient spatial prend la forme suivante :

l = Ḟ F
−1 (4.28)

Le taux de déformation est alors défini par [37] :

D =
1

2

(
l+ l

T
)

(4.29)

4.2.5 Cas particulier de la décomposition des déformations

Dans le cadre d’un modèle de comportement visco-hyperélastique, une décomposition multiplica-

tive usuelle de la déformation est utilisée, en une part élastique, instantanée, indicée e, et une part

anélastique, dépendante explicitement du temps, indicée v :

F = FeFv (4.30)

L’expression du gradient spatial de vitesse introduit eq. 4.28 prend la forme suivante avec la décom-

position multiplicative de la déformation :

l = ˙
FeFv (FeFv)

−1 (4.31)

Avec :

˙
FeFv = ḞeFv + FeḞv (4.32)

(FeFv)
−1 = F

−1
v F

−1
e (4.33)

Soit l’expression du gradient spatial :

l =
(
ḞeFv + FeḞv

) (
F

−1
v F

−1
e

)
(4.34)

= ḞeF
−1
e + FeḞvF

−1
v F

−1
e (4.35)

l = le + FelvF
−1
e (4.36)

Suivant la définition du taux de déformation donné par l’eq.4.29, nous obtenons l’expression finale

suivante :

D = De +
1

2

(
FelvF

−1
e + F

−T
e l

−T
v F

T
e

)
(4.37)
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Dans ce cadre visco-élastique, la densité d’énergie W est le descripteur de l’énergie élastique sto-

ckée dans le matériau, en fonction de son état de contrainte thermomécanique. L’état de contrainte

mécanique est décrit par les trois invariants du tenseur de déformation eq. 4.17 et suivantes.

Suivant cette décomposition des déformations, l’énergie élastique est alors par définition [38] dé-

crite par le tenseur des déformations élastiques Ce. Plus précisément, des considérations d’objectivité

imposent que l’énergie élastique soit décrite par les invariants des déformations élastiques Ie1 , I
e
2 , I

e
3 .

Avec :

Ie1 = tr(Ce) = tr(Be) (4.38)

Ie2 =
1

2

(
Ie1

2 − tr(C2
e)
)
=

1

2

(
Ie1

2 − tr(B2
e)
)

(4.39)

Ie3 = det(Ce) = det(Be) (4.40)

Les tenseurs de déformation Ce et Be sont diagonalisables sous la forme du carré du tenseur des

allongements principaux, λei , i = 1, 3. Invariants élastiques et grandeurs principales élastiques sont

reliées par :

Ie1 = λe1
2 + λe2

2 + λe3
2 (4.41)

Ie2 = λe1
2λe2

2 + λe2
2λe3

2 + λe3
2λe1

2 (4.42)

Ie3 = λe1
2λe2

2λe3
2 (4.43)

4.2.6 Equations constitutives

En admettant que la densité d’énergie introduite eq. 4.9 est fonction de variables d’états obser-

vables, représentés par la déformation C et la température T ; et de tous les autres descripteurs de l’état

du matériau sous forme de variables internes Vk. Cette densité énergie s’écrit comme une fonction :

w = w (C, T,Vk) (4.44)

Alors la dérivée de la densité d’énergie (eq. 4.9) peut s’écrire comme la somme des dérivées partielles

suivantes :

ẇ =
∂w

∂C
: Ċ+

∂w

∂T
Ṫ +

∂w

∂Vk
.V̇k (4.45)
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Et la dissipation intrinsèque devient :

φint = σ : D− 1

J

(
∂w

∂C
: Ċ+

∂w

∂T
Ṫ +

∂w

∂Vk
.V̇k + ρ0sṪ

)
> 0 (4.46)

Avec Ċ = 2F T
DF et sous les hypothèses d’incompressibilité J = 1, l’eq. 4.46 peut s’écrire :

φint = σ : D−
(
∂w

∂C
:
(
2F T

DF
)
+
∂w

∂T
Ṫ +

∂w

∂Vk
.V̇k + ρ0sṪ

)
> 0 (4.47)

Ceci étant vrai pour toute évolution de variables d’états.

4.2.7 Entropie

On remarque que :

∂w

∂T
Ṫ = −ρ0sṪ (4.48)

Si on introduit l’expression de l’entropie s :

s = − 1

ρ0

∂w

∂T
(4.49)

Par regroupement des termes d’origine thermique, l’expression 4.47 prend la forme suivante :

φint = σ : D− ∂w

∂C
:
(
2F T

DF
)
− ∂w

∂Vk
.V̇k > 0 (4.50)

4.2.8 Expression de la contrainte

La contrainte sera calculé à partir de l’équation 4.50, en remarquant que :

∂w

∂C
:
(
2F T

DF
)

= 2
∂w

∂C
:
(
F
T
DF
)

(4.51)

= 2
∂w

∂C
F
T : F T

D (4.52)

= 2

(
F
∂w

∂C
F
T

)
: D (4.53)

En l’absence de dissipation, il y a égalité sur les termes en contrainte :

σ : D = 2

(
F
∂w

∂C
F
T

)
: D (4.54)
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Soit l’expression de la contrainte élastique :

σ = 2

(
F
∂w

∂C
F
T

)
(4.55)

Dans le cas particulier de l’incompressibilité (où I3 = 1), ∂w
∂I3

est indéterminée.

De ce fait, la contrainte donnée par la thermodynamique est définie à une pression indéterminée

près p′ = ∂w
∂I3

∂I3
∂C : C

−1. Cette pression est alors fonction des conditions aux limites du problème.

L’expression totale de la contrainte est alors de la forme :

σ
tot = σ − p′I (4.56)

L’expression de la contrainte, dérivant de l’énergie de déformation, et fonction de la dérivée des

invariants, est donnée par :

σ
tot = 2F

(
∂w

∂I1

∂I1
∂C

+
∂w

∂I2

∂I2
∂C

)
F
T − p′I (4.57)

Dans le cas d’une énergie élastique dépendante de Ce, l’expression de la contrainte prend la forme

suivante :

σ
tot = 2Fe

(
∂w

∂Ie1

∂Ie1
∂Ce

+
∂w

∂Ie2

∂Ie2
∂Ce

)
F
T
e − p′I (4.58)

Dans ce cadre, poser une loi de comportement revient à poser, par un raisonnement

physique ou postulat phénoménologique, la forme de W .

4.2.9 Dissipation intrinsèque

Une fois les termes d’origine entropique et mécanique simplifiés, on obtient une forme réduite de

l’eq. 4.47 :

φint = − ∂w

∂Vk
.V̇k > 0 (4.59)

Avec les forces thermodynamiques suivantes :

AVk = − ∂w

∂Vk
(4.60)

D’où l’expression de la dissipation intrinsèque :

φint = AVk .V̇k > 0 (4.61)
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Dans le cas ou il n’y a pas d’évolution de variables internes (V̇k = 0), la dissipation intrinsèque est

donc nulle.

4.2.10 Equation de la chaleur

L’équation de la chaleur s’écrit :

ρ0CṪ = ρr + k△T + T
∂σ

∂T
: De + T

∂σ

∂Vk
.V̇k + φint (4.62)

Avec :

· ρr : les sources de chaleurs extérieures

· k△T : le gradient de température à travers le matériau.

· T ∂σ
∂T : De : les sources de chaleurs d’origine thermoélastiques

· T ∂σ
∂Vk

.V̇k : les sources de chaleurs internes

· φint : les sources de chaleur d’origine dissipatives

Dans le cas d’une transformation purement élastique, sans sources internes ou d’ori-

gine dissipative, on met en évidence un refroidissement théorique du matériau pendant

sa déformation, équation de Lord Kelvin [39, 40, 41].
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4.2.11 Conclusion

Dans le cadre thermodynamique général, proposer une loi de comportement revient à proposer une

expression pour les différents potentiels.

Lorsqu’elles sont rigoureuses, les approches de la littérature ne diffèrent que dans la forme de ces

potentiels, et dans la façon dont ils sont construits : de manière phénoménologique, ou bien à partir

de considérations physiques sur les processus élémentaires.

La suite présente différente approches de modélisations phénoménologiques de la bibliographie, et

la façon dont la littérature traite des comportements aussi complexes que ceux auxquels nous faisons

face.

Nous détaillerons d’abord quelques modèles viscoélastiques et visco-plastiques, prenant plus ou

moins en compte les phénomènes physiques dans leurs formalismes, sans prendre en compte explicite-

ment la nature polymère.

Nous parlerons ensuite de modèle de type statistique de châıne, que nous souhaitons utiliser et

associer à la démarche mécanique.
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4.3 Approches visco-élastiques et/ou viscoplastiques

Les auteurs s’attachent ici à reproduire au mieux les courbes contraintes déformations en partant

d’une décomposition, à priori, en différents types de déformation (réversible, irréversible dépendent

de la vitesse ou irréversible non dépendent de la vitesse) sans forcément rechercher de sens physique

précis aux paramètres mis en évidence.

Ils peuvent, pour cela, s’appuyer sur des modèles 1D analogiques ou plus mathématiques.

Nous commencerons par un bref rappel de ces modélisations unidimensionnelles dans le cas visco-

élastique.

Puis nous présenterons des démarches plus récentes, qui cherchent à tenir compte des phénomènes

physiques, dans le cadre du formalisme thermodynamique présenté dans la partie précédente (4.2).

Nous aborderons ici les modèles viscoélastiques, ainsi qu’une approche du cas viscoplastique, pour la

compréhension de certains couplages élasto-viscoplastique.

4.3.1 Formulations intégrales et spectrales

4.3.1.1 Formulations intégrales

A ce stade, on postule que, à tout instant, la déformation résulte linéairement de la contrainte ou,

de manière équivalente, la contrainte résulte linéairement de la déformation. On fait apparâıtre une

complaisance ou un module, J et E respectivement.

Pour reproduire les effets anélastiques, on admettra que ces grandeurs dépendent du temps.

Le principe de superposition de Boltzmann est alors introduit, pour traiter les cas où la sollicitation

(contrainte ou déformation, respectivement) dépendrait du temps.

Ainsi, pour modéliser un fluage viscoélastique [42], cette formulation associe la réponse en défor-

mation à celle d’une succession d’accroissement de contraintes décomposées en somme :

ε(t) =
∑

j

J(t− tj)△σj (4.63)

J est la fonction fluage uniaxiale (ou complaisance) du matériau. Sa dépendance en temps est

caractéristique de l’anélasticité du matériau, en réponse à une contrainte constante unitaire. Cette

formulation se généralise sous la forme :

ǫ(t) =

∫ t

0
J(t− τ)

dσ(τ)

dτ
dτ (4.64)
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Les hypothèses de linéarité étant trop fortes, des généralisations non-linéaires ont été proposées,

mais qui obligent à se ramener à l’intégration d’équations différentielles, ce qui enlève un grand intérêt

à ces formulations de par leur coût de calculs.

4.3.1.2 Formulations spectrales

Une alternative est de postuler, à priori, que la contrainte, réponse à un chargement en déformation,

ou la déformation, réponse à un chargement en contrainte, se composent de manière additive de

diverses contributions élémentaires. Ces dernières sont de nature élastique, plastique, visqueuse ou

viscoélastique.

Ces approches consistent en la mise en parallèle, ou en séries, de plusieurs éléments de Kelvin-Voigt

ou de Maxwell, afin d’obtenir une description mathématique du comportement viscoélastique, sur la

base d’une représentation intégrale de Boltzmann. (La fig. 4.3 représente un élément de Maxwell en

parallèle avec un élément de Kelvin-Voigt.)

Quand le modèle complet représente la combinaison de n éléments, eux-mêmes viscoélastique (com-

binaison d’élasticité et de viscosité), ces éléments font apparâıtre n temps caractéristiques (relaxation

ou retard), que l’on a coutume de regrouper à l’intérieur de spectres discrets ou continus.

1. Spectres de temps de relaxation [43]

Quand la modélisation du comportement est assurée par la mise en parallèle de n éléments de

Maxwell pour une déformation ǫ0 donnée, on met en évidence un spectre de relaxation tel que :

σ(t) = ǫ0
∑

n

En exp(− t

τn
) (4.65)

Avec En et τn les modules d’élasticité et les temps caractéristiques du nième élément.

Ce qui donne sous forme intégrale :

σ(t) = [Grǫ] + ǫ0

∫ +∞

−∞
H(τ) exp(− t

τ
)d(ln τ) (4.66)

Où Gr est le module relaxé, En est remplacé par H(τ)d(ln τ) qui détermine les contributions de

la contrainte relaxée entre ln τ et ln τ + d(ln τ)

2. Spectres de temps de retard [43]

Dans ce cas où n éléments de Kelvin-Voigt sont mis en série pour une contrainte σ donnée en
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fluage. Sous forme intégrale, on obtient l’équation suivante :

J(t) = [Ju] +

∫ +∞

−∞
L(τ)

(
1− exp

(
−τ
η

))
d(ln τ) (4.67)

Une extension de ces formulation spectrales est réalisée par Maire et al [44], par l’utilisation de

variables internes et l’emploi de décomposition de mécanismes élémentaires pour la déformation vis-

queuse.

4.3.2 Modèle solide standard modifié

Au-delà de la multiplication des éléments, les modèles de base, Maxwell ou Kelvin et leur as-

sociation, peuvent être enrichis par la sophistication de leurs constituants. Par exemple ressort ou

amortisseur non linéaires. A titre d’exemple, nous présentons quelques solutions utilisées autour du

modèle solide standard modifié.

Le modèle solide standard modifié est représenté sur la fig. 4.3 par un élément de Maxwell sur la

branche I connecté en parallèle avec un élément de Kelvin-Voigt sur la branche II.

Figure 4.3 – Schéma du modèle solide standard modifié

Il est utilisé par Khan et al. ([45]), pour modéliser le comportement phénoménologique thermomé-

canique d’un polymère, l’Adiprene-L100, sur de larges plages de vitesse de déformation et de tempéra-

ture. Le ressort E1.1 possède un comportement dépendant uniquement de la température, pendant que

le ressort E2.1 possède un comportement non-linéaire dépendant de la déformation (sans sensibilité à la

vitesse de déformation) avec une sensibilité à la température. Le choix des évolutions des modules est

pris en considérant les deux modes de sollicitation auquel l’auteur décide de rendre le modèle sensible,

un mode en chargement, et un mode en relaxation. Les comportements des ressorts sont alors définis

suivant les lois suivantes :

E1.1 = c1

(
1 +

Tr − T

Td

)
(4.68)
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E2.1 = c2|ǫ|n2

(
1 +

Tr − T

Td

)
(4.69)

Avec c1, c2 et n2 des paramètres matériaux, |ǫ| la déformation totale vraie, Tr, Td et T , respectivement

les températures ambiante, de fusion et de la pièce pendant l’essai. L’auteur indique qu’un raffinement

supplémentaire sur le comportement des ressorts est possible en utilisant la même dépendance à la

déformation pour les deux ressorts, ou bien en utilisant des lois présentant d’autres formes de non-

linéarités.

La loi d’évolution de la viscosité des deux amortisseurs non-linéaires est prise comme une fonction de

la vitesse de déformation et de la température. Elle dérive de la forme introduite par Bird et al. (1977),

modifiée afin de prédire la viscosité réactualisée selon la température et la vitesse de sollicitation au

moment de l’essai. Cette viscosité est donnée sous la forme suivante :

η(ǫ̇, T ) =


η∞ +

η0 − η∞(
1 + (a|ǫ̇|)2 −

(
|ǫ̇|
105

)d)b




(
Tr − Tvf
T − Tvf

)m
(4.70)

Avec a, b et d des paramètres matériaux ajustables, m le paramètre ajustant la viscosité par rapport

à la température, η∞ la valeur asymptotique de la viscosité pour une vitesse de déformation ǫ̇ tendant

vers l’infini et η0 la viscosité pour une vitesse de déformation très faible. Tvf est la température de

Vogel-Fulcher, qui est usuellement inférieure de 50❽ à la température de transition Tα. On aurait pu

également utiliser d’autres lois d’évolution de la viscosité (Eyring, Carreau)

L’équation constitutive du modèle de comportement du solide standard généralisé est donnée par :

c1
η1
σ + σ̇ = c1ǫ̇+

c1
η1
c2ǫ

n2+1 +
η2
η1
c1ǫ̇+ c2(n2 + 1)ǫn2 ǫ̇ (4.71)

La réponse du système pour un chargement constant (vitesse de déformation constante) est donnée

par l’équation suivante :

σ = (η1 + η2)ǫ̇

(
1− exp

(−c1ǫ
η1ǫ̇

))
+ c2ǫ

(n2+1) (4.72)

La réponse du système dans le cas d’une relaxation est donnée par :

σ = c2ǫ
(n2+1)
0 +

(
σ0 − c2ǫ

(n2+1)
0

)
exp

(−c1t
η1

)
(4.73)

Ce modèle est exclusivement 1D et n’est donc pas général. Il permet de reproduire de manière
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satisfaisante des essais de charge et de relaxation en condition uniaxiale (figs. 4.4 et 4.5). Par contre, il

ne tient pas compte des couplages thermomécaniques et ne reproduit pas très bien la forte sensibilité

couplée des polymères à la vitesse de déformation et à la température.

Figure 4.4 – Courbes de traction à 0.1s−1 pour
différentes températures [45]

Figure 4.5 – Relaxations multiples pour une vi-
tesse de déformation de 1s−1 [45]

4.3.3 Thermo-viscoélasticité

La prise en compte des couplages thermo-viscoélastique est par contre présente dans les modèles de

Moreau et al [46]. Ils introduisent un composant thermoélastique (fig.4.6) dans un modèle rhéologique

viscoélastique linéaire. Ces modèles sont, ensuite, exprimés dans le cadre général des modèles standards

(a) Poynting-Thomson (b) Zener

Figure 4.6 – Schématisation des modèles thermo-viscoélastiques 1D [46]

généralisés à variables internes ([18, 38, 47]). Les auteurs obtiennent alors les expressions suivantes :

• Pour le modèle de Poynting-Thomson

L’énergie libre spécifique s’écrit :

W pt(θ, ǫ, ǫv) =
E

2
(ǫ− αθ − ǫv)

2 −
(
Eα2

2
+
ρ0C0

2T0

)
θ2 − s0θ +

h

2
ǫ2v (4.74)
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Le potentiel de dissipation est :

φpt(q, ǫ̇, ǫ̇v) =
q.q

2κT0
+
η

2
ǫ̇2v (4.75)

L’équation de la chaleur prend la forme suivante :

ρCṪ + divq = ηǫ̇2v − EαT0(ǫ̇− ǫ̇v) (4.76)

Et l’expression de la contrainte se réduit à :

σ =
∂W pt

∂ǫ
= E(ǫ− αθ − ǫv) (4.77)

Avec E, h les constantes élastiques, ǫ, ǫv les déformations totale et anélastique, θ = (T − T0)

la variation de température, α : le coefficient de dilatation thermique, ρ0, C0, κ : la densité, la

capacité calorifique et le coefficient de conduction thermique, s0 : l’entropie spécifique et q : le

gradient de flux de chaleur.

• Pour le modèle de Zener

L’énergie libre spécifique est :

W z(θ, ǫ, ǫv) =
K

2
(ǫ− βθ)2 −

(
Kβ2

2
+
ρ0C0

2T0

)
θ2 − s0θ +

k

2
(ǫ− ǫv)

2 (4.78)

Le potentiel de dissipation est :

φz(q, ǫ̇, ǫ̇v) =
q.q

2κT0
+
µ

2
ǫ̇2v (4.79)

L’équation de la chaleur prend la forme suivante :

ρCṪ + divq = µǫ̇2v −KβT0ǫ̇ (4.80)

Et l’expression de la contrainte se réduit à :

σ =
∂W z

∂ǫ
= K(ǫ− βθ) + k(ǫ− ǫv) (4.81)

Avec K, k les constantes élastiques et β le coefficient de dilatation thermique.
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Ces deux modèles peuvent représenter un couplage thermomécanique à faible déformation.

Ces descriptions mathématiques, macroscopiques viscoélastiques, occultent complètement les relations

entre les propriétés mécaniques, les propriétés microstructurales et la physique du matériau.

Les études suivantes considèrent des mécanismes physiques, et les auteurs utilisent une approche

phénoménologique en modifiant ces modèles rhéologiques, afin de modéliser le comportement plus

proche des polymères semi-cristallins.
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4.3.4 Viscoélasticité de la phase amorphe en charge décharge

La modélisation des polymères semi-cristallins a été tentée en introduisant des conceptualisations

plus ou moins élaborées de leur nature bi-phasique. Nous en retenons ici quelques unes.

Les polymères semi-cristallins comportent une part non négligeable de phase amorphe. Cette der-

nière possède des modes de déformation propres, comme les changements de conformation, qui in-

duisent une part élastique au comportement, et l’écoulement (le désenchevêtrement) des châınes, qui

induit un comportement ”visqueux”.

La phase amorphe peut alors être conceptualisée comme un ver qui évolue suivant ces deux

processus. Ainsi, Lai [48] propose un ver simplifié, illustré par la fig. 4.7. Il part de la constatation

que le comportement de la phase amorphe n’est pas exclusivement dû à la viscosité, mais aussi à des

phénomènes physiques durant et après le glissement relatif des châınes.

Figure 4.7 – ver de la phase amorphe, composé des zones hdz et ldz ([48])

On considère la décomposition de la contrainte, en une contrainte élastique, sans incidence sur la

géométrie du ver, et en une contrainte visqueuse σv qui modifie la géométrie du ver. Avant l’appli-

cation d’une sollicitation de traction, le ver est composé d’un arrangement à l’état dense. Pendant

le chargement σv, certains segments de châınes sont extraits. Le ver est, à ce moment, divisé en une

zone de haute densité (hdz) et une zone de basse densité (ldz). Au temps t, un point géométrique

M est attaché aux châınes soumises au phénomène de glissement entre les bords des deux zones. Au

temps t + dt, le point M se déplace d’une distance dlg du bord. Cette distance dlg correspond aux

deux phénomènes suivants : le glissement des portions de châınes entre les zones hdz et ldz pendant

l’incrément de temps dt, et la dilatation élastique. Cette dilatation reflète la différence de déformation

subie par la portion de châıne avant et après le glissement, sans que la contrainte extérieure ne soit

modifiée (σv est conservée dans la zone ldz). La différence de déformation exprime alors le passage

instantané d’une contrainte effective sur les châınes de σv à σv
p (où p < 1 représente la proportion de

châınes soumise au glissement).
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Physiquement, cela revient à considérer que le ver accommode d’abord un incrément de travail

mécanique sous la forme d’une déformation élastique, puis relaxe un peu de cette énergie via le glisse-

ment de certaines châınes, provoquant un rééquilibrage de la zone HDZ. Nous utiliserons un concept

proche, quoique développé de manière totalement indépendante, dans la partie 5.1.2.

Donc, lorsque σv augmente, la vitesse d’élongation est plus rapide dans la zone ldz que dans la

zone hdz. En conséquence, le module d’élasticité apparent du ver est inférieur à celui de la zone hdz,

et ce module décrôıt avec l’augmentation de la zone ldz. En d’autres termes, la rigidité de la phase

amorphe décrôıt continûment (avec une évolution viscoélastique) en traction et en décharge tant que

la contrainte σv reste positive.

Ce phénomène de glissement de châıne est physiquement plus difficile à appréhender en compres-

sion. Ce difficile passage des châınes de la zone hdz à la zone ldz est invoqué par les auteurs comme

une illustration physique de la différence de comportement traction-compression observée expérimen-

talement dans les polymères semi-cristallins.

Figure 4.8 – Modèle de Zener modifié

Ce concept est introduit dans une modélisation basée sur un modèle rhéologique de Zener modifié

(fig. 4.8). Ce modèle est obtenu à partir du modèle solide standard modifié (fig. 4.3) : lorsque la branche

II est constituée d’un ressort seulement, associée à la phase cristalline ; et lorsque la branche I,(1s)

est constituée du montage en série d’un ressort et d’un amortisseur, associée à la phase amorphe pour

prendre en compte les phénomènes de glissement entrâınant la viscélasticité. Ce modèle est modifié par

l’ajout d’une branche I supplémentaire,1d, en parallèle de l’autre branche, qui représente une phase

amorphe liée aux cristallites et dont le temps caractéristique est plus court que la phase amorphe libre.

Cette phase, qui est finalement associée à une interface amorphe libre-cristallite, est conceptualisée
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par les mêmes phénomènes physiques de glissement, mais avec une rigidité plus importante et une

viscosité moindre.

Le modèle devient alors un modèle à trois phases : une phase amorphe libre, non perturbée par le

cristal, viscoélastique ; une phase amorphe liée, (contrainte par le cristal) viscoélastique avec un temps

de relaxation plus court que l’amorphe libre ; et la phase cristalline, élastique.

En partant de la partition de la longueur du ver entre la zone hdz et la zone ldz, puis en

écrivant la déformation vraie pour les deux zones, en considérant une seconde partition des vitesses

de déformation élastique et visqueuse dans la zone ldz, l’évolution de σ̇v dans les deux branches

viscoélastiques 1s et 1d est alors donnée par :

σ̇vi =





ǫ̇−σvi
η

exp



σvi
(1− ρ)

E1i p





exp

(

σvi
E1i

−ǫ
)

(

1− 1

p

)

+ 1

p

E1i avec i = s, d (4.82)

Et la viscosité suit la loi modifiée d’Eyring :

ηi = η0i exp

(
|σvi
β

|α
)
exp

(
|σvi
σ0

|
)

(4.83)

Le modèle de comportement complet à neuf paramètres est :

σ̇ = ǫ̇ E2 + σ̇vd + σ̇vs (4.84)

Les résultats du modèle de comportement sont donnés dans les figs. 4.9 et 4.10, pour un poly-

propylène isotactique, lors d’un essai de traction en charge-décharge et d’un essai de traction avec

relaxation et décharge (où la température de l’essai n’est pas renseignée). La correspondance entre les

essais expérimentaux et le modèle semble bonne.

Figure 4.9 – Test de traction avec charge et dé-
charge ε̇ = 1.6.10−3s−1 [48]

Figure 4.10 – Test de traction avec charge, re-
laxation et décharge, εt = 0.01, T inconnue [48]

La force de ce modèle réside dans la prédiction du comportement à la décharge, où il y reproduit le
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changement apparent de rigidité, en conservant une signification physique de l’approche. Ce phénomène

est expliqué par le mouvement réversible des châınes amorphes durant la sollicitation.

Néanmoins, il ne représente que le comportement à faible déformation. Ce qui en fait un modèle

plutôt représentatif de la part viscoélastique des polymères sous la température de transition vitreuse.

En grandes déformations, ce phénomène est plutôt considéré comme de l’endommagement irré-

versible dans le cadre d’approches viscoélastique ou visco-plastique. (Un état de l’art, présenté par la

suite se dirige vers ce formalisme). Le modèle reste, de plus, isotherme, unidimensionnel et ne permet

pas de prévoir l’évolution de la température selon la sollicitation mécanique, ni de mettre en évidence

l’évolution des variables internes dans un cadre formel thermodynamique.

4.3.5 Viscoélasticité et visco-plasticité couplées

Dans les études de Roguet et Al ([49],[50]), le comportement d’un polymère semi-cristallin, le

polyamide 11, au dessus de Tα (dans le domaine de déformation précédent la striction) a été étudié

expérimentalement par des essais de traction unidimensionnels. Pendant l’étude, un comportement

atypique du matériau est apparu : pour les températures supérieures à la Tα, il existe une vitesse

critique de sollicitation en-dessous de laquelle le comportement en charge ne dépend plus de la vitesse

de sollicitation (fig. 4.11). Celle-ci dépend de la température, mais pas de la pression hydrostatique.

Figure 4.11 – Courbe de charge-décharge à 100❽ pour une vitesse de déformation de 10−3s−1 [49]

Les auteurs expliquent la cohérence de ces résultats avec un état relaxé de la phase amorphe.

Néanmoins, il existe un paradoxe : même lorsque en charge, les comportements atteignent un régime de

non dépendance en vitesse, des phénomènes de type visqueux (fluage, relaxation) peuvent encore avoir

lieu après ce type de chargement. La courbe limite ne définit alors pas un état relaxé de l’amorphe, et

le comportement hyperélastique n’est pas suffisant pour décrire cet état. Une réorganisation cristalline

entrâıne une nature viscoplastique au niveau des contraintes hors-équilibre, et les conséquences sur la
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phase amorphe entrâıne une nature viscoélastique. Cela conduit les auteurs à envisager trois types de

modélisations [49] :

• une première modélisation viscoélastique, qui est celle implantée dans le code de calcul éléments

finis ABAQUS, utilisant la relation suivante :

σ =

∫
t

0
2G(t− t′)ǫddt′ +

∫
t

0
K(t− t′)ǫhdt′I (4.85)

Où εd et εh sont respectivement les parties déviatorique et sphérique du tenseur de déformation,

G et K sont les modules de cisaillement et de compressibilité, représentés par deux séries de

Prony.

G(t) = G0 −
n∑

i=i

Gi(1− exp(
−t

τGi
)) et K(t) = K0 −

n∑

i=i

Ki(1− exp(
−t

τKi
)) (4.86)

Ce modèle ne s’est pas avéré suffisant à cause de sa trop grande sensibilité à la vitesse de défor-

mation. De plus, la décharge obtenue est trop rigide et ne prédit pas le comportement réel du matériau.

Dans le cadre du projet damofip, une modélisation utilisant une description de la viscoélasticité

et de la visco-plasticité par série de Prony a été utilisée avec succès pour la modélisation du com-

portement d’un polymère chargé fibre de verre ([51]). Par contre, l’efficacité de telles démarches reste

limitée aux faibles déformations.

Dans la suite de [49], il est ainsi apparu qu’une formulation, combinant des réponses hyperélastique

ou viscoélastique et viscoplastique serait plus à même de modéliser les différents trajets de chargement.

Citons deux types d’enrichissement que les auteurs ont puisé dans la littérature :

• Une modélisation élasto-viscoplastique disposant d’un écrouissage cinématique avec une sensibi-

lité à la vitesse de type Norton-Hoff tirée du modèle de Chambaudet [52]

• Une modélisation élasto-viscoplastique à écrouissage isotrope et viscosité non linéaire [53].

La combinaison de ces deux modèles est réalisée dans [50]. En introduisant la partition des défor-

mations en une part élastique et une part viscoplastique, le tenseur de déformation viscoplastique est

obtenu par l’intégration de la loi d’écoulement donnée par :

˙ǫvp =
3

2
ǫ̇
vp σd −Xd

J2 (σd −Xd)
(4.87)
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Avec J2 le second déviateur des contraintes, Xd et σd les parts déviatoriques de l’écrouissage

cinématique et du tenseur des contraintes. Pour sa part, la déformation plastique équivalente de Von-

Mises obéit à la loi d’évolution de Norton-Hoff :

ǫ̇
vp

=

(
J2(σ −X)−R

K

)n
(4.88)

Avec R l’écrouissage isotrope, considéré constant, égale à R0 et n la sensibilité à la vitesse.

L’écrouissage cinématique non linéaire X = X1+X2 est répartie en un écrouissage de la structure

X1 et un écoulement plastique X2, avec :

Ẋ1 =
2

3
C1 ˙ǫvp et Ẋ2 =

2

3
C2 ˙ǫvp − γ ˙ǫvpX2 (4.89)

La viscosité non linéaire K est donnée sous la forme suivante :

K = K0 + k (1− exp(−wεvp)) exp
(
h(ǫvp)

2
)

(4.90)

Au total, le modèle fait intervenir 11 paramètres. Ce modèle de comportement ne permet pourtant

pas de décrire simultanément la charge à différentes vitesses, la décharge et la relaxation. L’évolution

de cette modélisation viscoplastique est présentée dans [50], où deux variables internes sont ajoutées :

l’une affectant la matrice de rigidité du matériau par un processus isotrope, et l’autre, liée à la cris-

tallisation faisant évoluer cette matrice de rigidité de manière directionnelle. Ces derniers ajustements

permettent de prévoir des cas simples de chargement avec précision.

Dans une autre approche phénoménologique, les modèles utilisés pour la modélisation dans les

applications métalliques à hautes températures seraient une solution de représentation viscoplastique.

Khan et al [54] suggèrent ainsi un couplage avec les modèles viscoplastiques de Khan-Huang-Liang

(KHL) et Johnson-Cook (JC). Les contraintes sont définies respectivement par :

σKHL =

[
A+B

(
1− ln ǫ̇

lnDP
0

)n1

(ǫP )n0

](
ǫ̇

ǫ̇ref

)C ( Tm − T

Tm − Tref

)m
(4.91)

σJC =
[
A+B(ǫP )n0

](
1 + C ln

ǫ̇

ǫ̇ref

)(
1−

(
T − Tref
Tm − Tref

)m)
(4.92)

Avec Tm, T, Tref respectivement les températures de fusion, instantanée et de référence, DP
0 , ǫ̇

ref étant
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deux vitesses de référence et A,B, n1, n0, C,m les constantes matériau.

La similitude des deux modèles entrâıne une réponse proche. Les auteurs concluent à une meilleure

corrélation pour le modèle KHL, dans les domaines des déformations rapides et de l’adoucissement

thermique.

Le grand nombre de paramètres matériaux d’ajustement nous montre que des considérations sur

l’évolution de la microstructure du matériau sont nécessaires à une bonne représentation du compor-

tement. En terme thermomécanique, des variables internes additionnelles sont indispensables pour

définir le comportement.

4.3.6 Viscoélasticité et viscoplasticité à deux phases

Le modèle de Lai [48] est une modélisation purement viscoélastique, où la phase amorphe et la

phase cristalline sont modélisées par les mêmes phénomènes. Le modèle de Roguet et al [50] est élasto-

viscoplastique, et ne permet pas de décrire avec justesse les processus de décharge, relaxation et essais

de fluage. Ces deux modèles peuvent conduire à une modélisation hybride, où la phase amorphe serait

viscoélastique, pendant que la phase cristalline serait viscoplastique.

C’est un modèle qui est approché par Drozdov dans plusieurs publications ([55],[56]), où le poly-

mère semi-cristallin, (ici un polyethylène), est modélisé par deux phases continues. La première est

un squelette cristallin viscoplastique isotrope pour représenter les glissements cristallins. La deuxième

(phase amorphe) est traitée comme un réseau transitoire de châınes reliées aux processus d’enchevêtre-

ment et d’élasticité entropique. Elle présente une réponse à la fois viscoélastique et viscoplastique. Sa

déformation est pilotée, via un frottement inter facial, par la déformation viscoplastique des cristallites.

4.3.6.1 Phase cristalline

La phase cristalline est considérée dans un cadre incompressible, en petites déformations. Les

déformations sont partitionnées en une partie élastique et une partie viscoplastique ǫ̂ = ǫ̂e + ǫ̂vp, et

l’hypothèse d’incompressibilité induit trace(ǫ̂vp) = 0. Le tenseur des vitesses de déformations plastiques

est introduit proportionnel au tenseur des vitesses de déformations globales :

˙̂ǫvp = φ ˙̂ǫ (4.93)

Où lê représente les tenseurs écrit en notation matricielle de Voigt, et φ est une fonction scalaire

explicitée dans la suite.
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L’énergie de déformation de la phase cristalline est donnée par :

Ψc =
1

2
Ec ǫ̂e : ǫ̂e (4.94)

Avec Ec module élastique isotrope de la phase cristalline. Par différenciation temporelle de l’énergie

de déformation, on a :

Ψ̇c = Ec(1− φ)(ǫ̂− ǫ̂p) : ˙̂ǫe (4.95)

4.3.6.2 Phase amorphe

La phase amorphe est traitée comme un réseau temporaire de châınes flexibles reliées ensemble par

les phénomènes d’enchevêtrement et de friction avec les surfaces lamellaires cristallines. Sous charge-

ment, deux type de méso-régions (mr) sont définies : Les mr passives, qui représentent l’amorphe où

les intéractions de châınes sont permanentes (ramification, enchevêtrement, changements de confor-

mation, présence des lamelles cristallines radiales et tangentielles). Les mr actives, qui représentent le

désenchevêtrement de châınes et le détachement des extrémités de châıne de la phase cristalline. Ces

processus d’évolution d’intéractions sont décrit par les mécanismes thermiquement activés proposés

par Eyring. Le réseau est alors modélisé par un ensemble de mr avec une énergie d’activation propre

(qui représente l’énergie necessaire pour les mouvements de châıne) formant un méso-domaine.

Dans le même cadre de modélisation, on peut citer Bardenhagen et al [57] qui réalise l’extension

isotherme en grandes déformations d’un modèle solide standard de Zener pour la partie viscoélastique,

et d’un modèle élasto-plastique pour la part viscoplastique. Ce modèle est validé dans les cas complexes

de charge, relaxation et recharge en traction.

4.3.7 Elasto-viscoplastique

4.3.7.1 modèles biphasiques

Le modèle mésoscopique de Cangemi et al ([58]) se place à une échelle mésoscopique pour la phase

amorphe. La partie amorphe liée aux cristallites, prise en compte par Drozdov [59] et qui donnait

un modèle complexe à trois phases, est simplifiée par un modèle biphasique, mais sous le formalisme

thermodynamique des milieux ouverts. Le modèle est inspiré des caoutchoucs chargés de noir de

carbone, où la mobilité de certaines zones amorphes est affectée par la présence des particules de noir
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de carbone.

Pour la transposer la modélisation au cas des polymères semi-cristallins, les auteurs considèrent

une partition de la phase amorphe en une zone amorphe confinée, lié aux cristallites, où la mobilité des

châınes est pilotée par la présence de la phase cristalline, et une zone amorphe libre qui se comporte

comme une phase caoutchoutique. La phase amorphe libre est assimilée à une phase molle, possédant

une raideur relative très faible par rapport à la phase cristalline, pendant que les phases cristalline et

amorphe confinée sont assimilées à un squelette solide ; afin de coupler les phases amorphe molle et

cristalline solide, les auteurs utilisent la thermodynamique des milieux poreux (ou thermodynamique

des milieux ouverts) pour formuler le problème.

Figure 4.12 – Illustration du milieu poreux en un squelette solide et une phase amorphe considérée fluide, tel
que décrite par [58].

L’approche développée consiste à privilégier le mouvement du squelette solide vis à vis du fluide

(phase molle). En respectant la conservation de la masse, les premier et second principes de la thermo-

dynamique modifiés pour les systèmes ouverts et les transformations de Green, les auteurs obtiennent

l’inégalité de Clausius Duhem suivante :

φ = σ : D+Gmṁ− ρSṪ − ρΨ̇− ~Mm
−−→
grad Gm − ~q

T

−−→
grad T ≥ 0 (4.96)

Où Gm est l’enthalpie libre de l’amorphe, appelée également potentiel chimique, ṁ la variation de

masse d’amorphe et ~Mm est le vecteur de courant relatif de masse d’amorphe à travers le ver. Dans

les hypothèses de petites déformations, la dissipation totale φ peut être décomposée en une dissipation

intrinsèque φint, une dissipation visqueuse φvisq due au transport de l’amorphe à travers le squelette

solide et une dissipation thermique φth :

φint = σ : ǫ̇+Gmṁ− ρSṪ − ρΨ̇ ≥ 0 (4.97)
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φvisq = − ~Mm
−−→
grad Gm ≥ 0 (4.98)

φth = − ~q

T

−−→
grad T ≥ 0 (4.99)

En posant la partition de la déformation totale et du courant d’amorphe en des composantes

élastique et viscoplastique ǫ = ǫe + ǫvp et de la masse de fluide en une composante élastique et visco-

plastique m = me +mvp, l’expression du potentiel d’état dépendant des variables d’états observables

et internes, est donnée par :

Ψ = Ψ(ǫe, φvp,m, Vk) (4.100)

Avec φvp =
mvp

ρm
0

la pseudo porosité reliée à la plasticité (en fonction de la densité du fluide à l’état

de référence) et Vk représentant les variables internes. La déformation viscoplastique ǫvp, variable

interne, est liée à la pseudo porosité et n’entre pas dans les paramètres du potentiel d’état. Les forces

thermodynamiques associées sont ensuite exprimées selon la loi de normalité :

S = −∂Ψ
∂T

σ = ρ
∂Ψ

∂ǫe
Gm =

∂Ψ

∂m
Ak = −ρ ∂Ψ

∂Vk
(4.101)

Ce qui conduit à l’expression de la dissipation intrinsèque φint :

φint = σ : ǫ̇+Gmφ̇vp +
∑

k

AkV̇k ≥ 0 (4.102)

La porosité plastique φvp reliée à la déformation plastique est donnée par :

φvp = Bvp : ǫvp avec Bvp = βI (4.103)

En utilisant l’eq. 4.103) dans l’eq. 4.102), on a :

φint = (σ + β Gm I) : ε̇+
∑

k

AkV̇k ≥ 0 (4.104)

Ce qui permet d’écrire le tenseur des contraintes effectives :

σ
′
β = σ + β Gm I = σ

′
β
d
+

1

3
Trace(σ′

β) = sβ + pβI (4.105)

Afin de décrire rigoureusement le cadre thermodynamique, les expressions des trois formes de
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dissipation doivent être vérifiées pour toutes les évolutions du système, et donc les forces thermodyna-

miques associées doivent dériver des pseudo-potentiels Φ1,Φ2 et Φ3. Les égalités permettant d’utiliser

les lois d’évolution, sans violer les deux principes de la thermodynamique, sont les suivantes :

(
σ
′
β , Ak

)
∈ ∂Φ1

(
ǫ̇vp, V̇k; sβ ; pβ

)
(4.106)

−−−→
grad Gm ∈ ∂Φ2

(
~Mm

)
(4.107)

−−−→
grad T ∈ ∂Φ3

(
~q

T

)
(4.108)

Ce qui peut également s’exprimer selon les lois complémentaires suivantes :

σ
′
β =

∂Φ1

∂ǫ̇vp
(4.109)

Ak = −∂Φ1

∂V̇k
(4.110)

−−→
grad Gm =

∂Φ2

∂ ~Mm

(4.111)

−−→
grad T = −∂Φ3

∂ ~qT
(4.112)

L’enjeu de la modélisation est maintenant de définir un potentiel d’état Ψ respectant les cadres

thermodynamiques et physiques présentés, puis de définir les potentiels de dissipation afin de déter-

miner les lois complémentaires décrivant l’évolution des variables internes.

Le potentiel d’état Ψ est proposé dans le cas isotherme, sous les hypothèses des petites déformations

et pour un milieu isotrope :

Ψ = σ0 : ǫe + m Ψ0
m + P 0

(
m

ρ0m
− φvp

)
+

1

2
ǫe : C : ǫe

−
(
m

ρ0m
− φvp

)
M b ǫvole +

1

2
M

(
m

ρ0m
− φvp

)2

+ U (Vk) (4.113)

Avec l’énergie libre Ψ0
m = G0

m − P 0

ρ0m
définie à l’état de référence, Vk le jeu de variables internes

associé aux déformations irréversibles, U (Vk) l’énergie stockée lors de l’évolution irréversible, M et

b des paramètres de couplage liant la compressibilité des deux phases et C le tenseur d’élasticité de

Hooke apparent des deux phases. Ce qui donne directement l’expression des forces thermodynamiques

associées par l’eq. 4.101.

L’enthalpie libre de la phase fluide est déterminée via l’équation d’état empirique de Tait, soit
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G0
m = Gm(P0) =

BC
ρm
0

, où B est le paramètre de Tait et C considéré comme une constante universelle.

Une fonction de surface de charge est introduite dans l’espace des contraintes, déterminant le champ

de contrainte à partir duquel les mécanismes visqueux et irréversibles apparaissent, puis ensuite un

potentiel d’écoulement plastique est introduit. Le modèle est confronté à des essais de traction simple

(fig. 4.13) et de fluage (fig. 4.14). Ce modèle à 15 paramètres permet de reproduire avec succès le

comportement en chargement monotone.

Néanmoins, cette modélisation, basée sur la partition entre une phase solide dure et une phase

fluide molle, ne permet pas de déterminer l’évolution de la température en fonction de la sollicitation

mécanique. De même, la prise en compte de sollicitations complexes, des couplages thermiques, méca-

niques ou physico-chimiques n’est pas possible dans l’état. Le développement du modèle dans un cadre

formel thermodynamique offrant la capacité, par la suite, d’introduire l’ensemble de ces couplages forts.

Figure 4.13 – Comparaison modèle et expérimental pour des essais de traction. (a) Courbes contrainte défor-
mation. (b) Courbes variation de volume déformation.[58]

Figure 4.14 – Comparaison modèle et expérimental pour des essais de fluage. (a) Courbes déformation temps.
(b) Courbes variation de volume déformation.[58]
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La modélisation de la visco-plasticité a également été traitée, entre autre, par Bikard [60], dans

le modèle dit de Bikard et al, et plus récemment par Temimi [10], dans le modèle de comportement

développé au Centre de Mise en Forme des Matériaux. Ce modèle présente une partie élastique en-

dommageable explicitée dans la partie suivante.

4.3.7.2 Comportement élasto-viscoplastique endommageable

Développé par Temimi ([10]) pour des polypropylènes, c’est un modèle de comportement isotrope,

élastique endommageable en petites déformations, viscoplastique isotherme avec endommagement et

écrouissage au-delà du seuil. Nous étudierons dans cette partie l’aspect comportement élastique en-

dommageable.

Les analyses des propriétés mécaniques à faible déformation (analyse DMA) ont montré une faible

contribution du module visqueux face au module élastique, l’hypothèse d’un comportement élastique

linéaire a alors été posé. Un endommagement apparâıt néanmoins dès les faibles déformations, et son

formalisme, posé dans le cadre thermodynamique, est le suivant :

• Potentiel d’énergie libre élastique

Le matériau est supposé isotrope et linéaire dans son domaine élastique, le potentiel d’état

élastique prend la forme suivante :

ρψe =
1

2

(
λ(ǫei )

2 + 4µǫeii
)

(4.114)

avec ǫei = [Tr(ǫe)]
2 premier invariant du tenseur des déformations élastiques et ǫeii =

1
2Tr(ǫ

2
e)

second invariant du tenseur des déformations élastiques. Avec le module de cisaillement élastique

G et de compression hydrostatique K, l’expression du potentiel d’état devient :

ρψe =
1

2

(
K(ǫei )

2 + 4Gǫeii
d
)

(4.115)

• Loi d’état

La loi d’évolution est donnée par :

σe = ρ
∂ψe

∂ǫe
= KTr(ǫe)I+ 2Gǫde (4.116)

La prise en compte de l’endommagement comme un paramètre scalaireD conduit à une contrainte
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effective σ̃e donnée par :

σ̃e =
KTr(ǫe)I+ 2Gǫde

1−D
(4.117)

L’endommagement isotrope est donc introduit via les variables effectives Vk
1−D , où l’endommagement

prend la forme d’une variable interne scalaire D appartenant à l’intervalle [0, 1], selon que le matériau

soit vierge de défauts ou à l’état de ruine.
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4.3.8 Modélisations hyperélastiques

Les modèles précédents sont écrits dans le cadre des hypothèses de petites transformations élas-

tiques, et alors peu applicables aux comportements rencontrés aux températures et/ou vitesses immé-

diatement supérieures à la transition vitreuse.

D’autres auteurs ont développé des approches dans le cadre des grandes transformations pour

modéliser le comportement des polymères amorphes proches de leur transition, ou rendre compte du

durcissement observé en grandes déformations, dans le cas de comportement ductile.

Assez souvent, ces approches sont associées à l’utilisation de potentiels hyperélastiques, construits

soit de manière phénoménologique, soit à partir de considérations basées sur les outils de la statistique

de châıne.

La première voie consiste à proposer une forme de potentiel ne dépendant que des invariants du

tenseur de déformation C 4.14. Les approches peuvent dépendre :

Du premier invariant :

· Néo-Hookeen

Approche faisant intervenir le premier invariant des déformations et une constante C1.

W = C1(I1 − 3) (4.118)

· Yeoh

W = C10(I1 − 3) + C20(I1 − 3)2 + C30(I1 − 3)3 (4.119)

Des deux premiers invariants :

· Mooney

Approche faisant intervenir deux coefficients élastiques C1, C2 et les invariants I1, I2 des défor-

mations.

W = C1(I1 − 3) + C2(I2 − 3) (4.120)

· Mooney-Rivlin

Approche qui généralise la précédente, en faisant intervenir les invariants I1, I2 des déformations

et une infinité de coefficients élastiques.

W =
∞∑

i=0,j=0

Cij(I1 − 3)i(I2 − 3)j (4.121)
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· Biderman

W = C10(I1 − 3) + C01(I2 − 3) + C20(I1 − 3)2 + C30(I1 − 3)3 (4.122)

· Hart-Smith

W = G

∫
exp

[
k1(I1 − 3)2

]
dI1 +Gk2 ln

(
I2
3

)
(4.123)

Des extensions principales :

· Ogden

Avec µ et α constante matériau et où αn peut prendre n’importe quelle valeur rationnelle positive

ou négative.

W =
N∑

n=1

µn
αn

(λαn

1 + λαn

2 + λαn

3 − 3) (4.124)

A titre d’exemple, une application en grandes déformations est réalisée par Méo et al[61] dans le

cadre de la généralisation d’un modèle de Poynting-Thomson (cf. 4.6(a)) en grande transformations,

avec couplages thermomécaniques fort. L’inégalité de Clausius-Duhem prend la forme suivante :

φ0 =

(
π − ∂ψ

∂F

)
: Ḟ − ρ0

(
s− ∂ψ

∂T

)
Ṫ − ρ0

∂ψ

∂Cv
: Ċv −

1

T
~Q.∆T > 0 (4.125)

Où π est le premier tenseur de Piola-Kirchhoff tel que σ = J−1πF T , ~Q est le flux de chaleur de

Piola-Kirchhoff et Cv est le tenseur des déformations anélastique de Cauchy-Green droit.

La loi d’évolution pour les contraintes et les lois complémentaires d’évolution pour les variables

internes sont données par :

π = ρ0
∂

∂F
ψ(C,Cv, T ) (4.126)

s = −∂ψ
∂T

(4.127)

ρ0
∂

∂Cv
ψ(C,Cv, T ) = − ∂

∂Ċv
ϕint(Ċv) (4.128)

∆T

T
=

∂

~q
ϕth(~q) (4.129)

Où ϕ est le pseudo-potentiel de dissipation.

L’énergie libre est postulée (analogie avec 4.2.5) répondre à une part incompressible hyperélastique

de Gent-Thomas (cas particulier de Hart-Smith) pour la composante élastique ψe et une part Néo-

Hookienne pour la composante anélastique ψv, où l’ensemble des paramètres matériaux sont thermo-



109

dépendants.

ψe = c1(T )(I1 − 3) + c2(T ) ln
I2
3

(4.130)

ψv = a1(T )(I1 − 3) (4.131)

L’énergie libre totale est donnée par l’expression suivante :

ρ0ψ(C,Cv, T ) =





ρ0(ψe(C, T ) + ψv(Cv, T )) si det(C) = 1

∞ sinon

(4.132)

Et l’expression du pseudo-potentiel est donnée par :

ϕ(Ċv, T ) =





1
2ν(T )Ċv : Ċv si tr(Ċv.Cv

−1) = 0

∞ sinon

(4.133)

Les évolutions des coefficients thermo-dépendants c1, c2, a1, ν sont données à la fig.4.15.

Figure 4.15 – Loi d’évolution des paramètres c1, c2, a1, ν en fonction de la température. [61]

Dans le cas d’un modèle de Poynting-Thomson étendu en grandes déformations, les équations

caractéristiques de la partie mécanique deviennent :





π = 2ρ0Fe

[(
∂ψe

∂Ie
1

+ ∂ψe

∂Ie
2

Ie1

)
I− ∂ψe

∂Ie
2

Ce

]
F−T
v + pcofF

ρ0

[
C

((
∂ψe

∂Ie
1

+ ∂ψe

∂Ie
2

Ie1

)
I− ∂ψe

∂Ie
2

C
−1
v .C

)
C
−1
v

]d
+ ρ0

∂ψv

∂Iv
1

C
d
v + ν[Cv.Ċv]

d = 0

det(C) = 1

tr(Ċv.Cv
−1) = 0

(4.134)

Le problème thermique est gouverné par l’équation de la chaleur, qui, dans le cas d’un couplage
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thermomécanique fort, prend la forme suivante :

ρ0CsṪ = −div ~Q+ ρ0.r +Ds (4.135)

Avec :

Cs = T ∂s
∂T : capacité calorifique

ρ0.r : le terme source

Ds = νĊv.Ċv+ρ0T
(

∂2ψ
∂T∂C : Ċ+ ∂2ψ

∂T∂Cv
: Ċv

)
: est le source interne de chaleur par unité de

volume, contenant le terme de dissipation thermique intrinsèque et la dépendance lié au

couplage fort entre thermique et mécanique.

Ce modèle visco-hyperélastique a été implémenté numériquement dans un code de calcul éléments

finis, où la partie mécanique est résolue par une méthode de pénalisation à intégration réduite, et la

partie thermique par interpolation linéaire. Les résultats thermiques et mécaniques présentés fig.4.16

dans un cas de cisaillement, présentent une excellente corrélation avec les données expérimentales.

Figure 4.16 – Résultats thermiques et numériques pour un cas de cisaillement. Expérimental et numérique.
[61]

Cette description mathématique macroscopique visco-hyperélastique occulte complètement les re-

lations entre les propriétés mécaniques, les propriétés microstructurales et la physique du matériau.

La prévision du comportement thermomécanique est cependant bonne et le formalisme présenté dans

le modèle de Méo et al [61] respecte les lois de la thermodynamique.
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4.3.9 Bilan

D’une manière générale, les approches rencontrées dans la littérature conduisent à une multiplica-

tion des paramètres de comportement, avec peu ou pas de sens physiques, dans des modèles souvent

limités aux cas de sollicitations simples.

Malgré une certaine complexité, présentant des limitations qu’il conviendrait de lever, (voir Tableau

4.II), aucune modélisation ne se détache comme répondant à toutes nos attentes.

La listes n’est pas exhaustive concernant le comportement à l’état caoutchoutique, ([62, 63])

L’effort de développement nécessaire pour parvenir à un modèle de comportement prenant en

compte les couplages thermomécaniques forts et valides sur une large gamme de vitesses et tempéra-

tures entrâınerait une multiplication supplémentaire des paramètres matériaux. Cela pourrait même

rendre leur identification impossible, ou très compliquée.

Par contre, le formalisme thermodynamique, appliqué pour les cas thermo-viscoélastique et visco-

plastique, fournit un cadre strict à la modélisation, et sera utilisé dans la suite.

Tableau 4.II – Bilan des différents modèles
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4.4 Approche statistique de châınes

Le développement des approches de statistiques de châıne est basé sur une description statistique de

l’énergie libre du système composé de châınes moléculaires. Chaque châıne est vue comme un système

statistique dont l’entropie est contrôlée par la fonction densité de probabilité de conformations. Une

conformation est contrôlée par l’écart bout à bout de la portion de châıne considérée. La contrainte

sur une portion de châıne est alors reliée à son entropie unitaire et donc à son écart bout à bout. Pour

représenter le matériau, on ajoute à cette hypothèse de base une conceptualisation des interconnections

entre châınes (réseau ou tube de reptation par exemple), et une hypothèse sur la façon dont les

déformations macroscopiques induisent un déplacement des bouts de châınes (hypothèse affine sur les

nœuds des réseaux par exemple).

Nous présentons dans cette partie quelques uns des travaux ayant conduit à des modélisations

thermomécaniques du comportement de polymères semi cristallins.

4.4.1 Exemple de l’approche d’Arruda-Boyce

L’approche présentée par Arruda et Boyce [64] ] utilise partiellement les théories de réseau et dérive

des travaux de James, Guth et Treolar où chacune des châınes du système d’étude est considérée obéir

à une statistique Gaussienne. Ce modèle considère trois châınes, incluses dans un tetraèdre déformable

représentant les trois directions principales de déformation (Fig.4.17). L’expression de l’énergie prend

la forme suivante :

W =
1

2
G
(
λ21 + λ22 + λ23 − 3

)
(4.136)

Avec G = nkT , n est la limite de Flory, où n est une densité de châıne, k la constante de Boltzman et T

la température absolue. On remarque la similitude entre cette forme et l’expression phénoménologique

d’Ogden 4.124 ou le modèle néo Hookeen.

Figure 4.17 –Modèle élastomère à trois châınes (a) non déformée. (b) extension uniaxiale. (c) extension biaxiale.
[65]
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Arruda et Boyce proposent une extension à huit châınes non Gaussienne (Fig. 4.18) de la forme

suivante :

W = nkT

[
1

2
(I1 − 3) +

1

20N
(I21 − 9) +

11

1050N2
(I31 − 27)

]

+ nkT

[
19

7000N3
(I41 − 81) +

519

673750N4
(I51 − 243)

]
+ ... (4.137)

Avec N le nombre de nœuds du réseau.

Ce modèle permet de reproduire correctement les données expérimentales de Treolar. Une extension

est ensuite proposée par Arruda et Boyce [65], pour prendre en compte la sensibilité à la température

en introduisant une thermo-dépendance pour la densité de châıne n. Le modèle est écrit dans le cadre

des grandes déformations, dans un formalisme à variables internes.

Figure 4.18 – Modèle élastomère à huit châınes (a) non déformées. (b) extension uniaxiale. (c) extension
biaxiale. [65]

Les équations explicitant cette thermo-dépendance sont basée sur les travaux de Raha et Bowden

[66] et Boyce [67], qui postulent que les intéractions du réseau, formées par la structure du polymère,

sont équilibrées thermiquement :

n(T )N(T ) = constante (4.138)

n(T ) = B −D exp
−Ea
RT

(4.139)

Avec B la partie du reseau non dissocié, D la partie du réseau dissocié avec la température, R la

constante universelle des gaz parfaits et Ea l’énergie thermique de dissociation.

Les résultats, dans le cas de polymères caoutchoutiques, prédisent correctement les courbes contrainte-

déformation et température-déformation. Ces résultats montrent que l’introduction de notion de sta-

tistique de châıne dans la modélisation peut se faire sans alourdir la formulation, dans un cadre ther-

modynamique consistant, et minimisant le nombre de paramètres. L’origine physique de l’expression

de l’énergie libre est donc une voie intéressante pour la construction thermodynamique d’un modèle

de comportement prédictif thermomécanique.
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On peut néanmoins se poser la question de la grandeur significative à utiliser pour décrire au

mieux la thermodépendance. Les études de Urayama et al [68],[69],[70] introduisent une réflexion

sur les dépendances couplés vitesse / température. Les auteurs utilisent avec succès cinq modèles de

statistiques de châınes pour la prédiction des courbes contraintes déformation.

(a) (b)

Figure 4.19 – Résultats en compression pour trois vitesses 10−3, 10−2, 10−1 (a) Courbes Température défor-
mation vraie (b) Courbes contrainte vraie déformation vraie [65]

D’autres approches comme [71] introduisent dans un cadre formel thermodynamique en grandes

transformation des théories statistiques thermodynamique hors équilibre. Ce sont des approches déjà

rencontrées dans un cadre phénoménologique par Cangemi et al[58] où cette fois l’ensemble des lois

sont thermiquement activées par l’utilisation de loi d’équivalence vitesse température d’Arrhenius et

wlf.

Enfin, d’autres modèles ont été utilisés, c’est le cas du modèle d’Edwards et Vilgis [72] que nous

avons choisi et qui est une extension du modèle de Ball et al [73].
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4.4.2 Exemple de l’approche de Ball et al

Basée sur la théorie de Ball, cette approche suppose que le matériau se comporte comme un réseau

de châınes statistiques. Les châınes interagissent entre elles en des points, les nœuds du réseau. A la

différence des théories initiales ces nœuds ne sont pas tous des points de réticulations, mais certains

points d’interactions gardent un certain degré de liberté et représenteraient les enchevêtrements.

La base est le concept d’anneaux glissants de Ball et al [73]. Les enchevêtrements sont considérés

comme la source d’entropie lors des déformations de la phase amorphe d’un polymère. Les interactions

entre châınes sont représentées par des points discrets reliant les châınes, mais conservant une mobilité,

i.e. une certaine longueur de glissement dans des anneaux. Les châınes sont supposée obéir à une

statistique Gaussienne dans cette approche. La part de l’énergie libre due aux enchevêtrements et aux

nœuds de réticulation s’écrit alors :

F

kT
=

1

2
Nc

3∑

i=1

λ2i +
1

2
Ns

3∑

i=1

[
(1 + η)λ2i
1 + ηλ2i

+ ln
(
1 + ηλ2i

)]
(4.140)

Avec λi les extensions principales dans les directions i = 1, 2, 3 et trois paramètres :

Nc : le nombre de points de réticulation ou de nœuds figés

Ns : le nombre de points d’enchevêtrement ou de nœuds mobiles

η : une mesure du glissement potentiel dans les nœuds d’enchevêtrement. Le cas η = 0

représente une distance de glissement nulle, et donc un réseau purement réticulé. Dans le

cas η = 1 les enchevêtrements sont purement glissants.

C’est le modèle que Sweeney [74, 75, 76] a introduit comme élément élastique dans ses modèles pour

représenter le comportement de polymères semi-cristallins. Dans [74], Sweeney et Ward introduisent

un modèle de comportement valide pendant la transition vitreuse, sur une gamme large de vitesses de

déformations. Il consiste en l’introduction d’une sensibilité du nombre de points d’enchevêtrement à

la vitesse de déformation de la forme :

NskT = A+B ln(
γ̇

γ0
) (4.141)

Cette modification introduit une dépendance du module à la vitesse de déformation. Ce réseau

moléculaire est mis en parallèle avec un élément visqueux, le tout en série avec un élément élastique

isotrope 4.20 pour modéliser un corps viscoélastique.

Dans [75], les auteurs s’intéressent à un polypropylène à haute température, où la sensibilité à la
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Figure 4.20 – Modèle à deux phases. Un élément visqueux en parallèle d’un réseau sensible à la vitesse de
déformation. L’ensemble en série avec un élastique isotrope. [74]

température est moindre. Le modèle de Ball seul est employé, réécrit selon les invariants principaux

des déformations I1, I2, I3. Soit la forme suivante de l’énergie libre :

W =
1

2
N∗
c I1 +

1

2
N∗
s

[
(1 + η)(I1 + 2ηI2 + 3η2)

1 + ηI1 + η2I2 + η3
+ ln

(
1 + ηI1 + η2I2 + η3

)]
(4.142)

Et l’expression de la contrainte, dérivant de l’équation 4.57 dans le cas uniaxial devient :

σii = λi
∂W

∂λi
− p (4.143)

Avec la loi d’évolution suivante sur la densité de nœuds d’enchevêtrement :

N∗
s (I1) =

N∗
s0 −N∞

s0

(I1 − 2)β
−N∞

s0 (4.144)

Dans [76], les auteurs utilisent le modèle de Ball écrit en fonction d’allongements effectifs. L’évo-

lution du rayon d’une sphère rigide comme phase cristalline rigide est introduite. Cette évolution,

fonction de la contrainte (au sens de Tresca) est définie par l’expression empirique suivante :

dR

dt
= −(R−R∞)A(exp(Bτ)− 1) (4.145)

Avec R le rayon de la sphère, A,B,R∞ des paramètres matériau et τ = (σmax − σmin) un critère

proche de la contrainte de Tresca, fonction des contraintes principales minimales et maximales.

L’expression des allongements effectifs est finalement donnée par :

λi =

∫ R

0

∫ √
R2−X2

k

0

λi −
√
R2 −X2

j −X2
k

1−
√
R2 −X2

j −X2
k

dXjdXk + λi

(
1− 1

4
πR2

)
{i, j, k} = {1, 2, 3} (4.146)
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Les résultats fournis par les trois études permettent une excellente corrélation avec les données

expérimentales pour les courbes contrainte déformation, mais l’évolution de la température n’est pas

traitée.

Pourtant, afin de prendre en compte le durcissement structural aux fortes déformations, il apparâıt

utile de prendre en compte une extensibilité limite pour les châınes, i.e. de lever l’hypothèse Gaussienne.

C’est justement l’apport d’Edwards et Vilgis [72] dans leur généralisation du modèle de Ball.

D’autres modèles plus avancés sont utilisés en introduisant une limite d’extensibilité aux châınes

par l’introduction du concept de tube de courant dans la théorie précédente.
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4.4.3 Exemple de l’approche d’Edwards-Vilgis

Le modèle d’Edwards-Vilgis [72] est posé dans le cadre de polymères enchevêtrés contraints par

un certain nombre de nœuds de réticulation. Il a été utilisé avec succès dans de nombreux cas de

modélisation viscoélastique, tels que ceux déjà introduits de Sweeney [77], Meissner et al[78] ou encore

Marco [30] et Gorlier [4], pour des application en soufflage de bouteille ou encore Buckley et Jones

[79], [80].

La part de l’énergie libre liée aux déformations élastiques est donnée par les auteurs sous la forme

suivante :

F

kT
=

1

2

(
Nc

[∑3
i=1(1− α2)λ2i

1− α2
∑3

i=1 λ
2
i

+ ln

(
1− α2

3∑

i=1

λ2i

)]

+Ns

[
3∑

i=1

(
λ2i (1 + η)(1− α2)

(1 + ηλ2i )(1− α2
∑3

i=1 λ
2
i )

+ ln(1 + ηλ2i )

)
+ ln(1− α2

3∑

i=1

λ2i )

])
(4.147)

Nc : le nombre de points de réticulation ou la densité de nœuds permanents

Ns : le nombre de points d’enchevêtrement ou la densité de nœuds glissants

η : la mesure du glissement potentiel dans les nœuds d’enchevêtrement

α : le potentiel d’extensibilité de la châıne. Avec α = l
a , où l est la longueur statistique

d’une châıne isolée et a la distance entre deux points du réseau. Si statistiquement il y

a n segments de châıne, alors a2 = nl2. Et la limite d’extensibilité du réseau est alors :

λmax ≈ nl
a =

√
n = α−1.

Les approches statistiques d’Arruda Boyce à 8 châınes et leur généralisation en ”full network” par

Wu et van der Giessen ont été comparée par Meissner et al[78] et Sweeney [77] à une théorie de réseau

complète, le modèle d’Edwards-Vilgis [72].

Ce dernier est capable de modéliser un éventail beaucoup plus large de comportements en raison

de capacité de mobilité de châınes, donc d’enchevêtrements au sein du réseau des macromolécules. Il

est par contre nécessaire d’apporter des modifications pour une description plus large du modèle.

Ce potentiel est quelquefois utilisé comme simple ”source” d’hyper élasticité dans des modèles

analogiques en association avec d’autres éléments source de viscosité ou de plasticité pour reproduire

des comportements complexes.

Ainsi, est-il utilisé par Marco [30] (dans le cas limite Nc = 0, ce qui n’est peut être pas consistant

avec le modèle initial) pour modéliser le comportement d’un PET dans le cadre d’un modèle type

Zener.
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L’auteur obtient de bon résultats sur une large gamme de vitesses et de températures, en impo-

sant une loi d’évolution sur Ns de type Sweeney 4.141 dépendante en vitesse et une sensibilité de

l’inextensibilité α à la température. Le développement d’une approche couplée thermodynamique est

ensuite nécessaire pour prendre en compte l’évolution de variables internes, et donc de l’évolution de

la microstructure. L’utilisation du potentiel hyperélastique seul dans cette formulation semble être

pourtant à même, seule, de reproduire fig.4.21 le comportement mécanique d’un chargement bi-axe.

Figure 4.21 – Identification purement hyperélastique pour des sollicitations bi-axiales à vitesses ou températures
constantes. [30]

Les travaux de Buckley et Jones, considèrent une partition de la déformation en une part vitreuse

et une part caoutchoutique. Leur modèle est adapté de la transition vitreuse à Tα + 60 ◦C.

Gorlier s’est inspiré de cette modélisation en ajoutant un élément supplémentaire représentant le

taux d’étirage d’activation du réseau. (fig.4.22 et fig.4.23).

La corrélation expérimentale et modèle est bonne pour un nombre de paramètres limités, conser-

vant un sens physique fort.
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Figure 4.22 – Représentation analogique du modèle hybride vitreux caoutchoutique utilisé par Gorlier. [4]

Figure 4.23 – Courbes contraintes vraies déformation vraies pour différents essais de traction uniaxiaux à
différentes vitesses de déformation et température. [4]

Plus récemment, Billon propose d’introduire une part viscoélastique dans le modèle d’Edward

Vilgis, via une évolution de ses paramètres, contrôlée par l’énergie élastique emmagasinée dans le

réseau [81, 82, 83]. Cette approche permet, sans adjoindre d’autres éléments constitutifs, de reproduire

les effets viscoélastiques et viscoplastiques dans des polymères amorphes 4.24. Nous détaillerons cette

approche dans la suite du document puisque c’est elle que nous étendrons aux polymère semi-cristallin

de notre étude.
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Figure 4.24 – Modèle de Billon [c] : Comparaison expérience (traits pleins) et calcul (pointillés) dans le cas
d’une traction cyclique réalisée à 1.103 s−1 et 115◦C sur un HIPS

4.5 Bilan

Dans la première partie, nous avons présenté le formalisme thermodynamique à variables internes,

permettant de développer des modèles de comportement thermomécanique avec couplages forts ouverts

à la prise en compte des mécanismes microstructuraux. Ce cadre respecte les équations de la physique,

et permet l’usage de modèles consistants. Le modèle développé dans la suite de cette étude le sera

dans ce cadre thermodynamique.

Nous avons ensuite vu différentes approches permettant de reproduire le comportement mécanique

des polymères avec une bonne correspondance, mais les effets thermiques sont souvent négligés. Quand

ils ne le sont pas, il est rare que les couplages forts soient considérés.

Il est indispensable, dans un modèle couplé, de prédire l’évolution des paramètres en fonction de

la température d’une part, mais également de la vitesse de déformation d’autre part. C’est ce qui est

amorcé par les approches les plus avancées, mais non totalement réalisé.

La vitesse équivalente à une température de référence atǫ̇eq nous apparâıt comme une voie à ex-

plorer, qui a déjà prouvé son efficacité sur des polymères amorphes.

Des différentes approches présentés, les travaux d’Urayama [69], Sweeney, Meissner[78], Marco [30]

ou Gorlier [4], identifient le modèle d’Edwards-Vilgis comme approche statistique, permettant de dé-

velopper un modèle de comportement minimisant le nombre de paramètres, tout en conservant un

sens physique fort.
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La théorie de Lai[48], où l’origine de l’anélasticité (4.3.4) consiste à considérer que le réseau ac-

commode d’abord un incrément de travail mécanique, sous la forme d’une déformation élastique, puis

relaxe un peu de cette énergie via le glissement de certaines châınes, a aussi retenu notre attention.

L’approche de Billon utilise à la fois le modèle d’Edwards et Vilgis et un concept proche de

celui de Lai, puisque l’anélasticité résulte d’un transfert d’énergie depuis l’énergie élastique vers un

processus d’évolution des paramètres d’un réseau. Ce concept étant introduit dans un modèle physique

de statistique de châıne.

Nous construirons notre modèle de comportement thermomécanique sur cette base, en nous ap-

puyant sur le formalisme thermodynamique en grandes transformations.



CHAPITRE 5

MODÉLISATION THERMOMÉCANIQUE

C
ette partie traite du modèle de comportement thermomécanique global, visco-hyperélastique,

avec un sens physique fort, développé dans cette étude doctorale.

Dans l’étude bibliographique, nous avons balayé un large spectre de modèles de comportement

utilisés dans le cas des polymères amorphes et semi-cristallins. Notre attention s’est portée sur ceux

étant les plus à même de reproduire le comportement fortement couplé mécaniquement et thermi-

quement. Les modèles énergétiques de statistique de châınes se sont avérés être ceux présentant un

sens physique fort, tout en garantissant une prévision fiable du comportement. Les études de Sweeney

[74, 76, 77] présentaient un comparatif entre différents modèles énergétiques. Le modèle apportant

le plus de souplesse, avec une grande précision était celui d’Edwards-Vilgis. Plus récemment, Billon

[24, 25, 26, 81, 82, 83, 84, 85] a utilisé un potentiel d’Edwards-Vilgis modifié pour reproduire les phéno-

mènes d’anélasticité. Nous utiliserons ses travaux pour étendre cette approche unidimensionnelle à une

modélisation fortement couplée thermiquement, tridimensionnelle, dans un cadre formel consistant.

Les essais mécaniques ont montré un comportement très complexe, à la fois viscoélastique, visco-

plastique et hyperélastique. Les deux premières composantes sont difficilement discernables dans le cas

d’anélasticité aux temps longs. On a alors décidé de mettre en place cette modélisation en premier lieu

dans un cadre purement visco-hyperélastique pour confronter l’approche de Billon à notre matériau.

L’objectif de l’étude était de mettre en place un modèle de comportement global, sur une large

gamme de vitesse de déformation et de température. La grandeur expérimentale atǫ̇eq validée comme

un paramètre thermodynamique au chap 3 a été naturellement intégrée comme paramétrisation de

l’énergie.

Dans le cas global, nous avons raisonné sur le devenir des grandeurs en fonction des conditions

initiales en vitesse et température d’une part, mais également de l’effet d’une évolution thermique ou

énergétique sur l’évolution même de ces grandeurs d’autre part. Les lois d’évolution sont introduites

dans l’aspect global du comportement.

Les différentes approches de validation sont présentées dans cette partie, en s’appuyant en perma-

nence sur un raisonnement physique, et en tenant compte du garde fou théorique qui est la thermo-

dynamique des processus irréversibles.
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5.1 Modélisation visco-hyperélastique du matériau

L’étude bibliographique portant sur la modélisation du comportement thermomécanique des po-

lymères a présenté différentes approches. Les approches classiquement utilisées pourraient nous per-

mettre de réaliser une modélisation efficace de notre matériau. Mais la non-linéarité du comportement,

combinée à sa forte dépendance à la vitesse de déformation et à la température, auraient nécessité une

modélisation très complexe et sans doute de nombreux paramètres difficiles à identifier. Nous avons

décidé de favoriser une approche fondamentalement différente, en conservant un sens physique fort à

notre modélisation, en nous appuyant sur les travaux récents [74, 76, 77, 85] de l’hyperélasticité des

réseaux amorphes.

Billon utilise le modèle hyperélastique d’Edwards-Vilgis (4) comme l’approche moléculaire per-

mettant de développer un modèle de comportement minimisant le nombre de paramètres, tout en

conservant un sens physique fort. Son approche où l’anélasticité résulte d’un transfert d’énergie depuis

l’énergie élastique vers un processus d’évolution des paramètres d’un réseau est présentée dans la suite,

et intégrée dans un cadre formel en grandes déformations.

5.1.1 Forme de l’énergie W

Le potentiel d’Edwards-Vilgis est introduit par les auteurs [72] dans un cas isotrope, incompressible

et isotherme. Ce cadre général est conservé dans cette étude, et le modèle sera donc écrit à une

température de référence. Ayant constaté l’équivalence temps température sur le polymère considéré,

on ramènera toute modification de température à une modification de vitesse de déformation à la

température de référence.

Le matériau est supposé pouvoir être représenté, à tout moment, par un réseau statistique équi-

valent, portant une contrainte qui dérive d’un potentiel hyperélastique.

Le potentiel d’Edwards-Vilgis est choisi comme densité d’énergie élastique, et s’écrit, en fonction

des allongements élastiques principaux λei , (i = 1, 2, 3) :

w =
1

2
kT

(
Nc

[∑3
i=1(1− α2)λei

2

1− α2
∑3

i=1 λ
e
i
2
+ ln

(
1− α2

3∑

i=1

λei
2

)]

+Ns

[
3∑
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(
λei

2(1 + η)(1− α2)

(1 + ηλei
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∑3
i=1 λ

e
i
2)

+ ln(1 + ηλei
2)

)
+ ln(1− α2

3∑

i=1

λei
2)

])
(5.1)

Par définition des invariants élastiques (4.41 et suivants), ce potentiel peut être réécrit sous la
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forme :

w =
1

2
kT

(
Nc

[
(1− α2)Ie1
1− α2Ie1

+ ln
(
1− α2Ie1

)]

+Ns

[
(1 + η)(1− α2)

1− α2Ie1

(Ie1 + 2ηIe2 + 3η2Ie3)

(1 + ηIe1 + η2Ie2 + η3Ie3)

+ ln
(
1 + ηIe1 + η2Ie2 + η3Ie3

)
+ ln

(
(1− α2Ie1

)
])

(5.2)

On se place dans le cas incompressible, soit Ie3 = 1. La densité d’énergie devient donc :

w =
1

2
kT

(
Nc

[
(1− α2)Ie1
1− α2Ie1

+ ln
(
1− α2Ie1

)]

+Ns

[
(1 + η)(1− α2)

1− α2Ie1

(Ie1 + 2ηIe2 + 3η2)

(1 + ηIe1 + η2Ie2 + η3)

+ ln
(
1 + ηIe1 + η2Ie2 + η3

)
+ ln

(
(1− α2Ie1

)
])

(5.3)

L’énergieW peut ainsi s’écrire en fonction de deux contributions, wc et ws, portées respectivement

par les points de réticulations Nc et les points d’enchevêtrements Ns :

w =
1

2
.kT. (Ncwc +Nsws) (5.4)

La part liée aux points de réticulations n’est fonction que du premier invariant Ie1 des élongations

élastiques et de l’inextensibilité des châınes. La seconde part est, quand à elle, plus complexe, et

fonction des deux invariants des déformations et du paramètre de glissement η :

wc =
(1− α2)Ie1
1− α2Ie1

+ ln
(
1− α2Ie1

)
(5.5)

ws =
(1 + η)(1− α2)

1− α2Ie1

(Ie1 + 2ηIe2 + 3η2)

(1 + ηIe1 + η2Ie2 + η3)
+ ln

(
1 + ηIe1 + η2Ie2 + η3

)
+ ln

(
(1− α2Ie1

)
(5.6)

5.1.2 Anélasticité entropique

L’anélasticité du polymère amorphe résulte en une évolution dans la topologie et/ou le nombre des

enchevêtrements les plus ”mobiles” du réseau équivalent. Les points de forte interaction entre châınes,

dits de réticulation, ont quand à eux une durée de vie très largement supérieure à l’échelle de temps
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de la sollicitation.

Dans le cadre du modèle de Edward et Vilgis cela produirait une augmentation du paramètre de

glissement η. Toutefois, cette variation seule impacterait directement l’énergie du système et n’assure-

rait pas le respect des principes thermodynamiques. Pour conserver au système une énergie constante,

il faut admettre qu’un processus physique prend place en parallèle, compensant cette évolution. Ce

processus est une relaxation d’une partie de l’énergie élastique emmagasinée dans le réseau, c’est-à-dire

une relaxation d’une partie de la déformation du réseau. C’est cette relaxation qui serait la source

d’anélasticité.

De manière conceptuelle, on peut imaginer qu’à chaque instant le matériau sollicité absorbe de

manière élastique l’incrément d’énergie mécanique qui lui est appliquée et en restitue une part pour

”réorganiser” ses enchevêtrements, i.e. augmenter le paramètre η et activer tout autre processus sup-

plémentaire que l’on pourrait envisager.

Ceci s’écrit de manière générique :

Ns
∂ws
∂η

η̇ +∆+
∑

i=1,3

(
Ns

∂ws
∂Iei

+Nc
∂wc
∂Iei

)
∂Iei
∂t

= 0 (5.7)

Où ∆ la part d’énergie consommée à autre chose que du désenchevêtrement (par exemple un échauf-

fement).

Le cas limite unidimensionnel est plus simple à concevoir :

Ns
∂ws
∂η

η̇+∆+
∑

i=1,3

(
Ns

∂ws
∂ǫe

+Nc
∂wc
∂ǫe

)
∂ǫe
∂t

= Ns
∂ws
∂η

η̇+∆−
∑

i=1,3

(
Ns

∂ws
∂ǫe

+Nc
∂wc
∂ǫe

)
∂ǫa
∂t

= 0 (5.8)

Avec respectivement ǫe et ǫa les parts élastique et anélastique de la déformation.

La variation du paramètre de glissement η, sous forme d’une cinétique d’évolution η̇ introduit

une capacité de relaxation du réseau sollicité mécaniquement. La cinétique d’évolution proposée est

fonction de l’énergie élastique stockée à chaque instant, dans le sens où un réseau plus contraint se

désenchevêtre plus rapidement. En d’autres termes, l’anélasticité est fonction, d’une part de l’éner-

gie élastique instantanée stockée dans le matériau, et d’autre part de l’historique de l’évolution du

paramètre de glissement η̇.
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Cette cinétique d’évolution est posée, en première approximation, par :

η̇ = zp

(
e△w − 1

)
(5.9)

Où :

zp est un paramètre matériau représentant ”la force entropique” des nœuds d’enchevêtre-

ment. Ce paramètre contrôle l’évolution du glissement. En accord avec le cadre thermody-

namique, il est fonction des variables d’état. On le suppose fonction de la température et

paramétré par ǫ̇ :

zp = f(T, ǫ̇) = f(atǫ̇eq) (5.10)

△w est, quant à lui, l’énergie élastique associée à un enchevêtrement :

△w = ws(I
e
1 , I

e
2 , η)− ws(I

e
1 = 3, Ie2 = 3, η) (5.11)

Le concept ”d’anélasticité entropique” étant introduit, nous présentons ensuite l’adaptation de ce

raisonnement en statistique de châıne dans un cadre thermodynamique consistant.

5.1.3 Expression de Clausius-Duhem

Dans cette partie, nous présentons les équations constitutives pour la modélisation de la phase

amorphe de notre matériau.

On part de l’inégalité de Clausius-Duhem, donnée au chap. 4 eq. 4.6, afin d’introduire les équations

constitutives du matériau dans un cadre thermodynamique fort. Soit la dissipation intrinsèque :

φint = σ : D− 1

J

(
ẇ+ ρ0sṪ

)
> 0 (5.12)

On postule l’existence d’une densité d’énergie w de la forme Edwards-Vilgis (eq. 5.2) respectant les

considérations physiques. Cette énergie est à variables internes de la forme suivante :

w = w (Ce, η, T ) (5.13)

Soit :

ẇ =
∂w

∂Ce
: Ċe +

∂w

∂η
η̇ +

∂w

∂T
Ṫ (5.14)
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L’expression est introduite dans la dissipation intrinsèque :

φint = σ : D− 1

J

(
∂w

∂Ce
: Ċe +

∂w

∂η
η̇ +

∂w

∂T
Ṫ + ρ0sṪ

)
> 0 (5.15)

En remplaçant le taux de déformation D donnée par eq. 4.37 dans la dissipation :

φint = σ :
(
De +

(
FelvF

−1
e

)
sym

)
− 1

J

(
∂w

∂Ce
: Ċe +

∂w

∂η
η̇ +

∂w

∂T
Ṫ + ρ0sṪ

)
> 0 (5.16)

Avec Ċe = 2F T
e DeFe et sous les hypothèses d’incompressibilité J = 1, l’expression suivante de la

dissipation intrinsèque est obtenue :

φint = σ :
(
De +

(
FelvF

−1
e

)
sym

)
−
(
∂w

∂Ce
:
(
2F T

e DeFe

)
+
∂w

∂η
η̇ +

∂w

∂T
Ṫ + ρ0sṪ

)
> 0 (5.17)

5.1.4 Entropie

Par respect du postulat de Boltzmann, on regroupe les termes d’origine thermique dans 5.17 :

∂w

∂T
Ṫ = −ρ0sṪ (5.18)

D’où l’expression de l’entropie s :

s = − 1

ρ0

∂w

∂T
(5.19)

L’introduction de la vitesse équivalente à une température de référence atǫ̇eq comme paramétrisa-

tion s’écrit dans le cas de la densité d’énergie :

W (T ; ǫ̇) =W (T ; at(T )ǫ̇eq) (5.20)

L’expression de l’entropie prend alors la forme suivante :

s = − 1

ρ0

∂w

∂T
− 1

ρ0

∂w

∂at(T )ǫ̇eq

∂at(T )ǫ̇eq
∂T

(5.21)

Dans le cas où W ne dépendrait pas explicitement de la température, alors ∂w
∂T = 0 et l’entropie

prend la forme réduite :

s = − 1

ρ0

∂w

∂atǫ̇eq

∂atǫ̇eq
∂T

(5.22)

En considérant une forme de loi wlf dépendant exclusivement de la température T pour l’expres-
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sion du facteur de décalage at(T ), on obtient l’expression d’entropie suivante :

s = − 1

ρ0

∂w

∂atǫ̇eq
ǫ̇eq
dat
dT

(5.23)

5.1.5 Contrainte

L’expression de la contrainte, dérivant de l’énergie élastique de déformation fonction de la dérivée

des invariants, est donnée classiquement par l’équation 4.58. Le détails du calcul des dérivées des

invariants est donné annexe I :

σ
tot = 2Fe

(
∂w

∂Ie1

∂Ie1
∂Ce

+
∂w

∂Ie2

∂Ie2
∂Ce

)
F
T
e − p′I (5.24)

5.1.6 Forces thermodynamiques

Une fois les termes d’origine thermique et de déformation élastique simplifiés dans l’expression de

la dissipation intrinsèque (voir annexe I), on obtient une forme réduite de l’eq. 5.17 :

φint = σ :
(
FelvF

−1
e

)
sym

− ∂w

∂η
η̇ > 0 (5.25)

En utilisant l’expression de la contrainte σ = 2
(
Fe

∂w
∂Ce

F T
e

)
, explicité en annexe I.8, on a l’expression

suivante de la dissipation intrinsèque :

φint = 2

(
Fe

∂w

∂Ce
F
T
e

)
:
1

2

(
FelvF

−1
e + F

−T
e l

T
v F

T
e

)
− ∂w

∂η
η̇ > 0 (5.26)

On se rappelle que :

Fe
∂w

∂Ce
F
T
e : FelvF

−1
e = Fe

∂w

∂Ce
F
T
e F

−T
e : Felv (5.27)

= F
T
e Fe

∂w

∂Ce
: lv (5.28)

= Ce
∂w

∂Ce
: lv (5.29)

De même :

Fe
∂w

∂Ce
F
T
e : F−T

e l
T
v F

T
e = Fe

∂w

∂Ce
F
T
e Fe : F

−T
e l

T
v (5.30)

=
∂w

∂Ce
F
T
e Fe : l

T
v (5.31)

=
∂w

∂Ce
Ce : l

T
v (5.32)
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Après regroupement des termes symétriques, et posant l’expression du taux de déformation ané-

lastique Dv = 1
2

(
lv + lTv

)
, la forme de la dissipation intrinsèque réduite est donnée par l’équation

suivante :

φint = 2Ce
∂w

∂Ce
: Dv −

∂w

∂η
η̇ > 0 (5.33)

Avec les forces thermodynamiques associées suivantes :

ADv = 2Ce
∂w

∂Ce
− q′I (5.34)

Aη = −∂w
∂η

(5.35)

Où q′ est une extra-pression indéterminée par la loi de comportement, au même titre que p′.

D’où l’expression de la dissipation intrinsèque :

φint = ADv : Dv +Aηη̇ > 0 (5.36)

5.1.7 Coefficient de Taylor-Quinney

Nous pouvons poser qu’une partie de l’énergie dissipée l’est sous forme de chaleur, en plus de celle

consommée pendant les phénomènes anélastiques. Ce serait la composante du paramètre ∆ de l’eq.

5.7.

A l’image de ce qui est fait dans le domaine de la modélisation thermomécanique des métaux,

nous proposons d’utiliser un coefficient de Taylor-Quinney. Ce paramètre, noté β, correspond à la

fraction de travail anélastique convertie en chaleur. Il est en général proche de 1 dans les métaux étant

donné leur forte part dissipative d’origine thermique. Ce paramètre est également couramment, voire

toujours, pris dans la littérature comme constant.

Partant de ce paramètre β, nous intégrons le coefficient de Taylor-Quinney dans la dissipation

intrinsèque (eq. 5.36). Remarquons tout de suite que nous ne faisons aucune hypothèse restrictive sur

la valeur de ce paramètre, ni sur son évolution éventuelle en fonction des conditions expérimentales.

La forme générale de β est la suivante :

β = f (De, atǫ̇eq) (5.37)
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Le paramètre β est introduit dans l’eq. 5.36 :

φint = ADv : Dv +Aηη̇ = βADv : Dv > 0 (5.38)

On retrouve alors la relation suivante entre les forces thermodynamiques :

(1− β)ADv : Dv = −Aηη̇ (5.39)

Avec :

· (1− β)ADv : Dv : la dissipation sous forme d’anélasticité

· Aηη̇ : la dissipation dans le réseau par l’évolution du degré de liberté des noeuds du réseau.

Selon les valeurs extrêmes de β, on définit deux frontières extrêmes :

· Si β = 1, toute la dissipation est d’origine thermique, il n’y a pas d’évolution du réseau. L’en-

semble des processus anélastiques est bloqué, et le comportement est alors de type hyperélastique

pur.

· Si β = 0, l’évolution du réseau consomme l’ensemble de la dissipation en anélasticité, il n’y a

alors aucune évolution thermique, le comportement est alors visco-hyperélastique isotherme.

Il est désormais possible d’exprimer le taux de déformation anélastique Dv en fonction des données

matériaux, sans adjoindre d’autres éléments constitutifs. La loi d’évolution est définie dans la suite.

5.1.8 Loi de comportement anélastique

De l’expression 5.39, on obtient, après calcul, l’expression du taux de déformation anélastique

suivant :

Dv =
1

1− β
.
3

2
.

(
S

σ2eq

)
.
∂w

∂η
η̇ (5.40)

Avec :

· S = 1
2

(
F−1
e σdFe

)
: la contrainte dans la configuration intermédiaire.

· σeq =
√

3
2 .(σ

d : σd) : la contrainte équivalente au sens de Von Mises.
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5.1.9 Couplages thermiques

L’équation complète de la chaleur permet de mettre en évidence les deux mécanismes, thermo-

réversibles et thermo-irréversibles obtenus pendant les essais mécaniques. Le premier mécanisme en-

trâıne le refroidissement continu du matériau en charge, pendant que le second introduit un échauffe-

ment progressif.

Soit l’équation de la chaleur :

ρCṪ = k△T + T ǫ̇eq
dat
dT

∂σ

∂atǫ̇eq
: De + T ǫ̇eq

dat
dT

∂2w

∂η∂atǫ̇eq
η̇ + φint (5.41)

Avec :

· k△T : diffusion de la chaleur à travers le matériau

· T ǫ̇eq datdT ∂σ
∂atǫ̇eq

: De : sources thermoélastiques

· T ǫ̇eq datdT ∂2w
∂η∂atǫ̇eq

η̇ + φint : sources dissipatives

Dans un premier temps, dans un souci de validation globale du modèle simple, nous nous intéressons

seulement au couplage thermique faible. On considère que l’évolution de la température n’entrâıne pas

de modification du comportement mécanique.

5.1.10 Bilan

Le modèle thermodynamique présenté est basé sur une description énergétique du comportement.

Nous avons utilisé un potentiel énergétique issu des modèles de statistique de châıne. Ce choix nous

a permis de conserver un sens physique fort tout en minimisant le nombre de paramètres. Pour une

condition en vitesse de déformation et température (ou en vitesse équivalente à la température de

référence), nous avons donc introduit cinq paramètres matériaux :

• Nc : La densité de noeuds permanents, où le degré de réticulation, (cross-link).

• Ns : La densité de noeuds pouvant glisser, où le degré d’enchevêtrements, (slip-link)

• zp : Le paramètre d’évolution du glissement potentiel entre les points d’enchevêtrement

• β : Le coefficient de Taylor-Quinney

• α : Le potentiel d’extensibilité d’une châıne
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A ces cinq paramètres matériaux, nous ajoutons cinq données caractéristiques de notre polymère :

• η0 : La valeur théorique [73] de η = 0.2343 minimisant l’énergie libre du système

• ρ0 : La densité du matériau

• C : La capacité calorifique du matériau

• C1 et C2 : Les coefficients de la loi wlf

• Tref : Le paramètre arbitraire de la température de référence

Le modèle étant posé, nous avons cherché à le confronter à nos essais expérimentaux. Pour valida-

tion, cette première comparaison est posée dans le cas d’un couplage thermique faible. Le raisonnement

global sera présenté après l’extension nécessaire du formalisme en grandeurs équivalentes.

5.2 Implémentations numériques avec couplage thermique faible

L’implantation numérique tridimensionnelle du modèle a été réalisée sous Matlab. L’architecture

complète du modèle est présentée dans la résolution du cas général 5.4.

Les résultats sont donnés sur un point matériel. Nos essais seront tour à tour utilisés pour identi-

fication et pour validation.

Le modèle d’Edwards-Vilgis étant établi sous condition d’équilibre thermodynamique, nous intro-

duisons les grandeurs suivantes :

• N∗
c (atǫ̇eq) = kTNc(T, ǫ̇)

• N∗
s (atǫ̇eq) = kTNs(T, ǫ̇)

La dimension de ces grandeurs est le MPa.

5.2.1 Validation 1D isotherme

Nous présentons les résultats obtenus conditions par conditions, après ajustement des cinq para-

mètres matériaux du modèle.

Nous réalisons systématiquement la comparaison des courbes mécaniques calculées et mesurées.

Quand elles sont disponibles, nous comparons les évolutions de température calculées au point, à

l’évolution de température mesurée en surface.

Rappelons que ce sont des essais en condition isotherme de charge-décharge, où les deux séquences

sont réalisées à la même vitesse.
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5.2.1.1 Essais à 60➦C et 3.1 10−3 s−1

atǫ̇eq = 6.05 10−9

Figure 5.1 – Validation mécanique

Figure 5.2 – Calcul thermique
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5.2.1.2 Essais à 55➦C et 8.5 10−2 s−1

atǫ̇eq = 8.84 10−7

Figure 5.3 – Validation mécanique

Figure 5.4 – Calcul thermique
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5.2.1.3 Essais à 60➦C et 7.7 10−1 s−1

atǫ̇eq = 1.5 10−6

Figure 5.5 – Validation mécanique

Figure 5.6 – Calcul thermique
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5.2.1.4 Essais à 40➦C et 3.3 10−3 s−1

atǫ̇eq = 7.65 10−6

Figure 5.7 – Validation mécanique

5.2.1.5 Essais à 50➦C et 2.5 10−1 s−1

atǫ̇eq = 1.47 10−5

Figure 5.8 – Validation mécanique
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5.2.1.6 Essais à 35➦C et 4.52 10−2 s−1

atǫ̇eq = 7.31 10−4

Figure 5.9 – Validation mécanique

5.2.1.7 Essais à 21.6➦C et 1.83 10−2 s−1

atǫ̇eq = 8.04 10−2

Figure 5.10 – Validation mécanique
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5.2.1.8 Essais à 40➦C et 4.7 10−1 s−1

atǫ̇eq = 1.09 10−3

Figure 5.11 – Validation mécanique

Figure 5.12 – Validation thermique
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5.2.1.9 Essais à 26➦C et 2.4 10−3 s−1

atǫ̇eq = 1.57 10−3

Figure 5.13 – Validation mécanique

Figure 5.14 – Validation thermique
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5.2.1.10 Essais à 26➦C et 2.4 10−1 s−1

atǫ̇eq = 1.57 10−1

Figure 5.15 – Validation mécanique

Figure 5.16 – Validation thermique
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5.2.1.11 Essais à 15➦C et 1.36 10−2 s−1

atǫ̇eq = 1.19

Figure 5.17 – Validation mécanique

Figure 5.18 – Calcul thermique
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5.2.1.12 Essais à 10➦C et 1.3 10−2 s−1

atǫ̇eq = 1.24 101

Figure 5.19 – Validation mécanique

5.2.1.13 Conclusion

Les résultats obtenus courbe à courbe présentent une excellente correspondance sur la gamme

d’étude. Lorsque le comportement du matériau est modélisé après sa transition vitreuse, la prévision

du comportement mécanique et thermique permet de prévoir avec précision les modules initiaux, le

passage en comportement non-linéaire, le domaine ou coexistent les caractères mêlés viscoplastique et

hyperélastique, la zone de fort durcissement identifiée à partir des déformations de 0.8, puis finalement

la décharge du matériau, présentant une forte composante anélastique.

Dans la gamme de modélisation avant la transition vitreuse, les résultats présentent une bonne

correspondance (5.17 à 5.19). La prévision sous estime notablement le module initial.

L’évolution de la température fournie par le modèle n’est pas prise en compte dans la réactualisation

du comportement mécanique, ce qui est l’une des origines de l’écart de la modélisation par rapport aux

données expérimentales. Plus le comportement du matériau est éloigné de sa transition, plus les aspects

dissipatifs sont nécessairement à prendre en compte pour optimiser notre modèle de comportement.

Nous verrons, dans la suite de cette partie, comment nous avons intégré l’évolution de la tempéra-

ture, pour développer un modèle de comportement fortement couplé mécaniquement et thermiquement.
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5.2.2 Sensibilité du modèle de comportement aux paramètres

La sensibilité du modèle aux paramètres matériaux est illustrée figures 5.20 à 5.22(b). Nous y

affectons une variation de±20% à la valeur optimale de chacun des paramètres pour une seule condition

expérimentale donnée.

• Pour une valeur initiale de α = 0.0115, la sensibilité du modèle a ce paramètre est nulle (figure

5.20).

• Pour une valeur initiale de β = 0.7, une variation de ±20% impacte de 50% la contrainte

maximale, et de 15% la température maximale (figure 5.21(a)).

• Pour une valeur initiale de Nc = 3E + 8, une variation de ±20% impacte de 100% la contrainte

maximale, et de 15% la température maximale (figure 5.21(b)).

• Pour une valeur initiale de Ns = 1E + 8, une variation de ±20% impacte de 70% la contrainte

maximale, et impacte peu la température maximale (figure 5.22(a)).

• Pour une valeur initiale de zp = 1.5, une variation de ±20% impacte de 70% la contrainte

maximale, et impacte peu la température maximale (figure 5.22(b)).

Figure 5.20 – Sensibilité du modèle à une variation de ±20% du paramètre α
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(a) β (b) Nc

Figure 5.21 – Sensibilité du modèle à une variation de ±20% du paramètre
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(a) Ns (b) zp

Figure 5.22 – Sensibilité du modèle à une variation de ±20% du paramètre

Une étude complète s’avère difficile, car globalement, le choix des paramètres initiaux impacte

cette étude de sensibilité. Le modèle étant fortement couplé, les paramètres initiaux conditionnent la

sensibilité des autres. De plus, la sensibilité dépend de la valeur. Par exemple, elle est très faible sur

α quand il est proche de 0.

Cette étude permet néanmoins d’estimer quantitativement la zone d’impact de chacun des para-

mètres, et leurs sensibilités relatives.

Ce sont les paramètres Nc, Ns, facteurs d’échelles, et zp qui apparaissent comme les plus critiques.



147

5.2.3 Lois d’évolutions des paramètres globaux

Pour aller au-delà d’une identification courbe à courbe, il nous faut analyser l’évolution de nos cinq

paramètres, avec notre grandeur de paramétrage atǫ̇eq. L’objectif étant de proposer une loi d’évolution

phénoménologique des paramètres. Une analyse plus physique pouvant être développée ultérieurement.

Les paramètres bruts, obtenus pour les cas où nous avions accès aux mesures mécaniques et ther-

miques, sont représentés en fonction de atǫ̇eq sur les figures 5.23 à 5.27 :

Figure 5.23 – Paramètre Nc : densité de points de réticulation, fonction de atǫ̇eq

Figure 5.24 – Paramètre Ns : densité de points d’enchevêtrements, fonction de atǫ̇eq
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Figure 5.25 – Paramètre β : partition de la chaleur, fonction de atǫ̇eq

Figure 5.26 – Paramètre α : extensibilité maximale des châınes, fonction de atǫ̇eq
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Figure 5.27 – Paramètre Zp : force entropique du réseau, fonction de atǫ̇eq

Les valeurs exactes des paramètres sont relativement dépendantes les unes des autres. Il en résulte

une certaine sensibilité aux paramètres initiaux, avant optimisation. Raisonner sur les répartitions

brutes de valeurs, sans lien entre chaque identification n’est pas réellement approprié.

De plus, l’hypothèse de couplage faible est très forte aux hautes vitesses et est de nature à accrôıtre

l’imprécision de ces identifications.

Malgré ces difficultés, les figures 5.23 à 5.25 présentent une tendance similaire, qui rappelle la forme

sigmöıdale des évolutions de seuils fictifs (chapitre 3, fig. 3.50) et de modules (chapitre 2, fig. 2.13).

Par analyse de la limite du modèle, à faible déformation, on peut voir, de plus, que le module initial

est contrôlé par les paramètres Ns et Nc (si α est faible). Ces derniers doivent donc dépendre de la

vitesse équivalente de la même manière que le module.

A la vue de ces constatations, nous postulons l’existence d’une loi d’évolution pour chacun des

paramètres Nc, Ns, β de la forme suivante :

A(atǫ̇eq) = A0 +A1

(
2

1 + (τatǫ̇eq)−2m

)
(5.42)

Avec A0 et A1 les paramètres liés aux grandeurs Nc, Ns, β et m, τ , deux grandeurs caractéristiques

du matériau.

Les expressions des lois d’évolution pour les grandeurs Nc, Ns, β sont les suivantes :

Nc(atǫ̇eq) = Nc0 +Nc1

(
2

1 + (τatǫ̇eq)−2m

)
(5.43)
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Ns(atǫ̇eq) = Ns0 +Ns1

(
2

1 + (τatǫ̇eq)−2m

)
(5.44)

β(atǫ̇eq) = β0 + β1

(
2

1 + (τatǫ̇eq)−2m

)
(5.45)

Avec la forme suivante pour chacune des ces lois d’évolution :

Figure 5.28 – Forme de la loi d’évolution postulée dépendant de atǫ̇eq

La forme globale de la loi d’évolution de zp (fig. 5.27) est posée comme une loi affine avec atǫ̇eq :

zp(atǫ̇eq) = zp0.atǫ̇eq (5.46)

Le modèle de comportement global comporte alors 10 paramètres variables :

Nc0, Nc1, Ns0, Ns1, β0, β1,m, τ, zp0, α

Nous intégrons cette modélisation des grandeurs en fonction de la vitesse équivalente à une tem-

pérature de référence dans notre modèle de comportement global, et ré-identifions les paramètres

constitutifs du modèle comme un jeu unique, à l’aide d’une méthode d’analyse inverse.
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5.3 Extension du formalisme thermodynamique en équivalence temps/température

5.3.1 Grandeurs équivalentes

Avant d’aller plus loin, nous devons donc mettre la généralisation de notre modèle de comportement

en place. Le choix d’utiliser une vitesse équivalente nécessite une échelle temporelle équivalente. Le

passage d’un traitement 1D (où la définition de la vitesse est sans ambigüıté), à un traitement 3D

nécessite, quant à lui, le choix d’une vitesse équivalente.

Dans le cas général, le facteur de décalage est connu à chaque instant, par la connaissance de la

température instantanée. Le raisonnement en équivalence temporelle à une température de référence

doit aussi être mené sur la discrétisation en temps. On définit le temps équivalent, τ , à la température

de référence, par l’équation 5.47 :

atǫ̇eq = at
dǫeq
dt

=
dǫeq

(dt/at)
=
dǫeq
dτ

(5.47)

L’expression finale du pas de temps équivalent est alors :

dτ =
dt

at
(5.48)

L’expression du temps équivalent total est de la forme :

τ =

∫ t

0

dt

at(t)
(5.49)

Ce temps équivalent est fonction de l’historique, puisque chaque pas de temps équivalent est direc-

tement relié au facteur de décalage instantané, ou encore directement relié à l’historique de l’évolution

de la température. Ce temps équivalent est le temps ”physique” ressenti par la matière.

Pour ce qui est de la vitesse, nous choisissons, par convenance, la vitesse équivalente au sens de

von Mises [18, 38], soit :

ǫ̇eq =

√
2

3
D : D (5.50)

5.3.2 Couplages thermiques forts

A partir du second principe de la thermodynamique (eq. 4.4), et de la partition de la dissipation,

introduite dans Clausius-Duhem (eq. 4.7), on peut écrire l’expression suivante :

ρT ṡ = ρr − div−→q + φint (5.51)
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En rappelant l’expression de l’entropie donnée par eq.5.22, on obtient la dérivée ṡ suivante :

ṡ = − 1

ρ0

∂

∂t

(
∂w

∂atǫ̇eq

∂atǫ̇eq
∂T

)
(5.52)

L’équation 5.51 devient alors fonction de l’énergie libre et de la vitesse équivalente à la température

de référence :

ρT ṡ = − 1

J
T
∂

∂t

(
∂w

∂atǫ̇eq

∂atǫ̇eq
∂T

)
(5.53)

Ou encore sous l’hypothèse d’incompressibilité (J = 1) :

ρT ṡ = −T
(

∂

∂atǫ̇eq

∂atǫ̇eq
∂T

)
ẇ (5.54)

Par regroupement de l’ensemble des termes, et rappelant la forme de ẇ donnée par l’eq.5.14, nous

obtenons la forme complète de l’équation de la chaleur, prenant en compte l’ensemble des couplages

forts :

ρ0CvṪ = −div−→q + T ǫ̇eq
dat
dT

∂σ

∂atǫ̇eq
: De + T ǫ̇eq

dat
dT

∂2w

∂η∂atǫ̇eq
η̇ + φint (5.55)

Cette équation est fonction des lois d’évolutions posées dans la partie 5.2.3.

L’ensemble des équations du modèle de comportement thermomécanique sont donc

maintenant posées.

Il reste donc à mettre en place un calcul direct (au point) et une analyse inverse. Ceci sera fait

sous Matlab ➤.
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5.4 Implémentations numériques avec couplages thermomécaniques forts

Le calcul est incrémental, partant de l’état initial, connu, en incrémentant l’état de déformation

en fonction du chargement externe, et où le terme Dv est calculé à l’intérieur d’une boucle implicite.

L’algorithme du modèle de comportement implanté sous Matlab est schématisé sur la fig.5.29.

(a) Boucle globale (b) Boucle implicite

Figure 5.29 – Algorithme de calcul

Avant le premier incrément de déformation, les grandeurs initiales sont définies. La température

initiale est définie, l’initialisation des gradients de déformation est réalisée.

Chaque itération débute par le calcul du facteur de décalage at, en fonction de la température

instantanée, puis celui de la vitesse équivalente, ainsi que du temps équivalent.

La connaissance du chargement global permet de calculer l’incrément d’allongement, ou de défor-

mation de cisaillement, selon le type d’essais.
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• Dans un cas de traction simple :

Ftraction =




λ 0 0

0 1√
λ

0

0 0 1√
λ




• Dans un cas de cisaillement simple :

Fcisaillement =




1 γ 0

0 1 0

0 0 1




Avec :

λ = exp(ǫ) : l’allongement dans le sens de traction

γ = ǫ : la déformation de cisaillement

On en déduit le tenseur de Cauchy-Green droit, C, et l’expression des invariants de déformation,

I1, I2, I3. Le taux de déformation, D, est déterminé par :

• Dans un cas de traction simple, avec :

Dtraction =




λ̇
λ 0 0

0 −1
2
λ̇
λ 0

0 0 −1
2
λ̇
λ




L’expression de ǫ̇eq est :

ǫ̇eq =
λ̇

λ
= ǫ̇traction (5.56)

• Dans un cas de cisaillement simple, avec :

Dcisaillement =




0 γ̇
2 0

γ̇
2 0 0

0 0 0




L’expression de ǫ̇eq est :

ǫ̇eq =
1√
3
γ̇ =

1√
3
.ǫ̇cisaillement (5.57)

La vitesse équivalente, au sens de von mises, est déduite, et permet l’actualisation des paramètres

du modèle : Nc, Ns, zp et β.

Dans le cas du couplage thermomécanique fort, les lois d’évolution des paramètres, en fonction de

la vitesse équivalente à une température de référence, permettent de prendre en compte l’évolution des
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propriétés mécaniques en fonction des conditions instantanées. On utilise les lois d’évolution présentées

dans la partie 5.2.3.

On utilise un algorithme implicite 5.29(b) pour résoudre la loi complémentaire, et calculer le taux

de déformation anélastique.

A la fin de cette boucle implicite, l’ensemble des données mécaniques est déterminée pour l’incré-

ment de calcul i.

L’équation de la chaleur complète, 5.55, est alors résolue, explicitement, à l’incrément i.
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5.5 Identification couplée des paramètres

Le modèle de comportement développé étant fortement couplé, une méthode d’optimisation nu-

mérique est utilisée pour l’identification d’un jeu de paramètre global.

Une méthode d’optimisation sans contrainte est utilisée. Elle est basée sur l’algorithme de Nelder-

Mead [86, 87]. C’est une méthode permettant l’optimisation sans contrainte de plusieurs paramètres, à

partir de l’évolution d’une fonction scalaire. Nous utilisons une minimisation aux moindres carrés, nor-

malisés, comme fonction scalaire. Une erreur scalaire est définie sur l’ensemble des courbes contrainte /

déformation d’une part, et température / déformation d’autre part. Cela nous donne l’erreur moyenne,

pour un jeu de paramètres, sur le comportement global du matériau.

Cette méthode est directement utilisable dans Matlab par l’utilisation de la routine fminsearch.

La méthode utilisable est alors l’algorithme standard de Nelder-Mead, où les coefficients de la routine

d’optimisation sont les suivants :

• Reflexion : ρ = 1

• Expansion : χ = 2

• Contraction : γ = 1
2

• Shrinkage : σ = 1
2

Les courbes de comportement mécanique et thermique utilisées représentent 16 couples vitesse/température,

représentatifs de l’ensemble du comportement mécanique et thermique de notre matériau. Nous inté-

grons à la fois les essais en traction et en cisaillement.

Le jeu de paramètre initial est le suivant :

• Nc0 = 9.6E6

• Nc1 = 1.3E8

• Ns0 = 1.1E7

• Ns1 = 1.2E7

• β0 = 0.06

• β1 = 0.69

• m = 0.06
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• τ = 4.6

• zp0 = 20

• α = 0.06

La figure suivante présente l’évolution de la fonction scalaire erreur par rapport aux itérations du

programme d’optimisation. On voit apparâıtre, dès les 50 premières itérations, une baisse rapide de la

fonction scalaire. Puis, la tendance se poursuit vers la minimisation de la valeur scalaire. Le programme

d’optimisation est validé, et nous permet, par la suite de déterminer les paramètres optimaux.

Figure 5.30 – Evolution de la fonction erreur selon les itérations du programme d’optimisation.
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5.5.0.1 Résultats mécaniques en traction

Figure 5.31 – Courbes contrainte déformation en traction après optimisation. En rouge sont tracées les courbes
expérimentales en fonction de atǫ̇eq, en bleu est tracé le modèle de comportement respectif calculé
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5.5.0.2 Résultats mécaniques en cisaillement

Figure 5.32 – Courbes contrainte déformation en cisaillement après optimisation. En rouge sont tracés les
courbes expérimentales en fonction de atǫ̇eq, en bleu est tracé le modèle de comportement respectif calculés
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5.6 Conclusion

Si l’on tient compte de la largeur de la gamme expérimentale, et du faible nombre de paramètres,

la correspondance entre les données expérimentales et la modélisation est tout à fait acceptable. La

prise en compte des couplages thermomécaniques forts améliore la prévision du module initial, justi-

fiant nos efforts. En effet, en prenant en compte l’adoucissement thermique du matériau dès les faibles

niveaux de déformation, il apparâıt un comportement initial rigide, qui s’adoucit ensuite rapidement

avec l’augmentation de la température due aux dissipations thermiques.

Jusqu’à des niveaux de déformation de 0, 5, la correspondance du modèle avec les données expéri-

mentales est bonne sur toute la gamme en vitesse et température analysées.

Ce constat est valable pour les résultats en traction et cisaillement.

Au-delà de ce niveau de déformation, le modèle prédit des niveaux de contraintes plus forts pour

les hautes vitesses équivalentes, et des niveaux de contraintes plus faibles pour les vitesses équivalentes

inférieures à 10−6 s−1. Une dissipation thermique trop forte aux faibles vitesses, et/ou une dissipation

trop faible aux fortes vitesses pourraient expliquer ces écarts de prévision dans le comportement.

Notons toutefois que notre approche thermique est encore simplifiée, en ce sens que la tempéra-

ture est supposée uniforme dans l’épaisseur de nos éprouvettes au niveau du calcul, et comparée à la

température de surface, expérimentale.

Pour conclure, nous avons développé une approche purement visco-hyperélastique, qui nous permet

de reproduire l’ensemble du comportement thermomécanique de notre matériau sur une gamme large

en vitesse de déformation et température, avec un nombre réduit de paramètres.

Une sophistication reste possible pour améliorer les résultats mais la faisabilité de la démarche

semble pleinement acquise.

Cette approche finalement simplifiée de la modélisation du comportement ouvre une porte à un

formalisme cohérent avec la physique sous jacente, et où le fort couplage entre chacun des paramètres

matériaux utilisés ressort physiquement.
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CHAPITRE 6

CONCLUSION ET PERSPECTIVES

Notre étude portait sur une matrice polyamide 6.6, utilisée dans les matériaux renforcés de fibres

de verres courtes, et consistait en la mise en place d’une modélisation thermomécanique.

La première étape a été la mise en évidence du comportement thermomécanique de notre matériau

sur une large gamme de sollicitations autour de sa zone de transition α.

La seconde étape a consisté à développer un modèle de comportement thermomécanique, phy-

siquement fondé, utilisant les modèles de type statistique de châıne, s’appuyant au mieux sur les

équivalentes en temps / température.

L’approche ainsi développée a été confrontée à la base expérimentale dans une approche globale.

Afin de mettre en évidence le comportement mécanique de la matrice polyamide, nous avons mis

en place une campagne d’essais mécanique en traction et cisaillement non monotone. Les conditions

expérimentales atteintes, soit une gamme de températures comprises entre -10 et 60 degrés, et une

gamme de vitesses de déformations comprise entre 10−4 et 10 s−1, représentent en fait 21 décades de

vitesse équivalente à la température de référence, atǫ̇eq.

Un effort important a porté sur le protocole expérimental nous garantissant une qualité des mesures

mécaniques et thermiques optimale. Des moyens pyromètriques et de caméra infrarouge ont été utilisés

pour les mesures thermiques.

Concernant les mesures mécaniques, nous avons utilisé deux types d’extensomètres optiques. Le

premier étant un suivi de marqueurs par un système vidéométrique, et le second étant un suivi de

mouchetis aléatoires, puis une analyse des déformations par corrélation d’images. L’utilisation de me-

sures non-monotones nous a permis de définir les types de comportements mécaniques mis en jeu

aux différents niveaux de déformations. Un tel dispositif expérimental est rarement déployé dans le

domaine des polymères. Il nous a assuré, quant à nous, de la validité de nos observations et conclusions.

Le comportement du polymère que nous avons envisagé est fortement sensible à la vitesse de

déformation et à la température. Si nous devions le caractériser par des voies classiques il serait : vis-

coélastique, viscoplastique présentant un écrouissage combiné isotrope et cinématique, et un certain

endommagement. A ceci s’ajouterait l’existence d’une forte dissipation thermique, rendant nécessaire
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la modélisation de couplage thermomécanique fort, dès les basses vitesses.

L’analyse bibliographique nous a enseigné que, prendre en compte un tel comportement de manière

classique conduirait à de très nombreux paramètres, sans pour autant garantir une grande pertinence.

Nous avons donc choisi un modèle de comportement thermomécanique alternatif. Les modèles de

statistique de châıne modifiés, particulièrement le modèle d’Edwards-Vilgis, ont permis de décrire,

dans le cadre formel de la thermodynamique des processus irréversibles, un comportement visco-

hyperélastique.

L’introduction d’un processus de relaxation d’une partie de l’énergie élastique emmagasinée dans

le réseau comme source d’anélasticité entropique a été validée par confrontation avec la base expéri-

mentale.

Le modèle offre un cadre pour prendre en compte les effets thermiques, ou énergétiques, sur le

comportement global, et reproduit, avec un jeu de paramètres réduit, les résultats expérimentaux.

Le modèle, qui est maintenant écrit dans un cadre rigoureux et dans sa forme tridimensionnelle,

ne nécessite que des enrichissements physiques pour mieux rendre compte, encore, du comportement

des polymères.

Ainsi, il ne prend pas explicitement en compte l’aspect semi-cristallin de notre polymère. Cette

prise en compte représente une perspective évidente.

Deux hypothèses de modélisation future sont envisageables pour la suite de l’étude :

· Une partie amorphe indépendante de la phase cristalline. Dans cette hypothèse, les déformations

ressenties par les deux phases seraient équivalentes, et on ne mettrait pas en jeu d’intéractions

entre l’amorphe et le cristal.

· Les deux phases interagissant ensemble, liées au niveau des déformations. Au sens micro-mécanique,

on pourrait considérer une inclusion de phase amorphe, enrobée par une phase cristalline [7].

Cette modélisation apportant un plus grand sens physique.

Lever les hypothèses d’incompressibilité est une deuxième voie d’amélioration.



164

Enfin, le couplage thermomécanique, si il est possible, nécessite encore quelques études expérimen-

tale et théoriques, pour produire un modèle physique.
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[8] W. Graessley, Physical Principles of Polymers. J.E. Mark, Amer. Chem. Soc., Washington, 1984.

[9] J. Agassant, P. Avenas, J. Sergent, B. Vergne, and M. Vincent, La mise en forme des matières

plastiques. Techniques et Documentation, 1996.
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thermomécaniques dans les matériaux solides,”Rev. Gen. Therm., vol. 37(7), pp. 582–606, 1998.

[40] B. Watrisse, J. Muracciole, and A. Chrysochoos, “Effets thermomécaniques accompagnant la
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Annexe I

Annexe 1

I.1 Simplification de la dissipation intrinsèque

Soit l’expression suivante de la dissipation intrinsèque, obtenue par 5.17 :

φint = σ :
(
De +

(
FelvF

−1
e

)
sym

)
−
(
∂w

∂Ce
:
(
2F T

e DeFe

)
+
∂w
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∂T
Ṫ + ρ0sṪ

)
> 0 (I.1)

Par respect du postulat de Boltzmann, On a l’égalité suivante :

∂w

∂T
Ṫ = −ρ0sṪ (I.2)

L’expression I.1 prend la forme suivante après simplification des termes thermiques, et regroupe-

ment des terme d’origine élastique et anélastique :
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Calcul tensoriel :
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On a donc l’égalité suivante sur la partie élastique :

σ : De = 2

(
Fe

∂w

∂Ce
F
T
e

)
: De (I.7)

Soit l’expression de la contrainte :

σ = 2

(
Fe

∂w

∂Ce
F
T
e

)
(I.8)

Du fait des hypothèses d’incompressibilité, la contrainte donnée par la thermodynamique est définie

à une pression indéterminée près p′. Cette pression est fonction des conditions initiales du problème.
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L’expression totale de la contrainte est alors de la forme :

σ
tot = σ − p′I (I.9)

Une fois les deux premiers termes dans I.3, liés aux déformation élastiques, simplifiés, on obtient

la forme réduite de la dissipation intrinsèque :

φint = σ :
(
FelvF

−1
e

)
sym

− ∂w

∂η
η̇ > 0 (I.10)

I.2 Expressions analytiques des dérivées partielles

Les expressions analytiques des dérivées partielles de l’énergie élastique fonction des invariants sont

données par :
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Avec :

Oe = 3 + 2ηIe1 + η2Ie2

Pe = (1− α2
eI
e
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Qe = (1 + η)(1− α2
e)

Re = Ie1 + 2ηIe2 + 3η2
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eI
e
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Ue = 1− η2Ie2 − 2η3

V e = 2 + ηIe1 − η3

Et l’expression analytique de la dérivée partielle de l’énergie élastique fonction du degré de liberté des

châınes est donnée par :
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Annexe 2

3755 - DAMOFIP 
Polyamide

Modélisation Mécanique des Composites Polyamide / Fibres de Verre.

Un outil de simulation prédictif du comportement en endommagement et rupture des 
matériaux composites polyamides injectés. 

La réduction du cycle de développement et l’allègement des pièces sont des contraintes fortes dans
l’industrie, à l’origine de l’utilisation intensive de la simulation numérique et des prototypes virtuels. 
Ces approches s’appuient sur des modèles classiques de la métallurgie peu adaptés à la
description du comportement des matériaux plastiques et de plus, négligent l’influence des 
variations d’orientations de fibre. 
L’absence d’outils véritablement prédictifs de l’endommagement et du comportement à l’impact des 
composites polyamide/fibre de verre conduit à un surdimensionnement des pièces et donc un 
impact négatif sur les coûts.

Ce projet EUREKA est donc articulé autour de la prise en compte numérique de l’endommagement
dans les modèles micromécaniques. Notre ambition est de décrire le comportement jusqu’à la
rupture.

Le partenariat développé entre des expérimentateurs (Rhodia et CEMEF) et des numériciens (UCL,
e-Xstream) permettra de bénéficier des compétences requises pour atteindre les objectifs de ce
projet. Rhodia se chargera de la mise en œuvre des matières, des caractérisations mécaniques 
dans les domaines statique et dynamique. Le CEMEF apportera son expertise en ce qui concerne
tous les aspects thermomécaniques. Du coté numérique, l’université catholique de Louvain
assurera le développement de modèles numériques adaptés. E-Xstream développera une version
innovante de son logiciel DIGIMAT, intégrant le produit des recherches des partenaires.

Rhodia Polyamide, un des leaders producteurs mondiaux du polyamide,  fournit à l'industrie une large gamme de solutions innovantes, 

dans quatre activités principales : les intermédiaires polyamides, les plastiques techniques 6.6 et 6, les fils haute ténacité et les fibres 
pour applications industrielles et textiles. Avec 17 sites industriels et des centres de recherche et développement associés, Rhodia 
Polyamide sert ses clients partout dans le monde et développe également des produits et des technologies adaptées aux besoins des

marchés locaux. 

Groupe mondial de chimie de spécialités, acteur engagé dans le développement durable, Rhodia détient des positions fortes sur des technologies clés

dans les pôles Matériaux de Performance, Chimie d’Applications et Organiques et Services. Rhodia développe une large gamme d’innovations pour

les marchés de l’automobile, de l’électronique, de la pharmacie, de l’agrochimie, des produits de consommation, des pneumatiques et des peintures &

revêtements, en apportant à ses clients des solutions sur-mesure fondées sur le croisement de ses technologies et de ses marchés. Le Groupe a réalisé

un chiffre d’affaires de 5 milliards d’euros en 2005 et emploie aujourd’hui environ 19 500 personnes dans le monde. Il est coté à l’Euronext Paris et

au New York Stock Exchange.

Micro structure, modèle et pièce finale

« Le label EUREKA et le soutien de l’ANR  ont 

grandement accéléré la mise en place d’une 

collaboration avec nos partenaires, et ont 

contribué efficacement à la promotion de ce très 

ambitieux projet. Sa réussite constituera un pas 

décisif vers un prototypage virtuel véritablement

prédictif. » 

Philippe GUINOT

Contact Presse :

Anne-Elisabeth Mourey – anne-elisabeth.mourey@eu.rhodia.com

Tél. : +33 4 72 89 29 24 

Figure II.1 – Projet eureka
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Modélisation thermomécanique visco-hyperélastique d u comportement 
d’un polymère semi-cristallin : application au cas d’une matrice polyamide 6.6. 

RESUME : Cette étude doctorale porte sur une matrice polyamide 6.6, utilisé dans les 
matériaux renforcé fibre de verre courtes, et consiste en la mise en place d’une modélisation 
thermomécanique, autour de la transition mécanique α du polymère. 

Une première partie consiste en la mise en évidence expérimentale du comportement 
thermomécanique du matériau de l’étude. Une campagne d’essais mécanique en traction et 
cisaillement a été menée, où un effort important sur le protocole expérimental a été mené. 
Les techniques d’analyse de déformation par corrélation d’images, et de suivi pyrométrique 
de la température ont, par exemple, été utilisées. 

La construction de la base expérimentale met à profit les équivalences vitesses / 
températures, sur une gamme de température comprise entre -10° et +60°, et une gamme 
de vitesse de déformation comprise entre 10-4 et 10 s-1, soit 21 décades suivant la grandeur 
caractéristique de ces essais, i.e. la vitesse de déformation équivalente à une température 
de référence. 

Une seconde partie consiste en un développement d’un modèle de comportement 
visco-hyperélastique, décrit dans le cadre formel de la thermodynamique des processus 
irréversible, et physiquement basé sur les modèles de statistique de chaînes modifiés.  

L'introduction d'un processus de relaxation, d'une partie de l'énergie élastique 
emmagasinée dans le réseau comme source d'anélasticité entropique a été proposée, puis 
confrontée avec la base expérimentale. Le modèle prend en compte les couplages 
thermomécaniques forts, et permet, avec un nombre de paramètres réduits, de représenter 
le comportement global de l’ensemble de nos essais expérimentaux. 

 
Mots clés : Caractérisation thermomécanique, mesures de champs, Mesure infrarouge, polymère 
semi-cristallin, Edwards-Vilgis, visco-hyperélasticité. 

Visco hyperelastic thermo mechanical modelling for the behaviour of a semi-
crystalline polymer: application to a Polyamide 6.6  matrix. 

ABSTRACT  : This study focuses on a Polyamide 6.6 matrix, used in short glass fibre 
reinforced materials, and consists of the development of a thermo mechanical constitutive 
model relevant for conditions close to α transition. 

First part consists in experimental characterization of thermo mechanical behaviour of 
the material. Tensile and shear tests were used, where significant effort has been devoted to 
experimental protocol. Strain field measurements and temperature tracking with pyrometer 
have been used, for example. 
 Experimental data base was built taking opportunity from the well-known time-
temperature superposition principle. Tests were performed at temperatures ranging from Tα-
30° to T α +30°C, and for constant strain-rates ranging from 10-4 to 10 s-1. That represents 21 
decades, by using an equivalent strain-rate at a reference temperature. 

Second part consists in proposing a constitutive model, in a complete 
thermodynamics framework, physically motivated, using Edwards-Vilgis’ network theory. 
Inelasticity derives from microstructural changes through the evolution of constitutive 
parameters which is compensated by relaxation of elastic energy. Proposed model takes into 
account strong thermo-mechanical coupling, and with a reduce number of parameters, 
allows a good correlation with thermal and mechanical experimental data. 
 
Keywords  : Thermo mechanical characterization, full field measurements, Infra-Red measurements, 
Semi-crystalline polymers, Edwards-Vilgis, Visco hyperelasticity. 
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